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Résume:

Notre étude est consacrée a la caractérisation ntbdynamique et
microstructurale du vieillissement thermique d’'utliage a mémoire de forme du
type Cu-Al-Ni. L’état de départ est une structurerd équilibre (martensitique)
obtenue suite a un traitement de bétatisation a 850suivi d’'une trempe a l'eau.
Les traitements de vieillissement ont été appliqeést par un chauffage continu,
soit par un traitement isotherme. Dans le but @&eactériser les microstructures
obtenues et d’évaluer I'état de vieillissement, gikurs moyens ont été utilisés : la
microcalorimétrie différentielle (DSC), la diffra@n des rayons X (DRX), la
microscopie électronique a balayage (MEB) et ems$mission (MET). A I'issue de
cette étude, la cinétique globale de vieillissemantté évaluée. De méme, deux
modes de précipitation des phases d’'équilibre ot rdis en valeur et se déroulent
comme suit : le premier est un mode cellulaire @isttnu ;

B1 - as+ Yy, ou Ogest une solution sursaturée d’aluminium dans levoali
et y, est un composé intermétallique, le second est wdancontinu aboutissant a
des précipités nanométriques selon le mécanisme; y.+d.

Mots clés: alliage a mémoire de forme, transformation mast¢ique,
nanoprécipités, vieillissement

Abstract:

Our survey carried on studies the microstructured thermodynamic of aged
shape memory alloys.

First, Cu-Al Ni eutectoidal shape memory alloys Bkaween studied.
Polycrystalline specimens have been quenched (iwekder at room temperature)
after annealing at 850°C. The microstructures ame@rinodynamic studies presented
in this work have been performed using DSC (Diffetial Scanning Calorimetry),
X-ray diffraction analysis at variable temperaturasd TEM (Transmission Electron
Microscopy) analysis. The experiments show thatuacession of two precipitation
processes appears in isothermal aging at 400°C. fits¢ process to appear is a
cellular process composed of a supersaturated Alidssolutionas and an
intermetallic compound., i.e.,

B: - a5 +vy,. The second process results froms evolving into a
nanometricglobular precipitates oy, and an unsaturated, i.e, 0s - Y,+d.

Keywords Shape memory alloys, Martensitic transformatiokging, Nano
precipitates.
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Introduction

Un alliage a mémoire de forme est un matériau qasgede la faculté de
changer de forme selon la température environnaftette faculté découle
directement des transformations de phases dandidggd. Ce phénomene
d’'effet de mémoire de forme reésulte d’'une transfatimbn martensitique
thermoélastique. Un matériau présentant une teltendformation peut subir
une déformation en phase martensitique et retrouvem état initial (non
déformé) quand il est porté en phase austénitiquermédiaire (phase mere).

De plus, par un traitement thermomécanique adéquat genre de
matériaux, appelés également "matériaux intelligéntest capable de
mémoriser deux formes distinctes, I'une dite de teatempérature et I'autre
de basse température. Le passage d'une forme a autee s’effectue,
uniguement, par changement de température sans naucsollicitation

meécanique extérieure.

Les familles d’alliages a mémoire de forme les plutslisés sont les
CuZnAl, CuAINi et les nitinol TiNi. On recourt defis au remplacement du
nickel dans le systeme CuAINi par du Béryllium poatvaisser la température
de transformation martensitique au dessous de °@Goer améliorer la tenue

de l'alliage au vieillissement thermique.

La martensite thermoélastique a été observée daversl alliages (Ni-
Ti, Cu-Zn-Al, Cu-Al-Ni, Cu-Al-Be, Au-Cd, Ag-Cd,....at.).

A ce jour l'intérét porté aux alliages a mémoire theme ne cesse de
croitre. A titre d’exemple, I'idée de réduire le bt des moteurs d’avion a
I'aide de matériaux a mémoire de forme est d’acitiéal Le principe est la
conception de dentelures en alliage a mémoire denéo qui changent de
forme en fonction du gradient de température (ébeve sol et faible en
altitude ou l'air est plus froid). Le second exemplconcerne l'invention
recente d’'un alliage a mémoire de forme Ni-Ti-CuetCalliage présente la
force d’activation la plus élevée, parmi les allemga mémoire de forme
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connus jusqu’alors. On voit aisément a travers desx exemples que l'avenir
industriel des alliages a mémoire de forme réseemczore de nombreuses
surprises. Il suffira juste a I'homme de continueér s’intéresser aux
développements de ce genre de matériaux en premarttompte le fait que le
choix de l'alliage puisse répondre a certaines exiges, qui dépendent du
domaine d’utilisation. Un alliage convenable présenne stabilité des points
caractéeristiques de la transformation martensite <—=>2nite, une faible
hystérésis et un taux élevé de déformation supstéae. D’autres

caracteéristiques sont parfois recherchées telles urésistance mécanique,

la résistance a la corrosion et la biocompatibilité

Les alliages a mémoire de forme peuvent travailtrns différents
domaines de température. Ainsi, dans la famille @&dBages cuivreux, le
systeme Cu-Al-Ni offrira la possibilité de travaed a des températures
excédant les 200°C alors que le systeme Cu-Al-Bemgdtra de travailler
dans des domaines de basses températures. Néannmesnalliages a mémoire
de forme sont susceptibles de perdre leur caractéEmoire de forme
lorsqu’ils sont exposés a une surchauffe acciddatelu lors d’'un revenu a
une température du domaine de la phase mére (aisjén

Le présent travail a pour but d’étudier le compoment
thermodynamique et microstructurale des états tr&met vieillis d’un alliage
a mémoire de forme type Cu-Al-Ni. Les traitementsphqués sont de deux

types :
» traitement de maintien isotherme a diverses tempuées

e traitement de chauffage continu.

Les traitements sont appliqués dans le but de aemgre les
meécanismes de précipitation origine de la pertd’ddet mémoire.

Le matériau objet de notre étude est un AMF ayant domaine de
transformation relativement élevé .

La premiéere partie de cette étude comporte un eapgpbliographique
sur les familles d’alliage a mémoire de forme, axgencipalement sur le
systeme CuAl. Elle comporte également une étude launature des phases
d’équilibre et hors équilibre, ainsi que le compament thermique de ce type
d’'alliage.



Les principales méthodes expérimentales appliqueés caractérisation
thermodynamique et microstructurale telles que laicrmcalorimétrie
différentielle (DSC), la diffraction des rayons XRX), la microscopie
optigue (MO), la microscopie électronique en transsmon (TEM) et a
balayage (MEB) sont présentées dans la seconddepdd cette étude. Les
techniques de préparation des échantillons pourdiz®rses analyses y sont
également présentées.

La troisieme partie comporte I'étude la précipitan a travers des
traitements de chauffage continu et des vieilliseats isothermes effectués
dans l'appareil de (DSC) et ceci nous a permis devre I’évolution des
points de transformation en fonction de la températ maximale de
vieillissement. Nous nous somme intéressé aux p e s
thermodynamiques et microstructuraux engendrés par vieillissement
isotherme. Nous avons étudié la cinétique de vigskment isotherme a
diverses températures.

Quant a la derniére partie, celle-ci comporte umeaausion générale
dans laquelle nous présentons les principaux rassilttécoulant de ce travail.



Chapitre I

Chapitre I Les familles
d’alliages @ mémoire de
forme

I.1 Introduction sur les familles d’alliages a mém oire
de forme

Depuis leurs découvertes dans les années 1940ud&tdes alliages a
mémoire de forme (AMF) ne cesse de susciter I'iBtédes chercheures et
industriels tant du point de vue des concepts thfors que de ceux
d’élaboration et la mise en ceuvre de ces alliagds d intelligents ». Les
travaux de recherches sont, dans leur ensemblagé&krvers une meilleure
compréhension des aspects physico chimiques quisségt le comportement
de ces alliages, en vue des applications de pluples diversifiées.

Les AMF se distinguent des autres alliages conmmamtels par leur
microstructure qui, aprés trempe, sont suscepsibte présenter une ou
plusieurs formes cristallographiques de martensat@ant des propriétés de
reversibilité. Cette propriété permettant le passagversible entre la phase
mere et la phase martensite est dite thermoélastiqusque la transformation



est induite sous l'action d’une variation de tempttre. Elle est dite
superélastique lorsqu’elle se produit sous I'efffune modification de la

contrainte extérieure a une température fixe.

Les familles d’AMF sont classées selon les élémedésbase qui les

constituent.

Il'y a & cet effet les familles d’AMF suivantesbase cuivre, base fer,
Ag-Cd, Au-Cd, Ti-Ni ...etc. Les alliages Ti-Ni présemt un grand potentiel
d’application en raison de leurs excellentes prépés meéecaniques, de la
bonne stabilité de leurs propriétés de mémoire demk, mais surtout en
raison de leur compatibilité biologiqgue (exploitebldans le cas des
pathologies de scoliose par exemple). Cependant sidgit excessivement

colteux.

Les cuivreux et particulierement le systeme Cu-Al-Mbjet de notre
eétude, posseéde des propriétés thermoélastiquess diteutes températures
comparées aux autres types d’alliages. lls ont defait, un bon compromis

entre colt et propriétés.

.2 Les alliages a base cuivreuse

Les AMF a base de cuivre présentent en fait deuana®ge majeurs :
leur facilité d’élaboration donc leur colt économéeet I’étendue des points
Ms qui dépend directement de la composition. L’@edtion des AMF a base
de cuivre est relativement peu couteuse comparéeelée des nitinols. De
méme, en variant la composition de |'alliage on pajuster le point Ms de la
tres basse température (- 70°C) aux hautes températ(250°C). L'effet est
d’autant plus accentué si on ajoute un troisiém@radnt (Ni ou Be). Les AMF
a base de cuivre sont pour la plupart des dériveés slystemes Cu-Zn, Cu-Al
et Cu-Sn (figure I-1).



AMF base Cu

A 4 A 4 h 4

Cu-Zn-X Cu-Al-X

Cu-Sn
X= Al Si. Sn. Ga. Mn X= N1, Be, Zn. Mn

Figure I-1 : Classification de la famille des alliges a base cuivreuse

I.2.1 Le binaire CuAl

Comme tous les AMF, le systeme Cu-Al posséde un d@iom monophasé
stable aux hautes températures (domaine austér@jiqqui, apres trempe,
donne une martensite thermoélastique. Dans le aasybtéme Cu-Al, cette
phase appelée aussi phase de Hume-Rothery, appasaftdes concentrations
d’électrons par atome de 1,5. Une trempe a pareircdtte phase donne lieu a
diverses martensites dites thermoélastigues dontcdenportement dépend
essentiellement de sa microstructure. L'intérét ae type d’alliages réside
dans le fait qu’il est possible d’ajuster la compomn afin d’obtenir la
microstructure martensitique ayant les meilleuresppiétés thermoélastiques.
Sur le diagramme binaire Cu-Al donnée par [MURS86&p(re 1.2), le domaine

de stabilité a haute température est visible duécoiche en cuivre et se
présente sous forme de "V" comportant la phaséddeme Rothery.
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Figure 1-2 : Diagramme binaire CuAl.

La forme du diagramme dans sa partie riche en ahiumi donne lieu a
une restriction des compositions pour lesquelles lalliages ont cette
structure monophasée a température élevée. Legraifites phases d’équilibre
susceptibles de se former dans un domaine de cortipnsen aluminium
inférieure a 15% en poids sont présentées danab&tu I.1. Leurs propriétés

se résument comme suit :

La phasep : considérée comme phase meére car elle dissout tess
éléments d’alliage dans un domaine de compositionferme de V dont la
base est située sur la ligne eutectoide. Sa strectesst cubique centrée
désordonnée ; les atomes de cuivre et d’aluminiunccupent alors
aléatoirement les sites du réseau. Elle est beamucpus malléable que la
martensite qu’elle engendre apres trempe, et permed importantes
déformations nécessaires a la mise en forme déid'gé. A haute température,

11



sa structure est du type A2. Aprés un refroidisseimelle subit une transition
d’ordre des premiers voisins pour avoir un ordretgpe B2 (cubique simple)
avec pour parameétre de maille a = 2,91A. Un nouveatroidissement,
produira en principe un ordre de type P = 5,82 A) de maille cubique a
face centrée. La stoechiométrie de cette phase esimise a plusieurs
controverses. En effet [LLE63] a étudié cette phases le systeme binaire
CuAl et a trouvé que la phasg devrait avoir une stoechiométrie de type
AlCuy4 et non pas AlCgcomme utilisé communément dans la littérature. Ces
travaux ont été récemment confirmés par [CHAO3]slde I'étude des phases
d’équilibre.

La phase a : cette phase peut se former soit directement au
refroidissement a partir de la phase liquide pour thibles teneurs en
aluminium, soit par décomposition de la phase Cette solution solide qui
cristallise dans le systeme cubique a faces cestrgessede un parameétre de
réseau variant en fonction de la composition. A pémature ambiante, pour
des teneurs en aluminium variant de 0 a 9% en pdaiss I’'alliage binaire, ce
paramétre varie de 3,61 a 3,66 A. Comme la phaiska phasex est également

malléable et se préte bien a la mise en forme.

La phasey, : c’est un composé intermétalligue avec une composit
steechiométrique GWl,; elle se caractérise par une structure cubique
complexe, de paramétre cristallin égal a 8,707 ARMVS8, PERO03]. Cette
phase est dure et fragile, elle dégrade les pragsienécaniques de I'alliage
qui la contient. Sa précipitation a pour effet dmiker la stabilité thermique
de la phasegd [REC03, PERO04]. Cette phase est dure et fragilée Eonfére a
I'alliage des propriétés mécaniques peu intéressanfa précipitation a pour
origine l'instabilité thermique de la phage aux températures supérieures a
220°C [RECO03, PERO04].

La phase a, : A la température de 363°C, une transformation
péritectoide a lieu entrées phasesa et y, pour former la phaser,. Le
mécanisme de formation de la phase, est tres lent. En effet, la
transformation eutectoide nécessiiae vitesse de refroidissement inférieure

12



a 2°C/min, la transformation péritectoide (10,88%, en poids d’aluminium)
n'est observable qu’aprés des recuits de plusienmoss [JEW64]. La structure
de la phasea, est cubique a face centrée ordonnée avec un params
maille de 3,678 A.

Tableau I-1 caractéristiques des phases d’équilibre

Phases structure o@m) bo(nm) C(nm) Remarques
cc
B désordonnég¢ 0,2917 -- -- 12,5%wt Al
A2
0,361
cfc R .
a désord ] a -- -- 0 & 9%wt Al
ésordonnée 0.366
_ intermétallique
cubique
Y2 0,8707 -- -~ CugAl 4
complexe
[GUES8G]
cfc 10,8 a
az 0,3638 -- --
ordonnée 11,8%wt Al

I.2.2 Les phases hors équilibre du binaire Cull

Apres trempe, les transformations prévues par bgdamme d’équilibre
sont évitées. La phase mere ordonnée nqig¢éssue de la transition d’ordre
B—PB1 est dans un état métastable a une températurerienfie a la
température du palier eutectoide.
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La poursuite du refroidissement rapide de la phdse conduit a
difféerents types de martensite selon la teneur kmanium (figure 1.3). Pour
une teneur inférieure a 10% en poids d’aluminiurest la martensite de type
B' qui apparait, issue directement de la phgsedésordonnée. C’est un
empilement de plans de type compact suivant la sédqa : ABC BCA CAB ;
A, B et C désignant les trois positions possibless ¢plans compacts ; d’ou
I'appellation de 9R. Pour des teneurs comprisesgentl0 et 11,6% en poids
d’aluminium, ' et 3;" coexistent. La martensit@;' est identique ' du point
de vue géométrique de position des atomes, ellen rdéfere que par leur
nature (il y a plus d’Al). La mise en ordre de lagse mergd—[p; est héritée
dans la martensite, on distingue six types de plemspacts AA' BB’ CC’, la
séquence est alors AB B'CA CA'B A'BC' BC'A C'AB’' ; la description la
plus courante du réseau correspondant se fait pare usymeétrie
orthorhombique 18R.

De 11,6 a 12,5% en poids d’aluminium nous aur@n'sissue defi. La
présence du mélange de martensipa’ (+ y1') est obtenue pour les teneurs
comprises entre 12,5% a 13,2% en poids d’aluminilba. martensitey1’ est
caractérisée par un comportement moins thermoé&asti (plus forte
hystérésis, apparition de saccades). Sa structiteeadH est un empilement de
type AB AB hexagonal compact.

Notons par ailleurs, qu’il existe des martensiteaduites sous
contraintes. Ainsi,y1’ est susceptible d’évoluer si on lui applique une
contrainte. Elle se transformera alors en martenfit.

Pour des teneurs comprises entre 13,2 et 14 % edspd’aluminium,
nous aurons la martensite’. Sur le tableau 1.2 est montré I'’ensemble des
phases hors équilibre du systeme CuAl.
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Tableau |.2 caractéristiques des phases hors d’éqglibre du systéme

CuAl.
Phases| structure o@m) bo(nm) | (nhm) | Remarques
cubique ordre établit
B1 ) 0 ,5836 -- -- )
ordonnée L2 en deux étapes
martensite a
orthorhombique défauts
B'1 donne 1ZR 0,4494 | 0,5194 | 0,3819 internes
ordonnée [OLS76]
orthorhombique Cul3,7Al4Ni
Y1 ) 0,4389| 0,5342| 0,4224
ordonnee 2H [OLS76]
Intermétallique
NiAI[GUE79]
B> type CsCl B2 0,289 -- --

La figure 1.3 montre I’évolution structurale de haartensite dans le binaire

CuAl selon le taux massique en Al [GUE79].

=

Shamssrieewenme e

.
il i e i i Bl e

O 12

Figure 1.3 : Evolution de la structure de la martersite en fonction de la teneur

en aluminium.



I.2.3 Effet de 1’addition d’un troisiéeéme élément

Selon [PERO02], Il'addition d'un troisieme élément XNi, Be)
permettrait, en principe, un ordre Q@our des composition proches de (Cu-
X)s —Al ou on ne distinguera pas les atomes Cu et Xgcicpour des
pourcentage en X faibles. Dans le cas ou le tauxXdest plus important, on
pourrait obtenir un ordre proche de celui de Heuglent la stoechiométrie est
Cuz-Al-X, donc de structure ordonnée de type;L2’addition du nickel en
faible proportion en substitution du Cu provoque dé@placement de la zone
de stabilité de la phas@ et le point eutectoide vers des concentrationssplu
elevées en aluminium. Par contre, la température et peu modifiée. Le
palier eutectoide quant a lui ne change pas de & atpre.

L’addition du béryllium en faible proportion a desffets sur le
diagramme d’équilibre et la température de transfation martensitique
[BEL90, BEL91]. En premier, le palier eutectoideisse en température par
rapport au binaire CuAl. Au second, le domaine dephase3 ne change pas
en composition donc la nature de la transformator> martensite n’est pas
affectée comme dans le cas de l'alliage CuAlINi.

Rappelons que la différence entre les deux ordré&s Bt L2; réside

essentiellement dans la nature des atomes en pcés@digure 1.4).
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A2

L2,

Figure 1.4 : Représentation cristalline des transitons de structures ordonnées

A2— B2— DO3— L21.

I.2.4 Le systéme CuAlNi

L'effet de I'addition du Ni est bien illustré sualfigure 1.5, ou apparait
bien un déplacement du point eutectoide vers 13,8n%nasse Al si le taux de
Ni ajouté est de 4 % en masse. De méme, les dorsadiapparition des
différentes structures de martensites PR(18RB1’) et 2H(1') sont déplacés
vers des concentrations plus élevées en Al [BOUBHEO8]. Par contre, la
température du palier eutectoide ne change pas(éid.5). On constate qu’il
est possible de fixer la structure de la martengieetrempe en ajustant les
teneurs en Al et en Ni dans I'alliage. Par contpeur une structure donnée, le

point Ms ne peut étre ajusté que dans un domainetelepérature assez

restreint.
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Figure 1.5 : Diagramme de phase Cu-Al, avec additio de 4% en poids de Ni,

(...... ligne de la température MS).
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Chapitre II

chapitre II La transformation
Martensitique

I[I-1 Généralités sur la Transformation Martensitiq ue.

Les matériaux présentant une transformation maiteqise

thermoélastique n’obéissent pasla regle générale et aux comportements

habituellement observés chez les matériaux solidessmuns. Alors que les

matériaux "courants" présentent un comportementstédae, plastique et/ou

fragile, les matériaux qui présentent une transfatimn martensitique

thermoélastique récuperent en partie ou en totdet& forme initiale par un

simple chauffage de I'échantillon: ce sont lesadks & mémoire de formet

cette particularité s’appellBeffet mémoire de forme.

I1.1.1 Définition

Le terme de martensite, du nom de son inventeuphgsicienMartens

désigne le produit issu de la trempe de l'aciercatbone (a partir de la phase

haute température). On nomme la phase haute teryré&rausténiteet la

phase basse températuneartensite Par la suite, le terme s'est étendu aux

produits obtenus par des mécanismes analoguesajosraalliages métalliques

et méme certains matériaux non meétalliques).
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La transformation martensitique est une transfororatsans diffusion
appelée communément displacive du premier ordre. teeme displacive
signifie que le déplacement des atomes est faibhdéfieurs aux distances
interatomiques) et se produit de facon corréléett€dransformation, ne
mettant pas en jeu de diffusion, peu se déroulern’amporte quelle
température sans toutefois modifier la compositichimique ni I'ordre
atomique, héritant ainsi de I'ordre et de la comipi@em chimique de la phase
mere.

Contrairement aux transformations martensitiques asslques, La
transformation martensitique thermoélastique esversible. En effet, un
rechauffage de la structure martensitique dans cieraordinaire conduit a la
précipitation de phases d’équilibre. Par contrengslées alliages a mémoire de
forme, le chauffage de la structure martensitigedanne la phase meéere (voir
figure 11.1). Ainsi, on définit les températures raatéristiques qui
caractérisent les points de début et de fin derms$formation ; au cours du
refroidissement, la transformation directe débuteune température M
(martensite start) et se termine a une tempéraMye(martensite finish). Au
chauffage, la transformation inverse débute a lempgérature A (austénite
start) et se termine a la température Aausténite finish). Le processus se
produit généralement avec une hystérésis et uneétaht.

v(%) A
100 S -
50 M50
0 -
EJ'
M, Mg A; A, T

Figure 1.1 : Courbe de I'évolution de la transformation martensitique

thermoélastique avec hystérésis et étalement
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Hystérésis : largeur Hnesurée a 50% de taux de transformation, exprintée e
°K.

Etalements : différences exprimées en °K.
E.= A; - A; (étalement au chauffage)

E: = Ms- M; (étalement au refroidissement)

Dans certains cas, les points de transformationl’leystérésis de la
transformation se modifient au cours du temps. Ce$a dd au fait que au-
dessous du point Aapparait un phénoméne de diffusion modifiant laumat
de la martensite.

Les températures de transformation sont liées acdanposition de
I'alliage [VAS82] mais aussi d’autres facteurs, delque [I'historique
thermomécanique [RAP75], a la taille des grains JD&]. En général, les
transformations martensitiques sont anisothermeslaGeut dire qu’a chaque

température comprise entresMt M; correspond un taux de martensite formé.

II.1.2 Classification de la martensite thermoélastique

Selon la composition, on peut rencontrer différetitges de martensites
dont le comportement thermoélastique est plus ouinmoperformant. La
figure 11.2 présente le cycle d’hystérésis corresgant a un chauffage —
refroidissement entre deux températures extrémeetMy [COH79].
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Figure 11.2 : évolution du taux (G) de transformation austénite<— martensite au
cours d'un cycle de chauffage — refroidissement paudifférents types de
transformations : (a) transformation par saccades Burst), (b) thermoélastique

type I, (c) thermoélastique type II.

D’apres les courbes d’hystérésis (figure 11.2), lésansformations

martensitiqgues peuvent étres partagées en troissela :

Les transformations de type "burst" : se déroulemdr saccade,
présentent une hystérésis importante du fait quedeléation est retardée par
I’énergie de déformation mise en jeu. Par conséqukncroissance s’effectue
par un processus d’avalanche (sauts) quasi insta&®taAinsi, la martensite
croit rapidement jusqu’a ce qu’elle soit arrétéa pame autre aiguille voisine
ou par un joint de grain [POP64, POP70].

La transformation martensitique type | signifie qles deux phases,
haute et basse température, sont séparées par niegface nette. Cette
interface est un plan d’habitat ou plan d’accolemelba transformation est
aussi caractérisée par l|'existence d'une hystéréstisd’'une enthalpie de
transformation, le type | a un faible étalement slrte que les domaines de
température [M — M¢] et [As - A¢] soient disjoints de sorte quetM Ms <As<

Af.
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La transformation martensitique de type Il est adéaisée par un
étalement plus important (M As < Ms < Af).

II.1.3 Thermodynamique de la transformation
martensitique

La thermodynamique de la transformation considees phases d’'un
matériau ayant subi une transformation sans diffastomme un systéme a un
seul composant chimique. Le systéeme est donc ctnstide deux phases
solides de structures cristallographiques difféesnét de composition
chimique invariable. Ce systeme est soumis a l'actde deux forces, I'une
chimique et I'autre non chimique, la condition diétjbre entre ces deux
forces est régie par le comportement thermoélagtiqu matériau.

AG; + AG,.=0

Avec :
AG. : Enthalpie libre pour la force chimique.
AG,. . Enthalpie libre pour la force non chimique.

La force chimique est la différence entre les emphas libre de Gibbs
de la phase mere et de la martensite.

L’enthalpie libre dans la phase mére s’écrit :

Ga= HA-TSA

L’enthalpie libre dans la phase martensite :

Gvm= Hm-TSwm

Avec G I'’enthalpie libre,H I'enthalpie etS I’entropie.
L’enthalpie libre de transformation s'écrit alors:
AG*-" = Gm - Ga

La relation entre les enthalpies libres de la phas&re (A) et de la
phase martensitique (M) peut étre représentée adiglure I1.3.
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Si on applique un refroidissement lent (proche thquilibre) de sorte
que le processus de diffusion est possible, I'ang& se décompose a la
température d’équilibre Te en donnant les phase&xdilibre notées ico. Par
contre, si le refroidissement est suffisamment da&pide sorte que tous
processus de diffusion est éliminé, I'austénitete@nsforme en martensite a
une température ¢linférieure a Te.

\ 4

To Te Température

Figure 11.3 Enthalpie libre des phases martensitige et austénitique en fonction

de la température.
A la température Jon a :
AGY""* =0 etaG*M=0
Qui peuvent étre approximées comme suit [XU95] :

AGA—»M — GM _ GA - AHA—)M _ TASA—)M .

24



En pratique, dans le <cas d'une transformation mesteque
thermoélastique la température d’équilibrey Test évaluée comme suit
[KAUS56, SAL79]:

To= (Ms+ As)/2

Les forces non chimiques qui sont d’ordre mécanigoat : I'énergie
élastique et I'énergie de friction. La premiere mtaun terme correspondant
d'une part a I'énergie interfaciale entre une vatea de martensite et
l’'austénite et d’autre part a I'énergie de déformat élastique associée a la
formation d’'une variante de martensite. En I|'absende contraintes
mécaniques extérieures, la températureedt minimale et correspond au fait
au point Ms. Par contre, en présence d'une contrainte extéegeula
transformation peut avoir lieu a une température Supérieure a J. Les
contraintes extérieures appliquent un cisaillemsat le cristal de I'austénite
et compensent les contraintes internent qui naiss@rs de la formation d’une
plaquette ou aiguille de martensite. L'effort nésage pour provoquer le

cisaillement est d’autant plus important que la p&rature est élevée.

La contrainte appliquée ne peut plus entrainer desaillement

nécessaire a la formation de |la martensite. |l adhden réalité a la
déformation plastique de l'austénite.

L’énergie emmagasinée est restituée au chauffages lade la
transformation inverse. L’'interface austénite-maddge étant cohérente,
I’énergie d’interface est négligeable devant I'égierde déformation élastique
i.e. le premier terme de I’énergie non chimique resume essentiellement a
une énergie élastique emmagasinée pendant la toamsftion. Le second
terme des forces non chimiques correspond a unergémedissipée par
"friction” associée au mouvement d’interface et fneunteraction avec les
défauts (dislocations, lacunes, fautes d’empilemergtc.).

25



Certaine études ont montrés que I|'énergie élasticmmmagasinée
pendant la transformation est responsable de |&t&nt en température
[KAU56]. D’autres études [SAL79] ont montré que pown monocristal
d’austénite qui se transforme en un monocristal nd@rtensite sans énergie
élastigue emmagasinée, |'étalement en températwte nul (Ms = My et
As = A¢); alors que si on forme une martensite multivate I’énergie
eélastigue emmagasinée augmente avec la fractiormdetensite formée. On
observe alors un étalement en température.

L’hystérésis de la transformation est due princgmaént a |'énergie
dissipée par friction. Selon certains travaux [ORT,8cette énergie serait
dissipée non pas sous forme calorifigue mais, sfmusme d’ondes mécaniques
(ondes ultrasonores). Leurs mesures expérimentahtesalorimétrie [BOU98]

et en émission acoustique [ORT88] ont montré que”~M

est légerement
inférieur aAHY % et une forte activité ultrasonore lors de la trarsiation

directe et inverse.

Il est actuellement bien établi que l'intersectiades bandes de
cisaillement sont des sites de germination efficacgour la martensite
[LEC72,MAN70]. D’apres ces auteurs, un germe stabde martensite
introduit de nouveau sites de germination au saénla matrice austénitique
entrainant ainsi la formation de plaquettes autmmcmodantes. Tenant
compte de ces considérations, Olson et Cohen [OL®n5 proposé un modele
théorique de la cinétique de transformation basé lsu compréhension du
mécanisme de déformation induite par nucléation'analyse a abouti a la
relation suivante :

vM=1-exp (-(B+ (ag)Pr)) (1.1)

ou :

vM : est la fraction volumique de martensite formée
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£ . estla déformation plastique
a . parametre dépendant de I’énergie d’empilement

L. définit la probabilité d'une intersection pourgduire un site de
nucléation.

p : est un exposant.

I1.2 Propriétés thermomécaniques des alliages a
mémoire de forme

Les alliages a mémoire de formes présentent un rabse de propriétés
thermomécaniques particulieres qui vont étres eggodans les paragraphes
ci-dessous.

I1.2.1 Effet mémoire simple

Le chauffage d’échantillon en AMF déformé & bassampérature,
permet de retrouver sa forme de haute température.

C'est l'effet mémoire de forme simple sens (EMS)gife 11.4
[GUEB86]).

Cet effet s'effectue en quatre étapes.

1. On refroidit un échantillon AMF a une températurgérieure au
point M; l'autoaccommodation des variantes de martensite
compense les déformations dues a la transformatian
refroidissement, donc I'échantillon garde sa fornteaute
température.

2. L’échantillon est déeformé a T<M Sous |'effet de la contrainte, il
y a déplacement des interfaces intervariantes. fetefd’'une
contrainte sur [|’échantillon martensitique donneedi a un
processus de réorientation des variantes de maiteensLa
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croissance de certaines variantes favorables &fardhation dans
le sens de la contrainte s’effectue au détriments deutres

variantes.

3. Le retrait de la contrainte laisse une déformatimmparemment
permanente.

4. Quand on chauffe de nouveau I'échantillon, la mastee orientée
se retransforme en austénite a une températures,THAetrouve
alors sa forme haute température.

Contrainte
A
(2)
e
/ (3)

(1 JHMI -
b i e e e Déformation
Af -

(4

Température

Figure 1.4 Effet mémoire de forme simple sens. Scodhma de la température et de

la contrainte en fonction de la déformation de I'ébantillon.

I1.2.2 Effet mémoire double sens

L'effet mémoire double sens (EMDS) est la faculi€agle matériau a
mémoriser deux formes distinctes. L'une a hautegémture au dessus deg A
et 'autre dite basse température au dessous geAihsi, le matériau subit un
changement de forme spontané et réversible au caerda transformation
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martensitique induite thermiquement, sans appli@atde contraintes externes
(figure 11.5).

Pour obtenir cette faculté, le matériau AMF doitbguau préalable un
traitement thermomécanique dit « éducation ». Ilxistent plusieurs
techniques permettant d’aboutir a 'EMDS. L'une des techniques consiste a
reprendre I'EMS plusieurs fois en veillant a ce qle déformation en
martensite soit toujours dans le méme sens. Entetpres plusieurs cycles,
on remarque que l|'éprouvette change de forme lousrdfroidissement et
prend spontanément la forme basse température. ldarsréchauffage, elle
reprend la forme haute température. Cependantetdriique la plus utilisée

est le cyclage sous contrainte constante qui sam&comme suit :
v" On applique une contrainte a haute température.

v On refroidit sous contrainte &<M;. Le matériau prend une
forme "basse température”.

v" On chauffe, toujours sous contrainteT@A:. Le matériau
reprend sa forme haute température.

Apres ce cycle de chauffage/refroidissement sousntminte, la
déformation maximale n’est pas totalement compens#e subsiste une
déformation résiduelle er, relative a des changements de I'état interne du

matériau (martensite résiduelle, augmentation de Idensité des
dislocations...).

Apres plusieurs cycles, cette déformation résideelugmente et atteint
une limite de saturation. A ce stade on atteintdliéation et on parle de
I'effet mémoire double sens.
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Déformation

A

déformation de
transformation

application de
la contrainte T x
-

Ms  Af Température

Figure 11.5 Education en cyclage thermique sous camainte.

I1.2.3 Effet caoutchoutique

Cette propriété est obtenue lors d'une sollicitaticotherme en phase
martensitiqgue. Dans un premier temps, la martendismitoaccommodation est
déformée par déplacement des interfaces entre dsantes, comme dans le
cas de l'effet mémoire simple (étape 1-2 sur laufigg 11.6). Au retrait de la
contrainte, la déformation présente une partie réMde par retour en arriére
partiel des interfaces, et une partie résiduellee du la stabilisation de la
martensite orientée (étape 2-3). On observe queadatie réversible de la
déformation est supérieure a un retour puremenstéqae. L'application d’un
cycle de contraintes (étape 3-2-3) résulte danscamportement réversible
(ou caoutchoutique). Cette réversibilité est obs®er\principalement aprés le
vieillissement de [I'échantillon en phase martengpie. L'origine de ce
meécanisme n’est pas encore claire, malgré les nembrtravaux sur le sujet
[AHL78, OTSO01].
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(2)
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-~ elastique
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(1) (3) £

Figure 11.6 Schéma de I'effet caoutchoutique.

II.2.4 Superélasticité

La transformation martensitique thermoélastique tpétre provoquée
soit par une variation de température soit par a&gilon d’'une contrainte
externe. Dans le cas de l'effet thermique, la phasartensitique devient
stable avec la diminution de température (T <)MDans le cas de l'effet
meécanique, la transformation a lieu a une tempérmtsupérieure a A dans
I'intervalle de température ou la phase austéni¢icpst stable. La contrainte
provoque un retour de la transformation martensiéigen augmentant les
températures de transformation critiqgues. Ceci plegue par la
caractéristique de la transformation qui est accagm@e d'un cisaillement
macroscopique.

L’application d'une contrainte provoque en premiene déformation
élastique de la phase austénitique (stade 1-2 surglure 11.7). La martensite
induite se traduit par I'apparition du point d’édement sur la courbe de
traction (contrainte critiguesc). L'augmentation de la contrainte favorise la
croissance de certaines variantes. La transformmatsmus contrainte est
accompagnée d’'une importante déformation de I'ét¢hlom qui s’effectue par
le mouvement des interfaces austénite/martensiteades 2-3). Dans les
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monocristaux, une seule variante est généralemedtiie par la contrainte.
De ce fait, la progression de la transformation iaul & une contrainte
guasiment constante (palier), avec une déformatpmruvant aller jusqu’a
10%. Dans les polycristaux, les joints de grainggnt un réle antagoniste en
provoquant des contraintes internes qui favoris€mtduction de plusieurs
variantes, ce qui augmente la contrainte au cowsla transformation avec

une déformation moins significative [KRI174].

Le déchargement conduit a la transformation inverseci par le fait
gue la martensite n’est plus stable sans contraiAtasi elle se retransforme
en austénite avec une hystérésis en contrainteladeéme maniére que dans
le cas de la transformation thermique (stade 344gchantillon reprend sa
forme initiale lorsque toute la martensite s’estramsformée en austénite,

sans aucune déformation résiduelle (stade 3-4-1).

‘ 1> Ar
o
polyeristal
monocrisinl
o SURRTIRTREE
.
(1) £

Figure 1.7 Comportement superélastique des éprouvites mono et

polycristallines.
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1.3 Comportement de stabilisation de la martensit e

Les structures des alliages dépendent directement’ldistorique des
traitements thermiques et thermomécaniques. En teffles traitements
thermiques agissent directement sur les proprigné@sallurgiques, physiques
et mécaniques des alliages a mémoire de formembsdifient la concentration
des lacunes, les transformations ordre/désordre petivent activer des
reactions de précipitation. Les changements fawaris la stabilisation
martensitiqgue. Pour acquérir les propriétés de miéende forme, les alliages
a base cuivre doivent étre trempés depuis le domainbéta ».

Selon [GONO2] le traitement consiste a faire unenipe a partir de la
phasef, comme le schématise la figure I1.8. Pendant lantpe, I'alliage
passe généralement par deux transitions d'ordreodbs.

Apres la trempe, les échantillons peuvent se préseren phase
austénitique, martensitique ou mixte, en fonctian ld composition chimique
et de la température du milieu extérieur. Ces pbas®ntiennent une
sursaturation de lacunes de trempe qui peuventvactet/ou favoriser des
phénomeénes contrdlés par la diffusion. Le vieildesent de I’échantillon en
phase austénitique accélere I’élimination des launet augmente le degré
d’'ordre de la phase métastaljgfigure 11.8 - étapeAd).

Les échantillons trempés directement en phase emaitique peuvent
étre soumis a ces mémes processus par un reverdessus du M(chauffage
rapide-figure 11.9-étap®).

Le vieillissement de I'’échantillon en phase marti¢iyasie par chauffage
lent conduisent au phénoméne de la stabilisatiomtersitique (figure 11-8 -
étapesC et D). Dans ces deux cas, l'austénite aurait un ordéeitb de la
martensite stabilisée. Le vieillissement en phasastanitique a une
température relativement élevée conduit a la priéaipon de phases
d’équilibre (@ et y2). En résumé, les effets de la stabilisation peuvétre

eévités ou minimisés par un vieillissement en phassténitique (au-dessus de
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A:) immédiatement aprés la trempe, afin d’éliminess llacunes et établir
I’'ordre a longue distance.

g Betatisation (= 800°C)
3 \ 1
E Austenite = ; Austenite Austenite
5 E
' f= Aordre + degré ordre : f= élimination lacunes s = ordre hérédité
+ sursaturation lacunes ' + Tdegré ordre de f's
A 7 A
AF : 2
H L
Etat Mixte 3 ¢~
. SEB .7
p+p 3 7 Chauffuge Lent
= lacunes de trempe & s
= #
;M’F & - "
¥ P . Y Y Temps
Martensite w_-.“i- - Martensite Martensite Stahilisée
f’= lacunes de trempe . [’= Normale f’s= condensation
| lacunes
| Vieillissement |
D

Figure 11.8 Organigramme des traitements thermiqueset de leurs influences sur les

structures des alliages a base cuivre [GONO2].
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.4 Comportement au vieillissement des AMF

Le vieillissement d’'une structure hors d’équilibcenduit, en général, a
la formation graduelle de précipité d’équilibre. D=ale cas de la martensite
thermoélastique des alliages a mémoire de formeyikgllissement modifie
notablement les propriétés de la transformationmoe les températures de
transformations, I'hystérésis, I’enthalpie et I'&dment de la transformation.
Les phénomenes mis en jeu sont différents selon lgueieillissement ait été
effectué en phase martensitiqgue ou en phase mere.

II.4.1 Vieillissement en phase martensitique

Le vieillissement en phase martensitique, conduitn& stabilisation de
la martensite. Des travaux sur l|'alliage Cu-Zn-ASUN90, SCA84] ont
montré que la stabilisation de la martensite seltitipar les faits suivants :

La transformation martensite—~ austénite est déplacée vers des
températures plus élevées. Elle présente des camatiqgues proches de celles
des transformations s’opérant par saccade. Cela tsmduit par des
irregularités (décrochements) enregistrées surdesrbes de transformation
(analyse thermique ou résistivité électrique). Ulmagffage ultérieur d'une
structure préalablement vieillie montre, égalemenhe stabilisation de la
martensite. La quantité de martensite transformeelkase mere, diminue en
fonction du temps de vieillissement. La stabilisati pourra étre totale ou
partielle. Dans le cas d'une stabilisation totalecane transformation ne sera
détectée et la structure restera martensitique mémeine température
relativement élevée par rapport au point de tranmftion Ms. L'explication
du mécanisme de stabilisation peut étre attribuéeurd réarrangement
atomique sur de petite distance et par le piégeades interfaces
martensite/martensite par les lacunes de trempeS@T PERO0G6]. Pour éviter
le phénomene de stabilisation, il faudrait réalisar bref revenu en phase

mere juste apres le traitement de trempe [SCA82NEA].
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Dans le systeme CuAlINi, les phénoménes de staliibsasont beaucoup
moins prononcés. En effet, un traitement de viegement de plus de 1000 h a
la température de 125 °C [BOU98] ne conduit qu'aeuggéere modification
des points de transformation (figure 11.9). Par tr@n on enregistre un
accroissement notable de I'hystérésis qui, rappelk est la différence entre
les températures des pics de la transformation eresite - austénitique TA, et

celui de la transformation inverse TM.

2110 - !
F _ m Af I
180 + B S ./.rl_/._._{: TA
;I:j\ B F
5 =
= ) D .= ——— A8
E 160 | u--
HE e - . — 8 M s
£ - _" PR R O ™
o TTteetee o--
&
g 140+ N : M
= T >
£ T———— -
C
120
‘||]|] ;,_ i il [ WA i igiil i Loidiial il puipid PR 'WETT
1 10 100 1000 10000 100000 1000000

Dureé de viellissemnnt (min)

Figure 11-9 : évolution des points de transformation martensitique en fonction de

la durée de vieillissement a 125°C [BOU98].

Dans le systéme CuAlNi, Recarte et al [RECO04] orierb mis en
evidence un phénomene de précipitation d’'une phiadermétallique NiAl
dont la taille moyenne est de I'ordre de 20 a 30, m@&ns pour autant préciser
la composition steechiométrique du composé. Cette écipitation
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nanométrique se déroule selon les auteurs au alenmde 230°C, alors qu’a ce
niveau de température il vaut mieux parler du Misdement en phase mere.

I1.4.2 Vieillissement en phase meére

Le vieillissement en phase meére, a une températsuéfisamment
elevée, conduit a I'apparition de phase d’équililb®us forme de précipités.
Ce vieillissement est la cause directe de la peel’effet mémoire. Dans le
cas des alliages Cu-Al-X avec (X=Ni, Be...etc), lgsécipités formés
appauvrissent la phase meére en aluminium modifiairisi ses points de
transformation en les déplacant vers les hautegptgatures. D’autre part, les
précipités formés constituent un frein au mouvemedés interfaces
austénite/martensite pendant la transformation &mant une augmentation de
son étalement en température. Ces effets accéldeediggradation de I'effet

de mémoire, ce qui constitue I’handicap majeur Ad&-.

Bien que les études sur le vieillissement soient mhoeux
[ROD89,MOR92,BOU02...], linterprétation des divershgnomenes de
précipitation reste encore insuffisante. Pourtdetchauffage d’une structure
hors équilibre comme c’est le cas d'un AMF a unenpérature élevée
(supérieure a A devrait conduire a un retour a I’équilibre therdymamique.
Ce phénoméne est bien connu dans les aciers ayabi sne trempe
martensitiqgue puis un revenu. Cependant, les adsadMF « résistent » au
phénoméne de décomposition qui se traduit par uimétoque plus ou moins
lente dépendant intrinsequement de la températueximale atteinte. Les
mécanismes qui régissent le phénoméne sont égalenmeualtiples et
dépendent également de la température de vieilhsesd.

A titre d’exemple, des travaux récents [RECO04], rmremt que les
difféerentes propriétés thermiques de la transfoliiovatmartensitique évoluent
selon la température limite atteinte par chauffagetinu en DSC. La figure
[1.10 précise bien que dés que la température makendépasse 250°C, les
points Ms et A; augmentent rapidement.
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Figure 11.10 : évolution des points Ms et Af et I'tystérésis selon les températures

limites de traitement [RECO04].

L’explication de ce phénoméne de décalage vershkastes températures
se trouve dans la précipitation de nouveaux conatits riches en aluminium.
Ainsi ils appauvrissent la phase meére en cet élémeres points de
transformation des alliages CuAINi étant sensibbas taux de I'aluminium,
cet appauvrissement se traduit par un décalage a@s @oints de
transformation vers les hautes températures.

Des tests de vieillissement appliqués a une temipuéea de 225°C
(Ilégérement supérieure a AS) montrent que l'alliadF a base de CuAlNi
maintient ses propriétés thermoélastiques inchasgigant les 200 premiéeres
minutes de maintien (figure 11.11 étape (I)) [BOU9RApres cette premiere
étape se succédent trois autres étapes ou on asdisine dérive progressive
des points de transformation martensitique direetenverse. Durant les deux
derniéres étapes (lll) et (1V), I'étalement de learnsformation ainsi que

I’'hystérésis augmentent.
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Figure 11.11 : évolution des points de transformaton martensitique en fonction

de la durée de vieillissement a 225°C [BOU98].

Cette dégradation de I'effet mémoire est réalisé&e précipitation des
phases d’équilibre. La précipitation par vieillissent thermique est régi par
la diffusion, ceci nous ameéne a voir le mécanisme gdgermination et
croissance des nouvelles phases qui précipiterylde prés.

La théorie de germination par diffusion ne diffepas de celle de la
germination de la martensite. Tous les aspects gdateques qui régissent la
germination obéissent aux mémes lois.
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Chapitre III

Chapitre III Théorie de la
cinétique de précipitation en
conditions isothermes

[11.1 Théorie classique de la germination

Dans un systéme a plusieurs composants comme teesas de I'alliage
objet de notre étude, lorsque la structure horsilélgne est portée a une
température ou la mobilité des atomes du solutépestsible, des fluctuations
de composition se forment et disparaissent spontemd. Ces fluctuations
peuvent alors constituer un embryon qui peut évolymur former le
précipité. L'énergie libre de ces embryons est cosge essentiellement de :

 I’énergie libre volumique correspondante a la fotima d’'un volumeV
de I'embryon,

 I’énergie libre de surface, due a la formation déumnterface entre
I’'embryon et la matrice,

« et I’énergie libre de contraintes d’accommodatioroportionnelle au
volume de I'embryon.
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Dans le cas ou la forme de I’embryon est sphérigqué&snergie libre
totale s’écrit sous la forme :

AG=- (43713 (AG, - AG) +4mr?y (111.1)

ou :

AG, est I'énergie libre chimique par unité de volume
AGg est I’énergie de contrainte par unité de volume
yest I’énergie libre d’interface

I le rayon de I’embryon.

On remarquera que si la germination se produit aiswnage des défauts
tels que joint de grains, dislocation, un terme plémentaire est additionné a
I’expression (Il1.1). Pour que la germination aieu, il faut que les forces
motrices dépassent les forces qui ont tendancdssoddre I’embryon.

Le travail nécessaire a la formation d’'un germebseéase déduit de
I’'expression (I11.1) et s’écrit comme suit :

AG* = 16/3 (7 *I(AG, - AGy)?) (111.2)

41



I11.2 Croissance des précipités

bY

A partir d’'une solution solide sursaturée, on pestsister a différents
modes de précipitation des phases d’équilibre. Lbecpssus est difféerent
selon le type de solution solide et surtout selantémpérature maximale de
traitement. Dans le cas de I'AMF a base de CuAlNd, systeme subit une
trempe depuis le domaine monophds@uis un revenu a une température bien
au-dela du point A A cette température la matrice sursaturée se chpose
en donnant les constituants d’équilibre € y»).

III.2.1 Cinétique controlée par diffusion.

Ceci est possible quand la vitesse de diffusion deanes du soluté est
trés lente de sorte qu’il y ait une différence dencentration a l'interface

précipité/phase mere.

La premiére approximation se base sur deux supposst: les
précipités se forment a partir d’'une solution selithiblement sursaturée et la
diffusion du soluté maintient une concentration guéibre G, a l'interface
entre le précipité de concentratiorg @t la phase mére de concentration C

(figure 111.1).
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Figure I11.1 représentation schématique de la croisance d'un précipitép sous

contrble de diffusion

Pour un accroissement de l'interface d'une distadce le précipitéf

recoit Ggdx atomes par unité de surface. Le flux net d’aésnapportés par

diffusion a I'interface est donc:
J= (Cﬁ - C,)dx/dt.
La vitesse de croissance devient alors :

dt C,-C, C,-C, dx

Ou

D: est le coefficient de diffusion supposé indégdant

concentration.

J : flux de diffusion selon la loi de Fick ;:J=-D %
X

(1. 1)

(1. 2)

de la
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En approche% par (C(t) — C@/x, et apres séparation des variables
X

I’équation (111.2) devient :

(B p COC.

1.3
dt ~ C,-C, (1H-3)

On définit la fraction transformée a un instant drpunité de volume,
par le rapport du nombre d’atomes transformés alicdlatomes susceptibles

de se transformer :

C,-C(t) C(t)-C,

= =0 23 5] —y=z L ~e I11.4) remplacant dans I’équation
y c.-C, y c.-C, (111.4) plag q
(111.3) d’ou :
dx C,-C
X—= D20 _~e (- 1.5
=P 0y (111.5)

Le facteur (1-y) de I’équation (II11.5) tient compte de la compédih
entre particules voisines au cours de la croissaheefacteur (1-y) peut étre
négligé dans I'approximation de Johnson-Mehl-Avramau début de la

croissance.

Ceci peut étre justifié par le fait qu'au début bte transformation, la
fraction de soluté formée par diffusion est faibIl2ans ce cas, la vitesse de

croissance d’'un précipité peut s’écrire sous lanfer:

v= \/E(CO'C&*}Z (111.6)
2t | C,-C,
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Supposons N le nombre de germes stables au débua droissance et
gu’'aucun autre germe ne se forme, la fraction tetdlatomes qui ont été
absorbés par le precipité a I'interface au tempsst donc:VN (C;-C,) ou V

est le volume du précipité au tempsLa fraction transformée exprimée en
fonction du volumeV des précipités, ou par leur taille, peut étre damcite

sous la forme :

Cp=Ce (11.7)

e

= —m*N
73 C,-C

La combinaison des equations (111.6) et (111.7) peat de s’affranchir de

la variable distance X, donc :

1
_ 2
%’:MEHND[(C:O Ce] JDt (111.8)

L e

Cette relation n’est valide que si la compétitiomtree particules
voisines est faible et ceci aux premieres étapeslaldransformation. Des
corrections a cette relation s’'imposent a fur etm&sure que le taux de
transformation croit. Pour respecter les conditicausx limites a la fin de la
transformation, on multiplie I’expression (l11.8)ap le facteur (1y). A la fin

de la transformation la vitesse de croissance sua&n
dy/dt = O lorsquey = 1.

La nouvelle relation qui tient compte de I'effet d®mmpétition entre

précipités s’écrit sous la forme :
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1
o)
ﬂ:zk/inND o -G /Dt dt (111.9)
1-y C;-C

e

L’'intégration de cette forme différentielle donnesd a I’équation du

modéle classique déohnson Mehl Avram{JMA):
y = 1-exp[(-kt)"] (111.10)
ou :
- nestl'indice d’Avrami.

- K est une constante de vitesse qui dépend de la deatpre, exprimée

par I’équation dArrheniusen fonction de la température par :

K= Koexp(—gj Avec :
RT

- Kp est une constante.
- Rest la constante des gaz.

- Q : énergie d’activation de la transformation.

La linéarisation de I’expression (I11.10) donneeunelation tres simple

de la fraction transformée et le temps:

Inln(i]=nan+nlnt (1. 11)
1-y

Les points expérimentaux relevés d’'une transforimatide phase suivent

le modele classique de JMA, si la relatiderIn(lij: f(int) est de tendance
-y

linéaire de penten. L’exposantn donne une indication sur le mécanisme de

transformation qui contrdle la précipitation ;
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Si n= 3/2, alors le mécanisme est contrélé parifaudion.

III.2.2 Cas de la cinétique controlée par la réaction a
’interface

Dans le cas ou la croissance est le processus daomhirdans la
transformation, la croissance d'un précipité petrteégouvernée soit par une
reaction d’interface soit par la diffusion. Sur Ffagure I11.2, on observe
généralement que pour les petits germes, la diffnsse fait plus vite que la
traversée de l'interface. Lorsque la taille des qpétés devient assez grande

I'inverse peut se produire.

S v o d
Cp o
(jr ._/
o

X —

Figure 111.2 représentation schématique de la croisance d'un précipitéf sous

contrbéle de réaction a I'interface [CHR75]

Dans ce cas la transformation est gouvernée pag wgaction

d’'interface, la diffusion est suffisamment rapideus que la concentration,C
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a l'interface soit plus importante que celle dequéglibre C.. On peut écrire
que : G = C(t). En admettant une faible interaction entpeécipités, un

exposant JMA proche de = 3 est davantage favorisé.

L’exposant n modifie I'allure de la courbe y=f(ty’est un facteur qui
traduit le mécanisme. Cependant en pratique, intarwent plusieurs
meécanismes, soit en méme temps, soit aux différshasles de la croissance.
Donc I’exposant n peut étre quelconque. Les réaxtiacontrolées par la
diffusion présentent quant a elles des coefficiemésiant de 1 a 2 selon la
morphologie des précipités qui se développent. Burfigure II1.3 apparait

I’effet de n qui modifie I'allure de la fraction ansformée.

o o o
n [+ o
T L]

fraction transformee

o
N

™ T T T T TrTr

—

temps

Figure 111.3 effet de I'exposant n sur I’évolution de la fraction transformée

L'effet du coefficient K est plus appréciable. PlKsest petit est plus la
cinétique diminue (déplacement de la courbe y=§tjroite sur la fig. I11.4),

donc K exprime une constante de vitesse.
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Figure I11.4 effet du coefficient K I’évolution de la fraction transformée

II1.2.3 Phénomeéne d’empietement et modification
des équations de JMA

Le modele de JMA ne tient pas compte de |'effetldemorphologie et
de I'interaction des précipités entre eux. En fait bout d’un certain temps de
croissance, les précipités se trouvent confrontés & |I'autre et la croissance
n'est plus libre. De ces remarques certains auteutsété amené a modifie le
modéle de JMA en introduisant des modificationsiromiuisent le concept
d’empiétementc de la fraction non transformée ()-qui remplace expkt)"

dans la dérivée[AUS66] :
%’= Kn(1-y)(kt)"™ (I11. 12)

Ce parametre tient compte des effets morphologsqoe chimiques de

la transformation :
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« Une création de front de croissance directe engengs en croissance.
e Un épuisement en sites de germination

Dérivons I'’équation de JMA en ajoutant I’exposatiempiétement c.

Ainsi, I’équation 111.12 s’écrit sous la forme :

B -y () (1. 13)

Le bon choix de la valeur du parametceconverge mieux les résultats
expérimentaux de la cinétique vers le modele deAJM’intégration de
I’'expression (111.13) donne finalement:

_ 1 E
y{—1+c(kt)"} (111.14)

II1.2.4 Détermination des parameétres de la
transformation

Pour le cas du modeéle classique de JMA: ¢ = 0 eurple cas du

modeéle modifié :

c# 0. Les équations (lll. 12) et (111.13) s’écrivenbus cette forme:

Inl_i c=0
(kt)* = L 31 (111. 15)

—{ c—l} c#0
cl@-y)

In |n1i c=0

N -y
d'ou: nlnk+nint = Ve (111.16)
In{(1 yz 1} cz0
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Ainsi, lorsqu’une transformation isotherme suit heodele modifié de

JMA, les parametres cinétiquas k et c peuvent étre déterminés a partir de

I’équation (I11.16) ; la courbe de la fonctiohn{(le_l}:f(Int)présente une

allure linéaire de penta.

II1.2.5 Détermination de 1’énergie d’activation

La cinétique de croissance peut étre écrite soubbtene de la relation

d’Arrhenius :

dy _ _Qy)
” A(y)exp( RT) (1n.27)

Ou A(y) est un facteur de fréquence qui dépend dae ftaction
transformée y, Q(y) est une énergie qui dépend deAypartir d’'un taux
transformé donné yon peut calculer I'énergie d’activation si I’on moait {,

a différentes températures.

|n(%’j :%(Ty) +In(A(Y) (111.18)

Cette expression est linéaire en fonction de 1laTpénte est égale a —Q/R.

Dans cette relation T est en K, sur la fig. 111.5n odétermine
graphiquement Q :

Tan(a)= —-Q/R.
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Figure Il11.5 détermination graphique de Q pour desconditions isothermes
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Chapitre IV

Chapitre IV Matériau et
Méthodes expérimentales

IV.1 Alliage étudié

IV.1.1 état de livraison

Nous avons utilisé pour notre étude un alliage &ére Cu-Al-Ni fournit
par TREFIMETAUX. Il a été élaboré dans un four adurction, puis filé a
chaud. Le produit est un barreau cylindrigue de @ de diametre. La

composition massique nominale est donnée dansikesal 1V.1.

Tableau IV.1 Composition chimique de I'alliage étdié

Composition chimique (% masse)

Cu Al Ni

82,37 13,3 4,33

Les échantillons, sous forme de rondelles ont étédécoupés

perpendiculairement au sens du filage
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IV.1.2 Traitements thermiques appliqués

Afin d’éliminer les effets de la mise en forme, alliage est
homogénéisé a haute température (850°C) avec umtieai de 30 min. Ce
traitement est suffisant pour dissoudre les élémedialliage et obtenir une
phase austénitique (phasf) homogéne. La durée de traitement a haute
température provoque un fort grossissement conatitwne dégradation des
propriétés mécaniques de l'alliage. Cependant, densas de notre étude,
notre souci concerne les effets du vieillissemehéermique plutdét que les

propriétés mécaniques de l'alliage.

Aprés homogénéisation, les échantillons subissenbit s un

refroidissement lent (four coupé), soit une trengpEeau.

Le refroidissement lent est appliqué afin d'observie structure
d’équilibre et évaluer I’état structural. Cette d&u préliminaire permet de
préciser si la composition de I'alliage de récepticest effectivement
eutectoide. En effet, s’il y a un écart a la comipion eutectoide, les phases
d’équilibre susceptibles de se former lors des tgmients de vieillissement

ultérieures seront différentes.

La trempe permet de supprimer tout processus déusiibn empéchant
toute transformation d’équilibre. La structure obte est uniquement
martensitique. L'état de départ est obtenu apresbrwef revenu a 120 °C. Ce
dernier traitement permet d’éliminer les contraimtiesues de la trempe.

L'alliage ainsi obtenu subit deux types de traitertee de

vieillissement :

a. Traitement par chauffage continu a une vitesse f@éxeune seule pente
ou deux pentes jusqu’'a une température donnée esuidu

refroidissement.
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b. Traitement en paliers isothermes pendant des dugsd®lonnées dans
I’'objectif de provoquer les phénomeénes de précipoa jusqu’a un

niveau donné puis rompre le processus par une teemp

V.2 Méthodes de caractérisation

Afin de suivre |I'état de précipitation des phasééauilibre, nous avons

adopté deux méthodes de base :

« Méthode directe : permet de suivre les propriétés matériau au

moment de la transformation

« Méthode indirecte : cette méthode est généralematitisée pour
évaluer |'état structural du matériau une fois learnsformation est

arrétée a un niveau donné par une trempe.

IV.2.1 Méthode directe

Les propriétés du matériau nous permettant d’évaldeétat de
vieillissement dans notre cas sont thermodynamiquépoints de
transformation, enthalpie, ...). Pour cela nous avouslisé deux types

d’appareils DSC (Differential Scanning Calorimeter)

v Un appareil de marque Cetaram type DSC131.
v Un appareil de marque Netzsch type DSC 204 F1
Phoenix

La calorimétrie a balayage différentiel est ueehnique utilisée pour
eétudier les phénomenes liés aux changements de eghas cours d’un
chauffage et/ou refroidissement. Les deux appareilisés fonctionnent sous
atmosphéere contr6lée et permettent des balayagesempérature, compris
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entre -150°C a 700°C pour différentes vitesses dEtéments. Le schéma

général du principe de fonctionnement est illusdens la figure IV.1.

Creuset echantillon
Creuset étalon

{vide)
' )
: 3
Four '_ < y_ >
\ é Q Q <] Temperature du
g four (72)
Terapérature de 1'échantillon (T} Terapérature du creuset de référence (T}

//////////////////////// signal AT = (T,-T)

Figure 1V.1 schéma de principe de la cellule de mese de la DSC

L’'appareil de DSC a été utilisé pour deux objectifs

a. Evaluer les propriétés thermodynamiques du matériau
apres un traitement de vieillissement a une tempé&eafixe. Dans
ce cas, I’échantillon vieilli subit un cycle de alféage
refroidissement a la vitesse constante de 5°C/main.évalue ainsi
les points caractéristiqgues de la transformationcaauffage et au

refroidissement, ainsi que les enthalpies échangées

b. Suivre les propriéetés thermodynamiques des
transformations au chauffage et au refroidissemant cours de
cycles successifs a une vitesse constante.
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IV.2.2 Méthode indirectes

Les meéthodes indirectes comprennent les observation
métallographiques optiques et électronique, leslyses chimiques et radio
cristallographiques. Dans le cas présent, nous avadopté |la métallographie
optique pour une observation globale de la microsture ainsi que les
analyses d’'image pour évaluer le taux de transfdroma La microscopie
électronique a balayage (MEB) et en transmissionETY nous a permis de
mettre en évidence les microstructures fines decypiéés dans les premiers
stades de leur croissance. Une meilleure résoluteonété obtenue par
I'observation au MET. Le microscope électronique wansmission (MET) a
été exploité pour Il'analyse chimique et microdiftteon de ces mémes
précipités. La diffraction des RX (XRD) nous a pesmd’analyser |'état
cristallographique de la structure de trempe etlég&nt la structure obtenue

apres vieillissement.

IV.2.2.1 Métallographie optique

Nous avons utilisé un microscope métallographigde marque
Olympus de type PROVIS. L'appareil est équipé d'uoaméra CCD haute
résolution et d’'un microordinateur permettant laisse@ et l'archivage des
micrographies. Les échantillons ont été polis apipa abrasif et finis avec la
pate d’alumine avant d’étre attaqués avec un rdagttimique préalablement

préparé appelé "MI-14" dont la composition chimigagt la suivante :
e 1g de trichlorure de fer (Feg)|,
e 100 ml d’eau,
« 20 ml d’acide chlorhydrique concentré (HCI).

La durée de l'attaque est d’environ 10 seconds isulun ringcage a

I’éthanol puis d’un séchage a I'air comprimé.
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IV.2.2.2 Microscope électronique a balayage

Pour mieux identifier les précipités nous avonslisgé un microscope
électronique a balayage de marque JEOL de type 58DOLV opérant a
20 kV. Le diameétre du faisceau utilisé est de 0,Ecnons. Les échantillons
préalablement enrobés sont attaqués par le MI-14is flous avons disposé
une couche d’argent de I'extrémité de chaque écihlamt jusqu’a la base de
I’'enrobé afin d’assurer la conduction électronigeatre I’échantillon et le
support sur lequel repose I'enrobé. Un vide secoredae I'ordre de 17 Pa
est effectué dans I’enceinte. Les différentes mgeephies prise lors de la
caractérisation sont produites par des électromoéaires.

IV.2.2.3 Microscope électronique a transmission

hY

L’étude par microscopie électronique a transmissimnété réalisée a
I’'aide d’un microscope de marque Philips CM200 og#trsous une tension de
200 kV. La procédure expérimentale pour la prépiaratdes lames minces

pour observation en microscopie a électrons trassesit la suivante :

Des disques de diametre 03 mm sont découpés dargchantillon qui a
été aminci jusqu’a 0,1 mm d’épaisseur avec lesigegpabrasifs 1200, 2400
et 4000.

Les lames obtenues apres polissage mécanique smsuite amincies
par attaque électrochimique a double jet d’'une solude 50% HNQ et 50%
méthanol & -15°C. Les parametres de la source dead utilisé sont une
tension de 10 V pour une intensité de 100 mA. Urmptear de lumiere
déclenche I'arrét du polissage électrochimique dpsil y a passage de
lumiére donc percage de la lame mince qui nous geérde voir la structure

par transmission d’électrons dans le pourtour dautr

Afin d’'identifier les précipité observé au MET, ontilise la
microdiffraction électronique. Le principe est basér I'interaction cohérente
des électrons avec les atomes du cristal. Vu leactare ondulatoire des

électrons, ceux-ci interferent et donne une imageddfraction qui représente
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le réseau réciproque (RR) du cristal irradié. Larmpltangent de ce RR a la
sphere d’'EWALD (SE) peut étre observé sur un filmpographique. Bien que
la sphére d’EWALD de rayod/A soit énorme, la limitation instrumentale ne
permet d’enregistrer qu’une petite fraction du RRoif figure 1V.3). La
distance entre [I'origine et wune tache de diffraatiocorrespond a

I'interdistance réciproque entre deux plans consésuhkl) doncrhnix*.

Or
Mik*= 1/dnk (IV.1)

Dans la pratique, la distance entre la préparatedanle film est bien
mesurable en mm et notée L. De méme, la distancenDe |'origine et une

tache de diffraction est également mesurable en mm.
On peut alors écrire :
LD=dA (B,
D’ou :

d=LD/A (1V.3)
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m préparation

Image de
diffraction

Figure IV.3 : principe de la formation de I'image de microdiffraction

électronique.

IV.2.2.4 Diffraction des RX

Le principe de la diffraction des RX et le méme quedui des électrons
(voir figure IV.4). La principale différence résideans la longueur d’onde de
la radiation incidente. Cette longueur d’onde, beauwp plus longue que celle
des électrons, limite I'ordre de diffraction au nbme 1 ou 2. Cependant, la
taille du faisceau de RX étant importante et pemicther un grand nombre de
cristallites. Elle permet de ce fait d’obtenir uitdormation globale sur I’état
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cristallin du matériau soit monophasé soit polyphake diffractometre utilisé
est de marque Seifert XRD 3003 PTS. Cet apparefuatre degrés de libertée,
utilise la raie Kx du cuivre avec filtre de nickel, de focalisationn8n. Le
détecteur utilisé est de type linéaire. Nous aveasactérisé I'’ensemble des
échantillons trempés et vieillis de I'alliage aild® de ce diffractométre.

substrate

incident
X-rays

thin film

28 diffracted

/ X-rays
/ '<>detector
_—ﬁ-—h——x_

diffracting
crystallite

atomic planes

s diffracted

Figure IV.4 : Schéma de principe de la cellule du iGpositif de DRX
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Chapitre V

Chapitre V Etat structural du
matériau

V.1. Introduction

Les propriétés de thermoelasticité d’'un AMF dépemtdde la structure
qui, elle méme dépend de la composition chimique,. |@ composition donnée
par le fournisseur, n’est que nominale car une afoin de 1% de la teneur en
Al peut déplacer le point Ms de plus de 150 °C [B@8]. En toute rigueur,
dans le cas des AMF deux a trois chiffres apresitgule dans la teneur en Al
sont nécessaires. On sait par ailleurs que la tee®@uNi est ajusté pour viser
une composition eutectoide. L'étude de I'état stural a I'équilibre permet
de vérifier si I'alliage est bien eutectoide. Onupe&galement vérifier s’il y a
un écart a droite ou a gauche de l'eutectoide. Efete s’il y a un écart
important, la température maximale de mise en dohudoit étre plus élevée,
et la trempe plus sévére pour éviter les phasesivescau comportement
mécanique et méme thermoélastique du matériau. laatemsite issue de la
trempe ainsi que ses propriétés thermoélastiquest £onsidérées comme
I’état de référence car toutes modifications denlecrostructure affectent ses
propriétés en terme de points de transformatiorithalpie etc.
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V.2 Structure de I’équilibre

Afin de mieux situer la composition chimique de lliage objet de
notre étude, il et préférable d’observer la microsture de I'état d’équilibre
par métallographie. Cette technique permet de mecisi I'alliage est hypo
ou hypereutectoide. La qualité de I'alliage peuteéainsi évaluée. En effet, la
présence de la phase §M, (alliage hypereutectoide) et la phase NiAl
(alliage hypoeutectoide) fragilisent le matériau &ténuent ses propriétés
thermoélastiques, ainsi que la durée de vie eniserv

Pour obtenir I'état d’équilibre, un échantillon egtorté a une
température relativement élevée (850 °C) pour pdtmee de se situer
rigoureusement dans le domaine monophBséar ailleurs, cette température
étant relativement élevée (environ 300 °C au desswalier eutectoide), la
mobilité des joints de grains est accélérée. Leultad est un grossissement
important des grains de phase mere. Le temps dentiean est fixé a 30 min
pour permettre une homogénéisation compléte de d&rime. Ce traitement est
suivi d’un refroidissement tres lent (dans le faateint).

La microstructure issue de ce traitement est pré&smrdans la figure
V.1 ou apparait une structure lamellaire rappelaaltie de la perlite des aciers
au carbone. On remarque en effet que dans I’ensemhl structure est
similaire a celle de la perlite des aciers. Cettgusture est donc bien
eutectoide constituée de lamelles alternées de ehmset de phasey;
(CugAl,4). Cependant, on peut constater que les joints d@ng sont occupés
par la phasex. Ceci indique clairement qu’en premier lieu, lesceens joints
de grains de la phase mer@ constituent les sites privilégiés pour la
germination de la phase. Cette opération enrichit la phase mere en Al
jusqu’a atteindre la composition eutectoide. Lanfation de la structure
lamellairea + y, se produit alors. De cette constatation, on peutcture que
la composition chimique du matériau est légéremeyyioeutectoide. En effet,
si la composition chimique était hypereutectoide aurait observé aux joints
de grains la phasg, essentiellement. Ces deux phases peuvent étrenaise
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distinguées par leur contraste : la phaseest claire, alors que la phase
apparait plus foncée.

Figure V.1: Structure d'équilibre de I'alliage eutectoide obtenue aprés
homogénéisation pendant 30 min a 850 °C suivie d’urefroidissement dans le

four coupé.

Ce qui attire notre attention dans cette structaes¢ que les distances
inter lamellaires sont uniformes dans la méme codprmmais différent d’une
colonie & une autre. L'explication de ces différeaaéside dans I'orientation
de ces colonies par rapport a la surface. En efied,lamelles d’'une colonie
sont obliques par rapport a la surface, elles psgamnt plus espacées. La
cinétique de formation des colonies agit sur l&mdistance entre deux
lamelles voisines. Cette cinétique est égalemengdelia la vitesse de
refroidissement. Plus cette vitesse est lente, pluderdistance augmente et
inversement.
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En observant le diagramme de diffraction des RXptésence des deux
phases d’équilibred + y,) confirme bien les observations métallographiques.
On constate également que I'amplitude des pics diEattion de la phasa&x
est plus importante que ceux de la phasdvoir figure V.2). Pour confirmer
cette hypothése on utilise la relationAdéxander[CHR75] pour déterminer la
teneur en Al nécessaire pour obtenir une compositatectoide :

(at. % Al) = 23,7 + 0,73 (at. % Ni)

En remplacant la teneur en Ni on trouve une tenenrAl 26.59 Atome
%. Cette teneur n’est pas trés éloignée de la teméalle de l'alliage (26.45
atome%) (Voir tableau 1V.1). Dans la pratique, d’éa teneur en Ni qui doit
étre ajustée pour que le produit soit eutectoidean® ce cas la relation
d’Alexanderdonne une teneur en Ni 4.39 atome% au lieu de 4a88ne%
dans le matériau étudié. La différence entre cesxdi®neurs est relativement
faible mais suffisante pour ajuster la compositisur le point eutectoide. Si
par contre, on ajuste la teneur en Al, on risqueddplacer le point Ms de

plusieurs dizaines de degreés.
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Figure V.2 : Diagramme de diffraction des RX de lastructure d'équilibre

V.3. Structure de trempe

La structure de trempe est obtenue par refroidissenrapide depuis la
température de 850°C. Le fluide de refroidissemest I'eau a 25°C. La durée
d’homogénéisation est toujours fixée a 30min.

V.3.1 Etat structural

La structure métallographique obtenue (Figure V.B)ontre une
structure martensitique en plaquettes orientéestteCstructure est typique
d’'une transformation martensitique avec formatione dvariantes
autoaccommodantesLe terme de « variantes » ne signifie pas unaeidure
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difféerente. Il indigue seulement que la plaquettee dnartensite est
cristallographiqguement orientée selon une directaifférente de celle de la
plaguette voisine.

Figure V.3 Micrographies optiques de la structure lors équilibre (de trempe) de

I'alliage.

Par ailleurs, le terme « autoaccommodantes » peégigse l'interface
entre les deux variantes est parfaitement cohéreBte effet le cisaillement
de la structure de la phase mére entraine une dedtion élastique qui induit
une réorientation du plan d’accolement. La poursudte la croissance de la
martensite s’effectue alors selon une direction fa@iénte entrainant la
formation d’'une deuxiéme variante. La figure V.4nth@ une vue schématique
de la croissance de deux variantes de martensitesamn de la phase
austénitique (phase meére).
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plarfensite

/

Austenite

Figure V.4 : Vue schématique de la croissance de dr variantes (1) et (2) de
martensite au sein de la phase meére austénitique.aLfleche indique le sens de la

croissance de la martensite

Selon le principe qui postule que les variantesuessd’'un méme grain
d’austénite appartiennent au méme grain de marten®in peut constater que
dans un méme grain de martensite on peut dénomptesieurs variantes
autoaccommodantes. Le nombre total de variantecequisbles de se former
dépend étroitement de la structure cristalline dephase meére. Dans notre
cas, la phase merg; posséde une structure cubique. De ce fait, le nm@mb
total de variantes autoaccommodantes peut atteirkdreChaque variante est
orientée selon une direction principale distinctee plan de jonction entre
deux variantes adjacentes forme un joint parfaitetmaohérent.

L'analyse par DRX d’'un échantillon ayant subi l&mpe (figure V.5)
montre une structure essentiellement du typé;. Le réseau de cette
martensite et formé d’un empilement de plans compaedon la séquence déja
décrite (81.2.2). La martensity’ ; peut coexister ave@’'; prévu par le
diagramme de phases hors équilibre. Cependant, datre cas, la martensite
Y'1 n'a pas été identifiée par diffraction des RX.
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Pour cette raison nous constatons que la raie (D8P est fortement
intense. La structure de cette martensite posseéde aomportement
thermoélastique médiocre, comparé a celui da latereitef3’;.

(0018)p'1

1 (12-8)p'1

(208)p'1

(124)p'1

38 40 42 44 46 48 50 20

Figure V.5 Diffractogramme des RX de la structure ®tenue par trempe a l'eau

depuis la température de 850°C.

V.3.2 Propriétés thermoélastiques

L'analyse par DSC (voir figure V.6) montre que Iquson applique un
cycle de chauffage — refroidissement, la martensiadit une transformation
réversible. La méthode de mesure des points desfoamation adoptée dans
notre cas est basée sur l'intersection de la tabgeénla ligne de base avec la
tangente du pied du pic de transformation (méthodese).

Les modifications de pentes sont repérées grace colrbe dérivée.
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L’enthalpie de la réaction est déduite a partir Haire du pic de
transformation. L’hystérésisZ entre la transformation au chauffage et la

transformation au refroidissement se déduit a padéis sommets des pics :

Z=TA-TM

Ta la température du pic de transformation martestsitisténite

Twm la température du pic de transformation austénmartensite

A

Refroidissement

Chauffage

maf As Ms

100,00 150,00 200,00 °C

Figure V.6 : Diagramme DSC obtenu lors d’'un cycle hermique de chauffage

refroidissement a la vitesse de 5°C/min. la tempétare maximale atteinte est 220 °C.

Les résultats des mesures donnés dans le tableaumdntrent que la
martensite issue de la trempe a I'’eau (martenBite) posséde des propriétés
de thermoelasticité a température élevée (Ms = 168. L'hystérésis de la
transformation est relativement faible (Z = 9°C)e Inéme, |I'étalement de la

transformation au chauffage et au refroidissemeesnhque 24 °C environ.
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Tableau V.1 : propriétés thermoélastiques de la maensite ',

mesurées a partir du diagramme DSC

Chauffage Refroidissement
As Af Ta |AHMA Ms Mf Tw AHA™ z
(°C) | (°C) | (°C) | (I9) (°C) (°C) (°C) (J1g9) | (°C)
144 168 160 9,2 158 134 151 9,3 9

V.4 Conclusion partielle

D’apres ce qui précede, nous pouvons conclure apithe comme suit :

La composition chimique du matériau objet de notéeude est
sensiblement eutectoide.

La microstructure de trempe est martensitique dupety3’;

essentiellement.

Le matériau peut étre considéré comme un AMF detbdempérature.
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Chapitre VI

Chapitre VI Comportement au
vieillissement

VI.1 Introduction

Afin de situer la problématique et fixer les objdstde notre étude,
nous nous sommes appuyés sur le diagramme DSC smonelant a un
chauffage lent (2°C/min) depuis lI'ambiante jusquimne température du
domaine monophasdd [BOU98]. Le traitement lent a été choisi afin de
permettre de visualiser toutes les évolutions qai pgoduisent au sein du
matériau depuis la température ambiante jusqu’'a 880 En effet, sur le
diagramme DSC de la figure VI.1, apparaissent pduss évolutions
endothermiques et exothermiques dénommées A, BD,Gat E :

e« L’évolution A apparait aux environs de 160°C, etrmaspond a la

réversion de la phase martensitique en phase aitgjén.

e La poursuite du chauffage entrain une évolution bfament
exothermique et trés étalée (B) et se manifestesden domaine de
température 225 — 350 °C environs. D’aprés [BOUIBCR4], cette
transformation correspond a la formation de prétdpisemi cohérents

riches en aluminium.
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e L’évolution C qui suit apparait entre 350 et 450C.° Cette

transformation semble endothermique et correspoindyalon [BOU98]

et [REO4] a la redissolution partielle des précgsitcohérents formés

antérieurement.

« L’évolution D correspond a la décomposition comgléte la phas§ en

ses constituants d’équilibrex(+ y,) [BOU98, PERO5].

« Enfin, I'évolution E est trés localisée dans un done restreint en

température et correspond a la transformation ecuofee

inverse ;

(0 +VY,) se recombinent pour former la phage stable aux hautes

températures.

- -

O

TmW

[ — ——— — — — —
. B R B gl T ——

0 100 200 300 400 500 600
Temperature (°C)

700

Figure VI.1 Diagramme DSC au chauffage lent de latsucture préalablement trempée

montrant les différentes évolutions qui se produiset au sein du matériau [BOU98].

Le domaine de température qui a retenu notre atd@ntorrespond a

I’évolution C. En effet, le phénoméne endothermicgreregistré suppose qu'’il
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s’agit d'une dissolution [BOU98,RE04]. Pourtant, pnase[3 est métastable
dans ce domaine. D’ailleurs, nous constatons qy’'ih une décomposition
totale de la phas@ a une température supérieure (évolution D). Lasjion
est savoir ce qui ce passe t-il durant I’évoluti@n D’ou I'objectif principal
de notre étude. Pour atteindre nos objectifs etndonune interprétation aux
phénoménes qui se produisent au sein de la ma@aic#énitique, nous avons

appliqué a la structure de trempe divers traitersent

l. Un cycle thermique a deux pentes au chauffage tegraent 1) : la
premiére pente a 5°C/min jusqu’a la température 4B0suivie d’'une pente
plus lente (0.5°C/min) jusqu’'a 480°C. Le refroidessent s’effectue a 5
°C/min.

. Cycle thermique a pente unique (5°C/min) au chagéfaet au
refroidissement (traitement 1IlI) : dans ce cas, oarig la température
maximale.

[Il. Traitements isothermes (traitement Ill) : I'échdhih est porté
rapidement a la température maximale, maintenu theceempérature pendant
des durées échelonnées suivi d’un refroidissemaptde.

VI.2 Effet d’'un cycle a deux pentes de chauffage

Ce traitement a été realisé entierement en DSC stm®sphére d'azote
(traitement I). La figure V1.2 donne le diagramme&O issu de ce traitement.
Sur le diagramme du chauffage, on distingue biers ldeux premiéres
evolutions (A et B) correspondant respectivemenradransformation inverse
de la martensite et la formation de précipités eisten aluminium. Par contre,
I’évolution C semble inachevée en raison du changeimde vitesse de
chauffage. Cette anomalie est due au fait que laapgd doit compenser les
flux thermiques au moment du changement de pente.

Au cours de la deuxiéeme rampe de chauffage, on @stee une
evolution exothermique. Un zoom de cette évolutiest présenté dans la
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figure VI.3. La mesure de I’enthalpie dégagée ldescette transformation est
voisine de celle de la transformation eutectoideveirse. Durant le
refroidissement, aucune transformation n’est déeel®n conclu donc que la
décomposition de la phase meére selon la transfoionaf3d =0 + Yy, est

compléte. La vitesse de chauffage lente (0.5°C/mimgrmet d’achever

prématurément la décomposition totale de I'austénit

* exo

chauffage

—

0,4 mWig refroidissement

——

50 150 250 350 450 550
Température ()

Figure VI.2 : Diagramme DSC de chauffage a deux vésses (5°C/min jusqu’a 450

et 0,5°C/min de 450 a 550°C) suivi d'un refroidissment a 5°C/min.
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A €Xo

chauffage

|:>

0,014 mWig
17,25/

450 455 460 465 470 475 480 485 490

Température (T)

Figure VI.3 : Zoom du chauffage lent a 0,5°C/min etre 450 et 485°C.

VI.3 Effet de cycles a pente unique

L'effet de la température maximale de traitemenfieate directement les
propriétés thermodynamique de l'alliage, pour meten évidence cet effet
nous avons reéalisé les traitements suivant ; desufflages continus en DSC
de [I'ambiante a 220°C, a 350°C et a 450°C (traitatmell). Les
thermogrammes DSC obtenus sont groupés dans ladiyu.4.

On remarque le déplacement des points de transfdomamartensitique
vers les hautes températures. Cette évolution digue par la précipitation
de nouvelles phases riches en aluminium ce qui itékutaux de cet élément
dans l'austénite, augmentant ainsi son instabilit® qui la transforme
prématurément en martensite. Ce phénomene a été&redspar plusieurs
auteurs lorsque la structure de trempe est soundsein traitement de
vieillissement en phase austénitique [BOU98, RERERO5].
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Figure V1.4 : Diagrammes DSC de chauffage/refroidisement & 5°C/min pour: (a)

Tmax = 220 °C, (D) Twax=350°C et (C) Tnax = 450°C.

Pour le cycle (a), la température maximale est @0°Z, on enregistre
une hystérésis Z de I'ordre de 9°C. Comme nousdias/ mentionné plus haut,
le comportement thermoélastique de la martensitdereacceptable comparé a
celui d’autres types d’AMF lorsque la températuraximale ne dépasse pas
220°C. Remarquons ici que la température 220 °C jaste a la limite de
I’évolution B. Cela nous ameéne a conclure que sitémpérature maximale
reste inférieure a 220 °C, la phase austénitiquedgaine bonne stabilité. En
effet les travaux de [BOU98] montrent que les pliépés thermoélastiques de
ce type d’AMF ne subissent que de trés faibles micdtions méme aprés plus
de deux mois de maintien a une température de 22 @pres [BOU98],
toute transformation par diffusion est interdite@tte température. Les seules

modifications possibles sont :
 |laremise en ordre aux proches voisins,
 [|'élimination des contraintes de trempe par montles dislocations,

» la ségrégation des lacunes de trempe au niveauntesfaces.
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La température maximale choisie pour le cycle @0°C se trouve
juste a la frontiere supérieure au domaine d’aptgpani de I’évolution B. Dans
ce cas, nous constatons que les points eM M; sont déplacés de plusieurs
dizaines de degrés de sorte que I'hystérésis Z measentre la transformation
au chauffage et celle au refroidissement deviergatd&e (voir tableau VI.1).
Ce déplacement des points de transformation a d&& mentionné par
d’autres auteurs [REC04, BOU98]. Cette constatatest interprétée par la
formation de précipités riches en aluminium. La ur&t des précipités formeés
a ce stade n’est pas encore complétement définbeirtdnt, leur effet est trés
significatif  puisqu’ils modifient considérablement les propriétés
thermoélastiques du matériau.

En chauffant le matériau a une température pluyéde en I'occurrence
a la frontiere supérieure de I’évolution C, on ctate que les points Ms et Mf
se déplacent encore davantage (tableau VI.1) deéesque Z atteint -56°C.
Ceci signifie que la matrice a subi un processuspdécipitation la rendant
encore plus pauvre en aluminium. Or, d’apres laggamme DSC de la figure
VI.1, il s’agit d’'une réaction endothermique synomg d’'une transformation
par dissolution. Par ailleurs, les différentes @&sd [RODS89,
MOR92,BOU98,REC04] montrent le fait qu’'un vieillissment en phase
austénitique conduit a la formation de précipitésalilibre. Finalement, si
nous voulons tenir compte des ses conclusions, noasvons supposer que
les phénomenes qui se produisent dépendent desittonsl du traitement de
vieillissement. En effet, ces processus sont ddgfds lorsqu’il s’agit d'un
chauffage continu ou d’un maintien isotherme. Lesgessus sont complexes
selon la température maximale du vieillissementletdurée de séjour de la
microstructure dans l'intervalle 350-450°C. En dieas termes, la vitesse de
chauffage doit également avoir une influence sur fgocessus de
précipitation.
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Tab IV-1 : évolution des parameétres de la transformation

martensite/austénite selon la température maximalatteinte.

Chauffage
Refroidissement
échontillons | As Af Ta | AHWA | Ms | Mf Tw | AHWA z
(°C) | (°C) [ (°C) | Alg) |(°C) | (°C) | (°C) | (I9) (°C)
(@) Tna=220°C | 144 168 160 9,2 158 134 151 9,3 9
(b)Tnax=350°C | 144 168 160 9,2 198 182 19p 6 -33
(C) Tha=450°C | 144 168 160 9,2 220 197 216 5,3 -56

VI.4. Effet du vieillissement isotherme

L'effet d’un maintien isotherme (traitement 1ll) egpmhase meére dans le
domaine de températures de I'évolution C conduitlaa décomposition
progressive de l'austénite pour donner un mélange phhases d’équilibre
a + y,. Cette évolution dépend a la fois de la températoraximale et de la
durée de vieillissement. Pour évaluer les effets Wdaillissement dans ce
domaine, nous avons choisi d'appliquer les traitatsede vieillissement aux
températures 350, 380 et 400°C.

VI.4.1 Vieillissement a 350°C

Afin de suivre [|'évolution des propriétés thermicgueet évaluer
I'influence sur la thermoelasticité du matériau, uso avons procédé au
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vieillissement isotherme dans I'appareil DSC. Lategses de chauffage et de
refroidissement sont fixées a 5°C/min tandis que burées de maintien a
350 °C sont fixées a 15, 20, 30, 60 et 120 min.

Les résultats obtenus montrent un décalage des tpoide la
transformation martensitique vers les hautes terapges. La figure VI.5
montre I’évolution des pics de transformations aprkes séjours croissants
a 350°C.

A

EXO c
\
— /-
2
> ‘ b
(]
o v
I
o
\ﬂza
—
100 140 180 220 T(°C)

Figure VI.5 Cycles chauffage/maintien a 350°C/refoidissement en DSC a

5°C/min. Les durées de maintien sont : (a) 15 min (b) 20 min et (c) 120 min.

En suivant [|’évolution du sommet du pic de transhation au
refroidissement (W) relatif a la réaction austénite> martensite, on constate
un déplacement rapide durant les premiéres 20 neimaintien & 350 °C, puis
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qui évolue trés lentement vers une valeur limiteogdre de 210°C (figure
VI.6). Ces deux parties peuvent étre attribuées aplénomenes de
germination et de croissance des précipités. Ereteffa premiére partie
correspond a la germination des précipités. D’aptasrelation VI.1, la
cinétique de cette germination est fonction de Eggie libre d’activation
(AG*) pour la formation d’'un germe stable, de I'énergi@ctivation pour la
migration des atomedJ(), et d’'un parametre de fréquence

I=w exp (-(Ui+AG*)/KkT) (VI.1)

qui peut s’écrire sous la forme :

I=wexp (-Ui/kT) exp (-AG*/KT) (VI1.2)

En tenant compte du fait quev influe peu devant le terme en
exponentiel, et queU,; varie peu avec la température, le pouvoir de
germination passe par un maximum a une températunf@rieure a la
température d’'équilibre. Dans le cas présent, |lmpérature de traitement
350°C est trés inférieure a la température d’éduidi correspondant au palier
eutectoide a 567°C, ce qui impligue que la barriér&nergie a la germination
(AG*) est relativement basse. Par conséquent, les fdatagonistes ddG*
et de U, correspondent bien au domaine de température ocingtique de
germination est maximale, ce qui favorise la formatd’'un grand nombre de
germes au sein de la matrice austénitique.

Ces germes se forment préférentiellement (commesneuverrons plus
loin) dans les joints de grains. La deuxiéme padeéela courbe d’évolution de
Twm correspond a la croissance des précipités. Oh gaé¢ la croissance des
précipités nécessite le drainage par diffusion d¢smes d’Al a travers la
matrice. Or a la température de 350°C I'énergiecdiaation pour la diffusion
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est encore faible, ce qui explique la lenteur dypldéement des points de
transformation. Par ailleurs, le fait d’enregistremne transformation
martensitiqgue au refroidissement méme aprés 120mdmtien prouve que la

décomposition de I'austénite est incomplete.

T(°C)

N
-
(=]

190 |

170 |

150 ' ' ' : ' “t(min)
0 20 40 60 80 100 120

Figure V1.6 Evolution des températures des pics § de la transformation

martensitique en fonction des durées de maintien ethermes en DSC a 350°C.

Apres un maintien de 120 min a 350°C apparait uras¢formation par
saccade (dans le refroidissement du cycle c). Depkénomeéene découle un
étalement du pic de la transformation, en effet trensformation par saccade
représente des blocages qui nécessitent plus depdepour se débloquer
retardant ainsi son évolution d’ou son étalement.

VI.4.2 Vieillissement a 380°C

Les traitements de vieillissement a 380 °C ont &iélisés dans un four
a moufle. Les échantillons préalablement trempést sotroduits dans le four
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une fois la température stabilisée. Ainsi, les athéons atteignent
rapidement la température de traitement. lls somisuéte retirés a des
intervalles de temps réguliers, et trempés.

L’étude métallographique de la microstructure ohtenmontre un
mélange biphaséa(+ y,) (figure VI.7). Ce mélange se forme essentiellemen
dans les joints de grains et se développe verseletre. Comme on peut le
constater sur la figure VI.7 (a), la morphologie @uoduit est sous forme
lamellaire avec des branches dont la croissance asnsiblement
perpendiculaire au joint de grains. On peut égalemmencontrer le mélange
(a +y2) sous forme d’agrégat lorsqu’il se forme loin dairjt de grain (figure
VI.7 (b)). Sur les deux micrographies, on remarcaieément les plaquettes
de martensite formées durant le refroidissementciQeouve que la phase
meére non encore transformée redonne la marten€iependant, en raison du
fait que I'apparition des précipités appauvrit latrice en Al, le point Ms se
déplace vers les hautes températures.

Figure V1.7 : Structure métallographique des précifgtés (a + y,) aprés

vieillissement & 380°C : (a) tv = 80 min ; (b) tv 2230 min.

En poursuivant le maintien a 380°C, les colonie Hapées se développent au
sain du grain austénitique et envahissent progresaent la matrice. Les lieux

préférés de croissance sont encore les joints @eéngr(figure VI.8).
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En effet, aprés 540 min de maintien a 380 °C, leixtade croissance des
colonies atteint un niveau important de sorte que rhatrice non encore
transformée ne peut plus redonner la martensitqpe@dant, comme on le voie

sur la figure agrandie, quelques résidus de maitens

Figure V1.8 : microstructure obtenue aprés 540 minde maintien & 380°C. Des

vestiges de martensite sont visibles sur la portioagrandie.

La croissance des colonies du mélange biphasé y¥,) se poursuit
latéralement en suivant le joint de grain et lomglinalement vers le coeur du
grain. D’aprés les micrographies, il semble que Mdesse de croissance
latérale est plus rapide. Ce phénoméne peut s’'gx@li par le fait qu'une
multitude de précipités se forment dans le joint deain. Pendant leur
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croissance, ils arrivent plus rapidement en contdé processus stoppe la
croissance latérale, obligeant les lamellest +(y,) a poursuivre leur
croissance dans la direction normale au joint. lgufe VI.9 montre qu’apres
un maintien de 800 min a 380°C, cette croissanceitfipar amener les
colonies @ +vy,) a se heurter provoquant un phénomene de compaétigui
ralentit considérablement la vitesse de croissarger. cette méme figure, on
peut remarquer que certains grains sont entierenteammsformés en phase
(a +y2). On voi également les fronts de croissance ereation latérale et
longitudinale. Notons par ailleurs qu’apres ce tesnge maintien, les résidus

de martensite sont totalement absents.

Figure V1.9 : structure de I’échantillon vieilli 800 min & 380°C.

La fleche indique deus fronts de la croissance enoatact.

VI.5 Etude des mécanismes du vieillissement

Afin de préciser les mécanismes de formation dexcipités d’équilibre
lors du vieillissement dans le domaine 350 — 450ACus avons opté pour la
température de 400 °C. Les traitements ont été igpgs dans l'appareil de
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DSC pour les courtes durées de vieillissement (P0O-min), et dans un four a
moufle pour les durées plus longues. Les invesimye de la microstructure
ont été réalisées par diffraction des RX et par moscopie électronique a
balayage et en transmission.

VI.5.1 Caractérisation par DSC

Les diagrammes DSC enregistrés apres les traitesndatvieillissement
isotherme a 400°C sont groupés dans figure VI.10. g@ut constater que les
proprietés thermoélastiques évoluent rapidement. ciCeconfirme la
précipitation de nouvelles phases au détriment @elthase mére (austénite)
reduisant par conséquent le taux de martensite efat, les enthalpies de la
transformation martensitique directe et inverse (eafroidissement et au
chauffage respectivement), diminuent graduellemeBh méme temps, les
points de transformation (Ms et As) évoluent vees lhautes températures
(figure 1V.11). Par ailleurs les saccades sur le me transformation au
chauffage apparaissent deés les premiéeres minutesalatien a 400°C.

—_—p
0,06 Wig I -«

S /&
—
_,———//L‘
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—

150 175 200 225 250

Temperature (°C)
Figure VI.10: Cycles chauffage/refroidissement edSC a 5°C/min pour les
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échantillons vieillis & 400°C pendant des durées orssantes : (a) :2 min ; (b) :5 min ;
(c) : 7 min et (d) :10 min.

250 25
— 5 =
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| ol . o— - -] :5
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Figure VI.11 : Evolution des caractéristiques thernoélastiques aprés les

traitements de vieillissement a 400°C.

VI.5.2 Etude par DRX de 1’évolution structurale
durant le vieillissement a 400°C

Afin d’étudier les différentes phases qui appararsts au cours du
vieillissement, nous avons procédé a des analysasdpffraction des rayons
X en fonction du temps de maintien isotherme a 4D0tes échantillons
traités avaient une structure identique a ceux Esiddans Il'appareil de
microcalorimétrie différentielle (DSC).
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Les traitements de vieillissement sont effectuéasdan four a moufles.
Cette précaution nous permet de réaliser un chaeffauffisamment rapide
jusqu'a la température de maintien. De méme afin dé&aliser un

refroidissement rapide apres traitement, I’échdatilest trempé dans I’eau.

Les diffractogrammes des rayons X de la figure \2l.1Imettent en
évidence les différentes évolutions rencontréescaurs du vieillissement.
Les pics (124) et (208) d@:' disparaissent progressivement, alors que les
pics(0018) et (12-8) de3;’ cédent la place aux pics (1119 et (330) v>
respectivement. Le pic (200 apparait apres 80 min de vieillissement et
s’intensifie pour des maintiens plus longs. Aineitre alliage montre un pic
caractéristique a la phas@;’ qui disparait au cours du maintien par
décomposition progressive en constituants d’équdib A la température
ambiante, il y a un mélange de deux phases d’éfueliet de la martensit@;’
non encore transformée.

L'appauvrissement de la matrice en aluminium durees 80 premieres
minutes du vieillissement n’est pas suffisant palranger la structure de la
martensite3;'. En fait cette martensit,'est stable dans un domaine de
composition en aluminium qui s’étale entre 12,8358 et & 4% Ni en masse
[BOU97]. Pour des durées de vieillissement n’exa@dpas 80min a 400°C le
taux des nouvelles phases formées ne diminue pdfisamment le taux
d’aluminium pour former d’autres structures de neangite telle que’

Par ailleurs, le pic (330}, est plus intense que le pic (11&)ce qui
montre que cet alliage est [égerement hypereutéetoCette hypothese a déja

7z

été vérifiée précédemment.
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(0018)p1+ (111)a

(33{_) yr2+
(128)B1  (208)B1

(124)B1
(200) 0,

80 min

as quenched

39 41 43 45 47 49 51 2p

(330)12

(111) o ﬁ

120 min

39 41 43 45 47 49 51 26

Figure VI.12 : Diffractogrammes a apres différentesdurées de maintiens a

400°C.
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VI.5.3 Evolution microstructurale durant le
vieillissement a 400°C

Le vieillissement isotherme de I'alliage étudié ntca une évolution
progressive vers un état de plus en plus prochealai de I'équilibre, nous
avons montré que les propriétés de mémoire de fordisparaissent
progressivement apres vieillissement. Cette dégriadade I'effet mémoire
trouve son origine dans la précipitation des phad&xuilibre. Nous avons
procédé a I'observation par MEB des échantillongiNis a 400°C pour des
durées croissantes.

L’'observation métallographique réveéle un mode dégipitation de type
cellulaire (succession de lamelles alternées de lamelley;), ce type de
précipitation obéit a un mode discontinu. Sur lguiie VI.13 on voit une
nouvelle structure qui apparait au joint de graie chorphologie cellulaire
apres 10 min de maintien isotherme a 400°C. Au bad&t20min de maintien,
les cellules de la nouvelle structure commencernadenvahir la phase mere.

Comme pour les traitements de vieillissement a aempératures plus
basses, il s’établit un front de croissance entes tolonies de la nouvelle

structure qui dirige la croissance perpendiculaieamau joint de grain (voir
figure VI1.13 (b)).
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(a) (b)

Figure VI.13 : micrographies électroniques obtenues partir de la structure de
trempe aprés vieillissement de : (a) 10 min, (b) 2éhin a 400°C. Les fléches

indiquent le sens de la croissance.

Aprés 80 min de maintien a 400°C apparaissent digs précipités aux
ceceurs des grains, qui évoluent en coalescant Verdérieur des sites de
précipitation. Comme le montre la micrographie de figure VI.14, le
vieillissement isotherme est achevé aprés 300 mén ndaintien a 400°C.
Notons que pour avoir un état similaire a 380°C, dét nécessaire de

prolonger la durée du maintien de presque le double

Afin de préciser la microstructure lamellaire bipsk®, une étude de
phases a l'aide d’'images en électrons rétrodiffuaéfort grossissement nous
a conduits a revoir le processus de décompositien’dusténite. En effet la
micrographie de la figure VI.15 montre des précégittres fins a l'intérieur
des lamelles de phase
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pres.

Figure VI.14 : structure de I’échantillon vieilli 300 min a 400°C

BSE 150kV X50,000 100nm WD 10.0mm

Figure VI.15: Micrographie au MEB montrant les lamelles alternées de phase

a et de phasey, (Echantillon vieilli pendant 300 min a 400°C).

Ce phénomene de précipitation fine nous a amené@xaiminer de plus
L'observation au MET nous montre une struetyrarticuliere. Elle
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présente une matrice ou se dispersent de tres grégipités globulaires. La
taille moyenne de ces précipités est d’environ 3@ Gfigure VI.16). En
augmentant le grossissement, on peut distinguersieucture constituée
d’empilement de plans paralleles et équidistantsigufe VI.17).
La distance interréticulaire mesurée est de I'ordee0,9 nm.

Figure VI.16 : micrographie au MET montrant une dispersion de précipités globulaires

dans la matricea.

Afin de préciser la nature de ces précipités nousna saisi une image
de diffraction électronique. En raison de la tailtelativement fine des
précipités, du moment ou les précipités observé$ one taille moyenne
relativement petite (20 a 30 nm) leurs diffracti@hectronique aboutit a un
diagramme d’anneaux (DS) caractéristigue de l'emteéfinesse des grains
présents dans la zone d’incidence du faisceau ad@cque. L'indexation de
ces anneaux de diffraction montre qu’il s’agit gephasey, (figure VI1.18).
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20 nm

Figure VI.17: Vue au MET agrandie montrant I'empilement de plans réticulaires

dans un précipité globulaire.

880 mm

Figure VI1.18: diffraction d’électrons d’aire sélectionnée SAED des précipitéy,

En conclusion, il apparait clairement que le praaesde décomposition
de la phase austénitique se produit en deux étapes
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e La premiere étape correspond a la formation d’'ulduit binaire en
forme lamellaire que jusqu'a présent nous avonssbdrée comme
étant @ + vy2).

« La deuxieme étape correspond a la formation de ipigxs globulaires

de phasey; au sein de la matrice.

La question qui se pose est la suivante : si nouppssons que le
produit (@ + y2) correspond a I’équilibre, comment expliquer larrfation de

ces precipités globulaires ?

L'interprétation que nous proposons est que la ghasest encore
saturée en Al (que nous appeloos) et par conséquent peut libérer I'exceés

par la formation de la phase intermétalliquegBiy (y2).

Pour vérifier cette hypothése nous avons mesurgaleametre de maille
de a en fonction du temps de vieillissement. La phagsgeprésente un
paramétre de maille a égal a 3,674 A calculé sumiayenne pondérée des
deux pics (111) et (200) a partir du diffractogramiffigure VI1.12) lorsque la
durée de maintien n'’est que 40 min. Nous remarquagu® ce parametre
décroit lorsque la durée de vieillissement augmepoar atteindre la valeur
de 3,65 A, qui correspondant au paramétre de madléea & 9% Al). La
décroissance du parameétre de la phas@igure VI.19) explique donc bien la

formation des précipités globulaires.
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a(A)

3,67 A

3,66

3,65

3,64 T T T T T 1
0 50 100 150 200 250 300 t(min}

Figure VI.19: Evolution du parameétre de maille dea en fonction de la durée du

vieillissement a 400 °C.

VI.6 Conclusion partielle

Dans cette partie nous pouvons résumer notre ingasbn comme

suit :

e Le processus de décomposition de la phase mere wond une
modification des propriétés thermoélastiques enldéant les points de
transformation vers les températures plus hautes.

 Lapparition des précipités se produit essentieléerhdans les joints de

grains

« L'observation métallographique classique montre eurstructure

lamellaire biphasée.

bY

 L'observation a plus fort grossissement (MEB et MEfEvele de fins
précipités de phasg dans les lamelles.
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« Le mécanisme de précipitation s’effectue en deuxdem continue

(globulaire) et discontinu (cellulaire) respectivent :
B1 = 0Osty2, oUOs: est une phasa sursaturée en Al
O0s =—> a+y, ou a est une phase d’équilibre

La figure VI.20 illustre schématiqguement Ia nouheelstructure de

vieillissement ou apparaissent les deux modes cdeipitation.

B1 — o+

J"E \

Uy — O+ 7,

Figure VI1.20: schéma de précipitation cellulaire etglobulaire avec un zoom sur

la zonea.
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Chapitre VII

VII Cinétique du vieillissement
isotherme

Afin de décrire la cinétique du vieillissement, reoavons procédé a des
traitements de vieillissement en DSC pour chaquapérature, les durées de
maintien croissantes de 2 a 800 min. Cette procédwrus permet de suivre le
taux des constituants qui précipitent en fonctiom temps de maintien

isotherme.

Pour quantifier le taux de phases qui apparait ldus vieillissement
nous avons eu recours a la techniqgue d’analyse agies métallographiques
de chaque échantillon vieillia T (°C) et en t (MmirfChaque échantillon vieilli
est poli, attagué et observé au microscope optiquavec un faible
grossissement (G=100), la technique consiste a ¢gm=nun ensemble de
métallographies représentatives de [|'état strudtude I’échantillon, 30
métallographies par échantillon constituent un boéchantillonnage

statistique.

Les métallographies sont traitées par un logici@nédlyse d’'image basé
sur le seuillage des niveaux de gris, ce qui noesmet de suivre le taux
transformé moyen pour chaque temps de maintienhisiohe ; ou y=f(t),
Y : est la fraction transformée et t est le temgsndaintient isotherme.

VII.1 Cinétique du vieillissement isotherme a 380° C

Le traitement de vieillissement isotherme consisteporter chaque
échantillon a 380°C dans I'appareil de DSC penda@s$ durées varient de 2 a
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1000 min. Le choix du temps maximal dépend des Itéssi obtenus
auparavant ou nous avons montré que le vieillissenest complet au dela de
800 min. Chaque échantillon est préparé a I'obsgéommeétallographique, le
taux transformé de chaque durée de maintien esortépsur la figure VII.1.

Le vieillissement montre une cinétique rapide ddas 400 premiéres
minutes, ou les colonies formées dans les quelqgoe=mieres minutes de
maintien isotherme, trouvent de I'espace pour amitrapidement. Un
ralentissement entre 400 et 1000 min succéde a dempgere étape qui
représente l'achevement du vieillissement. Ce cleamgnt de vitesse de
reaction s’explique par la compétition entre lesllglees biphasiques qui
ralentissent I’évolution en formant des fronts deissance entre les colonies.

0,8 -

0,6

04 -

0,2 -

0 T T T T TTTT T LI N B N N I B | T T LI N N I I I |
100 1000 10000 100000 (s)

Figure VII.1 Fraction transformée en fonction de ladurée de vieillissement a

380°C.

L'approche de cette cinétique par I'’équation de JMAns empiétement
conduit & une relation linéaire avec un coefficiel®t régression &0,9831.
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Pour le cas de [I'équation de JMA modifiée en intmoshnt
I'empiétement «1-y » conduit a une meilleure appgrecde la cinétique le
coefficient de régression %R0,997 (voire figure VII.2), la relation JMA

modifiée par I'empiétement 1-y est sous la formeévaate :

dy n-1
— = Knl|l- kt
" n(1-y)(kt)

1 1 y=1754x - 17,76
Rz = 0,997

-6 T T T T T
6 7 8 9 10 11 12

Figure VII.2 Fraction transformée pour un modéle deJMA modifié avec un facteur

d'empietement ¢ = 0,0 a 380°C.
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3,50E-05
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3\3,00[ 05
<
2,50E-05
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1,00E-05

5,00E-06

0,00E400 -
100 1000 10000 t(s)

Figure VII.3 Vitesse de la réaction de précipitaton a 380°C

La vitesse de précipitation atteint une valeur nmaxie a 380°C a 250

min de maintien isotherme (figure VII.3).

La cinétique est relativement lente, elle atteinhgnaximum au bout de
250 min.

Les colonies trouvent de I'espace pour croitre &mént. Un
ralentissement est remarqué entre 250 et 1000 méatte étape représente
I'achévement du vieillissement. Ce changement déesse de réaction
s’explique par la compétition entre les cellulepasiques qui ralentissent
I’évolution en formant des fronts de croissance renttes colonies. Le
vieillissement a 380°C est bien approché par gdgon JM A modifiée par
I'effet d’empiétement (1-y) sans pour autant intudce le coefficient

d’empiétement « c ».
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VII.2 Cinétique du vieillissement isotherme a 400° C

Le traitement de vieillissement isotherme consiseporté chaque
échantillon a 400°C dans l'appareil de DSC penddas durée varient de 02 a
200 min. Le choix du temps maximal dépend des rdalobtenus auparavant
ou nous avons montré que le vieillissement est cem@a 300 min. Chaque
échantillon est préparé pour I|'observation métatbymhique, le taux
transformé de chaque durée de maintien est repsutda figure VII.4.

Le vieillissement montre une cinétique rapide ddas 100 premieres
minutes, ou les colonies formées dans les quelgoe=mieres minutes de
maintien isotherme, trouvent de I'espace pour amitrapidement. Un
ralentissement entre 100 et 200 min succede a lampsre étape qui
représente l'achevement du vieillissement. Ce cleamgnt de vitesse de
reaction s’explique par la compétition entre lesllglees biphasiques qui
ralentissent I’évolution en formant des fronts deissance entre les colonies.

1

> o
/
/

/
M f
| /

/
S

0 "‘/U

100 1000 10000 %s)

0,6

Figure VII.4 Fraction transformée en fonction de ladurée de vieillissement a

400°C
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L’'approche de cette cinétique par I’équation de JMAns empiétement
conduit & une relation linéaire avec un coefficie®t régression &0,981.

Pour le cas de [I'équation de JMA modifiée en intwoshnt
I'empiétement « ¢ » conduit & une meilleure appmciie la cinétique le
coefficient de régression R0,9907 pour c¢=0,33 (voire figure VII.5), la
relation JMA modifiée par le coefficient d’empiétent c est sous la forme
suivante : 1

1 c
1+ c(KT )

y=1-

La relation de Ila
vitesse est donnée sous c¢ dy

forme : dt Kn(Kt)n 1(1 Y)C+1

y = 2,7438x - 22,529
R? =0,9907

(((1-y) M ~(c+1)/c))
\

/

7 8 9 In(t)

Figure VII.5 Fraction transformée pour un modéle deJMA modifié avec un

coefficient d'empiétement ¢ = 0,33 a 400°C
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3,5E-04

3,0E-04

dy/dt

2,5E-04

2,0E-04

1,5E-04

1,0E-04

5,0E-05

0,0E+00

100 1000 10000 100000 tS)

Figure VII.6 : Vitesse de la réaction de précipitaton a 400°C.

La vitesse de précipitation atteint une valeur nmmaxie & 400°C a 60
min de maintien isotherme (figure VII.6).

La cinétique est rapide dans les 100 premieres teis,uou les colonies
trouvent de I’espace pour croitre rapidement. Uhendissement entre 100 et
200 min succede a la premiere étape qui représdrdehévement du
vieillissement. Ce changement de vitesse de réactgexplique par la
compétition entre les cellules biphasiques qui naigsent I’évolution en

formant des fronts de croissance entre les colanies

Cette allure est caractéristigue du phénomeéne diémement déja
énoncé dans les approximations de JMA modifié, &etenous avons montré
gque cet empiétement est sensible dans le calculpéeameétres de la cinétique
de vieillissement isotherme.
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VII.3 Cinétique du vieillissement isotherme a 425° C

Le traitement de vieillissement isotherme consisteporter chaque
échantillon a 425°C dans l'appareil de DSC penddas durée varient de 02 a
140 min. Le choix du temps maximal est fixé comgenu qu'a 400°C le
vieillissement est terminé apres 300min. Chaqueaécillon est préparé pour
I'observation métallographique, le taux transformie chaque durée de
maintien est reporté sur la figure VII.7.

1 -

>
0,8 -
0,6 -

04 -

0,2 |

0 I I I I 1 LI B B | T T T T T LI I I |
100 1000 10000t(s)

Figure VII.7 Fraction transformée en fonction de ladurée de vieillissement a

425°C

L'approche de cette cinétique par [I'équation deMAl sans
empiétement conduit & une relation linéaire aveccoefficient de régression
R?=0,9831.

Pour le cas de I'équation de JMA modifiée, l'intnoction de
I'empiétement « ¢ » conduit & une meilleure appmciie la cinétique le
coefficient de régression°R0,983 pour ¢c=0 (voir figure VII1.8), la relation
JMA modifiée est sous la forme suivante :
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1
nink+nint = InIn — C

=0
1-y
La relation est donnée sous cette forme :
d n-1
Y =Kn(1-y)(kt)
dt
6 6,5 7 75 8 85 9 95
2 | 1 1 1 1 1
1 - y=178x - 14,61
R?=0,983
0 i
-1 -
2 -
23
-4 -
-5

Figure VII1.8 Fraction transformée pour un modéle deJMA modifié avec un

facteur d'empiétement ¢ = 0 a 425°C.
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Figure VII.9 Vitesse de la réaction de précipitaton a 425°C.

La vitesse de précipitation atteint une valeur mmaaie a 425°C a 35

min de maintien isotherme (figure VII.9).

La cinétique est rapide dans les 60 premieres nesubu les colonies
trouvent de I'espace pour croitre rapidement. Utendissement entre 60 et
100 min succéde a la premiére étape qui représdmehevement du
vieillissement. Ce changement de vitesse de tiéacs’explique par la
compétition entre les cellules biphasiques qui nalgsent I’évolution en

formant des fronts de croissance entre les colanies

Cette allure est caractéristigue du phénoméne diémement déja

observé dans le cas du vieillissement a 380°C.
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Figure VII1.10 cinétiques de vieillissement isotherre aux différentes
températures

Vil.4Parametres de cinétique de vieillissement a
differentes températures

Au cours de traitements de vieillissement réalisas différentes
températures (380, 400 et 425°C), nous avons caldak indices d’Avrami
« n » les constantes de vitesse « k » et les cofiiits d’empiétement « c »
s’il y a lieu. Le tableau VII.1 montre les différemparamétres de la cinétique
de vieillissement calculés a partir des donnéeséenpentales.

Nous remarquons que I'exposant « n » de la cinéide vieillissement
a 400°C est entre 2 et 3 donc il s’agit d'une ¢igége qui est sous contrdle
mixte : réaction a l'interface et la diffusion. Bait nous avons montré dans
le chapitre VI qu’'il y a un vieillissement qui préste deux modes de
précipitation ; cellulaire et continu d’'ou cette nétique avec deux

phénomeénes se déroulant pratiquement en méme temps.

by

La cinétigue de vieillissement a 380°C est trestée devant celles
rencontrées a 400 et 425°C, en effet a ce niveauedepérature, nous nous
trouvons prés de la limite inferieure de I'évoluni® (350 a 450°C).

La morphologie et le mode de précipitation a cetéenpérature nous
permettent de confirmer le contr6le par diffusioam cette cinétique.
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Tableau VII.1 paramétres de la cinétique de vieillssement

Température .
. n k C observations
(°C)
5 Cinétique contrdlée
380 1,75 [ 5,510 0

par la diffusion

Cinétique sous
400 2,74 | 2,510* | 0,33 Contréle combiné :
interface+ diffusion

4 Cinétique Controdlée
425 1,72 | 4,6 10 0

par la diffusion

La cinétique de vieillissement a 425°C est soustodle de diffusion

n< 2, et une vitesse de transformation équivalentelle observée a 400°C.

In(K)
_6 -

10 A / ¢

y =-21231x+ 22,89

T R2=0,920

-12 T T T T T 1
0,00142 0,00144 0,00146 0,00148 0,0015 0,00152 000154 1/T

Figure VII.11 Energie d’activation de la précipitation isotherme
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I’énergie d’activation de la précipitation est calée graphiquement de
la courbe In(k)=f(1/T), ou la pente de la droitengii construite est égale a « -

Q/R » d’aprés la relation d’Arrhenius :

K =K,exp (— FS—T) d’ou In(k)=-Q/RT+In(k) est approché par la courbe

linéaire y=-21231/T + 22,89. La pente —Q/R de cedteite nous donne la
valeur de I’énergie d’activation Q=21231X8,32= 174692 J/mol.
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Conclusion générale

Ce travail de caractérisation thermodynamique etrmstructurales du
vieillissement d’un alliage a mémoire de forme & éivisé en deux volets. Le
premier volet concerne I'’étude du vieillissement Iteliage en conditions de
chauffage continu, et ceci en évaluant les poingstdansformation ainsi que

les énergies qui contribuent dans ce phénoméneigidligsement.

Le second volet de I'étude concerne le vieillissainede notre alliage

dans les conditions isothermes a différentes terapges.

Les différents cycles de traitements thermiques deauffage-
refroidissement effectués en DSC sur l'alliage ammoé&e de forme de type
eutectoide trempé a la vitesse de 2°C/min de hapterature ambiante a 650
°C, ont montré I'existence des évolutions A,B,C,DEe; A étant la réversion
exothermique de la martensite au chauffage, B étkntformation des
précipités semi cohérents de typg, C constitue une transformation
endothermique susceptible de dissoudre les préespdemi cohérents forme
au cours de I'évolution B, alors que D représelgeetour irréversible vers
I’état d’équilibre de I'alliage qui conduit a la fmation des phases ety..

L’étude du vieillissement en chauffage continu mmntque plus la
température maximale est élevée et plus les poide transformation
martensitigue sont déplacés vers les hautes tempérs, de plus I'enthalpie
de la transformation martensitique décroit a mesupee la température

maximale du traitement augmente.

Un chauffage plus lent (0,5°C/min) entre 450 et 248Gse traduit par un
pic exothermique révélant la précipitation des dousants d’équilibre a
savoir les phasesa ety le refroidissement qui succéde a ce chauffage lent

qui ne présents aucune transformation décelableD&C.
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Le vieillissement isotherme présente un intérétdéwit, qui est la
possibilité de suivre dans le temps le phénomenepdicipitation qui est a
I'origine du vieillissement. En effet, en fixant antempérature de traitement
on a pu voir I'évolution structurale et thermodynigme de notre alliage ; a
400°C on a mis en évidence lI'existence de deux nsodie précipitation qui se
déroulent simultanément. Le premier mode est disiean c’est un mode
cellulaire c'est-a-dire que la précipitation se papar intermittence et forme
des cellules biphasiquea et y,, les cellules évoluent dans le temps pour
envahir la totalité de la structure mere.

Le second mode de précipitation est continu et geodle en méme
temps que le mode discontinu. Ce mode consistelmidésser la phase de
I'aluminium excédent le taux d’équilibre. La phasequi apparait entre les
lamelles de la phasg, est sursaturée en aluminium ce qui se traduit yrae
précipitation continue de type globulaire et unifor de la phasg, dans les
lamelles de la phase.

L’étude de la cinétique de vieillissement isothermeus a permis de
comparer les vitesses de précipitation a différenteempératures, le
vieillissement & 425°C est terminé au bout de 140na 400°C il est terminer
apres 300min de maintien tandis que la durée egplde de 800 min pour une
température de 380°C ceci suggere que le vieilhsset a plus basses

températures nécessite quelques jours voire quelgqueis pour étre achevé.

En perspective, il serait judicieux de compléteétlide de la cinétique
de précipitation discontinue et la déterminationsdearametres cinétiques et
éventuellement les énergies d’activation. |l y'aui également d’étudier le
vieillissement sous contrainte et ainsi établir llksns entre les parametres
cinétiques et les températures de vieillissement.
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