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Introduction générale

Depuis 30 ans, les alliages a mémoire de forme (ASdiScitent un intérét important
dans de nombreux secteurs industriels. Depuis menlequelgues années, le domaine des
microsystemes s'intéresse a ces matériaux actifs des microdispositifs intégrant une
électronique de commande et un micromécanisme lmap&rctionner, capter et transmettre
des informations.

Les alliages a mémoire de forme (AMF) sont desagdls possédant plusieurs
propriétés inédites parmi les matériaux métalliquascapacité de « garder en mémoire » une
forme initiale et d’y retourner méme aprés une de#dion, la possibilité d’'alterner entre
deux formes préalablement mémorisées lorsque lpéeture varie autour d’une température
critique, et un comportement superélastique peanetles allongements sans déformations
permanentes supérieurs a ceux des autres métaurpt€otenu de leurs propriétés
particulieres a I'état massif qui sont une déforamaimportante et réversible (de quelques %)
sous contrainte (hyper-élasticité) sous I'effetr#wariation de température et/ou sous l'effet
d’'un champ magnétique, la mémoire de forme et lidisgement des vibrations mécaniques,
ils présentent un grand potentiel pour des apjbicatmicrocapteurs, microactionneurs et
microamortisseurs. Ces applications nécessiten¢\eanche que ces AMF soient disponibles

sous la forme de films minces.

Trois principales familles d’alliages a mémoire fdeme sont utilisées a I'échelle
industrielle : la famille des alliages a base derey a base de fer et a base de Ti-Ni. Dans le
cadre de ce travail, nous nous sommes focalisd&a8iage Ti-Ni. Le choix de cet alliage est
lié a la bonne combinaison de leurs excellenteprptés thermomécaniques. Ses principaux

atouts sont les suivants :

- une bonne tenue mécanique
- un bon comportement thermomécanique (jusqu’a 8%éadormation réversible)

- une bonne résistance a l'oxydation jusqu'a 6@2%Cla corrosion

Actuellement, les alliages a base de NiTi fontbjgd de nombreux travaux et

développements dans les domaines de I'aérospatala,robotique et du biomédical.
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Plusieurs techniques ont été utilisées pour prediitermétallique NiTi, telles que,
la métallurgie des poudres, la combustion autottte (SHS), la compression explosive par
onde de choc et la mécanosynthese (MA).

La mécanosynthese est l'une des nombreuses nmesthatiélaboration des
nanomatériaux. C’est 'une des multiples techniguesnettant d’obtenir des matériaux sous
forme de poudres de taille nanométrique sous t'effiene succession de chocs mécaniques

sur les particules a l'intérieur d’un conteneur.

Notre travail de thése porte sur I'élaboration liiges a mémoire de forme (AMF)
NiTi sous forme de couches minces nanostructutéesjectif est d’améliorer les propriétés
AMF de leurs homologues de structure microcristalliappelés conventionnels.

Ce manuscrit est organisé de la maniére suivante :

Le chapitre 1 présente une étude bibliographiqgue composéeeds @arties. La
premiere partie de ce chapitre est consacrée aappelr des notions de base sur les
transformations allotropiques des éléments purdsehiet titane, du diagramme d’équilibre du
systeme Ni-Ti, des alliages a mémoire de forme iaigsg’'a leurs propriétés
thermomécaniques, a leur élaboration et a leurkcagipns.

La seconde partie présente une synthése biblibgnag des travaux réalisés

concernant I'intermétallique Ni-Ti obtenu par difé@tes techniques d’élaboration.
Le chapitre 2 dans ce chapitre, nous décrivons les conditdémboration de nos
échantillons ainsi que le principe des diverses$iiggies de caractérisation utilisées pour

I'étude des propriétés morphologiques, structuralesicrostructurales.

Le chapitre 3 ce chapitre présente les résultats expérimentalobenus par

mécanosynthése du mélange NiTi. Pour suivre I'éiwaiumorphologique et la distribution en
taille des particules des poudres obtenues, noussailisé, respectivement, la microscopie
électronique a balayage (MEB) et le granulometserlaAfin d’étudier I'évolution structurale
et microstructurale, le phénomeéne d’interdiffusemtre les différents éléments ainsi que la
formation de l'alliage au cours du broyage, nousnavutilisé la diffraction des rayons X
(DRX) et la microscopie électronique en transmiss{MET). Nous avons suivi aussi

I'évolution de la dureté du mélange en fonctiortelaps de broyage.
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Le chapitre 4on présente dans un premier temps, les réswdtqiérimentaux
obtenus par projection a froid (cold spray) detémmétallique NiTi et en particulier les
parameétres microstructuraux. Cette technique pedmeatonserver la structure de la poudre
broyée aprés projection. Dans un second temps, nous sommes intéressés a I'étude
structurale du film mince obtenu par pulvérisatbathodique a magnétron (PVD).

La caractérisation structurale de ce film minceenhbt & partir d'une cible B2-NiTi
nanostructurée a été effectuée par diffraction dggons X et par spectroscopie des
photoélectrons X (XPS).

Enfin, des conclusions synthétisent les résultatsrus et donnent un apercu des perspectives

qui peuvent étre développées dans la continuitedevail.



Chapitre 1

Géneralités sur les alliages a memoire
de forme



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

La premiere partie de ce chapitre est consacréerappel des notions de base sur les
transformations allotropiques des éléments purdsehigt titane, du diagramme d’équilibre du
systeme Ni-Ti, des alliages a mémoire de forme iaigsg’'a leurs propriétés
thermomécaniques, a leur élaboration et a leurkcagipns.

La seconde partie présente une synthése biblibgnag des travaux réalisés

concernant I'intermétallique Ni-Ti obtenu par difé@tes techniques d’élaboration.

1.1 Transformations allotropiques des éléments purs

1.1.1 Nickel

Le nickel est un métal de transition. Il cristalissous deux structures
cristallographiques :

- une structure cubique a faces centrées stabtprpda température de fusion
T =1450°C. Cette phase, de parametre de majle- @.352 nm et de groupe d’espace
Fm-3m, est ferromagnétique a température ambidrdevéent paramagnétique au-dessus de
la température de Curie Tc = 368 °C.

- une phase de structure hexagonale compacte (lecgroupe d’espace P63/mmc.
Cette phase qui n’existe pas dans la nature apataie température qui varie entre 220 et
440°C selon la vitesse de chauffage. Les paraméteesnaille de cette phase sont:
a =0.2622 nm et ¢ = 0.4321 nm. Le rapport c/&Ndbcp est égal a 1.729. Il est 6 % plus

élevé que la valeur idéale de 1.633 d’'une strudtaxagonale compacte.

1.1.2 Titane

Le titane est un métal de transition. Il possedexdeariétés allotropiques :

- une structure hexagonale compacte (hcp) oud&i groupe d’espace P63/mmc. Cette
phase est stable a température ambiante et poskigarameétres de maille égaux a
a=0.290 nm, c = 0.466 nm.

- une structure cubique centrée (cc) ofi dé parameétre de maille a = 0.331 nm et de
groupe d’espace Im-3m. Cette phase est stableta teupérature. La transition structurale

hcp —» cc se fait a la températurg,F.= 882°C.
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1.2 Diagramme d’équilibre du systéeme Ni-Ti

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

sur la figure 1.1.

I H{]“ L 'l L 1 L 1 1 1 1
1600 - Liquid -
3
1400 4 1380 "
%E’ 1311
= 3
= L2001 N 1120 |
e
E I.ﬂ':“] A GRA .
& —/ o4 B-Ti
200 - NiyTi NiTi NiTi; \/'
a-Ti—e
600 — —
0 20 40) 60 NiTi, 80 100
Ni at % Ni Ti

Figure 1.1 : Diagramme de phases du systeme Tj4li

Ce digramme posséde trois solutions solides dangetgons extrémes du diagramme

qui sont les phases d,i Tif et Niy. Dans le domaine de concentration intermédiarm®s t

différents intermétalliques peuvent étre forméss TilNis de structure hexagonale compacte et

le Ti;Ni de structure cubigue a faces centrées et depgrallespace Fd-3ni2, 3]. Le

troisieme intermétallique TiNi posséde deux phakestructures cristallines différentes : une

phase austénitique et une phase martensitique.hhaepausténite, qui est stable a haute
température, posséde une structure ordonnée Bmie @sCl de paramétre de maille
a = 0.301 nm et de groupe d’espace Pm-3m (Figa)l Cette phase n’est stable que pour une
gamme de compositions tres proches de la composiiguiatomique. Cependant, la

martensite, de structure monoclinique de t##9, de groupe d’espace P21/m [4] et de



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

parameéetres de maille a = 0.2889 nm, b = 0.412 nm, @4622 nm est stable a basse

température (Fig. 1.2.b).

S o
® Tj
ap
(a) (b)

Figure 1.2 : Structure cristalline de l'alliage NiTi (a) a l&tausténitique (b) a I'état martensitique.

A haute température, I'écart a la stcechiométriegdhase NiTi du coté riche en titane
est tres faibleg 0.5 % atomique a 985 °C). Du c6té riche en nideejomaine d’existence
s’élargit de 7 % atomique a 1120°C. Cet écart dimirapidement avec la température. Le
composeé NiTiriche en Ti (Ti > 50% atomique) padisectement de la phase mere austénite a
la phase martensite lors du refroidissement. Enanewve, dans les composés
surstoechiométrigues en Ni, la transformation mmaitejue est précédée d'une
transformation intermédiaire appelée phase R. Cettase métastable de structure
rhomboédrique et de parametre de maille a = 0.802é&sulte d’'une déformation du réseau
cubigue de la phase austénitique (Fig. 1.3) [Shures facteurs favorisent I'apparition de
cette phase [6], parmi ces facteurs on cite entires:

- addition d’un troisieme élément tel que le FepAlle Co.

- introduction de dislocations créées lors d’'unoa@sage suivi d’une restauration a
une température inférieure a la température deéstaltisation (400-500°C).

- formation de précipités par des tragats de vieilissement & des températures
comprises entre 400-500°C dans le cas des allidgetla teneur en Ni est supérieure a
50.5% at.



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

]
1
]

L N e |
..-"‘,J
_‘_.-"' - I:-' a {100)g;
b (0101g; -
Cll:‘-”]a?

18} 100115 |

ib)

b {0100,

Figure 1.3: Changement de structure associé a la transitida please R (a) austénite (b) phase
R [7].

1.3 Présentation des alliages a mémoire de forme

En général trois mécanismes de déformations peugémst distingués dans les
matériaux métalliques : (i) la dilatation thermiggei correspond a une augmentation des
dimensions du matériau quand la température augm@ntl’élasticité qui correspond a une
déformation faible et réversible, elle est fonctamnla charge appliquée et (iii) la plasticité qui
correspond a une déformation importante et irrévkersQuand un matériau est soumis a une
sollicitation mécanique supérieure a sa limite abétité, il se déforme. Cette déformation
persiste méme apres l'arrét de la contrainte. Quaéslgnatériaux ne suivent pas ce méme
comportement. lls peuvent, aprés avoir subi unerdeédtion plastique a basse température,
récupérer totalement leur forme initiale par un@achauffage. Ce comportement est appelé
effet mémoire de forme (Figs. 1.4, 1.5). Les admgjui ont une telle transformation dite
« transformation martensitique » sont appelésgdbaa mémoire de forme. Cette propriété
effet mémoire de forme a été découverte en 1932Cpang et Read sur l'alliage Au-Cd [8].
Cet effet fut ensuite observé en 1938 sur un alidg cuivre-zinc. Mais les premiéres études
de I'effet de mémoire de forme de l'alliage NiTit@té réalisées en 1962 puis en 1963.
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Figure 1.4: Schéma représentatif de I'effet mémoire de foramesde cas d’application d’'une
contrainteo [9].
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Bien que d’autres familles d’alliages a mémoirefatene aient été mises en évidence
par la suite comme Cu-Zn, Cu-Sn, Cu-Zn-Al, Cu-Al-NCCependant, seuls les alliages a base
de cuivre et les alliages NiTi ont fait I'objet ttentions particulieres. Du coté industriel, les
alliages NiTi sont les plus utilisés a cause deslguopriétés remarguables. Une comparaison
entre les caractéristiques des alliages a mémeiferthe (a base de cuivre et a 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 (£kg/nr) 6,5 75 7,5 75
Résistivité électrique (110.m) 60 8 12 12
Module d'élasticité en traction de 9 7 7 7

l'austénite (1OMPa)

Module d'élasticité en cisaillement 3,5 2,5 2,5 2,5
de l'austénite (TOMPa)

Limite de rupture (MPa) 800a 300 a600 400 a 700 400 a 700
1000

Température maximale d'utilisation 300 130 250 250

Q)

Température de transformationnM -200 a 100 -200 a 80 60 & 200 -200 a 100
°C)

Déformation maximale en traction 8 4a6 4a6 436
(%)
Conductivité thermique (J/K.m.s) 10 120 75 75

Tableau 1.1 : Comparaison des différentes propriétés des afliagaémoire de forme [11].

Le tableau 1.2 rassemble les différentes caratitgres physico-chimiques et

thermomeécaniques de I'alliage NiTi.
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Propriétés Austénite Martensite
Température de fusion (°C) 1310 -
Densité & 20°C (g/ch 6,55 6,47
Enthalpie de transformation (J/g) 028 128
Conductibilité thermique (W/m°C) 18 8,6
Coefficient de dilatation thermique (30C) 11 6,6
Résistivité électrique & 20°C ($@m) 1,0 0,8
Limite élastique (MPa) 20 - 800 150 - 300
Allongement a rupture (%) - 15-40
Dureté (Hv) 0300 (1200

Tableau 1.2 : Propriétés physico-chimiques et thermomécaniqad&altiage Ti Ni [12].

1.3.1 Transformation martensitique

Le terme de transformation martensitique décritrdmsformation de l'austénite des
aciers (alliage fer-carbone) en martensite lormé@’trempe. Par extension, ce terme a été
généralisé pour un grand nombre d'alliages donttiassformations de phase possedent
certaines caractéristiques typiques de la transfbom des aciers. La transformation
martensitique est une transformation displacivgpdamier ordre entrainant une déformation
homogene du réseau par effet de cisaillement |4]3 Cette transformation est :

- du premier ordre car il existe une interface sgpare les deux phases austénite et
martensite. Cette interface est appelée plan d&iadi plan d’accolement (Fig. 1.6). On note
gue la martensite apparait le plus souvent soumdode plaquettes avec différentes
orientations appelées variantes. Chaque varianteoesposée d’'un ensemble de plaquettes

ayant le méme plan d’habitat et la méme directi®ridaillement.
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Martensite
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Plan d'habitat

Figure 1.6 : Schéma de changement de forme pendant la trangfornmaartensitique.

displacive, c’est-a-dire gu’elle se produit sanfudion atomique. Elle impliqgue une
déformation du réseau cristallin provoquée par éplatement coopératif des atomes
sur des distances relativement faibles par rappottparametres de maille du réseau
cristallin. De ce fait, il n’y a pas de changemdans la composition chimique du
matériau. Le changement de structure cristallingeeta phase mere et la phase
produite engendre une déformation homogene de IHentaistalline qui peut étre
effectuée par distorsion du réseau ou par shufiéplacement d’atomes a l'intérieur
de la maille) (Fig. 1.7). Ces deux types de dépherds atomiques peuvent avoir lieu

simultanément comme le montre la figure 1.7 (c).

Figure 1.7 : Schéma bidimensionnel des transformations de pltisplacives.
(a) déformation homogéne du réseau (b) shuffld€&rmation du réseau + shuffle.
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Cette définition a été révisée et légerement méelifpar Christian et al. [15] pour
donner : «la transformation martensitique est phase sans diffusion atomique. Elle est
engendrée par nucléation et croissance et esttéasge par une déformation homogéne du

réseau ». Ainsi ces auteurs suggerent que la riioriésst un phénomeéne essentiel a ce genre
de transformation.

Dans un monocristal d’austénite, la symétrie denkdlle mene a la formation de
plusieurs orientations de la martensite. Dans $edeal’alliage NiTi, la phase mére (austénite)
est de structure cubique centrée. Il existe, deixcplans d’habitats. Chacun est associé a
guatre orientations de cisaillements différentes,dpnnent en total 24 variantes possibles de
la martensite. Pendant la transformation, ces wne@$a (V1, V2, V3, V4,.) sont
équiprobables et leurs déformations se compensetgllé sorte que le changement de forme

est nul. Cela est appelé phénomeéne d’auto-accontrondgig. 1.8).

A
Ai +— Austénite
o
=
©
)
o
CIE) Vi Y, 2
|_
M;, Martensite
V3

Figure 1.8 : Représentation des variantes auto-accommodantaswatensite.

1.3.2 Thermodynamique de la transformation martensi  tique

L’apparition spontanée d’'une nouvelle phase a usmpérature Ms doit étre
accompagnée d’'une diminution de I'énergie libreliSilfG) du systéme. En effet, 'austénite
phase stable a haute température ne se transfoguers le systeme minimise son énergie en
changeant de phase. La différence entre les ésdilgies de Gibbs des phases martensitiques

13
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(GM) et austénitique (& est la force motrice qui est & la base de la ribédes

transformations de phase du premier ordre. Elleri$’ BAGa_ v = G"-c*

P
=
o

o

Fraction volumique transforamée (%)

| p  Température

Figure 1.9 : Evolution de la fraction volumique transforméefenction de la température.

Dans le cas de la transformation martensitiguéalasformation de phase ne démarre
pas a la température pour laquelle les énergies libres des deux phemasegales (Fig. 1.9).
Elle se déclenche a une températurg(iartensite start) inférieure @ par un processus de
germination et de croissance de la martensite kdgpisase mere (austénite). Cette diminution
de la température permet la propagation des imesfales phases austénite/martensite et
favorise la progression de la transformation. Ceémiere se termine a une températuse M
(martensite finish) plus basse que Miversement, lors du réchauffement, le méme gsae
se produit. La transformation débute a une tempegads (austénite start) différente de la
température J et se termine aAausténite finish). Les difféerences de tempérafte-My)
ou (As—Af) qui caractérisent les intervalles de transforamasont dues a l'existence d’'une
énergie élastique stockée au cours de la transfamadaquelle sera restituée au cours du
chauffage. Les différences de température de déthdé fin de transformation au cours du
refroidissement et du chauffagestM; et A —Mg) sont dues a I'existence d’'une certaine
énergie dissipée, qui est a l'origine de I'hystéré@ke transformation. Pour l'intermétallique
NiTi, I'hystérésis est faible (de I'ordre de ~ 30Kpmparée a d’autres familles d’alliages a
mémoire de forme a base de fer, par exemple, gaténésis de transformation est supérieur a
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, autd&rla composition équiatomique,
influent sur les températures de la transformatiartensitique. La figure 1.10 présente la
dépendance de la température de la transformatotensitique avec la stocechiométrie autour

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

Pour la composition équiatomique, la températurgatesformation martensitique M
est de 50 + 20°C. Pour les composés riches emTierhpérature de transformation bkt
pratiquement constante (Fig. 1.10). Cette abselée®ldtion de M peut étre expliquée par la
faible solubilité du Ti dans I'intermétallique Niui se traduit par la précipitation de la phase
secondaire ENi (Fig. 1.1). En revanche, pour des composeés @erkiométriques en Ni, la
température M évolue vers les basses températures par compauaiec celles riches en Ti.
En effet, en passant d’'une teneur en Ni de 50 @t .54, la température Mliminue d’environ
100°C. A haute température, les composés NiTi siche Ni sont monophasés (Fig. 1.1) et

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

La transformation austénite-martensite dépend #ik& de la contrainte et de la
température. Cette transformation induit quatre esypde comportement différents :

superélasticité, effet mémoire de forme simplecette sens et I'effet amortissant.

1.4.1 Effets mémoire de forme simple et double sens

Afin de mettre en évidence I'effet de mémoire derie, il est nécessaire de refroidir
I'échantillon a I'état austénitique a une tempémtaférieure a W Ce dernier se transforme
complétement en martensite. Il N’y pas alors demédtion du matériau, les variantes de la
martensite sont auto-accommodes, c'est-a-dire|lggi’se configurent de maniére a préserver
la forme originale du matériau (Fig. 1.11.a). L’Apgtion d’une contrainte va orienter les
variantes de martensite et donc entrainer une métion (Fig. 1.11.b). Cette déformation
persiste méme apres la suppression de la contrdintdefois, lorsque la température est
élevée a partir de cet état déformée, il se prdduitansformation inverse de la martensite vers
le cristal initial de la phase meéere (Fig. 1.11Ansi, on retrouve la forme initiale par le
phénomene effet mémoire simple sens. On note gei@é®ermations récupérables pouvant
atteindre 10 % sont possibles pour le NiTi.

Martensite Austenite
Refroidissement
[ < |
2. Forme initiale 1. Forme initiale
a)

h Réchauffage _
|

3. Déformation b) 4. Retour ala
mecanique Jorme initiale

Figure 1.11 : Représentation de I'effet mémoire simple sens.
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En revanche, si le matériau se déforme spontanélnentdu refroidissement pour
retrouver la forme qu'il avait apres déformatioitiaie, on parle d’effet mémoire double sens.
Cet effet est illustré sur la figure 1.12. L'appian d'un effet mémoire double sens n’a lieu
gue lorsque l'échantillon a été préalablement éduet requiere donc une procédure
d’entrainement. Ceci peut se faire de plusieursorfacsoit en cyclant thermiquement
I'échantillon en lui imposant a chaque passage ssébdempérature de prendre la forme
désirée, soit d'effectuer des cycles de transfaomatous contrainte. Dans les deux cas, la
procédure a pour but d’'introduire des défgutspres aux variantes apparaissant lors de la
mise en forme a basse température. Ces défautsleoplius souvent des réseaux de
dislocations qui ne sont pas énergétiguement falesapour toutes les variantes et
provoquent I'apparition des mémes variantes quéesalbtenues lors de I'éducation du
matériau. De ce fait, il apparait une déformatioacrascopique lors de la transformation

martensitique sans l'aide d’'une contrainte extéeeu

daeaton —
préalable
O Austénite © Austénite

| A |

Refroidissement  Réchauffage  Refroidissement

v / v

g

" g

® Martensite O Martensite

Figure 1.12 : Représentation de I'effet mémoire double sens.

1.4.2 Effets pseudoélastique et caoutchoutique

Le comportement d'alliages a mémoire de forme aursa’'un essai de traction

dépend de la température a laquelle a lieu I'eSsda température d’essai est supérieure a la
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température A on assiste a la déformation élastique de l'aiiet@rsqu'a une valeur critique
de la contraintes;, (contrainte pour laquelle la transformation dagghcommence). Lorsque
la transformation est achevée, la déformation i@lastde la martensite peut commencer. Si la
contrainte est relachée avant que la martensitger@eforme plastiquement, la déformation
disparait. Ceci est dU a la « retransformation >tadeartensite en austénite. Cet effet est
appelé effet pseudoélastigue. Quand on mesurecle cgntrainte-déformation, on observe
une faible pente de transformation (plateau hotedrans le cas d’'un monocristal, tandis
gue la pente est nettement plus élevée dans ledtas polycristal en raison de la

compatibilité aux joints de grains (Fig. 1.13).

Contrainte T>Af

polyeristal

monocrisial

-
Déeformation

Figure 1.13 : Effet superélastique [17].

Par contre quand I'échantillon se trouve en phaagansitique, I'application d’'une
contrainte conduit & un déplacement des interfamr@se les variantes et I'échantillon
subissant une déformati@n Lors du retrait de la contrainte cette défornratse scinde en
deux parties : une partie réversible et une paéseduelle (Fig. 1.14). Ce phénomene est

appelé effet caoutchoutique.
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Contrainte

h
R
i
‘
j'. Deécharge élastique
r de la martensite
/
3 /
r - L3
1 ’ Déformation

Effet caoutchoutique

Figure 1.14 : Effet caoutchoutique.

1.4.3 Effet d’amortissement

Le mouvement des interfaces entraine des énergiefottement élevées car ces
interfaces rencontrent des obstacles de type défauvariantes de martensite. C’est durant la
transformation de phase que le frottement intestdeeplus important car il est associé au
mouvement des interfaces entre austénite et méageans I'état martensitique, la boucle
d’hystérésis constatée lors des cycles successifemtraintes correspond a un domaine dans

lequel le matériau présente également un frotteméarne élevé.

1.5 Elaboration des alliages a mémoire de forme

Les modes d’élaboration et de mise en forme desya a mémoire de forme a base
de Ti-Ni sont assez similaires a ceux utilisésrpeditane et ses alliages. Plusieurs procédés
par fusion sont disponibles. D’autre voies origasatelles que : la métallurgie des poudres
[18,19], la mécanosynthese [20], les techniquesddidification rapide [21] et la déposition
magnétique de films minces [22] sont également eyd@s a I'heure actuelle. Cependant, il

est trés important de remarquer que les proprggésrales de tous les alliages a mémoire de
forme dépendent fortement de leurs histoires therémaniques. Aprés I'élaboration par
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fusion, par exemple, les procédés de mise en fdtragail a chaud ou a froid) affectent

fortement les propriétés thermomécaniques y congsitempératures de transformation [23].

1.6 Applications des alliages a mémoire de forme

Les alliages a mémoire de forme sont utilisés d#imers domaines grace a leurs
propriétés remarquables. En effet, dans le domaideanique, les alliages a mémoire de
forme ont permis de contourner les problemes deordement de facon simple et efficace.
Ainsi, la propriété effet mémoire simple sens a fabjet de la réalisation des manchons
d’accouplement en évitant le probleme de soudébgiisé. Pour d’'autres applications, le
besoin d’obtenir une piece réagissant de faconrsiéle a une température donnée, I'effet
mémoire simple n’est pas alors la solution adaptéepeut alors envisager d'utiliser I'effet
mémoire double.

En raison de la capacité de produire un travaitreamne force résistive extérieure, les
alliages a mémoire de forme débouchent dans lekcafipns énergétiques tels que, par
exemple, les activateurs thermiques et électrigues.propriétés multifonctionnelles de ces
alliages leurs conferent la possibilité de s'impasgalement dans le domaine biomédical. Les
propriétés superélastiques sont tout a fait adapdéas les domaines trés différents comme
pour les fils utilisés pour le redressement dessdem pour les montures de lunettes.

En ce qui concerne les propriétés amortissantasretderches actuelles incorporent
ces matériaux dans des dispositifs d’amortiss€ies.derniers peuvent étre installés dans des
batiments pour modifier le comportement structuqali est du aux chargements latéraux
éleves.

Dans le domaine de la microtechnique, les alli@ge®moire de forme présentent de
gros avantages. Comme le montre le tableau 1.8nilsin rapport puissance /poids important
mais ils présentent des temps de réponse encaédqgpigs. lIs nécessitent de faibles tensions
de commande et développent de grandes déformatoupérables. Dans le domaine des
microtechniques, le rapport surface/volume dimioomsidérablement. Les temps de réponse
de micro-dispositifs contenant des AMF sous forradilins minces sont plus courts que de
tels systemes fabriqués a I'aide de matériaux fisagddmme le ratio rapport surface/volume
diminue, I'évacuation de la chaleur se fait pluguté&rement. [24-26].

Dans la réalisation de micro-dispositifs en AMFs eBatériaux peuvent étre utilisés
sous forme de fils [27-29] ou de films minces.
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Actionneur Travalil Commande Aptitude a la Rapport
(Jlcmd) Biocompatibilité miniaturisation puissance/poids

Moteur 0.9 B=15T mauvaise faible
magneétique DC oui

Micro- 0.4 E=300 V/M Bonne élevé
électrostatique non

Piézo-électricité 481 E=300 V/n} Bonne élevé
non

Alliage a mémoire 10.4 P= 1.4 Wmrh Bonne élevé
de forme oui

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

1.7 Revue bibliographique sur I'élaboration des all iages Ni-Ti :

1.7.1 Synthése d’alliages amorphes

La synthése d’alliages amorphes était confinée téetape rapide a partir de phases
liquides ou gazeuses. A partir de 1980, le broyageaute énergie montre une grande
potentialité dans le domaine d’amorphisation aat'éblide [31-32]. L’alliage NiTi fait partie
des systemes qui ont été amorphisés par broyagenigée.

Lors de I'étude des composés iy (0.3<x<0.7) par mécanosynthese, Schwarz et al
[33] ont montré que la déformation plastique ettérdiffusion des éléments conduisent a la
formation d'une phase amorphe. Le mélange des gténest accéléré d'une part, par la
diffusion du Ti le long des dislocations et auxnjsi de grains de la solution solideNi et
d’autre part, par la migration des fautes d’empéatngénérées par la déformation plastique.
La formation d’un domaine biphasé (solution ricimeNi + amorphe) a été signalée par les
mémes chercheurs dans le cas de I'alliage 80Ni-Z0dur la méme composition, Eckert et al.
[34] ont mis en évidence la formation d’'une phasigue (solution solide riche en nickel) de
parameétre de maille a = 0.3594 nm plus, valeur plagée que celle du nickel pur. Cette

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

Yamada et al. [35] ont réalisé 'amorphisation ‘dedrmétallique NiTi dans un Spex
a trois températures de broyage : -190°C, 600°22@tC. Dans les trois cas, I'amorphisation
ne commence qu’'a partir d'un certain temps @e temps varie linéairement avec la
température de broyage (Fig.1.15). Le temps d’ahmsagtion est d’autant plus grand que la
température est élevée; ce qui démontre l'influedeela température sur la cinétique

d’amorphisation.

Temps de broyage (h)

u 'l J. L I L J L I 1
=200 -100 a 100 200 300

Température de broyage (*C)

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

Un résultat similaire a été trouvé par Chen et[26] lors de I'amorphisation de
NijpZr;. Ces auteurs ont conclu que la cinétique d’amessgiluin est ralentie par
'augmentation de la température. De plus, ils wintré que le pourcentage de la phase
amorphe formée diminue quand la température augm&dci montre que cette derniére

influence aussi I'état stationnaire atteint.
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b) Influence de I'atmosphére de broyage

L’influence de I'atmosphere de broyage sur lesditions de phase a été établie lors
de I'étude de I'amorphisation de l'alliage 60Ni-40Wang et al. [37] ont élaboré l'alliage
60Ni-40Ti dans un broyeur planétaire sous troisogheres : Argon (Ar), Azote fNet
Oxygene (Q). Ces auteurs ont remarqué que l'effet de I'argbde I'azote sur le processus
de broyage est similaire. L’argon est un gaz inefreest donc raisonnable qu’il n’y ait aucun
effet sur la réaction d’amorphisation. Il semblssugue cette réaction n'ait pas été affectée
par les atomes d’azote. Dans les deux cas, I'aneogsth obtenu apres 20 h de broyage et
aucun intermétallique n’a été observé. Cependamniydene réagit avec litane et 'empéche
de diffuser dans le réseau du nickel. Ceci corallatformation d’un composé intermétallique
riche en Ni (N4Ti) en présence d'oxydes. Cet intermétallique aediorme en phase amorphe

apres un broyage prolongé sous atmosphere d’argon.

1.7.2 Synthése de l'intermétallique NiTi
1.7.2.1 Mécanosynthése

Takasaki [38] a élaboré trois composeés 4sNiiss, TisoNisp et TissNigs a partir des
poudres pures de Ni et de Ti dans un broyeur maeétle type Fritsch Pulvérisette P7. La
diffraction des rayons X a confirmé la formatiomé phase amorphe dans le cas des poudres
TissNigs et TiysNiss aprés 10 h de broyage. Aprés un chauffage a 12a3thase amorphe se
transforme en ENi et TiNi de structure monoclinique pour la poudrigsNiss et en TiNi,
B2-TiNi et NisTi pour la poudre TENiss. En ce qui concerne la poudre;gNisp, une phase
désordonnée TiNi de structure cc et de parametmaalie similaire a la phase B2-TiNi est
formée, aprés 10 h broyage. Cette phase se tramsfen phase ordonnée B2-TiNi avec une
faible quantité de la phase,Ni, ceci apres un chauffage a 1273K. Ces deux mérases
ont été obtenues par Gu et al. apres un chauffah@7aK mais a partir d’'une structure
biphasée : une phase cristalline et une phase amaiptenues apres 120 h de broyage [39].
Cependant, le traitement thermique a la méme teatypér (1373K) de l'alliage 50Ni-50Ti
totalement amorphe obtenu aprés 16 h de broyageduit a la formation de trois composes :
NiTi, Ni,Ti, NisTi et de 'oxyde NiTi4O [40].

Mousavi et al. ont mis en évidence la formatiopaétir des poudres élémentaires de
Ni et Ti, I'intermétallique NiTi désordonné et namistallin aprés 60 h de broyage [41]. Ce

temps est six fois plus élevé que celui trouvé Taltasaki [38]. Cette difference peut étre

23



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

attribuée aux différentes conditions de broyagesraassi a la granulométrie des poudres de
départ. En effet, la taille des poudres initialglsées par Mousavi est de 8@ pour le Ni et

de 200um pour le Ti, alors que celles utilisées par Takasant respectivement égales a
40 um et 90um pour le Ti et le Ni. Afin d’obtenir I'intermétatjue B2-NiTi de structure
ordonnée, les auteurs ont procédeé a un recuit & KIdé la poudre NiTi broyée pendant 60 h.
lls ont observé que le degré d’ordre a grande miistaaugmente avec l'augmentation du
temps de maintien. La mise en ordre est accompaggean accroissement de la taille des

grains et a une diminution des microdéformatiordedia microdureté (tableau 1.4)

Différents Taille de grain Distorsion de  Ordre a grande Dureté
traitements (nm) réseau distance (OGD) (Hv)
60h de broyage 25 1.2 - 922
60h de broyage 62 0.14 0.63 760

+30mn de recuit

60h de broyage 95 0.09 0.94 624
+60mn de recuit

Tableau 1. 4 : Parameétres de la phase NiTi aprés différents inaites [41].

1.7.2.2 Atomisation et hydruration-désydruration

Afin d’envisager le renfort des joints de brasues pn alliage a mémoire de forme,
Fouassier [42] a préparé des poudres NiTi par aeéthodes : atomisation et hydruration-
désydruration. Les poudres NiTi obtenues par atamois a partir d’'un barreau NiTi ont une
forme sphérique et présentent une distribution pi@dicules non uniforme (de grosses
particules de taille 20 um et de petites particules de taille firh). L’analyse par diffraction
des rayons X a mis en évidence I'état austénit{§2eNiTi) & température ambiante et aucun
pic correspondant a la phase martensitique n'alétgcté. En revanche, celles obtenues par
hydruration- désydruration a partir de fils NiTitame forme angulaire et la distribution de la
taille des particules est large. Apres I'étape dhayation, les poudres ont été broyées afin de
diminuer leurs tailles puis ont subi un traitemér@rmique a différentes températures dans le
but de transformer I'hydrure NiTi en intermétallNiTi. La diffraction des rayons X a

montré, en plus de la phase austénite (B2-NiTipré&sence de pics de diffraction de faible
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intensité correspondant a la phase R et a la pB&a8e (martensite). La formation de la
martensite a été attribuée aux chocs billes-popdreis de la jarre lors du broyage. La
différence majeure entre ces deux méthodes esdgune le cas de I'atomisation, l'alliage
passe par I'état liquide alors que dans celui dicdmté hydruration-désydruration, I'alliage

reste en permanence a I'état solide.

1.7.2.3 Frittage

Plusieurs méthodes de consolidation ont été wdiggour produire I'intermétallique
NiTi. Le recours a ces techniques impliquant urep&tde broyage constitue une solution
prometteuse pour améliorer la réaction entre @néhts de poudres. L'utilisation de poudres
nanostructurées caractérisée par une énergie méeastockée élevée facilite la réaction
entre les éléments de poudres lors de la consioliddte frittage compte parmi ces méthodes

de consolidation utilisées pour produire I'interaiiéque NiTi.

Maziarz et al. [43] ont étudié la possibilité denthétiser I'alliage NiTi par
mécanosynthése et par frittagg€aide d’une presse a chaud. L’alliage Ni-49.@&té préparé
par broyage mécanique et différentes étapes deappeognt été étudiées. Un alliage presque
entierement amorphe a été obtenu aprés 32 h dadeoypres compaction a 1000°C sous
une pression de 35 MPa, I'échantillon a subi unuite& 1000°C pendant 28 h suivi d’'une
trempe rapide a I'eau. Une structure multiphaséaposée de NTi, Ni,Ti et NiTi a été
formée. La phasB2-NiTi subit la transformation martensitique révbtsia une température
Ms supérieure a 172°C. L’analyse des échantillobgerais montre que la composition
chimigue moyenne des grains individuels est laaue: Ti-49.7 at.%, Ni-47.76 at.% et
Fe-2.54 at.%. La présence du fer a été attribudée effet de contamination par les outils de
broyage. Une seconde phase entre les grains derftigtalligueB2-NiTi a été identifiée
comme étant la phase JVli (Fig. 1.16). Cette derniére a été trouvée ddaatees zones de
I'échantillon. Les analyses effectuées par micrpsrélectronique en transmission (MET) sur
des échantillons frittés ont confirmé la présenedadmartensite 4H (Fig. 1.17) a l'intérieur

des grains fins de la pha®2-NiTi.
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Figure 1. 16 : Microstructure de I'échantillon compacté a chatrkeuit a 1000°C pendant 28 h puis
trempé a I'eau [43].

E’_'ADP 1-20(111)-
1-20(41T)
| i e

Figure 1. 17 : Microstructure d'un grain de martensite et lehdide diffraction électronique de la
zone sélectionnée de I'échantillon [43]
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1.7.2.4 Extrusion activée mécaniquement

Récemment, Neves et al. [44, 45] ont proposé upeoape alternative a la synthése
d’alliages NiTi par extrusion activée mécaniquememimmée MARES (Mechanically
Activated Reactive Extrusion Synthesis). Ce nouve@cessus est la combinaison de deux
étapes. La premiére étape consiste a activer ngaeamient les poudres dans un broyeur
planétaire, a partir des poudres élémentaires pdeesTi et de Ni avec un rapport
steechiométrigue de 1:1. La seconde étape est dgacten la poudre par extrusion a chaud.
Le produit final obtenu est sous forme de fils.température maximale d’extrusion choisie a
ete limitée a T = 700 °C en raison du systéme de chauffage utiliaébreve durée de
broyage (4 h) évite la contamination du produitfipar les outils de broyage. Elle favorise
la formation d'une structure lamellaire et induin wradient chimiqgue a I'échelle
nanomeétrique. Aucune phase intermétallique n'adétectée par DRX pour les poudres
broyées (Fig. 1.18). Les phases obtenues par eapwi 600 et 700°C sont identiques : TiNi,
TioNi, TiNig ainsi que le Ti et le Ni purs. La phase principal#enue est TiNi pour
Tex= 600°C et TiNi pour Texy = 700°C, TiNi étant toujours la phase intermédak
minoritaire. Une meilleure densification (95%) ediservée a & = 700°C. La dureté
obtenue dans ce cas est de 682 Hv. Des microstesgblus homogénes et une réduction du
pourcentage des phases intermétalliques secondaiteété obtenues aprés un traitement
thermique a 950°C/24 h suivi d'une trempe a I'daai.phase prédominante est TiNi. La

densité relative et la microdureté sont respectargrnégales a 97 % et 682 Hv.

1.7.2.5 Frittage flash (SPS)

Le procédé frittage flash dit SPS (Spark Plasm#&e8ig) utilise un courant de forte
intensité assisté d’une pression pour synthétiseoresolider des poudres.

Au cours du broyage de la poudre équimolaire Niifi,alliage amorphe est obtenu,
aprés 20 h de broyage [46]. La poudre broyée asegedans un moule en graphite puis
comprimée sous vide a 900 et 1100°C pendant 10ous sne pression de 50 MPa par SPS.
La micrographie MEB de I'échantillon compacté a 9@0 (Fig. 1.17.a) montre la formation
d’'une structure lamellaire tandis que celle com@aa 1100°C présente trois zones avec
différents contrastes (Fig. 1.19.b). Aucune poéosita été observée pour les deux
échantillons. Les résultats de la microanalyse Xdetla diffraction des RX montrent
I'existence de trois phases qui songMi NiTi et NiTi, dans le cas des deux échantillons
(voir tableau 1.4). La microdureté de I'échantillbitté a 900°C est de 1076 Hv. Elle est

27



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

supérieure a celle de I'échantillon compacté a 1COette différence est attribuée a la
réduction de la taille des grains et a I'existededa phase Nigidont la dureté est supérieure
a 600 Hv a température ambiante [47].

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

Température de frittage (°C) Phases Phases Microdureté (HV)
majoritaires minoritaires
900 NiTi+NigTi NiITi 1076
1100 NgTi NiTi+NiTi , 635

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

Les analyses effectuées par microscopie électrergguransmission (MET) montrent
gue les grains de I'échantillon compacté a 900%@ équiaxes avec une taille comprise entre
50-500 nm (Fig. 1.20). Les grains a structure eaif@g. 1.20.a : zone A) correspondent a la
phase NjTi. La phase dépourvue de toute structure intefig. (L.20.a : zone B) avec une
taille de grains de 200 nm correspond a NiTie grain de taille inférieure a 100 nm
(Fig.1.20. a: Zone C) correspond a la phase Nimice qui concerne I'échantillon compacté
a 1100°C, la surface rayée (Fig. 1.20.b : zone dkjespond également a4Vi. La phase a
structure ronde (Fig. 1.20.b : zone B), correspandiTi,. Les grains constitués de taches
correspondent a la phase B2-NiTi (Fig. 1.20.b ezGh
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21 i

Figure 1.20: Images MET des échantillons obtenus par SPS éreliffes températures
(@) 900 °C (b) 1100 °C [46].

1.7.2.6 Procédé SHS (combustion auto-entretenue)

La combustion auto-entretenue dite réaction SHE-fBepagation High-temperature
Synthesis) est caractérisée par la propagationedamde de chaleur (exothermique) auto-
entretenue (auto-propagation) a grande vitesseqitmnt la synthése en une seule étape d’'un
composé pur. Les réactions SHS regroupent les ioséactchimiques qui utilisent
'exothermicité de la réaction chimique pour s’aettdretenir et convertir les réactifs en
produits. Ces réactions sont une généralisationréastions de combustion qui sont des
réactions chimiques exoénergétiques entre un réduet un oxydant gazeux. En effet, les
réactions SHS peuvent étre des réactions de tyjle-swlide, solide-liquide ou solide-gaz.

Goh et al. [48] ont synthétisé NiTi monophasé aipde poudres élémentaires via une
combustion auto-entretenue (SHS). Le mélange Narionristallin, obtenu apres 75 h de
broyage est constitué des éléments purs Ni et Btéautilisé comme agent réactif. Trois
rapports de compositions NiTi ont été étudiés :

- 0 wt.% d’agent réactif + 100 wt.% de poudres @gtaires de Ni et Ti.
- 25 wt.% d’agent réactif + 75 wt.% de poudres @gtaires de Ni et Ti.
- 50 wt.% d’agent réactif + 50 wt.% de poudres @gtaires de Ni et Ti.

Les réactifs ont été compactés uniaxialement gmuse de pastilles de 12.1 mm de
diamétre et de 20 mm d'épaisseur par lintermééiaifune presse hydraulique. Les
températures de préchauffage sont fixées a 25eP@00°C. Les poudres compactées sont

placées dans un four a induction qui a été utgieé@r préchauffer et maintenir le réactif
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compacté a une température constante. La sournfladimation est un arc plasma et le
produit compacté a été maintenu sous atmosphérgod'gour le protéger contre I'oxydation.
La formation des intermétalliques a été expligugés@vant la fraction volumique de
différentes phases obtenues par le procédé SH&netidn du pourcentage de I'agent réactif
nanocristallin (Fig. 1.21). En effet, les phasesnoh@antes de I'échantillon NiTgdoy sont
B2-NiTi et 19’-NiTi. Cependant, des phases secondaires omtéeetees telles que leNi
et le Ni. La présence du Ni dans I'échantillon Nidd, est due a linsuffisance du taux
d’autodiffusion et d’interdiffusion entre le Ni dé Ti liée a la basse température de
combustion. L’addition de 25 wt.% de I'agent réantnocristallin conduit a 'augmentation
du pourcentage des phases B2-NiTiB&9'-NiTi par 10 %Vol et élimine le Ni. Avec
'augmentation de I'agent réactif nanocristalli® (&t. %), une phase secondairgNiprend
naissance. Ainsi, le broyage mécanique augmeateerijie emmagasinée et diminue les
barrieres d’activation lors de la réaction de costiom. L'ajout de l'agent réactif
nanocristallin modifie alors la cinétique de tramsfation de phase induite par le procédé

SHS et méne a la formation de I'intermétallique iINiT

100% -
O Ni
80% - Ni3Ti
m TiZNi
60% - @ NiTI(B2)*NIiTi(B19)
40% -
20% 4
0% ; . y

NiTi100% NiTIMA25%  NITiIMAS0%

Figure1.21: Rapport de la composition chimique des produitemus par le procédé SHS [48].

1.7.2.7 Elaboration de I'intermétallique NiTi par p  rojection

En plus de ses qualités comme alliage a mémoirordee, I'alliage NiTi présente

aussi une résistance élevée a I'érosion et a tasion. L'application de ce composé comme
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revétement est une méthode efficace pour empéthesibn. En effet, pour préparer un
revétement NiTi, différentes techniques de progectin été utilisées tels que le soudage ou
OLW (over-laying welding) [49], la projection plasnsous vide ou VPS (Vacuum plasma
spraying) [50-51] et la projection hybride plasmadr ou LPHS (laser plasma hybrid
spraying) [51].

Apres projection plasma sous vide (VPS) de la poudirTi broyée pendant 20 h,
Hiraga et al.[51] ont confirmé I'existence des @saB2-NiTi et3B19’-NiTi. lls ont estimé que
l'alliage est formé lors du passage des poudres tarflamme du plasma. En revanche,
aucune phase n’a été formée dans le cas de la{ionj&/PS des poudres pures non broyées
[50]. La résistance a I'érosion du revétement abt&mpartir de la poudre broyée est 20 fois
plus élevée que celle obtenue a partir des poutdresroyées. Par ailleurs, ces auteurs ont
montré que la porosité diminue avec I'augmentatiea puissance du plasma (Fig. 1.22). lls
ont constaté que le revétement obtenu avec unsgnae de plasma de 13 kW n’est pas
homogene et sa dureté fluctue entre 500 et 900Cdpendant, les résultats obtenus par le
procédé LPHS a révélé que l'intensité de la phazddNBi a augmenté par comparaisan
celle du revétement obtenu par VPS. Ceci signiiie cette phase est favorablement produite

par irradiation laser.

Figure 1. 22: Section transversale du revétement VPS obtenutia ¢giea la poudre broyée
Ti50-Ni50 %at. (a) 13 kW, (b) 23 kW, (c) 28kW e} @IL kW [51].
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Les tests d’érosion ont montré que la perte dermeldu revétement obtenu a partir
des poudres broyées est plus faible que celle itement obtenu a partir des poudres non
broyées (Fig. 1.23). Ceci peut étre expliqué pdoiee d’adhésion au revétement qui est plus
élevée pour la poudre broyée.
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Figure 1.23: Courbe de perte de volume (a) substrat Ti-6Al-B)/pfojection (VPS) de la poudre
broyée (c) projection (LPHS) de la poudre broyéep(djection (VSP) de la poudre non broyée (e)
projection (LPHS) de la poudre 50Ni-50Ti non broj&#|.

La projection a froid a été aussi utilisée poudabération d’alliages Ni-Ti. Le
probleme majeur des revétements NiTi obtenus pajegqtion a froid est I'existence des
pores. En effet, suite a la projection a froid sairsde la poudre broyée NiTi, une structure
lamellaire poreuse a été obtenue [50]. Cette stradamellaire est constituée d’éléments de
départ Ni et Ti. Elle est en accord avec celle mieaprés broyage mécanique. La porosité a
éte attribuée a deux facteurs : (i) la forte réacties particules avec I'oxygene (ii) la faible
vitesse des particules de NiTi lors de la projecis leur résistance a I'air environnant. Par
ailleurs, Li et al. [51] ont réussi a projeter aidrle Ti pur. lls ont reporté que la réactivité de

la surface de Ti entraine la formation d’'un revé&ahporeux.

La premiéere difficulté d’obtenir un domaine NiTi maphasé par différentes
techniques d'élaboration peut étre expliquée pa densidérations thermodynamiques.
L’énergie libre de Gibbs de la formation de toules phases intermétalliques stables du
systeme Ni-Ti est indiquée sur la figure 1.24.si eonsidéré que, méme si toutes les phases

montrent une énergie libre de Gibbs négative serlarge plage de température, les forces
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motrices de la formation des phasegliNet NiTi, sont plus fortes que celle de la phase NiTi.
En outre, d’apres le digramme d’équilibre Ni-Ti,ftamation de NiTi peut avoir lieu par la

réaction eutectique a 942°C ou péritectique a 9840C se produit a des températures
relativement basses et impliquant une phase liqé#dar cette raison, le traitement thermique

est nécessaire apres le processus de syntheselyenir une homogénéisation.
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Figure 1.24 : Energies libre de Gibbs de formation de l'interafiiue stable NiTi [54].

La deuxiéme difficulté rencontrée dans I'élabonmaties alliages NiTest d’obtenir
des matériaux denses. En effet, la présence de pstda conséquence de plusieurs facteurs :
la porosité originale des produits comprimeés, éefirkendall et I'effet capillaire pendant la

période ou une phase liquide est formée.

1.7.3 Etude de la porosité de l'alliage NiTi

Les réactions autoentretenues permettent I'élaloordes composés avec une porosité
élevée. En effet, I'échantillon poreux synthétis@&r pSHS provenant de Nibb
(cf. paragraphe 1.7.2.6) montre des rangées deéésawirculaires distribuées le long de la
direction perpendiculaire a la direction de propiaga La taille des canaux s’étend de 1 a
2.5 mm avec une porosité générale de 43 % en volkigel.25). L’addition de 25 wt.% de
I'agent réactif nanocristallin modifie entieremédatstructure morphologique du produit final.
La forme des pores est quasi-circulaire ou elligiqFig. 1.26). A des températures de
préchauffage de 200 et 300°C, la taille moyennepidgss est comprise entre 100-60f
avec une porosité générale de 52-55% vol. L'augatiemt du pourcentage de I'agent réactif
nanocristallin a 50 wt.% produit rapidement desepaie taille comprise entre 100-50

avec une porosité générale de 58 % vol a températmbiante (Fig. 1.27.a). Cependant, a
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une température de préchauffage fiaé200° C, une partie dense a été produite (Fig.1).2

La structure est composée de nombreuses petitegha® sous forme dendritique. La
formation des pores par SHS peut étre attribuéfluaudu gaz, a la porosité initiale, a la
réaction de diffusion et a la formation de phasgsides lors de la synthése de combustion
[55]. Durant le processus de SHS, il y a un foedignt thermique a travers la combustion
dans la direction de propagation. La phase liqgiéleérée pendant la combustion découlera
inévitablement le long de la direction de propagatPendant que le liquide coule, des pores
se forment [56]. En utilisant la poudre nanocristal une forte réaction exothermique se
produit avec la petite taille des cristallites (@dedre de 10 nm). L'angle de contact entre le
solide et le liquide augmente dans le réactif etcdia fraction du liquide augmente aussi.
Ceci produira alors de plus grandes forces capalgbour attirer les particules ensemble dans
le réactif [57]. Par conséquent, la plupart desanarovales se transforment en petits pores.
Avec l'augmentation de I'agent réactif (50 wt. %g, mélange réactif absorbe I'énergie
superflue de I'agent de réaction ce qui méne aawwnmentation de la fraction de la phase
liquide. Les vides sont ensuite comblés par étatérda liquide qui produit un NiTi dense
formé de dendrites apres solidification. En utilis&0% de I'agent réactif, qui posséde une
densité de défauts élevée, le processus SHS pelnigié a des températures beaucoup plus
basses (température ambiante). Ceci prouve quealegres d’activation pour la réaction de
synthése de combustion peuvent étre effectivengeliites par I'ajout de I'agent réactif.
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Figure 1.25: Coupe transversale deFigure 1.26: Coupe transversale de I'échantillon
'échantillon NiTig chauffé a unel poreux NiTi(25 wt. %) chauffé a une température
température de 300°C (a) faiblede 200°C (a) faible grossissement (b) fort
grossissement (b) fort grossissement [48].grossissement [48].
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Figure 1.27 : Morphologie de la surface de I'échantillon Nifdos () & température ambiante (b) a
200°C [48].

Xiong et al. [58] ont élaboré l'alliage Ti50-Ni5@t( %) dans un broyeur planétaire de
type Retsch PM 400. La poudre broyée pendant Zté anélangée avec du MHCO; puis
compactée a froid sous une pression de 200 MPapiashiits comprimés ont ensuite été
frittés sous vide en deux étapes. La premiere éapte effectuée a 175 °C pendant 2 h.
Durant la seconde étape, les produits comprimeés ébét chauffés jusqu’a 1000°C et
maintenus a cette température pendant 4 h. Aph@sdissement, des échantillons spongieux
ont été obtenus (Fig. 1.28).

Figure 1.28 : Image MEB de l'alliage NiTi (structure spongieugss].
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Aucune nouvelle phase n’a été observée par DRX {myoudre broyée pendant
2 h. Les pics observés sont associés aux poudremptaires de Ti et de Ni. Cependant, de
nouvelles phases B2-TiNi @19’-TiNi apparaissent dans I'échantillon poreux Tintté a
haute température. Les résultats obtenus montreniagrésistance mécanique et le module
d’élasticité diminuent avec l'augmentation de largsité. Par ailleurs, l'alliage TiNi
spongieux avec une porosité égale a 71% présameodule d’élasticité de 860 MPa et un
plateau de contrainte de 38.3 MPa (Fig. 1.29). tatrainte récupérable due a l'effet de
mémoire de forme diminue avec 'augmentation dedeosité. Pour des porosités égales a

71 %, 80 % et 87 %, les contraintes récupérablesrespectivement égales a 1.5 %, 1.2% et
0.9 %.

1—71% de porosite
2— 80% de porosite
3— 87% de porosite

Contrainte (MPa)

0 1 ID 2IU
Déformation (%)

Figure 1.26: Courbe contrainte-déformation avec différente®gités examinées a la température
ambiante [58].

36



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

Références
[1] P. Bellen K.C. Hari Kumar , P. Wollants, Thermodynamic assessment of the Ni-Ti phase
diagram Z Metallkd 87 (1996) 972-978.

[2] A. Taylor, W. Floyd, Precision measurements of lattice parameters ofauic crystals
Acta Cryst. 3 (1950) 285.

[3] G.A. Yurko, J.W. Barton, J.G. Parr, The crystal structure of INi, Acta Cryst. 12
(1959) 909.

[4] T. Fukuda, T. Kakeshita, H. Houjoh, S. Shiraishi T. Saburi, Electronic structure and
stability of intermetallic compounds in the Ti-Nis&em Mater. Sci. Eng. A 273-275 (1999)
166-169.

[5] D. Stroz, Studies of the R-phase transformation in a Ti-Bhaalloys by transmission
electron microscopyScripta Mater. 47, (2002) 363—-369.

[6] K. Otsuka, Introduction to the R-phase transitiom Engineering aspects of shape memory
alloys. Edited by T. W. Duerig, London: Butterwetteinemann, X990, pp. 36-45.

[7] S. Miyazaki, K. Otsuka, Mechanical behaviour associated with the premaitens
rhombohedral-phase transition in as\is7Fe; alloy, Phil. Mag. A48 (1984) 393-408.

[8] L. C. Chang, T. X. Read Plastic deformation and diffusionless phase chamgesetals-
the gold-cadmium beta phaskans. AIME. 191 (1951) 47-52.

[9] "Alliages a mémoire de forme (AMF). Vocabulaire esuar€. Paris, AFNOR, Norme NF
A 51-080 (1991) 23.

[10] Y. Furuya, Design and material evaluation of shape memory asitgs J. Intel. Mater.
Syst. Str. 7 (1996) 321-330.

[11] G. Guenin, Techniques de l'ingénieur, traité Matériaux Méglies vol. M-530 (1996)
1-13.

[12] P. Olier, These de doctorat Université Paris-Sud U.F.R. Stigues d’'Orsay (1995).

[13] M. Cohen, G.B. Olson P.C. Clapp, On the classification of displacive phase
transformations, In proceedings of the international conference the martensitic
transformation. Cambridge- Massachussetes (USA)-pp, (1979).

[14] G. Guenin, These de Doctorat INSA de Lyon (1979).

[15] J. W. Christian, G. B. Olson, M. Cohen,Classification of displacive transformations:
What is a martensitic transformation@pnf. Proc. Lausane-Suisse, 1995. J, Phys IV, Godo
C8, Suplément au journal de physique Ill, 1995, ¥,gb. ¢8-3-c8-10.

[16] K. N. Melton, Ni-Ti based shape memory alloys,Engineering aspects of shape memory
alloys. Edited by T. W. Duerig, London: Butterwokeinemann, 1990, pp. 21-35.

37



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

[17] E. Patoor, A. Eberhardt, M. Berveiller, Potentiel pseudo-élastique et plasticité de
transformation martensitique dans les mono et pataux métalliquesActa Met. 35 (1987)
2779-2789.

[18] J. Ortin, A. Planes Thermodynamic analysis of thermal measurementiamtoelastic
martensitic transformationg\cta Metall. 36 (1988) 1873-1889.

[19] L. J. Petkovski, V. Lazarov, Transformation behavior of near-equiatomic Ti-Nepared
by power metallurgy,In proceedings of the European Symposium on Maitens
Transformations, ESOMAT97, Enschede, the Nethedafi®97) 335-338.

[20] S. M. Green, D. M. Grant, J. V. Wood Shape memory transformation in mechanically
alloyed Ni-50at%Ti, in proceedings of the European Symposium on Maittens
Transformations, ESOMAT97, Enschede, the Nethedafi®97) 351-356.

[21] R. Oshima, M. Tanimoto, T. Oka, F. E. Fujita, Y. Haadate, T. Hamada, M.
Miyagi, Martensite transformations and related propertiésmarmen alloy ribbons prepared
by the spinning roll methodn proceedings of the International Conference aartdhsitic
Transformations, ICOMATS82, Leuven, Belgique, (19829-754.

[22] S. Miyazaki, A. Ishida, A. Takei Shape memory characteristics of Ti-Ni thin filmgrfed
by sputtering)Jn proceedings of the International Conference artdhsitic Transformations,
ICOMAT92,Monterey, California, USA, (1993) 893-898.

[23] D. Treppmann, E. Hornbogen On the influence of thermomechanical treatments on
shape memory alloys)n proceedings of the European Symposium on Mattens
Transformations, ESOMAT97, Enschede, the Nethedafi@97) 211-220.

[24] A. P. Jardine, J.S. Madsen, P.G. MercadoCharacterization of the deposition and
materials parameters of thin-film TiNi for microaetors and smart materiald/ater. Char.
32 (1994) 169-178.

[25] M. Rohde, A. SchiisslerOn the response-time behaviour of laser micromashiNiTi
shape memory actuatorSensors and Actuators, A61 (1997) 463-468.

[26] A. P. Jardine, Cycling times of thin-film NiTi on SMat. Res. Soc. Symp. Proc. 246
(1992) 427-431.

[27] S. Ballandras, M. Calin, S. Zissi, A. Bertsch, J.CAndré, A. Bourjault, D. Hauden,
Actionneurs miniatures a alliages a mémoire de ®rmfabriqués par

microstéréophotolithographjdournal de physique Ill, 6 (1996) 1759-1774.

[28] D. Reynaerts, J. Peirs, H. Van-BrusselAn implantable drug delivery system based on
based shape memory alloys micro-actuat®ensors and Actuators, A61 (1997) 455-462.

38



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

[29] C. Lexcellent H. Benzaouj S. Leclercq A. Bourjault, Experimental and theoretical
study of a tentacle element made a flexure pivatstre and a shape memory alloy actuator
wire, Proc. of the 3th France-Japan congress on meciedr(Mechatronics’96), vol.2 (1997)
566-576.

[30] A. D. Johnson Vacuum-deposited TiNi shape memory film: charazé&tion and
applications in microdeviced. Micromec. Microeng. 1 (1991) 34-41.

[31] A. Ye. Yermakoy, Ye. Ye.Yurchikov, V. A. Barinov, Phys. Met. Metall52 (1981) 50.

[32] C. C. Koch, D. Pathak andK. Yamada 1993 in: J. J. De Bardadillo et al. Editors
Mechanical alloying for structural applicationMaterials park, OH: ASM International 205.

[33] R. B. Schwarz, R. R. Petrich, C. K. SawThe synthesis of amorphous Ni-Ti alloy
powders by mechanical alloying Non-Cryst. Solids. 76 (1985) 281-302.

[34] J. Eckert, L. Schultz, Synthesis of Ni-Ti and Fe-Ti alloys by mechanid&ying:
formation of amorphous phases and extended soligtisos, J. Non-Cryst. Solids. 127
(1991) 90-96.

[35] K. Yamada, C. C. Koch, The influence of mill energy and temperature onsthgcture
of the TiNi intermetallic after mechanical attritip. Mater. Res. 8 (1993) 1317-1326.

[36] Y. Chen, M. Bibole, R. Le Hazif, G. Martin, Ball-milling-induced amorphization in
NixZry, compounds: A parametric studghys. Rev. B 48 (1993) 14-21.

[37] K. Y. Wang, T. D. Shen H. G. Jiang M. X. Quan and W. D. Wej Structural
evolutions of Ni-Ti systems caused by mechanidayial in different atmospherebjater.
Sci. Eng. A 179- 18(1994) 215-219.

[38] A. Takasaki, Mechanical Alloying of the T-Ni SysteRhys. Stat. Sol. 169 (1998) 183-
191.

[39] W. Gu, C. W. Goh L. S. Goj, C. S. Lim, A. E. W. Jarfors, B. Y. Tay, M. S. Yong
Solid state synthesis of nanocrystalline and/or gohous 50Ni—50Ti alloyMater. Sci. Eng.
A 392 (2005) 222-228.

[40] M. C. A. Da Silva, A. C. R. VelosQR. M. Gomes S. J. G. de LimaT. A. A. de Melq,
F. Ambrozio Filho, Microestructural characterization of equiatomic WNélloy prepared by
high energy millingMater. Sci. Forum, 530-531 (2006) 53-58.

[41] T. Mousavi, F. Karimzadeh, M. H. Abbasi, Synthesis and characterization of

nanocrystallin NiTi intermetallic by mechanical @ing Mater. Sci. Eng. A 487 (2008) 46-
51.

[42] Olivier Fouassier,These de Doctorat, Université de Bordeaux 1 (2001).

39



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

[43] W. Maziarz, J. Dutkiewicz, J. Van Humbeeck T. Czeppe Mechanically alloyed and
hot pressed Ni—49.7Ti alloy showing martensitiogf@rmation Mater. Sci. Eng. A 375-377
(2004) 844-848.

[44] F. Neves |. Martins, J. B. Correia, M. Oliveira, E. Gaffet, Mechanically activated
reactive extrusion synthesis (MARES) of NMater Sci Eng A 473 (2008) 336-341.

[45] F. Neves |. Martins, J. B. Correia, M. Oliveira, E. Gaffet, Reactive extrusion
synthesis of mechanically activated Ti-50Ni powdetermetallics 15 (2007) 1623-1631.

[46] L. L. Ye, Z. G. Liu, K. Raviprasad, M. X. Quan, M. Umemoto, Z. Q. Hu,
Consolidation of MA amorphous NiTi powders by spaldsma sinteringMat. Sci. Eng. A
241 (1998) 290-293.

[47] T. ltsukaichi, S. Ohura, J. G. Cabanas-Moreng M. Umemoto, |. Okane,
Characterisation and consolidation of mechanicalijfoyed 50Ni-50Ti (at.-%) powder
mixtures,Mater. Sci. Technol. 9 (1993) 799-804.

[48] C.W. Goh, Y.W. Gu, C.S. Lim, B.Y. Tay, Influence of nanocrystalline NieTi reaction
agent on self-propagating high-temperature synttezbporous NiTilntermetallics 15 (2007)
461-467.

[49] R.H. Richman, A.S. Rag D. Kung, Cavitation erosion of NiTi explosively welded to
steel,Wear 181-183 (1995) 80-85.

[50] K.S. Zhou, D.Z. Wang, M. Liu, A study of the cavitation erosion behaviour of aNTi
alloy coating Surf. Coat. Technol. 34 (1987) 79-87.

[51] H. Hiraga, T. Inoue, S. Kamadg Y. Kojima, A. Matsunawa, H. Shimura,
Fabrication of NiTi intermetallic compound coatingade by laser plasma hybrid spraying of
mechanically alloyed powderSurf. CoatTechnol. 139 (2001) 93-100.

[52] S. Tria, O. Elkedim, W.Y. Li, H. Liao, Ball milled Ni-Ti powder deposited by cold
spraying J. Alloys Compd. 483 (2009) 334-336.

[53] W.Y. Li, C. Zhang, H.-T. Wang, X. P. Guag H. L. Liao, C.-J. Li, C. Coddet
Significant influences of metal reactivity and @xifiims at particle surfaces on coating
microstructure in cold sprayingdppl. Surf. Sci. 253 (2007) 3557-3562.

[54] I. Barin, Thermochemical data of pure substanc¥geinheim (Germany): VCH
Publishers (1989) 1229.

[55] B. Y. Li, L. J. Rong, Y. Y. Li, V. E. Gjunter, Synthesis of porous Ni-Ti shape memory
alloys by self-propagating high-temperature synigiegaction mechanism and anisotropy in
pore structure Acta Materialia 48 (2000) 3895-3904.

[56] Y. H. Li, L. J. Rong, Y. Y. Li, Pore characteristics of porous NiTi alloy fabricdtey
combustion synthesid, Alloys Compd. 325 (2001) 259-262.

40



Chapitre 1 : Généraligésur les alliages a mémoire de forme

[57] J. J. Moore, H. J. Feng Combustion synthesis of advanced materials: PaRelaction
parametersProg. Mater. Sci. 39 (995) 243-273.

[58] J. Y. Xiong, Y. C. Li, X. J. Wang, P. D. Hodgson, CE. Wen Titanium—nickel shape
memory alloy foams for bone tissue engineeringnech. Beh. bio.mater. 1 (2008) 269-273.

41



Chapitre 2

Techniques d’élaboration
et
de caractérisation



Chapitre 2 : Techniques d’'élaboration et de caractésation

Introduction

Dans ce chapitre, nous décrivons les conditionigloidation de nos échantillons ainsi
gue le principe des diverses techniques de caisatién utilisées pour I'étude des propriétés
morphologiques, structurales et microstructurakss: poudres obtenues par mécanosynthése,
des revétements par projection a froid, des filnmeces obtenus par pulvérisation cathodique

a magnétron.

2.1 Méthodes d’élaboration

Plusieurs méthodes d’élaboration ont été utiliskess le cadre de ce travail de thése :
la mécanosynthése, la projection a froid (cold wpret le procédé de déposition par

pulvérisation cathodique a magnétron.

2.1.1 Mécanosynthése

De nombreuses techniques ont été utilisées pouhé&yser les nanomatériaux tels
gue : la condensation gazeuse, les procédés clesjidm méthode sol-gel, la solidification
rapide, I'électrodéposition et la mécanosynthésavdntage de la mécanosynthese, par
rapport aux autres techniques d’élaboration, rédahes la simplicité de sa mise en ceuvre et la
possibilité de produire des quantités importanegpaoudres a I'état solide et a température

ambiante.

a) Principe

BN

La mécanosynthése est une technique d’élaboratopodidres a I'état solidiu
cours de ce processus, les grains de poudres iBggispet écrasés entre les billes et la paroi
des jarres, puis s’allongent sous l'effet de Isgi@n (Fig. 2.1). Les particules sont soumises a
des déformations plastiques accompagnées d'unsderoent et d’'une augmentation de
'énergie locale du systeme a cause de nouvellestuires des surfaces. Ceci provoque
'augmentation locale de la température qui peduire des transformations de phases. Les
grains de poudres subissent des processus de faoreet et de soudage successifs. Pendant
chaque choc, des milliers de particules envirortigggent a cette action. Ainsi, les petits
grains ont tendance a augmenter leur taille paortetage alors que les gros grains ont une
grande probabilité d'étre fracturés. Cette techaiqpermet entre autres l'obtention de
solutions solides [1-3], d’amorphes [4,5] et d’mbetalliques [6-9].
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Figure 2.1 : Fracture dynamique et ressoudage des poudred’lorehoc bille-bille.

b) Conditions d’élaboration

Le broyage de nos poudres a été réalisé dans yewrplanétaire de type Retsch
PM400 a partir de poudres élémentaires de Titae{T™e Nickel (Ni) de puretés respectives
99.9 % et 99 %. La granulométrie initiale des pesdrst de 150m pour le Ti et de 25Qm
pour le Ni. Le broyeur est constitué d’'un plateadesquatre jarres qui tournent autour de leur
propre axe et reposent sur un disque tournant taisens opposé (Fig. 2.2.a). La force
centrifuge créée par la rotation des jarres etidque 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 acigirame de 50 ml de capacité avec
deux billes en acier 100C6 de 20 mm de diametrevilesse de rotation des jarres est de
400 tr/min. Le rapport masse billes/ masse pousirde 13/4, soit 20 g de poudre. Pour éviter
l'oxydation des poudres, les jarres sont scellées atmosphére d’argon dans une boite a
gants. Afin de minimiser 'augmentation excessiedaltempérature a I'intérieur des jarres, le

broyage est interrompu toutes les 30 min pendami80
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Coupe horizontale
Mouvement du
disque porteur

Force centrifuge

Sens de rotation de la jarre
e ———

(@) (b)

Figure 2.2 : Principe de mise en rotation des jarres (a) moevemes billes a I'intérieur des
jarres [10] (b).

2.1.2 Projection a froid

La projection a froid (cold spray) est 'un des g#dés d’élaboration de revétements
qui possede I'avantage de maintenir la structutle de la poudre. Il consiste a déposer, sur
un substrat, des particules de poudres métalliguesion a des vitesses comprises entre
200-1200 m/s [11-15]. Cette méthode de synthegéaise a basse température pour éviter

I'oxydation, les changements de phase et la cnotgsdes grains.

a) Principe

Lors de la projection a froid, un gaz sous hauésgion est libéré dans une tuyere de
Laval (convergent-divergent) pour atteindre dessges supersoniques en sortie du canon. Ce
gaz de projection est préchauffé afin d’augmerderitesse d’écoulement dans le convergent-
divergent. Une partie de son énergie thermique seraertie en énergie cinétique. Les
particules de poudre, délivrées par le distributupoudre, sont injectées axialement dans le
flot de gaz, en entrée de tuyere, avant I'écoulérmepersonique (Fig. 2.3). La température
des particules augmente ainsi, au contact du gazajection, en amont du convergent mais
de facon limitée car le temps de chauffage esttcbergaz se détend, en effet, rapidement
dans le divergent et se refroidit. Les particutgsgnt a elles, sont accélérées dans I'ensemble
de la partie divergente par le gaz de la projectimut en restant a des températures

inférieures aux températures de fusion du matériptojeter [16]. Ces particules qui ont une
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vitesse élévée adheéerent au substrat et les uneawudres par déformation plastique formant
ainsi un révetement a I'état solide.

Du fait de la construction du révetement, la priiggca froid permet d’obtenir pour
certains matériaux des déepots denses [17] et gegdame oxydation équivalente a celle de la

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

Convergent — Divergent
Distributenr :
de poudre =
Gaz Chauftags | § Atmosphére ambiante
— —C]:ln Substral
1l g7

Figure 2.3 : Schéma du procédé de projection a froid.

b) Parameétres de la projection a froid

La projection a froid a été effectuée au laborat@iERMPS en utilisant I'appareil
(CGT GmbH). Une buse de forme rectangulaire (léiesde la buse est de 6 mm de diamétre,
la gorge est de 2.7 mm de diameétre et la longuewlivergence est de 170 mm) a été utilisée
pour préparer le revétement. L’hélium a été emplay@me gaz de propulsion et gaz porteur
de la poudre.

Nous avons réalisé la projection a froid a paitalpoudre NiTi broyée pendant 48 h.
Nous avons préparé 320 g de poudre NiTi en utlliEmnconditions citées dans le paragraphe
(2.1.1) afin d’obtenir la quantité nécessaire daysrojection a froid.

Avant projection, les substrats en cuivre de 8 nifh em de diameétre ont été sablés
par des particules d’aluminium de granulométrie 250 um pour permettre une bonne
adhérence entre le substrat et le revétement. aemmgtres de la projection a froid sont

rassemblés dans le tableau 2.1.
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Diametre 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 : Parametres de la projection a froid

c) Préparation des échantillons

Les échantillons obtenus par projection a froidadabord été découpés puis enrobés
dans une résine conductrice afin d’avoir une vuearpe a la fois du dépét et du substrat
(poly Fast). Apres enrobage, les échantillons eé@tpdlis mécaniquement sur des papiers
abrasifs SiC en utilisant les grades 600, 800, 12600, 4000 puis sur un drap de feutre
imbibé de pate diamantée de grade i La finition est assurée par un drap feutre irdbib
de silice colloidale. Entre chaque étape, les ddluans ont été trempés dans un bain d’eau en

cuve a ultrasons pendant une minute puis séchasypayurant d’air froid.

2.1.3 Pulvérisation cathodique a magnétron

Pour élaborer des couches minces métalliques, danigue de pulvérisation a
magnétron est parfaitement adaptée. Elle consigtel\ériser une cible d’un matériau et a

déposer les particules éjectées sur un substrat.
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a) Principe

Le mécanisme de pulvérisation a magnétron est @epsus purement mécanique qui
repose sur le principe de la pulvérisation cathagligpour lequel le dépbt se réalise en trois
étapes :

- création d'un plasma (généralement I'argon) daresalmambre sous vide,

- éjection des particules de la cible a pulvérisetymenbardement ionique,

- condensation de ces particules sur un substrat.

Dans le cas dutilisation d'une cathode a magnetran champ magnétique
perpendiculaire au champ électrique et parallela éble est créé par des aimants placés
derriere la cible. Il permet ainsi de confiner &sctrons autour de la cathode et d’augmenter
le taux d’ionisation du gaz et par conséquent fasge du dépbt. Le bombardement ionique
n'est donc pas homogene sur I'ensemble de la @blfit apparaitre une zone creuse a

I'endroit ou les deux champs sont perpendiculgifes. 2.5).

ro o1 1

Faible Forte Faible Forte Faible
érosion érosion €rosion €rosion érosion

Figure2.5: Schéma d'une cible apres pulvérisation & magnétron

b) Parametres de la pulvérisation cathodique a magn  étron

Le dépbt de l'alliage NiTi élaboré dans une eneei€ 450 (Alliance concept) a été
obtenu a partir de la cible NiTi de structure narstalline obtenue par projection a froid (voir

paragraphe 2.1.2). Afin d’obtenir une meilleurelgéalu dépdt, nous avons choisi de :

- travailler sous une faible pression d’argon pganmantir la stabilité de notre plasma et
ameliorer la pureté des revétements ;

- une distance cible-substrat pas trop faible pewir une zone homogene de dépot.
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Les conditions de pulvérisation utilisées sonteagsées dans le tableau 2. 2.

Vitesse de pompage de I'argon 10'l.s
Distance cible-substrat 6 cm
Vide limite x10" mbar
Débit d’argon 1.08 sccm
Pression d’argon 0,3 Pa
Pression aprés laminage %10° mbar

Tableau 2.2 : Conditions de la pulvérisation cathodique a magnet

c) Préparation des substrats

Nous avons réalisé le dépdt de film sur deuxgyghe substrats : des lames en verre et
de silicium. Le silicium Si (100) est de 38n d'épaisseur et de résistivité0 Q.cm™. La
lame en verre a une dimensionx25 mm et une épaisseur de 1 mm. Ces substratdéont é

nettoyés a I'acétone pour éliminer les impuretésoiques puis a I'alcool.

2.2 Méthodes de caractérisation

2.2.1 Granulométrie laser

L’évolution de la granulométrie des poudres renseigur les phénomeénes de soudage et
de fracture et notamment sur les variations, auscau broyage, de leurs importances
relatives.

La distribution granulométrique est mesurée pae Vmimide a I'aide d’'un granulometre
Mastersize 2000 (MALVERN Instruments, UK), qui peate une plage de mesure de tailles
des particules de 0.020 a 200®. Pendant la phase de projection, l'injection dadante de
la poudre se fait perpendiculairement & I'axe duljeplasma par l'intermédiaire d’un tube de
1.8 mm de diamétre (interne) et débouche dansrial cke la tuyere a 3 mm en amont de la
sortie de la tuyére a une distance de 6 mm de Kgdamétrique de la torche. Cet appareil

utilise la diffusion de la lumiére d’un rayonnemdader pour mesurer la taille de la poudre.
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La taille de la poudre mesurée correspond au dram@&juivalent moyen de la sphére

projetée.

2.2.2 Microscopie optique

Les observations ont été réalisées a l'aide d’ucrascope optique (MO) Olympus
OLS 40000, LEXT. Ce dernier nous a permis de fd@® observations en coupe transversale

de la poudre et du revétement en 3 dimensions.

2.2.3 Microscopie électronique a balayage

Les observations morphologiques ont été réalisééside de deux microscopes
électroniques a balayage (MEB) de type (JEOL, JSBip et (JEOL, JSM-5800LV). Le
premier a été utilisé pour suivre I'évolution moopdgique des poudres au cours du broyage.
Le deuxieme a été utilisé pour étudier la morphielaty revétement et des films minces
obtenus par projection a froid et par pulvérisatiathodigue a magnétron. Ces deux
instruments sont équipés d’'un systeme de microaaeayx rayons X (EDS) qui permet une
analyse quantitative de la composition chimique gdesdres et des dépbts. Toutes les
micrographies ont été réalisées en utilisant dsgréins secondaires.

2.2.4 Microscopie électronique en transmission

bY

Les observations ont été réalisées a l'aide d'urcrascope électronique en
transmission JEOL 2100 équipé d’'une pointe LaB6fagictionnant sous une tension
acceélératrice de 200 kV. Des images en champ e&lan champ sombre ont été prises pour
obtenir une estimation de la taille des grains dg alliages ainsi que leur évolution. Des
analyses EDS (Energy Dispersive X-Ray Spectromeiny)été réalisées grace a un systéeme
de détection des RX équipé d'une diode de SKbur assurer la désagglomération des
poudres, elles ont été broyées dans un mortierenant de I'éthanol. Une goutte de cette
suspension est déposée sur une grille en cuivoeivecte d’'une membrane de carbone. Aprés
séchage, la grille est introduite dans le porteblju microscope éléctrononique a

transmission.
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2.2.5 Diffraction des rayons X

La méthode la plus simple et couramment utiliséer pinvestigation des phases et
I'analyse microstructurale est la diffraction dagans X (DRX). Cette analyse est basée sur
I'étude de l'intensité des pics de Bragg et lewsitons d’équilibre. En effet, dans le cas des
poudres broyeées, les pics de Bragg deviennentdagyele faible intensité. Ceci est da a
'affinement de la taille des cristallites et augmentation du taux de microdéformations.
Généralement, les déformations plastiques accél&xatiffusion des éléments formant ainsi
des solutions solides d’insertion ou de substitutte qui traduit le décalage des pics de
Bragg. Les nouvelles phases se manifestent, sudiff|actogrammes des rayons X, par
I'apparition de nouveaux pics de diffraction [19].

Les mesures de diffraction de rayons X ont etés@®as a I'aide d’'un diffractometre a
compteur courbe. Ce diffractoméetre comporte d’uae, pun tube a anticathode de cobalt, un
monochromateur avant en Ge qui permet de séleetidanraie Ki; du cobalt de longueur
d’'onde Akq,= 0.1788920 nm et, d’autre part, un compteur coumpdtidétecteur INEL CPS
120 avec une ouverture angulaire d& =2 120°. Nous avons également utilisé un autre
diffractometre D8 Advance de marque Bruker AXS gtilise la radiation K du Co de
longueur d’'onde\kq= 0.1788920 nm. On note que l'identification deag#s sur les couches
minces a été effectuée en mode rasant en utiliannéme diffractometre. L’angle

d’incidence a été fixé a 5°.

Differentes méthodes peuvent étre utilisées pouddiermination de la taille des
cristallites et du taux de microdéformations aipal I'élargissement des pics de Bragg. On
cite entre autres, la méthode de Warren-Averba@h [ méthode de Voigt [21], la méthode
de Rietveld [22] et la méthode de Williamson-H&B]. Parmi ces méthodes, nous avons
utilisé la méthode de Williamson-Hall pour I'étudtécrostructurale des poudres broyées et du

revétement obtenu par projection a froid.

a) Méthode de Williamson-Hall

L’hypothése de base de cette méthode est quedéls gont ajustés par une fonction
de Lorentz qui permet d’appliquer la propriété ditidité des largeurs des raies de

diffraction (Annexe 1). L’équation de Williamson-Hast donnée par :
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0
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cost L g . . .
= BT est la largeur en coordonées réduitesst la taille apparente des cristallites

. ) . L in .
en nm, K un coefficient relatif au taux de micraatéfations etd"” = 25/1_5 est la distance

interréticulaire en coordonnées réduites.

Le diagramme de Williamson-Hall s’établit en trag®y, =f (d”). Si les points du

rai
diagramme s’alignent, I'ordonnée a l'origine donkiaverse de la taille des domaines
cohérents de diffraction (taille des cristallitest) 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 palépét obtenu par pulvérisation

cathodique a magnétron (voir Annexe 1).

2.2.6 Mesures d’épaisseurs

Les mesures d’épaisseur du revétement obtenu pgcpon a froid ont été éffectuées
a l'aide du microscope électronique a balayagepgunet d’évaluer I'épaisseur grace a une
régle graduée. En révanche, I'épaisseur de la eounmce a été déterminée par un
profilométre de type DEKTAK. Le principe de fonatiument de I'appareil est le suivant : un
stylet a pointe diamantée trés sensible balaiarface de I'échantillon. Les irrégularités de la
surface du dépbt analysé se traduisent immédiatepmnune variation dans la position
verticale de ce stylet, qui est alors transfornégeasion électrique grace a un transformateur
différentiel. Un convertisseur analogique-numeériqoermet de stocker les résultats dans la
mémoire de I'appareil qui assure ensuite le lieecae logiciel. On obtient alors sur I'écran
de contrdle la variation verticale de la positian stylet en fonction de la distance gu'il a

parcourue sur I'échantillon.

Au cours du dépo6t, une marche entre une zone redeude dépdt et une autre non
recouverte est créée pour déterminer son épaisSetie marche est obtenue grace a un cache

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

La spectroscopie des photoélectrons X (XPS) esttectenique d’analyse de surface
applicable a tous les solides. Elle est bien adaptd’étude des couches minces et des
surfaces. C’est une méthode non destructive qumgier’identification qualitative et
guantitative de tous les éléments présents a l@acgurde I'échantillon a I'exception de
I’hélium et de I'hydrogene.

Le spectrophotomeétre utilisé est un appareil TheRischer Scientific alpha 110. Il
est composé de deux chambres. La premiere charBi#8) (sert a la préparation et au
dégazage des échantillons. Elle est maintenue\sdaspar une pompe primaire Leybold et
une pompe secondaire turbo moléculaire LeyboldGfelfin’. Elle permet d’atteindre des
valeurs de vide dex80’ mbar. La chambre d’analyse est équipée d’un carionsad’argon
pour enlever les couches successives d'atomes slafice a I'aide d'un faisceau directif et
focalisé sous une valeur de vide de8® mbar. Cette source d’argon est de puissance 3 kW.
La chambre d’analyse est maintenue sous videdel'diune pompe ionigue et d’'une pompe a
sublimation de titane. La chambre d’analyse resigs altra-vide a une pression de base
8x10'" mbar. La source d'électrons correspond a un fime’Aluminium Ka
(hv = 1486.6 eV) polychromatique de puissance 300 Véndlyse se fait a température
ambiante en maintenant I'échantillon en positionizomtale. La surface de la zone irradiée
alternativement par le canon & ions et ensuitelaapurce d’électrons est de 0.3 farhe
canon a ions et la source d’électrons sont dispdsédacon confocale par rapport a la surface
d’analyse. L'appareil dispose de 7 channeltronsr fanmalyse des électrons ré-émis et de
lentilles de focalisation et ensuite de photomltgieurs pour permettre I'analyse et
'enregistrement du signal. Le logiciel Avantagstdbué par Thermo VG scientifique permet

'analyse des résultats.

2.2.8 Microdueté Vickers

La microdureté Vickers des poudres broyées ete@edements a été mesurée a l'aide
d’'un appareil (Leco, M-400-H1) en utilisant dewaddes :
- une charge de 100 g appliguée pendant 15 ssupalidres enrobées puis polies,
- une charge de 25 g appliqguée pendant 15 s spoledres (avant et apres 48 h de broyage)
et le revétement. Les échantillons ont été enrphéspolis.
Les valeurs fournies sont une moyenne de 10 mestifasrreur a été évaluée en calculant

I'écart typeo.
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Chapitre 3 : Elaboration de I'alliage 50Ni-50Ti par mécanosynthése

Dans ce chapitre, nous présentons les résultat€rimgntaux obtenus par
mécanosynthese du mélange NiTi. Pour suivre I'diasiumorphologique et la distribution en
taille des particules des poudres obtenues, noossantilisé la microscopie électronique a
balayage (MEB) et le granulometre laser. Afin didém I'évolution structurale et
microstructurale, le phénoméne d’interdiffusionrentes différents éléments ainsi que la
formation de l'alliage au cours du broyage, nousnavutilisé la diffraction des rayons X
(DRX) et la microscopie électronique en transmisgBIET). L'évolution de la dureté du

mélange en fonction du temps de broyage est abissiée.

3.1 Etude morphologique

L’évolution morphologique des particules de poudi@syées a été suivie par
microscopie électronique a balayage comme le matniies figures 3.1 et 3.2.

Avant broyage, la poudre de Ti se présente sausef@angulaire tandis que la poudre
de Ni se présente sous forme sphérique (Figst32k

Apres 12 h de broyage, la micrographie MEB montre large distribution de la taille
des patrticules (Fig. 3.1). Ces dernieres sont Eouse de plaquettes allongées de dimensions
irrégulieres dues aux déformations plastiques tedipar les chocs entre billes et billes-parois
des jarres (Fig. 3.2). Ce comportement, qui estatéristique des mélanges ductiles-ductiles,
correspond au premier stade de la mécanosynthé3le Durant ce stade les plaquettes sont
constituées de lamelles alternées des élementspdetdApres 18 h de broyage (Fig. 3.1), on
observe un changement drastique de la morphologie ka taille des particules de poudre par
rapport aux premiers temps de broyage. En effetpéeticules de poudre obtenues sont plus
fines et adoptent une forme bien arrondie. Au fumesure que le temps de broyage
augmente (24 h), les particules de poudre sontlde en plus fines et sont presque
homogenes avec I'existence d’agglomérats (FigseB3L2). Ces derniers sont formés de tres
fines particules. Pour des temps de broyage plugsl@48-72 h), une faible distribution en

taille des particules s’établit avec I'existenceptles en plus d’agglomérats (Figs. 3.1 et 3.2).
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Figure 3.1 : Evolution morphologique de la poudre 50Ni-50Tifenction du temps de broyage
(G 50).
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Figure 3.2 : Morphologie de la poudre 50Ni-50Ti en fonctiontdmps de broyage (G 100).
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Une analyse chimique EDAX réalisée sur la poudmyde pendant 72 h nous a
permis de vérifier la composition de l'alliage afte Les résultats de cette analyse montrent
gue la poudre est composée de 48.57 at. % de MB.€7 at. % de Ti dont le rapport
(Ni/Ti = 1) (Fig. 3.3). De plus, on note la présend’'un faible pourcentage de carbone
(2.77 at. %) provenant de la couche fine de carl#pmsée sur la poudre pour la rendre
conductrice. On peut, ainsi, conclure que le médaXigTiso est obtenu et gqu’il n y a pas de

contamination par les outils de broyage.
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Figure 3.3 : Analyse chimique EDAX de la poudresfliis, broyée pendant 72 h.

3.2 Etude granulométrique de la poudre

La figure 3.4 présente I'évolution de la distrilouti de la taille des particules en
fonction du temps de broyage.

Aprés 12 h de broyage, la distribution de la tailés particules est de type bimodal.
Elle est constituée de deux contributions :
- une contribution centrée s(D) = 550.88um qui correspond aux grosses particules créées
suite au processus de soudage ;
- une contribution centrée s(Ib) = 33.85um qui correspond aux petites particules produites
par les effets de fragmentation.

Au fur et a mesure que le temps de broyage augmentmurbe de distribution se
présente sous forme d’un seul pic étroit centrdesufaibles valeurs d@). Ceci indique un

équilibre entre les deux processus de fragmentagtoe soudage ce qui méne a une
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homogénéisation et un affinement de la taille destiqules. Ce comportement est
caractéristique des poudres nanostructurées olstg@androyage mécanique [4].

A partir de 48 h de broyage, la courbe de distrilbugst toujours sous forme d’un seul
pic mais s’élargit de nouveau et se déplace verglandes valeurs d®) indiquant ainsi
'augmentation du nombre de grosses particulesodéene. Ce comportement est di a un effet
de soudage des particules d’'une part et d’autregpan effet d’agglomération des particules
de poudre qui sont trés fines a ce stade. Ce aésdt confirmé par les observations faites par
MEB. Le méme comportement a été observé dans déneomalliages préparés par broyage

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

La variation de la taille moyenne des particules,f@anction du temps de broyage,
passe par deux stades (Fig. 3.5). Durant le prestaele, qui s’étale jusqu’a 24 h de broyage,
il est observé une diminution de la taille moyedes particules. Elle est de I'ordre de,
apres 24 h de broyage. Au-dela de ce temps dedppyaest le second stade qui prend place.
Ce dernier correspond a 'augmentation du nombagglomeérats.

Selon Zhang et al. [7], I'évolution de la tailleddparticules, en fonction du temps de
broyage, présente généralement deux régions. Cauhngnatisé sur la figure 3.6, durant les

premiers temps de broyage, la taille des particdiesnue rapidement (stade I). Quand un
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certain temps de broyage est atteint, appelé teeniigue (dans notre cas 24 h), deux
comportements alternatifs peuvent avoir lieu. $oitaille des particules diminue lentement
(stade Il) ou bien un effet d’agglomération peue &bservé (stade IIl). Dans le dernier cas,

une augmentation de la taille des particules esnoie.
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Figure 3. 5: Evolution de la taille moyenne des particulesancfion du temps de broyage.
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Figure 3.6 : Schéma de changement de la taille des particalésnetion 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 suivilpaiffraction des rayons X en
fonction du temps de broyage comme le montrerfideses 3.7 et 3.8.

Sur les diffractogrammes des éléments purs (avayabe) sont observés les pics de
diffraction du Ni de structure cubique a faces g (cfc), de groupe d’espace Fm-3m et
ceux du Ti de structure hexagonale compacte (higpyroupe d’espace P63 /mmc (Fig. 3.7).
La conservation des pics des éléments purs du diu éMi jusqu’a 18 h de broyage, montre
guaucune réaction na eu lieu, a ce stade, entes |deux poudres
(Fig. 3.8). Au fur et a mesure que le temps de &geyaugmente, les pics de Ni subissent un
élargissement et une diminution de leur intendsiéddis que ceux de Ti disparaissent
progressivement. Aprées 24 h de broyage, on remalgmeergence, aux alentours de
20 = 49.80° et @ = 73°, de nouveaux pics de faible intensité. Cesiveaux pics
correspondent a la phase B2-NiTi de structure agbagntrée (cc) (Fig. 3.9). Au-dela de 24 h
de broyage, seuls les pics de la nouvelle phasHiBR2sont présents. Ainsi, durant le broyage
meécanique, les phénomenes répétes de fractureseudage réduisent la taille des particules
de poudre et augmentent la surface de contact eflee. Le contact entre les surfaces
fraiches permet la réaction entre les deux élémEn&t Ni. De plus, 'augmentation de la
température et I'existence d’une forte densité éfauts produite durant le broyage accélerent
le processus de diffusion des atomes de Ni et g@dii former la phase B2-NiTi.

De nombreux travaux ont été réalisés pour étudidormation de la phase B2-NiTi a
partir des poudres élémentaires de Ti et de Nig[8-L’interprétation de la plupart des
résultats a montré la formation de la phase amdipii®,12-13,17-18]. D’autres travaux ont
permis I'obtention de I'intermétallique B2-NiTi [186]. L’étude par diffraction des rayons X
a montré que la formation de cette phase se faiérgéement en deux étapes. Pendant les
premiers temps de broyage, il est observé un déplawct des pics de diffraction de Ni vers
les faibles valeurs deb2Ce déplacement est lié a la diffusion des ataeei dans le réseau
de Ni entrainant ainsi la formation d’une solutsmiide nanostructurée Ni(Ti) de structure cfc
et de parametre de maille supérieur a celui duudi Pour des broyages prolongés, la phase

B2-NiTi nanostructurée de structure cc désordomséebtenue.
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Figure 3.7 : Diffractogrammes des rayons X des poudres initiales

Intensité (u.¢)

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T 1

40 50 60 70 80 90 10
2théta (degrés)

Figure 3.8 : Evolution des diffractogrammes des rayons X du nggeb0Ni-50Ti en fonction du
temps de broyage.
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Figure 3.9 : Diffractogramme des rayons X de la poudre broygelpnt 24 h.

Pour illustrer le déplacement des pics en fonctlantemps de broyage, nous avons
suivi I'évolution de la position du pic de NiTi (@Ldans lintervalle 24-72 h (Fig. 3.10). Le
déplacement de ce pic vers les faibles valeursédes? lié d’'une part, a I'introduction de
contraintes introduites suite aux phénomeénes rémidracture et de soudage des particules
de poudre et d’autre part, a la diffusion des atuhe Ti dans le réseau du Ni. Ces deux

facteurs agissent au niveau macroscopique (quelguess) et modifient le paramétre de

maille.
—_ 72h
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Figure 3.10 : Evolution du pic de NiTi (110) en fonction du tesme broyage.
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3.3.1 Parameétres de maille

a) Parametre de maille du Ni

L’évolution du paramétre de maille en fonction dmps de broyage nous permet de
suivre linterdiffusion des éléments de poudre Bes/ et, par conséquent, la formation de
l'alliage (Fig. 3.11). Le paramétre de maille du it calculé a partir des pics (111), (200)
(220). La diminution du paramétre de maille, afFésde broyage, est probablement due aux
forces compressives provoquées par les chocs. Létait ductile, il a donc une grande
aptitude a la compression lors des premieres hedeebroyage. Ce comportement est
similaire a celui obtenu pour le cuivre lors duy@ge du composé GdTixoNip [19]. La
diminution du paramétre de maille du cuivre, apiél de broyage, a été attribuée a la
diminution de la distance entre atomes voisins.e@dant, pour un broyage haute énergie du
composé FgMoyg, Jiraskova et al. [20] ont expliqué la diminutidm paramétre de maille du
réseau de Mo d'une part, a la sévere déformatiastigue et, d’autre part, a la dissolution
d’'une faible quantité de Fe dans le réseau du Mes atomes de Fe ayant un rayon atomique
plus faible que celui des atomes de Mo, leur sultgth aux atomes de Mo méne a la
compression du réseau de celui-ci [20]. L'effetaleompression de la maille, suite aux chocs
meécaniques, a été aussi observé dans le Cr pue{2iHns les alliages Fe-31Cr-12Co [22] et
Fe-4Cr-8P-11C [23-24] synthétisés par broyage muan Au-dela de 6 h de broyage, on
observe une augmentation du parametre de mailNdi dwec le temps de broyage. Compte
tenu du rayon atomique du Ti (1.45 A) qui est piuand que celui du Ni (1.24 A), cette
augmentation du parametre de maille doit étrediémterdiffusion du Ti dans le Ni. De plus,
les déformations plastiques sévéres qui se mamifegtar la présence de divers défauts
cristallins tels que les dislocations, les joingsgiains et les défauts d’empilements sont aussi
capables d’induire une augmentation du parametrandidle. Cette augmentation a été
observée durant le broyage du Ni pur [25], du Nngd¢es alliages binaires NiTi [8] et
ternaires NjgAlzsTi16 [26].

La déviation relative du parameétre de maille estnde par :
ba_(a-a) (3.1)
2 2
ou @ est le parameétre de maille de la poudre 50Ni-B®&nt broyage et a est le parametre de

maille calculé a partir des diffractogrammes des RX
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Figure 3.11 : Evolution du paramétre de maille du Ni en fonctintemps de broyage.

Aprés 24 h de broyage, le paramétre de Ni est®¢aI353 + 0.001) A. La déviation
de ce paramétre est estimée a 0.31 %. En se bmgatd fait que le paramétre de maille
augmente de 0.1 % par atome de Ti [8, 27], la tiiso du Ti dans le réseau du Ni est de
3.1 at.% Ti, aprés 24 h de broyage. Cette faiblewaest expliquée par la présence de la raie
(110) du Ti sur le diffractogramme des RX de la greu broyée pendant
24 h (Fig. 3.8). Ce résultat indiquant que la \gede diffusion du Ti dans le Ni est plus lente
gue celle du Ni dans le Ti est en accord avec aabtenu par Schwarz [17]. Un résultat
similaire a été obtenu pour le méme composé 50Ni-Booyé avec un rapport massique
billes/poudre de 15:1 et une vitesse de rotatios jaeres de 200 tours/mn [8], ou la
dissolution du Ti dans le Ni était égale a 3.7%tTi aprés 20 h de broyage. Cependant,
Battezatti et al. [28] ont obtenu une dissoluti@n6at.% Ti aprés 15 h de broyage pour un
parameétre de maille de 0.354 nm. Cette différersteliée aux différentes conditions de
broyage. On cite entre autres la granulométrie plesdres de départ qui est égale a
44 ym pour le Ni et 14um pour le Ti et le type de broyeur utilisé SPEX @@{ui est plus
énergeétique. Ainsi un broyage intensif de poudrg@@ulométrie initiale faible mene a une
dissolution importante du Ti dans le Ni.

A T'équilibre thermodynamique, la solubilité du dans le Ni est de 13.9 at. %. Le
broyage mécanique a permis d’étendre la solubiisgu’a 22.3 at.% [29] et a 28 at. %
d’aprés Schwarz et al. [17]. Dobromyslov et al.[80t trouvé une limite de solubilité de
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20 at.% apres un broyage mécanique sous hautagoreBe méme, la solubilité du Ni dans
le Ti peut atteindre 13 at. % bien qu’a I'équililhermodynamique cette solubilité est limitée
a 10 at. %.

b) Parametre de maille du Ti

Le tableau 3.1 reporte, pour chaque duréwayage, les paramétres de maille a et c du Ti
hexagonal compact ainsi que le rapport c/a.

Temps de broyage a (nm) ¢ (nm) Rapport c/a
(h)
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 : Paramétres structuraux du Ti hexagonal compaésafifférents temps de
broyage.

On remarque que les parametres de maille présamenfiaible fluctuation durant les
six premiéres heures de broyage, puis augmenteatlawdurée du broyage. En revanche, le
rapport c/a garde une valeur presque constanteS®e lla comparaison de ce rapport avec
celui de la structure hexagonale compacte idéaleTidweonventionnel, qui est égal a
c/a = 1.58 [31], montre une tres faible différemsec celui-ci. Cette faible différence peut
étre expliguée par la réduction de la taille destaltites, 'augmentation du taux de
microdéformations et les distorsions du réseatadiiisinduit par le processus de broyage.

L'existence de diverses forces de déformation,eeatitres les forces d'étirement, de
compression, de cisaillement et de fragmentatiosi @ue la compétition entre ces différents
types de forces, est fonction du comportement méoandu matériau broyé et sont a
I'origine des variations de ces propriétés mictagtirales. La figure 3.12 montre I'évolution,
en fonction du temps de broyage, du volume de lilede Ti. Le volume de la maille de la

structure hexagonale compacte est donné par :
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v=§ J3dec (3.2)

ou a et ¢ sont les parametres de maille du Ti.sTstades peuvent étre observés. Durant le
premier stade (jusqu'a 6 h de broyage), on remaugeediminution du volume de la malille
hcp du Ti du a une prédominance des forces comipessgui ont pour effet de provoquer une
compression du réseau. Durant le second stade [§-b2 observe une dilatation de la maille
due a une prédominance des forces d’étirementidisdme stade est atteint a partir de 12 h
de broyage. Il correspond a un équilibre entre défrents types de forces, d’ou une

stabilisation du volume de la maille.
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Figure 3.12 : Variation du volume de la maille du Ti en fonctidu temps de broyage.

c) Parametre de maille de l'intermétallique NiTi

La figure 3.13 montre I'évolution du parametre dailla de la phase B2-NiTi en
fonction du temps de broyage ainsi que sa dévigtarrapport au paramétre de maille de la
fiche JCPDS n° 03-065-4572. Le parameétre de mailggnente rapidement jusqu’a 48 h puis
reste presque stationnaire jusqu'a 72 h ou il rtteune valeur égale a

(0.3005 £ 0.0001) nm. La déviation du paramétrendéle de cette phase est importante pour

la poudre broyée pendant 24 hAa—j( = 2.19 %) ou la phase B2-NiTi n’a pas été comphetet

formée. Cette valeur élevée peut étre expliguéelpdormation d’'une composition non
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steechiométriqgue de la phase B2-NiTi ayant une dadjalantité de Ti (composition 1 sur le
diagramme de phase de la figure 3.14). Au furreeaure que le temps de broyage augmente
(Fig. 3.13), cette déviation diminue (0.06 %) apgroche de celle de la phase B2-NiTi
(composition 2 sur le diagramme de phase) indiguafitention de la phase B2-NiTi

steechiométrique de compositionsfNiiso.

3
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Figure 3.13 : Evolution du paramétre de maille de la phase B2-Biile sa déviation en fonction du
temps de broyage.
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Figure 3.14 : Diagramme de phase du systéme NiTi [16].
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3.3.2 Parameétres microstructuraux

a) Parametres microstructuraux des €léments purs Ni et Ti

Le broyage mécanique est un processus dans lexjmiteé déformation plastique, la
fracture, le soudage a froid et le ressoudage prénplace simultanément, une structure
extrémement fine a I'échelle nanométrique et fodrmdésordonnée peut étre obtenue.
L’évolution, en fonction du temps de broyage, dasametres microstructuraux moyens a
savoir la taille des cristallited.) et le taux de microdéformations®Y? déterminés par la
méthode de Williamson-Hall, est montrée sur lariggB.15. On observe une diminution de la
taille des cristallites avec 'augmentation du tenge broyage. Aprés 24 h de broyage, la
taille de cristallites atteint des valeurs respettient égales a (22.0 £ 1.5) nm et a
(16.0 £ 1.5) nm pour les poudres de Ni et Ti. Liletales cristallites du Ti, relativement
faible par rapport a celle du Ni, est probableniiget a sa faible granulométrie initiale et & sa
faible ductilité (tableau 3.2Koch [32] a montré que l'affinement de la taillesdeistallites
est dépendant de la température de fusion. Plies iehpérature est faible plus la taille des
cristallites est élevée. Ceci peut aussi explid@aealeur élevée de la taille des cristallites du
Ni par rapport a celle du Ti, sachant que les teatpées de fusion du Ni et du Ti sont
respectivement égales a 1455°C et 166&Crevanchele taux de microdéformations reste
presque constant jusqu'a 18 h de broyage puis augm@apidement pour atteindre des
valeurs respectivement égales a (1.05 = 0.05) &o(#t37 £+ 0.05) % pour le Ni et le Ti. Ces
valeurs sont proches de celles trouvées dans ldesamétaux et alliages métalliques [22, 33-
34]. La stabilité du taux de microdéformations erfiret 18 h de broyage peut étre expliqguée
par le fait que I'énergie mécanique communiquéss, ttu broyage, n'est pas suffisante pour
déeformer plastiquement les deux poudres élémestdaeNi et Ti. Ce résultat est différent de
celui obtenu par Gu et al [8] pour un alliage dentaécomposition mais synthétisé par un
broyage intensif. En effet, ces auteurs, en utitisme vitesse de rotation égale a 200 tr/min
(< 400 tr/min dans notre cas) mais un rapport mbgkes/masse poudre élevé (RBP=15 :1),
ont obtenu une évolution du taux de microdéfornmatides les premiéres heures de broyage.
En comparant les valeurs des deux éléments, ortatengue le titane posséde un taux de
microdéformations relativement élevé par rapportcadui du nickel. Ceci est lié au
comportement mécanique des deux poudres. En leffétane possede un module de Young
plus faible il faut, par conséquent, moins d’énergour introduire des défauts dans son

réseau cristallin (tableau 3.2).
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Elément Dureté (MN R) Module de Young (GPa)
Ni 638 67
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 talexmicrodéformations en fonction du
temps de broyage (a) Ni (b) Ti.
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Les parametres microstructuraux des mélanges abt@anm broyage meécanique
dépendent de plusieurs facteurs parmi lesquellgsataulométrie initiale des éléments purs, la
température de fusion et les conditions de broyalgeque la vitesse de rotation des jawes
le rapport masse billes/poudre (RBP), le diamets kWilles D, le temps de broyage t et
'agent de contrdleEn effet, en utilisant I'alcool éthyligue comme agele contrdle, une
vitesse de rotation de 200 tours/min et un rapp@asse billes/masse poudre égal a 15 :1, Gu
el al. [8] ont obtenu, apres 75 h de broyage dwangd 50Ni-50Ti, une solution solide Ni(Ti)
avec une taille des cristallites égaléLa = 14 nm et un taux de microdéformations égal a
(0?2 = 0.98 %. Pour une méme vitesse de rotatipnn rapport RBP plus faible (11/8) et un
broyage plus long (t= 312h), Tria et al. [35] obtenu des taille de cristallites égales a 44 nm
et a 25 nm et des taux de microdéformations égaua% et a 0.40 % respectivement pour
le Ni et le Ti. Récemment, Xiangyu et al. [25] cmbyé du Ni pur avec un rapport massique
€gal a 20:1 et une vitesse de rotation de 300 /raursLes valeurs de la taille des cristallites
et du taux de microdéformations obtenues apres @ troyage sont respectivement de 10.3
nm et de 0.87 %.

b) Parameétres microstructuraux de l'intermétallique B2-NiTi

L’évolution de la taille des cristallites en formti du temps de broyage de la phase
B2-NiTi montre une diminution continue avec le tenge broyage (Fig. 3.16). La valeur de
la taille des cristallites, aprés 72 h de broyage,de (8.0 £ 1.5) nm. Simultanément, le taux
de microdéformations augmente avec le temps deagegt atteint sa valeur maximale de
(2.10 = 0.05) % aprés 48 h de broyage. Pour la méongposition obtenue a I'aide d’'un
broyeur planétaire avec une vitesse de rotatioméél¢600 tours/min) et un rapport masse
billes/masse poudre de 10:1, les valeurs respactieela taille des cristallites et du taux de
microdéformations de la phase B2-NiTi, aprées 60 e droyage, sont de
(L) = 25 nm et déo®Y?= 1.2 % [16]. La valeur du taux de microdéformasiqa®?> 3 %
est caractéristique des intermétalliques [33]. Hfet,e pour les alliages MiTisoAls,
Nig3TisoAl7 et NiyTiseAlg, les valeurs du taux de microdéformations de Hasp NiTi
obtenue, aprés 70 h de broyage, sont respectivedgeatds a 2.5 %, 3.6 % et 5 % [36]. Une
valeur de 6 % a été obtenue pour une taille desatliies de 5 nm, lors de I'élaboration de

l'alliage FesNbsGey dans un broyeur planétaire de type Fritsch Pideée P5 [37].
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La légere diminution du taux de microdéformaticasreés 72 h de broyage, peut étre
lite a la recombinaison des dislocations lors déékorientation des sous-grains les uns par
rapport aux autres [38] et/ ou a une Iégére augatientde la température locale.
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Figure 3.16 : Evolution de la taille des cristallites et du talexmicrodéformations de la phase
B2-NiTi en fonction du temps de broyage.

L'effet de la température a été proposé par Delskadal. pour expliquer
laugmentation de la taille des cristallites etdeninution du taux de microdéformations
obtenus dans les cas du broyage prolongé du fgBppet des alliages kgCo, avec (x=0.1
et 0.5) [39, 40]. La méme interprétation a été denpar Zhang et al. [41] pour expliquer la
diminution du taux de microdéformations du Zn dé80% a 0.05 %, apres 12 h de broyage.
Zhao et al. [42] ont attribué la diminution du tad& microdéformations et du facteur de
Debye-Waller statistique aux phénomenes de relaxaies joints de grains. De méme, la
diminution du taux de microdéformations a été olserpar Maziarz et al. [43], lors du

broyage de I'alliage Ni-49.7Ti, mais aucune intétption n’a été donnée.

3.3.3 Densité de dislocations

Au cours du broyagede séveres déformations plastiques sont introduites les
particules de poudre qui se manifestent par laepieEs de différents types de défauts telles
que les dislocations. Ces derniéres qui sont dissidelinéaires, ont une importance capitale

pour les propriétés mécaniques et physiques defimat. Ce sont elles qui, en se déplacant,
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propagent la déformation plastique. De plus, le®rd#ations du réseau cristallin qu’elles
induisent facilitent la diffusion des atomes. Lansied de dislocationg, peut étre calculée a

partir de la formule suivante [42]:

0=23 <02> (33

(L)b
ou b est le vecteur de Burgers dont le moduletrdés structures cristallines cfc, hcp et cc est
donné dans le tableau 3.3.

Structure cristalline directions de glissement Plan de glissement Vear de Burgers

cc (111 (110) b =a—*2/§
hcp (11710) (0001) b :a—f
cfc (110 (111) b= a—*z/i

Tableau 3.3 : Direction de glissement, plans de glissement eievede Burgers
correspondant aux structures cc, hcp et cfc.

La figure 3.17 illustre I'évolution de la densité dislocations des éléments purs en
fonction du temps de broyage. La densité de dislmts du Ni et du Ti présente un
comportement similaire a celui du taux de microdéftions. En effet, elle est presque
constante jusqu’a 18 h de broyage puis augmeniderapnt et atteint, aprés 24 h de broyage,
les valeurs de (0.66 + 0.07) x#@n?et de (1.22 + 0.16) x 1Bm™ respectivement pour le Ni
et le Ti. Par ailleurs, il a été montré que lalaitaille des grains engendre, généralement, de
fortes distorsions du réseau cristallin accompagd@me grande densité de dislocations [25].
Ces valeurs d@ se rapprochent de la valeur limite,"¥67?, obtenue pour les dislocations
coins et trés supérieures a celles des dislocatisnd d¥m?) créées dans les métaux lors des
déformations plastiques [36].
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Figure 3.17 : Variation de la densité de dislocations des élésneurs en fonction du temps
de broyage.

Pour la phase B2-NiTi qui a commencé a se formparéir de 24 h de broyage, la
densité de dislocations augmente progressivemett lavtemps de broyage (Fig. 3.18). Elle
est égale & (3.32 + 0.30) x"om™, aprés 72 h de broyage. Cette valeur relativement
supérieure par rapport a celle des éléments purprebablement liee d’'une part, a la
réduction de la taille des cristallites jusqu’ar at, d’autre part, a 'augmentation du taux de
microdéformation (2 %).

Un résultat similaire a été obtenu par Dutta ef28] lors du broyage du mélange
NisgAl3sTie. Ces auteurs ont trouvé une valeur deldasité de dislocations de la phase
B2-NiTi égale & 4.92 x & m? suivant les direction&l11) et(100), aprés 34 h de broyage.
Le broyage prolongé du composé,dliogy dans un broyeur planétaire haute énergie a
conduit, aprés 48 h, a des valeurs de la densitdiglecations respectivement égales a
3x 10°m?et 4 0.5 x 18 m?pour les solutions solides hcp-Co(Cr) et cfc-Co(a4).
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Figure 3.18 : Evolution, en fonction du temps de broyage, didelasité de dislocations de la phase
B2-NiTi.

3.4 Etude par microscopie électronique en transmiss ion

Afin d’estimer la taille des cristallites et ausde confirmer la structure et la
composition des phases en présence nous avonsé uldli microscopie électronique en
transmission. Des micrographies en champ clairnetltamp sombre ont été prises. Des
clichés de diffraction ainsi qu’'une analyse EDS @éidt réalisés. Différentes analyses ont été
effectuées dans différentes zones de la poudremeassnt présentées ici que les résultats les

plus explicites. Les résultats seront comparés eseg obtenus par diffraction des RX.

La figure 3.15 (a) montre une image MET en chamapr d’'une cristallite de la poudre
NiTi broyée pendant 24 h. Le cliché de diffractmmrrespondant se présente sous forme d’un
anneau discontinu dont le rayon est inversemengotionnel a la distance interréticualire
des plans (hkl). Cet anneau dont la distange=d(2.55+ 0.02) A, peut étre indexé comme
étant I'anneau (100) du titane. Ce résultat indiguprésence des particules de Ti dans cette
zone (Fig. 3.15.b).
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(b)

Figure 3.15: Image en champ clair de la poudre broyée pendhht(a) cliché de
diffraction électronique correspondant (b).
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L’analyse EDS réalisée dans la méme zone de I'dédloan(Fig. 3.15.a) confirme

gu'’il s’agit d’'une zone riche en Ti (90 at.% Ti)nQote aussi la présence d’'une quantité

négligeable d’oxygeéne (Fig. 3.16).
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Figure 3.16 : Spectre EDS de la poudre NiTi broyée pendant 24 h.

La figure 3.17 montre un cliché de diffraction deuautre zone de la poudre broyée
pendant 24 h. Ce cliché met en évidence la présgmde phase (111) de Ni dont la distance
interréticulaire est égale 0= (2.03+ 0.02) A. Ce résultat indique la présence desqaes

de Ni dans cette zone de la poudre.
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b-df120k

Figure 3.17 : Cliché de diffraction réalisé sur une zone dedadve NiTi broyée pendant
24 h.

Sur une autre zone du méme échantillon, le clichédiffraction (Fig. 3.18) est
composé d’anneaux provenant de la phase B2-Niflexién (110), de Ni et de Ti dont les

dn sont rassemblés dans le tableau 3.4.

Figure 3.18 : Cliché de diffraction d’une autre zone de la peudiTi broyée pendant 24 h.
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Phases Réflexion (hkl) ek

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 présentesldgoudre broyée
pendant 24 h.

Ainsi, a ce stade du broyage, les observationssées sur cette poudre révelent la
présence d'une hétérogénéité en structure. Cetaésst en parfait accord avec celui de la
diffraction des rayons X qui montre la présencendiseélange constitué de l'intermétallique

B2-NiTi et des éléments purs Ni et Ti.

Pour mesurer la taille des cristallites, des imageshamp sombre ont été prises en
sélectionnant I'anneau correspondant aux plans) (@00 et (111) du Ni (Figs. 3.19, 3.20).
Sur ces figures, on observe trois grains (agrégatsposés de cristallites nanométriques dont
la taille varie entre 10 et 45 nm. Ainsi, la maj@riles cristallites ont une taille comprise entre

10-20 nm, ce qui est en accord avec les résultagnos par diffraction des rayons X.

Figure 3.19: Image en champ sombre obtenue sur I'anneau (100) del la poudre broyée pendant
24 h.
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Figure 3.20 : Image en champ sombre obtenue sur I'anneau (118l) dea la poudre broyée pendant
24 h.

L’'image en champ clair d'un agrégat de la poudr&i Mroyée pendant 48 h et son
cliché de diffraction correspondant est montrée $ar figure 3.21. Les anneaux
caractéristiques des phases Ni et Ti n'apparaispast sur le cliché de diffraction. La
disparition de ces deux phases est liée a la dfiudu Ti dans la matrice du Ni conduisant
ainsi a la formation d’'une phase unique et homod&EZiTi. En effet, la réflexion intense
(110) de lintermétallique est clairement visibler de cliché de diffraction électronique

confirmant ainsi le résultat obtenu par DRX.
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0.5pm

(110) B2-NiTi

(b)

Figure3.21: Image en champ clair d’un agrégat de poudre Nidy®e pendant 48 h (a) cliché de
diffraction électronique correspondant (b).

Pour évaluer la taille des cristallites de l'int@tadlique, nous avons sélectionné
'anneau correspondant au plan (110) de la phaseNiBR et nous avons pris une
micrographie en champ sombre (Fig. 3.22). Une imagehamp clair de la poudre a été

egalement prise (Fig. 3.23). A ce stade du broyd8d), on constate que la structure est plus
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homogene. Elle est composée de cristallites nanaués de taille variant entre 5 et 14 nm.
La taille moyenne des cristallites est alors de1) nm, en accord avec le résultat obtenu
par la diffraction des rayons X [(12#1.5) nm]. Le tableau 3.5 rassemble les valeurde

taille des cristallites obtenues par DRX et par MET

Figure 3.22 : Image en champ sombre obtenue d’'une zone de thgdliTi broyée pendant 48 h.

50 nm

Figure 3.23: Image en champ clair obtenue d’'une zone de laredNd’i broyée pendant
48 h.
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Au fur et a mesure que le temps de broyage augn{@@th), la taille des cristallites
décroit. Cette derniere, estimée a partir des isiage champ clair et en champ sombre

(Fig. 3.24), varie de 4 a 12 nm. La taille moyedaes cristallites est de §72) nm.

(b)

Figure 3.24 : Image en champ sombre (a) et champ clair (b) gedare NiTi broyée pendant 72 h.

83



Chapitre 3 : Elaboration de I'alliage 50Ni-50Ti par mécanosynthése

Temps de broyage (h) DRX MET
48 120+ 1.5 nm 181 nm
72 8.0 £1.5 nm *2nm

Tableau 3.5 : Taille des cristallites de I'intermétallique esée par DRX et MET.

Le cliché de diffraction de la poudre broyée pendéh h (Fig. 3.25) est composé
d’anneaux concentriques provenant de la méme B2 Ti de structure cubique centrée et

de parametre de maille moyen de (0.20¥.004) nm.

B2-NiTi (200)
B2-NiTi (110)

B2-NiTi (211)
B2-NiTi (220)

Figure3.25: Diagramme de diffraction électronique de la poudif& broyée pendant 72 h.

L’'image a haute résolution d’'un grain présentéelauigure 3.26 montre des zones
cristallisées avec l'existence de joints de graltes.présence de ces derniers est liée a la
réduction de la taille des grains jusqu’a l'ordi@namétrique confirmant ainsi le caractére
nanocristallin de notre poudre. La distance enweaxdplans a été estimée a 0.216 nm

caractéristique de la phase B2-NiTi, confirmansgia présence de cette phase.
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Figure 3. 26 : Image a haute résolution d’'un grain de poudredgg@endant 72 h (a) agrandissement

d’une partie de I'image (5 nxb nm) (b).
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3.5 Microdureté Vickers

La formation de la phase B2-NiTi peut étre suivag mesure de microdureté. La
figure 3.27 présente I'évolution de cette propriétécanique en fonction du temps de
broyage. Durant les 12 premiéres heures de broyeageonstate une légere augmentation de
la microdureté. Cette augmentation, estimée a 4#fsapport au début de broyage, est due
d’'une part, a la diminution de la taille des graites éléments Ni et Ti et, d’autre part, a la
création des défauts cristallins tels que les dalons et les joints de grains. La valeur de la
microdureté atteinte apres 12 h de broyage es2e £ 26) Hv. Elle correspond a une taille
des cristallites de(l()ti = (37.0 £ 1.5) nm et d@&_)ni = (40.0 £ 1.5) nm). Neves et al. [45] ont
obtenu apres une activation mécanique pendantu élange 50Ni-Ti50, une microdureté
moyenne plus élevée égale a (43338 Hwj) pour des tailles des cristallites de
(L)1i=(22.0 £ 1.5) nm et d@)n; = (23.0 £ 1.5) nm). Par ailleurs, il a été mortads le cas
du Ni pur préparé par électrodéposition, dont ilketdes grains varie entre 1@®n et 6um,
une augmentation de la dureté d’'un facteur de 54[46 Au-dela de 12 h de broyage, la
microdureté passe de (215 £ 26) Hv a (560 + 63)abkeés 24 h de broyage. Cette forte
augmentation de 160 %, peut étre expliquée pagbeitdde formation de la phase B2-NiTi et
semble étre caractéristique de I'alliage NiTi obt@ar mécanosynthese. En effet, Mousavi et
al. [16] ont trouvé une augmentation de 200 % dmitmodureté durant le stade de début de
formation de I'intermétallique B2-NiTi. Aprés 48de broyage, durée pour laquelle la phase
B2-NiTi est totalement formée, la microdureté condi a augmenter et atteint une valeur de
(676 + 72) Hv. En réalité, a ce stade du broydgagmentation de la microduretét due non
seulement a la formation de lintermétallique maisssi a la diminution de la taille des
cristallites, a 'augmentation du taux de microdgfations et a la multiplication de la densité
de dislocations. En effet, la taille des cristaflidiminue de (25.0 £ 1.5) nm a (8.0 £ 1.5) nm
entre 24 h et 72 h (tableau 3.6). Parallélementalex de microdéformations augmente
de (1.03 = 0.05) % a (2.00 £ 0.05) %. De méme lasiié de dislocations augmente de
(0.56 + 0.06) x 18 m? & (3.22 + 0.30) x Idm™. La valeur de la microdureté obtenue, aprés
72 h de broyage, est de (795 + 43) Hv, procheefle obtenue par Itsukaichi et al. [9]. Ces
auteurs ont trouvé une valeur de 800 Hv pour I'gpherobtenu a partir de la poudre NiTi
broyée pendant 100 h puis compactée a froid. Cepmenelle est différente par rapport a celle
obtenue pour les massifs qui est comprise dangmialle (250-370 Hv) [48-50]. Mousavi et

al. [16], ont reporté qu’aprés 60 h de broyage élanmge NigTiso, la microdureté atteint une
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valeur de 922 Hv pour une taille des cristallites dL> = 25 nm et un taux de

microdéformations de &2>'2=1.2 %.

Temps de (LY+1.5(m) (o®*?+0.05 px10'® (m?) Hv
broyage (h) (%)
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 dbdagB2-NiTi en fonction du

temps de broyage.

900
800 %
700} %/
600} %’,,,/””/,
500f
400/
300f
200 § /é
100}
0 12 24 3 48 60 72
Temps de broyage (h)

microdureté (Hv)

Figure 3.27 : Evolution de la microdureté Vickers en fonctiontdmps de broyage.

Sur la figure 3.28 est présentée le tracé de HattHPqui relie la microdureté de la
poudre a la taille des cristallites. Il montre waeiation linéaire de la microdureté en fonction
de (L)¥? dont la pente est égale a k = (15.18 + 0.35) GP¥ninsi la variation de la
microdureté Hv = f(L)™? suit la loi de Hall-Petch [51] :
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Hv= Ho + k(L) (3.4)

ou Hy et k sont des constantes dépendantes du matériau.
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Figure 3.28 : Variation de la microdureté Vickers en fonctionlaeaille des cristallites.

Durant le broyage, les particules de poudre somimgges a des déformations
plastiques sévéres créant une grande densité detslékls que les défauts ponctuels, les
dislocations et les joints de grains. Au début ig/ége, ces déformations sont localisées dans
les bandes de cisaillement constituées de traindisiecations. Au fur et a mesure que le
processus de broyage avance, les dislocations asim@nt et forment des cellules
d’écrouissage provoquant le durcissement de la neoudl un taux de microdéformations
donné, la multiplication des dislocations est cglpsitancée par la vitesse d’annihilation et le
réle des dislocations devient négligeable. Des rd&tions supplémentaires se produisent
alors a travers les joints de grains.

Mousavi et al. [16] ont vérifié la loi de Hall-Patpour I'intermétallique NiTi et ils ont
obtenu une pente de l'ordre de k = 23.67 GP{°n@n peut conclure que la pente k est une
constante qui dépend non seulement du type de imaténais aussi des conditions
d’élaboration. Pour le fer pur broyé a différentitesses de rotation, le tracé de Hall-Petch
montre une variation linéaire de la microdureté caume pente positive k égale a
20.55 GPa.nif [52]. De méme, Jang et al. [53] ont trouvé pouiée nanocristallin une
valeur de k égale & 21.66 GPalffnorsque la taille des cristallites est comprisael et

9 nm. Un comportement similaire de la loi de Hadtdh a été observé pour le Cu produit par
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condensation sous gaz inerte dont la taille desatiites varie du micron jusqu’a 5 nm [54].
D’autres travaux ont montré une variation linéaleela loi de Hall-Petch avec I'existence de
deux domaines. Le premier domaine a été attribvénatcanismes d’écrouissage au niveau
des grains de poudre. Le second domaine est a&tabx déformations plastiques accumulées
aux joints de grains [55, 56]. De méme, cette dinaa été observée pour les métaux purs
nanocristallins tels que le cuivre [57], le Palladi[57] et le nickel [58], les intermétalliques
NbsAl [59] et TiAl [60] ainsi que pour les alliagesiteque NiP [61] et les alliages a base de
Fe [62].

Dans le cas du mélange nanocristallin Fe-Mo-SiaBelation normale de Hall-Petch
existe seulement pour une taille des cristallitepéseure a une taille critique égale a
(LY =47 nm [63]. Par contre, une relation anormaléldi-Petch avec une valeur négative de
la pente k est obtenue pour une taille des ciitasllinférieure a cette taille critique. Un
comportement similaire a été observé pour lintaaiigue NiZr, avec une taille critique de
19 nm. Pour l'alliage nanocristallin Ni-P, la reétet anormale de Hall-Petch est obtenue pour

une taille des cristallites allant de quelques nagtoes a 120 nm.
3.6 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié le mécanignierchation de l'alliage NpTiso
en fonction du temps de broyage, a partir des é&mmirs de Ni et de Ti.

L'observation au microscope électronique a baaya montré qu’'au début de
broyage, les particules de poudre se présenterd fmme de plaquettes allongées de
dimensions irrégulieres. Ces dernieres s’affinenfua et a mesure que le temps de broyage
augmente.

L’analyse par diffraction des RX montre la dissmiotprogressive du Ti dans le Ni
conduisant ainsi a la formation d’'une phase désoréle B2-NiTi a caractére nanocristallin de
structure cc, de parametre de maille a = (0.300206@10) nm et de groupe d’espace Pm-3m.
L’évolution des parameétres microstructuraux, ercfiom du temps de broyage, des éléments
purs et de la phase B2-NiTi montre une diminutian ld taille des cristallites et une
augmentation du taux de microdéformations et deldasité de dislocations. Tous ces
parameétres confirment le caractere nanocristatliteésordonné de nos poudres et méne a un
durcissement structural de la poudre. En effetaldation de la microdureté en fonction de
(LYY suit la loi de Hall-Petch avec une pente k = (8%1D.35) GPa.nff. Cette constante k

dépend du type de matériau et du mode d’élaboration
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L’analyse par microscopie électronique en transionsde la poudre broyée pendant
24 h, montre une hétérogénéité de structure connmtikle des cristallites. Au fur et a
mesure que le temps de broyage augmente, la seuttvient homogéne. Elle est composée
d’'une seule phase désordonnée B2-NiTi avec urle tadyenne des cristallites comparable a

celle trouvée par diffraction des RX.
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Chapitre 4 : Elaboration des revétements NiTi par pojection a froid (cold spray) et par pulvérisation
cathodique a magnétron

Dans le chapitre précédent, nous avons présent@éleanisme de formation de
lintermétallique NiTi a partir des poudres élensrgs de Ti et de Ni en fonction du temps
de broyage. L'intermétallique B2-NiTi nanocristaliest obtenu apres 48 h de broyage. Dans
ce chapitre et dans un premier temps, nous présestées résultats expérimentaux obtenus
par projection a froid (cold spray) de I'interméitpde a partir de la poudre broyée pendant 48
h. Pour caractériser le revétement, nous avonisatd diffraction des rayons X (DRX), la
microscopie optique (MO), la microscopie électramca balayage (MEB) et des mesures de
microdureté.

Dans un second temps, nous nous intéresseronsuded’étructurale du film mince
obtenu par pulvérisation cathodique a magnétraobjectif final étant d’élaborer des alliages
a mémoire de forme NiTi sous forme de couches msimanostructurées afin d’améliorer
leurs propriétés par rapport a leurs homologuesamistallins, dits conventionnels. La
caractérisation structurale de ce film mince obteaupartir d'une cible B2-NiTi
nanostructurée, fabriquée par projection a froaddspray), a été effectuée par diffraction des
rayons X et par spectroscopie des photoélectrofd>s).

4.1 Projection a froid
4.1.1 Morphologie de la poudre avant projection

Pour vérifier I'état de surface des particulegpdadre avant dép6t, nous avons réalisé
des micrographies en microscopie optique en trioiesions de la coupe transversale de la
poudre broyée pendant 48 h (Fig. 4.1). Deux corsasont observables : (i) une surface grise
notée 1 qui correspond a la poudre (ii) une surfase notée 2 qui correspond a la résine.
On constate a partir de cette image, I'existencdiffiérentes tailles de particules. Ces images
confirment I'existence d’une faible distribution éalle et en forme des particules avec la
présence de pores a l'intérieur des particuledidgiaie 4.1 (b) montre le grossissement d’'une
particule de poudre. Le pore observé sur cettadigst probablement provoqué par polissage
lors de la préparation des échantillons.
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(b)

Figure 4.1: Micrographie optique de la coupe transversaléatesémble des particules (a)
grossissement d’'une particule (b), (1) poudre €2jne.
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4.1.2 Formation du revétement

Lors de la formation du revétement, le pistolepdgection balaie le substrat avec une
vitesse de 100 mm/s. Un déplacement vertical denZsefait pendant un temps court, puis le
pistolet balaie le substrat de nouveau a la mémessa. Le revétement final est obtenu apres
8 passes. Les surfaces du substrat de 50 mm miétdéaainsi que ceux de 8 mm de diamétre
ont été recouvertes par la poudre comme le maafigure 4.2.

Figure 4.2 : Photographie du revétement (cible) obtenu paeptign a froid.

4.1.3 Morphologie du revétement

La figure 4.3 montre la photo MEB de la surfacerevétement obtenu a partir de la
poudre broyée pendant 48 h. L’aspect du dépot afipagueux avec la présence de quelques
pores. On observe aussi des agglomérats de padittisules aux formes arrondies similaires
a ceux observés apres broyage (Fig. 3.1). Ceci mnamqte les particules ne sont pas
déeformées et que la partie supérieure du revétemenhservé sa morphologie sphéroidale.
En effet, les fines particules, observées sur ldase du revétement, sont dues a la
fracturation de grosses particules lors de 'impactc le substrat. De ce fait, les particules
vont venir s’écraser sur une surface de particedisles déja existante. Leur déformation est

alors difficile. Toutefois, a fort grossissemer#rtains « splats » sont observés sur la surface
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indiquant gqu’'une sévére déformation plastique sfgsduite & cet endroit (Fig. 4.4). Ceci
s’explique par le fait que les particules n’aieas pa méme vitesse au moment de I'impact sur
le substrat.

|
50.0 ym

Figure4.3: Image MEB de la surface du revétement (G 500).

Figure4.4: Surface du revétement obtenu a partir de la pdodrge (G 2500).
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Les analyses EDS réalisées dans différentes zonesevEtement confirment la
présence des éléments constitutifs de la ciblandiet nickel en méme proportion. Aucune
trace de cuivre (élément constitutif du substrat)été observée malgré la faible épaisseur du
revétement. Ceci confirme que la surface du sutstésé totalement recouverte. Un exemple

de l'analyse EDS est reporté sur la figure 4.5.

B 01.pgt
po F5: 4800
Ti
Ni
Ni
Ti
1 | T T T T | T T T T |
0 5 10 15 20

Figure4.5: Analyse EDS du revétement.

Au cours de la projection a froid, trois mécanisnmagjeurs se produisent: (i)
'accélération des particules de poudre a une satesipérieure a la vitesse critique. Cette
derniere varie dans la gamme de 500-900 mm/sestiéfpend de la nature de la poudre et du
substrat utilisé (ii) la déformation plastique aes particules et leur adhérence avec le substrat
(i) la formation du revétement.

Pour vérifier la morphologie en profondeur du rewé&nt et son adhérence avec le
substrat nous avons effectué une micrographie M&Baccoupe transversale du revétement
(Fig. 4.6). Le revétement présente une épaisseupitse entre 25 et 3dm et une bonne
adhérence entre les interfaces revétement/sub&egtendant, la micrographie montre la
présence de quelques fissures a la surface sugdeurevétement qui sont probablement
dues a une faible liaison des couches adjacentesvétement [1-2] et/ou aux déformations
provoquées par la force d'impact qui doit étre é&\Certains pores sont également observés.
Deux facteurs influencent la porosité du revétemdat dureté et la taille des particules.
Quand la dureté de la poudre projetée est éleweéformation des particules lors de

limpact est difficile et par conséquent leur adimee est inexistante. Quand la taille des
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particules est élevée, elle présente une faibléestaéee a l'air environnant lors de la
projection et par conséquent son énergie lors idgd#ct est faible, ce qui conduit & une
mauvaise adhérence au substrat. En effet, Ajdgisetaal. [2] ont montré que la forme
irréguliére des petites particules de poudre ol#emar broyage mécanique a la température
de l'azote liquide (cryomilling) présente un avayi@aérodynamique pour le processus de la
projection a froid. Ces particules ont une vitesapérieure a la vitesse critique qui leur
permet de se déformer plastiquement lors de l'ihptade bien adhérer au substrat

Résine

revétement

L 1

D

Figure 4.6 : Micrographie MEB de la coupe transversale du evént.

La figure 4.7 présente une image en 3D prise parastope optique d’'une coupe
transversale. Deux zones de méme composition dm@neees sur le revétement. Ces zones
sont attribuées a la présence de différentes qailke particules. On peut aussi constater a
partir de cette image que les fissures se produisaetre les interfaces adjacentes des
particules ayant une taille différente.
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Revétement

Figure 4.7 : Micrographie optique (MO) de la coupe transversaleevétement.

4.1.4 Etude structurale et microstructurale du revéement

Les diffractogrammes des RX du revétementeetadpoudre broyée pendant 48 h
sont montrés sur la figure 4.8. Les deux diffraciogmes sont similaires et aucune
transformation de phase ne s’est produite pendaptdjection a froid. Seuls les pics de la
phase B2-NiTi de parameétre de maille égal a (0.39@0003) nm et de groupe d’espace
Pm-3m sont observés. La conservation des phadésesj apres projection a froid, a été
confirmée par plusieurs chercheurs et sur différeystemes [2-9] et pourrait étre liée a la
température de propulsion T= 583°C qui reste iatée a la température de fusion de
l'intermétallique B2-NiTi qui est de FE1311 °C.
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Figure 4.8 : Diffractogrammes des RX (a) poudre broyée pendatt ¢b) revétement.

En comparant le procédé de projection a froid allaatres techniques de projection
thermique telles que : la projection a la flammgida (HVOF), la projection plasma,...etc
I'oxydation, la transformation de phase, la décosipm, I'évaporation et la croissance des
grains du métal sont inévitables. Tous ces prolderaacontrés, au cours de la projection,
sont dus a la température élevée. En effet, lofs @eojection a froid la température de gaz
est inférieure a la température de fusion des quées ce qui est tout a fait contraire au
procédé de projection HVOF. Lors de ce derniergé est suffisamment chaud pour
permettre la fusion des particules. La projectidfCHr constitue une technique de dép6t a mi-
chemin entre la projection plasma, pour laquellasguent toutes les particules sont fondues
en traversant le plasma, et la projection par d spray », ou le gaz de projection n'est pas
assez chaud pour fondre les particules.

L’affinement par la méthode de Rietveld, des fsafe pics de diffraction du mélange
FesSiisBio broyé pendant 150 h révéle la formation de deuxsed: une phase JBede

structure quadratique et une solution solid€&e(Si, B) de structure cubique centrée [10].
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Apres projection HVOF, en plus de ces deux phakgs formation d’'une phase amorphe et
de lI'oxyde FeOs. La proportion de la phase amorphe et de la solusolideq-Fe(Si,B)
augmente avec I'épaisseur du revétement. On obégalement une augmentation de la taille

des cristallites.

Wang et al. [7] ont projeté la poudresffd 20-10V0I%AIl, O3 broyée pendant 48 h par
projection a froid. Les analyses par diffractions deyons X indiquent qu’aucun pic
correspondant a une phase d’oxyde n'a été détemtdrairement au revétement obtenu par
HVOF [11]. Une autre étude réalisée par Wang gBhatoncernant la poudre §pl 40 broyée
puis projetée a froid montre une faible présenaxydjene (1.8 wt%) dans le revétement.
Ceci malgré que le pourcentage d’oxygéene dansdeslrps initiales soit égal a 0.52 wt%
pour le Fe et a 0.8 wt% pour I'Al. Ce résultat @gterent de celui obtenu par Ji et al. [12]
lors de la projection HVOF de la poudre broyée Fedhle pourcentage d’oxygene évalué est

compris entre 13 et 15 wt%.

Les parametres microstructuraux de la poudre Nidyée pendant 48 h avant et apres
projection sont rassemblés dans le tableau 4.1tallle des cristallites et le taux de
microdéformations du revétement sont respectivemagaux a (14.0 £ 1.5) nm et a
(2.00 + 0.05) %. La densité des dislocations d&tewent calculée a partir de la formule
(3.3) est égale a (1.990,25) 16° m?. Ces paramétres sont comparables & ceux obtenss da
le cas de la poudre NiTi broyée durant 48 h (tabk.1).

Parameétres microstructuraux Avant progction Aprés projection
Taille des cristallites (nm) (12.0+1.5) (140.5)
Taux de microdéformations (%) (2.10.63) (2.00 £ 0.05)
Densité de dislocations (1Im?) (2.33 £ 0.34) (1.90 + 0.25)

Tableau 4.1 : Parametres microstructuraux avant et aprés projeatfroid.
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Généralement, les propriétés structurales et nrcicisirales sont conservées apres
projection a froid. En effetAjdelsztajn et al. [2] ont montré que la taille moyenne des
cristallites et du taux de microdéformations duétement sont respectivement égaux a
(24 £ 6) nm et a 0.32 %. Ces valeurs sont compesahl celles obtenues par broyage
mécanique en milieu azote liquide (cryomilling) pdeguel les paramétres microstructuraux
sont égaux a(L)=(21 +4)nm et a(@?»¥?=0.28%. Par ailleurs, les propriétés
microstructurales sont conservées quelle que adierhpérature de propulsion. En effet, les
travaux de Li et al. [6] concernant 'alliage FekBoyé pendant 40 h puis projeté sous deux
températures de propulsion égales a 209°C et &400f montré que la taille des cristallites

reste identique a celle obtenue avant projectiamgt).

4.1.5 Microdureté du revétement

Les valeurs de la microdureté des poudres avaayres 48 h de broyage et celles du

revétement sont rassemblées dans le tableau 4. 2.

Poudre avant broyage Poudre broyée pendant 48 h Réwement

153t12 (Hv) 706+ 62 (Hv) 694+ 31(Hv)

Tableau 4.2 : Microdureté Vickers des poudres et du revétement.

La valeur élevée de la microdureté de la poudrgdegendant 48 h par rapport a
celle avant broyage est due d’'une part, a la faomade l'intermétallique et d’autre part, a
'affinement de la taille des cristallites et ackamulation de défauts a savoir, les joints de
grains et les dislocations. Aprés projection a dfola microdureté qui est égale a
(694 + 31) Hy.025 reste comparable a celle de la poudre broyée.

Par ailleurs, Ajdelsztajn et al. ont étudié le comgment mécanique [13] de quatre
échantillons :

- une poudre AI-Cu-Mg-Fe-Ni-Sc obtenue par atonosat(nommeée poudre
conventionnelle) et son revétement (nommé revéateomventionnel)

- la méme poudre broyée pendant 8 h (nommée pouodnecristalline) et son

revétement (nommée revétement nanocristallin).
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Ces auteurs ont trouvé une dureté du revétementventionnel égale a

+

(3.75 + 0.30) GPa. Elle est supérieure a celle alepdudre projetée qui est égale a
(2.32 + 0.20) GPa. Cet accroissement de la durstépmbablement provoqué par le
mécanisme d’écrouissage lors de I'impact augmeniast la densité de dislocations.

La dureté du revétement nanocristallin est egéedd + 0.5) GPa, elle reste similaire
a celle de la poudre broyée qui est de [(4.19 ¥ GRa]. Cela signifie qu’il n y a aucune
structure granulaire fortement déformée lors dmpact qui favorise I'augmentation de la
dureté (pas d’écrouissage).

En ce qui concerne 'aluminium Al 5083 broyé dalesl’azote liquide pendant 8 h
puis projeté a froid, sa microdureté est égale6d 28) Hv 3. Cette valeurest supérieure a

celle trouvée pour le méme élément mais compagté [5

4.2 Pulvérisation cathodique a magnétron
4.2.1 Morphologie du dép6ét

La figure 4.9 présente la micrographie MEB de laat® mince NiTi déposée sur un
substrat en verre. On constate que le film présemteon état de surface avec la présence de
guelques pollutions. Les analyses EDS (Fig. 4.1)confirmé la présence du Ti et du Ni

dans des proportions équivalentes avec la composig la cible.

Figure 4.9 : Micrographie MEB de la surface de la couche Niftemue par pulvérisation
cathodique a magnétron.
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Figure4.10: Analyse EDS de la couche mince NiTi.

4.2.2 Mesure de I'épaisseur de la couche mince NiTi

Des mesures de I'épaisseur de la couche mince BEpipsée sur un substrat en verre,
ont été réalisées a l'aide d’'un profilometre. Guaaeil sert a déterminer I'épaisseur du dépot
en mesurant la différence de marche entre la zev&tue et celle non revétue. L’épaisseur de
la couche est de 447 nm correspondant a une valeyenne de neuf mesures. Cette faible
épaisseur est due au taux de porosité de la céslemétrique qui est important par rapport
aux cibles microniques. Ainsi, les ions d’argon srbissant plusieurs collisions entre les
pores vont perdre I'énergie qui leur permet d’dmexdes atomes de la cible et de les déposer
sur le substrat. La dureté de la cible est un afgoteur qui influe négativement sur

I'épaisseur du dépbt.

4.2.3 Etude par diffraction des rayons X

Le diffractogramme des RX de la couche mince dépgsé un substrat en verre est
montré sur la figure 4.11. Un seul pic de diffrantia B = 50.62° relatif au plan (110) de la
phase B2-NiTi est observe, ce qui signifie quelie &st de structure B2-NiTi.
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Figure4.11: Diffractogramme des RX de la couche mince NiTeolbe par pulvérisation cathodique
a magnétron.

Technique d’élaboration 20 (°) dhi (NmM) a(nm)
Broyage mécanique 49.85 0.2122 0.3002 + 0.001
Projection a froid 49.78 0.2125 0.3005 £+ 0.0003
Pulvérisation cathodique a 50.62 0.2092 0.296
magnétron

Tableau 4.3 : Parametres structuraux apres broyage, apres poojecfroid et apres
pulvérisation cathodique a magnétron.

L’évolution des diffractogrammes des RX, en fonetale la méthode d’élaboration,

est montrée sur la figure 3.12.

Le diffractogramme des RX de la couche mince nepnin élargissement du pic de

diffraction, un léger déplacement vers les valaults élevées de62 une diminution de
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I'intensité du pic de diffraction et une augmertatdu bruit de fond. L'élargissement du pic

de diffraction indique une diminution de la taitles cristallites et une augmentation du taux
de microdéformations. En revanche, la diminution st intensité est liee a la faible

épaisseur de la couche mince (447 nm). Quant daaipent de ce pic de diffraction, il est

du a la présence de contraintes internes. Cesaguies ont mené a une compression du
réseau cristallin de 1.40 % (tableau 4.3).
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Figure4.12 : Evolution du pic (110) de la phase B2-NiTi en fiimie des techniques d’élaboration :
(a) broyage mécanique (b) projection a froid (dy@usation cathodique & magnétron.
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La présence d'un seul pic de diffraction ne perpegt d'appliquer la méthode de
Williamson-Hall. Nous avons donc utilisé la formae Debye-Scherrgrour estimer la taille
des cristallites. Cette méthode néglige l'effet dmmtraintes mais permet d'accéder
rapidement a la taille de cristallites. La taille cfistallites calculée a I'aide de cette méthode
est de 18.20 A.

La densité de dislocations de la couche mince NiTi est calculée a partir ae |

formule suivante [14] :

1
,O—L— (4.1)

ou L représente la taille des cristallites calc@gmrtir de la formule de Debye-Scherrer.

La densité de dislocations trouvée est de 80T m?. Elle est supérieure & celles
trouvées pour la poudre broyée pendant 48 h et lpaevétement. Cette différence peut étre

attribuée a la faible taille de cristallites deetaiche mince.

4.2.4 Analyse par spectroscopie des photoélectrodgXPS)

Apres avoir évalué les caractéristiques structarake la couche mince NiTi, nous
avons utilisé l'analyse par spectroscopie des mhettrons X (XPS) afin de confirmer la
composition de cette couche. Notons que ces amalyse été réalisées sans décapage
préalable.

La figure 4.13 montre un spectre large de la coldifié Ce spectre a été enregistré
sur une large plage d’énergies afin d’identifiengdes éléments présents a la surface de la
couche. L'indexation des pics a été faite par caamipan avec la base des données fournie
par I'appareil. Les analyses XPS ont ainsi révétéplus du nickel et du titane, la présence
des éléments tels que I'oxygene, 'azote et le ar@@b Nous constatons aussi que le rapport
Ti/Ni = 1.25, est supérieur a la valeur 1 trouvée gnalyse chimique (EDX). Un exces de Ti
est donc présent a la surface de la couche. Lamrésdes éléments de contamination de
I'extréme surface tels que le C, N et O modifiesaliss pourcentages atomiques du Ti et du

Ni. Un décapage ionique a I'argon est nécessaue gloniner ces éléments.
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Figure4.13: Spectre large XPS de la couche mince NiTi sanapge.

Apres avoir identifié et positionné en énergie dif$erents éléments de la surface,
nous avons enregistré séparément et a haute iéades pics de Ti et de Ni. La figure 4.14
montre le spectre de Ti 2p situé a 458.84 eV. Cegi quasiment symétrique, ce qui semble
signifier que le titane ne présente que des ligismétalliques et pas de liaison oxyde. |l
présente une énergie légerement supérieure a delldi-Ti métallique, ce qui permet
d’affirmer qu’il représente le pourcentage de Tg&ge dans la liaison Ti-Ni (Fig. 4.13 (a)).
Ce résultat confirme les analyses réalisées pémaclion des RX. En ce qui concerne le
spectre du Ni 2p, nous enregistrons trois contidiost Le pic centré sur 870.21 eV est
attribué au Ni (2p1/2) dans lintermétallique NiL5-17]. En revanche, les deux autres pics
centrés sur 873.85 eV et 877.05 eV pourraientagtrioués soit a la formation d’'un composé
complexe constitué de titane, et de nickel, stat grésence en surface d’oxyde ou de carbure
de nickel.

Des analyses complémentaires avec décapage éosigu en cours afin de mesurer la
composition chimique du matériau a cceur et nonueface sans l'effet de contamination

atmosphérique.
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Figure4.14 : Spectres XPS sans décapage (a) Ti 2p (b) Ni 2p.

Dans ce chapitre, nous avons montré que lintedirggta B2-NiTi obtenu par

broyage mécanique a été projeté pour la premieie deec succés par le procédé de

projection a froid. L'étude structurale par DRX d&icoupe transversale du revétement n'a

révélé aucune transformation de phase aprés laeghia@p a froid. Les parametres

microstructuraux a savoir : le paramétre de mdaleaille moyenne des cristallites, le taux de
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microdéformations et la densité des dislocatiomd sonservés lors de la projection a froid.
Les analyses EDS confirment qu’il s’agit de I'imtetallique Ni50-Ti50.

Nous avons montré également qu’il est possible &sosker sous forme de couche
mince l'intermétallique nanostructuré. Ce film mend’épaisseur 447 nm a été déposeé par
pulvérisation cathodique a magnétron a partir deiltde obtenue par projection a froid.
L’'analyse morphologique par microscopie électronicu balayage a montré que le film
déposé présente un bon état malgré la présencaeligugs impuretés. L'étude réalisée par
diffraction des rayons X confirme la présence dedrmétallique B2-NiTi.

L’analyse du dépbt par spectroscopie des photaélectX (XPS) a montré qu'il est
difficile de déterminer de maniére précise la cosipan chimique du film mince a cause de
la contamination. Une étude complémentaire ave@mbge ionique est en cours afin

d’éliminer cette contamination.
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Conclusions et perspectives

Les travaux de recherches développés dans cete tluncernent la réalisation de
couches minces, a partir de I'alliage & mémoirdodme (AMF) NiTi mécanoélaboré et de
structure nanocristalline, en vue de leur intégratdans des microsystemes. Le but est
d’améliorer les propriétes AMF de leurs homologus structure microcristalline, dits

conventionnels. Afin d’atteindre I'objectif fixépns avons procédé de la maniére suivante :

- synthese de la poudre NiTi par broyage mécanique;

- fabrication d’'une cible par I'intermédiaire de tiechnique de projection a froid
(cold spray) qui posséde I'avantage de conservstrigture nanocristalline de la
poudre broyée;

- réalisation d’'une couche mince NiTi en utilisaattechnique de pulvérisation

cathodique a magnétron.
Nous allons détailler les différentes étapes éveseédessus :

La formation de l'intermétallique NiTi a été suivea fonction du temps de broyage en
utilisant différentes techniques de caractérisatitelles que la microscopie électronique a
balayage (MEB), I'analyse EDS, la granulométrieetaa diffraction des rayons X (DRX), la
microscopie électronique a transmission (MET) afju® les mesures de microdureté. L’étude
morphologique a montré qu’au début de broyagepéescules de poudre se présentent sous
forme de plaquettes allongées de dimension irréguliCes dernieres s’affinent au fur et a
mesure que le temps de broyage augmente. La difinades rayons X nous a permis de
suivre le mécanisme de formation de l'intermétakidd2-NiTi en deux étapes. Au cours de la
premiere étape supérieure a 12 h de broyage, @arweban faible déplacement du pic du Ni
vers les faibles valeurs d®.2Ce déplacement est lié a la diffusion des atotoesi dans le
réseau du Ni conduisant ainsi a la formation d’'oamposition non stocechiométrique de la
phase B2-NiTi. Au cours de la deuxieme étape (4@ehbroyage), la phase B2-NiTi est
formée. Cette phase est de structure cubique ecmiréde paramétre de maille égal a
(0.3002+ 0.0001) nm. Quant a I'analyse microstructuralie rbus a permis de déterminer
divers parametres microstructuraux a savoir, ldletades cristallites, le taux de

microdéformations et la densité de dislocationsé@léments purs ainsi que ceux de la phase
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B2-NiTi. Ces paramétres révelent le caractére nastallin et désordonné des poudres
broyées. La détermination des paramétres micrdstaiex des €léments purs montre que le
titane est caractérisé par un taux de microdéfoomsitet une densité de dislocations élevés
par rapport au nickel. Ceci est intimement lié amportement mécanique des deux poudres.
En ce qui concerne la phase B2-NiTi, la densitédd#ocations corrélée au taux de

microdéformations devient importante par comparasvec les éléments purs.

En paralléle, une série de mesures en microscdgigr@nique en transmission a été
effectuée sur les poudres broyées pendant 24 I @872 h. Les analyses ont montré la
présence d’'une hétérogénéité de structure comnteliende la poudre broyée pendant 24 h.
Avec l'augmentation du temps de broyage, la pouddngent homogéne et constituée d’'une
phase unique nanocristalline B2-NiTi. L'état stral et nanocristallin de nos poudres est
confirmé par des mesures de microdureté qui indiquan durcissement structural. Ce
durcissement est lié d’'une part, a la diminutiodediille des cristallites et a la multiplication
des dislocations et, d’autre part, a la formatienl'sthtermétallique. Le tracé de Hall-Petch

1/2

reliant la variation de la microdureté a la tailes cristallitegL)™“ montre une variation

linéaire de pente égale & 15.18 GPd'hm

Par ailleurs, nous avons fabriqué pour la premieie une cible B2-NiTi, par
lintermédiaire d’'une méthode alternative (mécambisgse et procédé de projection a froid).
L’étude structurale par diffraction des rayons XXK) d’une coupe transversale de cette cible
n'a révélé aucune transformation de phase. Ce cdement est caractéristigue des
revétements obtenus par projection a froid, réslsédasse température imposée par cette
technique d’élaboration. En effet, au cours dertgegtion a froid, la température du gaz de
propulsion dans notre cas est fixée a 583°C, a'elte inférieure a la température de fusion
de l'intermétalligue NiTi qui est de 1311°C. Lesrgraétres microstructuraux a savoir : le
parameétre de maille, la taille moyenne des cristall le taux de microdéformations et la
densité des dislocations sont comparables a cele pimudre projetée. Les analyses EDS ont

confirmé qu’il s’agit de I'intermétallique B2-NiTi.
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Nous avons montré également gu'’il est possible @oskr sous forme de couche
mince l'intermétallique NiTi nanostructuré. Ce filmince d'épaisseur 447 nm a été déposé
par pulvérisation cathodique a magnétron a paetitadcible élaborée par projection a froid.
L’analyse morphologique par microscopie électroaigubalayage (MEB) a montré que le
film déposé présente un bon état malgré la présgéaapielques impuretés. L'étude réalisée

par diffraction des rayons X confirme la consemvatile I'intermétallique B2-NiTi.

L’analyse complémentaire du dépot par spectroscoegephotoélectrons X (XPS) a
montré d’'une part, la présence du titane et duehiakec un rapport proche de 1 et d’autre
part, qu’il est difficile de déterminer avec préaisla composition chimique du film mince a
cause de la contamination. Une étude complémeraa@ge décapage ionique est actuellement

en cours.

Enfin, la suite de ce travail sera consacrée dangremier temps a la détermination
des propriétés mécaniques de ces films minces natadkins et dans un second temps, a la
réalisation des microsystemes utilisant a la fas techniques de microfabrication de

microdispositifs intégrant ces AMF comme matérimgcaniquement actifs.
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Al. Techniques d’élaboration
Al.1 Projection a froid

La projection a froid (Cold Spray) est un procédérevétement qui utilise les gaz
comprimés pour projeter la poudre métalligue a uitesse extrémement élevée sur les
substrats. L'accélération des particules se faihé température inférieure au point de fusion
des poudres. Le revétement se forme donc a paesr ghrticules a I'état solide. Par

déformation plastique les particules s’adhererdgudstrat.

Al.1.1 Equipement du systéme de la projection a fro  id

Le dispositif de la projection a froid est compasén systéme principal pour le
chauffage des gaz, d’'un pistolet, d'un poudrier v plusieurs sources chaudes de gaz a
haute pression et d’une console de contrble porwesler et contrdler les parametres de
projection.

Dans cette thése nous avons utilisé la buse #lestur la figure Al.1 dont les dimensions sont
décrites dans le chapitre2.

Figure Al.1: Buse utilisée pour le systéeme de la projectioroia f

Le chauffage du gaz principal qui consiste enspirale chauffante (CGT) est capable de
chauffer le gaz a 806G au maximum. Un isolant approprié peut étre @tif®ur limiter les
pertes de chaleur. Un fort courant DC chauffe affeanent le flux principal. La figure Al.2

montre un assemblage typique du chauffe-eau dpmaapal.
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Figure Al.2 : Chauffage du gaz principal (CGT, Germany).

Le poudrier a haute pression (35-40 bars) sertskilglier uniformément la poudre et a

contr6ler le débit (Fig. Al.3).

Figure.l.3: Poudrier utilisé dans le systéme de la projeciémid.

Al.2 La pulvérisation cathodique

Il existe deux grandes familles de dépot, les tiegles de dépbt chimique en phase
vapeur (CVD) et les techniques de dépdt physiquehase vapeur (PVD). Les techniques
CVD impliquent la formation d’un film sur un substra partir de réactions chimiques entre

précurseurs mis sous forme gazeuse au moyen dhangié d’'activation. Dans les techniques
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de PVD, le dépbt est obtenu par condensation desoem phase vapeur. Le ou les éléments
métalliques entrant dans la composition du revétesent introduits sous forme solide et mis

en phase vapeur, dans l'enceinte de dépbt, parrocégé physique : pulvérisation ou
évaporation.

Al.2.1Dép6bt par pulvérisation cathodique

Le principe de la pulvérisation cathodique repaseles bombardement du matériau a

déposer (appelé cible) par des particules énerggdijons). Son principe de fonctionnement
est montré sur la figure Al.4.

T DC ou RF
4
A
N
5
F
E
R
T

Condensation

lPmn age -
pas Entrée des gaz

Figure Al .4 : Schéma du principe de la pulvérisation cathodique.

Un gaz neutre ou réactif a basse pression esduntrdans I'enceinte de dépot et en
appliguant une tension, une décharge électriquamastcée dans I'enceinte. Les ions positifs
ainsi formés sont alors attirés par la cathodelaguelle la cible est fixée et viennent a
pulvériser le matériau. Les atomes arrachés vostiense déposer sur un substrat placé en
regard de la cible. Les principaux parameétres amftusur la qualité du dépbt sont la pression
et la nature du gaz utilisé dans I'enceinte, laspamce de I'alimentation, qui vont agir
notamment sur la vitesse du dépét et la tempérdtusribstrat.
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L’inconvénient de ce procédé de pulvérisation est lq vitesse de dépot est faible de
'ordre de un micron par heure. Afin d’améliorer rendement de pulvérisation on integre

généralement un effet magnétron.

Al.2.2 L’effet magnétron

Pour améliorer le rendement de pulvérisation olisatile procédé magnétron, ce
procédé intégre un dispositif magnétron dans ldockt. Une cathode magnétron est
constituée d’un ensemble de deux aimants permagi€igtsAl.5), en général concentriques,
de polarités inversées et qui sont positionnés kEoaible a pulvériser. Ceci permet de créer
un champ magnétique intense dont les lignes de gmaagnétique sont paralleles a la surface
de la cible. Comme les électrons secondaires wssi€ollisions ions/atomes de la cible sont
soumis a un champ magnétique perpendiculaire amnghé@ectrique, ils s’enroulent autour
des lignes de champ magnétique puisqu’ils sont soania force de Lorentz. Ceci a pour
effet d’augmenter considérablement la probabiliténiser un atome ou une molécule de gaz
au voisinage de la cathode, ce qui se traduit pamette amélioration du nombre d’atomes de

la cible pulvérisés pour une méme tension cible.

Refreidissement

Aimants Corps froid

ey W T

Cible

e ,\‘{':"“:’r, P |

RO D e e e e |

eI CRCa e N e RN

Figure Al.5: Structure de la cathode magnétron

Al.2.3 Dispositif expérimental de la pulvérisation cathodique a magnétron

Le matériel utilisé pour effectuer les dépots est enceinte AC 450 de la société
Alliance Concept (Fig.Al.6).
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Figure Al.6 : Machine de pulvérisation cathodique & magnétron.

La machine est équipée d'une pompe primaire a tpalett d’'une seconde turbo
moléculaire pour faire le vide d’'une enceinte dentolume est d’environ 40L. Au dessus de
'enceinte un mécanisme en rotation manuelle qumpé au poste chaud ou froid de se

positionner suivant cing configurations possibkag.(Al.7).
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L’acceés aux postes se fait par une porte de chagemu en levant la platine
supérieure de I'enceinte grace a un vérin éleariglacé en position verticale. Une des trois
cathodes qui équipent la machine permet de travah Radio Fréguence (RF). L'utilisation
de générateur RF permet de déposer des matériauxamalucteurs. L'enceinte dispose en
plus des trois cathodes et d’un canon a ions. Deatehles de gaz alimentent la machine en
argon et en azote. La machine est alimentée @épifmar une armoire électriqgue équipée d’un
automate programmable SIMATIC C7-621 de SIEMENS tlansformateurs, des relais et
autres modules de controle. Certains élémentsqistsles cathodes et le poste froid sont

refroidis par eau provenant d’un refroidisseueaxs.
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Dans cette annexe sont présentées les differerdédsdes de calcul de la taille des

cristallites et du taux de microdéformations.

All.1. Caractérisation microstructurale
Deux méthodes permettent de caractériser I'étatastizcictural des matériaux :
a) Méthode directe

Cette méthode permet de visualiser la taillegtass ainsi que le taux de porosité des
matériaux par une observation au microscope €ldguwe a balayage (MEB) et au

microscope électronique en transmission.
b) Méthode indirecte

Cette méthode s’effectue a partir de la micro-as®lyu par diffraction des rayons X.
L’analyse par diffraction des rayons X (DRX) est@&a sur la description de lintensité et de
la forme des raies. Elle nécessite la connaissa@da position angulaire8du pic, la largeur

intégralef du pic, la largeur a mi-hauteur B du pic, I'intéé@slu pic et le facteur de fornge

All.2. Elargissement des pics de diffraction

Un matériau parfaitement cristallin présente des mle diffraction symétriques et
extrémement fins. En pratique et pour un matéarguel, ces pics sont élargis sous I'action

de trois effets :
a) Effet instrumental

Il dépend de la géométrie du faisceau incideniaderme des fentes de réception et
de la fonction spectrale de la source des rayori3oXr toute analyse fine de I'élargissement

de raies, il est donc nécessaire de corriger tett ef
b) Effet de taille

Cet effet provient du fait que le cristal a des elisions finies. La triple périodicité du
réseau n’'est plus respectée, les raies ne sontimfingment étroites et la distribution de

l'intensité ne peut plus étre une distribution Dira
c) Effet de microdéformations

C’est une variation des distances interréticulainelsiites par la présence de défauts.

Plusieurs types de défauts peuvent étre respomssalalela distribution en intensité : les

126



Annexe |l : Méthodes de caractérisation structurale

dislocations, les fautes d’empilements, les pla®es ndacles ou les défauts ponctuels
(lacunes...).

La fonction globale h du profil d’'une raie de difftion peut donc se décrire comme la
déconvolution des difféerentes sources délargissenmmopre a I'échantillon (f) et a

linstrument (g).

. — Lk . . Lok
H expérimentale— ftaulle f microdéformations J instrument (2-1)

Pour déterminer la taille des cristallites et lesrodéformations d’'un matériau a partir
des diagrammes de diffractions, il est donc néaessi® déconvoluer I'équation (2.1). La
méthode de Warren-Averbach [1] permet d’effectuercalcul rigoureux en utilisant une
propriété des transformées de Fourier. Malgré sanpbtentiel, les calculs inhérents a cette
meéthode rendent cette technique lourde et fassdieD’autres méthodes (Williamson-Hall
[2], Halder-Wagner [3]) permettent, a partir de sidérations simplificatrices, de travailler
directement avec les largeurs intégrales proprdégcaantillon. La figure 1 propose un
organigramme des différentes étapes afin de détermine microstructure par méthode
simplifiée.

h experimental g instrument
(échantillon I=h(2 8) (Standard I=g (2 8)

B"‘P =h(2 e) (Courbe de résolution)

N | B=m526)

Correction de la contribution instrumentale
(quelques approches simplifiées de correction)
[Halder66]

Wagner -Aqua (relation parabolique) [}""“ = B”‘" - (Binst)zl B”‘p

Halder (relation exponentielle) Bras = P {exp[-( B ms )T &xp]}

\
A/Br\b

(Méthode de  Scherrer ) Williamson et Hall Halder - Wagner

Profil ajusté Profil ajusté
avec une fonction Lorentzienne avec une fonction de  Voigt

\/

Taille L, taux de microdéformation

Talille L

Figurel: Présentation de I'organigramme possible pour détear la microstructure
d’'un échantillon a partir d’'une étude de profil defes de diffraction.

127



Annexe |l : Méthodes de caractérisation structurale

a) La méthode de Williamson-Hall

L’hypothése de base de cette méthode est quedéks gont ajustés par une fonction
de Lorentz qui permet d’appliquer la propriété diiéigité des largeurs.

:Bvraie = ﬁtaille +ﬁmicr0défomation (22)

En différenciant la loi de Bragg, on obtient laatedn suivante :

A
B =—7 23
@le | cosd 23)

ou L est la dimension apparente des cristallites da direction perpendiculaire a la famille
des plans (hkl).

En dérivant la loi de Bragg :

= g tand (24)

ﬁmicrodéfomation

ou O représente le taux moyen apparent de microdéfmnsate réseau dans la direction,
perpendiculaire a la famille des plan (hkl).

La largeur intégrale vraie s’écrit :

Boaic = + o tan@ (25)

L cos@

La relation de Williamson-Hall dans le réseau diest :

cosd 1 sin@
—— =—+0g— 26
B L 3 (26)

Dans le réseau réciproque :

ﬂ\jraie = % + Ud* (27)

Le digramme de Williamson-Hall s’établit en traga®if, =f (d”). Si les points du

diagramme s’alignent, 'ordonnée a l'origine donkiaverse de la taille des domaines
cohérents de diffraction (taille des cristallitest) la pente permet dévaluer le taux de

microdéformations du réseau.
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b) La méthode de Scherrer

L’hypothése de cette méthode est que I'échantilsnformé de cristaux de formes
isotropes ayant la méme taille des cristallitegamti toutes les directions cristallographiques.
De plus, I'échantillon est supposé étre libre désadéformations et donc des défauts. Cela
signifie que la largeur expérimentale est du umaert a un effet de taille et un effet

instrumental. La formule de Scherrer est donnée par

kA

L= 28)
(ﬁ - ﬁinstrumenale) COSH

ouf est la largeur & mi-hauteur du pic considéré (dat® cas le pic (110)),iktument€St la

contribution instrumentale & la largeur du pic.

c) Méthode de Halder-Wagner

L’hypothése de cette méthode est que les profiis @oistés par une fonction de Voigt
qui est la convolution d’'une fonction de Lorentzdetine fonction de Gauss. De la méme
facon que la méthode de Williamson Hall, cette mé¢h permet d’avoir une estimation

conjointe de la taille des cristallites et des wii&formations.
B2/ = 1/LBTd™®) + (€/2) (2.9)
Avec B”=BcosB/A et d'= 2 sirb/A
[ : largeur en coordonnée réduite,
L : taille apparente des cristallites en nm,

€ : coefficient relatif au taux de distorsion,

d: distance interréticulaire en coordonnée réduite
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Résumé

Les travaux de recherches développés dans cetie todcernent la réalisation de couches
minces, a partir de l'alliage & mémoire de form&@A NiTi mécanoélaboré et de structure
nanocristalline, en vue de leur intégration darsmd&rosystemes. Le but est d’améliorer les
propriétés AMF de leurs homologues de structurgouicstalline, dits conventionnels.

Les techniques de caractérisation physico-chimiqdX, MET, MEB) nous ont permis
d’'une part, de suivre le mécanisme de formatiotiinkermétallique B2-NiTi en fonction du
temps de broyage et d’autre part, de déterminepdeametres microstructuraux a savoir, la
taille des cristallites, le taux de microdéformaticet la densité de dislocations des éléments
purs ainsi que ceux de la phase B2-NiTi. Ces parasiédvelent le caractere nanocristallin et
désordonné des poudres broyées.

Par ailleurs, nous avons fabriqué pour la premfere une cible B2-NiTi de structure
nanocristalline, par lI'intermédiaire d’'une méthadernative (mécanosynthese et procédé de
projection a froid).

Nous avons montré également qu'il est possible éwser sous forme de couche mince
lintermétallique NiTi nanostructuré. Ce film minaiépaisseur 447 nm a été déposeé par
pulvérisation cathodique a magnétron a partir degdke élaborée par projection a froid (cold

spray).

Mots clés : AMF; intermétallique NiTi; mécanosynthese; projecta froid; pulvérisation
cathodique magnétron; DRX; MET.

Abstract

The research work developed in this thesis isedlad preparing a thin film of NiTi shape
memory alloy used to integrate into microsysteiftse goal is to improve the properties of
their counterparts of microcrystalline structurer{eentional target).

Physical and chemical techniques of characteriagkiD, TEM and SEM) have allowed on
the one hand, to follow the mechanism of interntietalliTi formation as a function of
milling time and on the other hand, to determine mhicrostructural parameters : crystallite
size, the microstrain and dislocation density af pure elements and the B2-NiTi phase.
These parameters reveal the character of the @isachanocrystalline of the milled powders.
Furthermore, we fabricated a target of B2-NiTi namyetalline structure by an alternative
method (mechanical alloying and cold spray).

We also showed that it is possible to deposit #gonrystalline NiTi intermetallic thin film.
This film with a thickness of about 447 nm was defsal by magnetron sputtering technique
from the NiTi target.

Key words:Shape memory alloys; Intermetallic NiTi; Mechahiadoying; Cold spraying;
Magnetron sputtering; X-ray diffraction; TEM.



