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Abstract: 

Nanostructured Ni50Ti50 powders were prepared by mechanical alloying from 

elemental Ni and Ti micrometer-sized powders, using a planetary ball mill type Fritsch 

Pulverisette 7.In this study, the effect of milling time on the evolution of morphological, 

structural and magnetic properties is investigated.  

The chemicalcomposition homogeneity and the powder morphology and size were 

studied by scanning electronmicroscopy coupled with electron dispersive X-ray 

spectroscopy.By increasing grinding, both by the dominance of fracking on cold welding and 

by increasing the amount of amorphous phase, the fragility of the powders increases. As a 

result, the particle size is substantially reduced, and their spherical equiaxial morphology 

increases. The appearance and the increase of number of the crystalline particles after 72 

hours of grinding, and as explained above, a large number of particles are observed which 

appear in crystalline form. The cartographic analysis shows an excellent distribution of the 

elements compared to the previous results. 

 

Through Rietveld refinements of X-ray patterns, phase composition and structural/ 

microstructural parameters such as lattice parameters, average crystallite size <L>, 

microstrains <σ2> 1/2, and stacking faults probabilities (SFP) in the frame of MAUD software 

have been obtained. For prolonged milling time, a mixture of amorphous phase, NiTi-

martensite (B19`) and NiTi-austenite (B2) phases, in addition to FCC-Ni (Ti) and HCP-

Ti(Ni) solid solutions were formed. The crystallite size decreases to the nanometer scale 

while the internal strain increases. It is observed that for longer milling time, plastic 

deformations introduce a large amount of stacking faults in HCP-Ti (Ni) rather than in FCC-

Ni(Ti), which are mainly responsible of the observed large amount of the amorphous phase. 

Magnetic measurements of the milled Ni50Ti50 powder mixture exhibit a soft 

ferromagnetic character where the magnetic parameters are found to be very sensitive to the 

milling time mainly due to the particle size refinement as well as the formation of amorphous 

phase. After 72 hours of grinding, the coercive field Hc increased to 285.8 Oe, and may be 

due to: (i) decrease in the ratio of the amorphous phase and (ii) increase in the proportion of 

martensitic phase (21.58496% ).We can deduce from this change that the values of Ms and 

Mrare affected only by the amorphous phase. The higher the percentage of the amorphous 

phase, the lower the proportions of Ms and Mr. 
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Résumé : 
Des poudres Ni50Ti50nanostructurées ont été préparées par broyage mécanique à partir 

de poudres élémentaires de taille micrométrique Ni et Ti, en utilisant un broyeur planétaire à 

billes de type Fritsch Pulverisette 7. Dans cette étude, l'effet du temps de broyage sur 

l'évolution des paramètres structuraux et microstructuraux est étudié. 

L'homogénéité de la composition chimique et la morphologie et la taille de la poudre 

ont été étudiées par microscopie électronique à balayage (MEB) couplée à la spectroscopie X 

à dispersion d'électrons(EDS). Il a été observé lors de la progression du broyage, la 

domination de la fracturation sur le processus de soudage conduisant à l'augmentation de la 

quantité de phase amorphe. La fragilité des poudres augmente au fur et à mesure de 

l’augmentation du temps de broyage. La taille des particules est sensiblement réduite et la 

morphologie sphérique est de plus en plus prépondérante. L’apparition et l’augmentation en 

nombre de particules cristallines sont observées après 72 h de broyage. L’analyse 

cartographique montre une excellente distribution des éléments à partir de 24heures de 

broyage comparée à celle obtenue aux premiers temps de broyage.  

Les diffractogrammes obtenus des poudres broyées ont été affinés par le méthode de 

Rietveld.en utilisant le programme MAUD. Différents paramètres ont été étudiés notamment 

la composition des phases  trouvées et leurs paramètres structuraux / microstructuraux tels 

que les paramètres du réseau, la taille moyenne des cristallites <L>, les taux de 

microdéformations <σ2>1/2 et les probabilités de fautes d'empilement (SFP).  

Pour un temps de broyage prolongé, un mélange de phase amorphe, de phases 

cristallines NiTi-martensite (B19`) et NiTi-austénite (B2), en plus des solutions solides FCC-

Ni (Ti) et HCP-Ti (Ni), se sont formées. La taille des cristallites diminue jusqu'à l'échelle 

nanométrique tandis que le taux de microdéformations augmente. On observe que pour des 

temps de broyage les plus longs, les déformations plastiques introduisent une grande quantité 

de défauts d'empilement dans HCP-Ti (Ni) plutôt que dans FCC-Ni (Ti), qui sont 

principalement responsables de la grande quantité de phase amorphe observée. 

Les mesures magnétiques du mélange de poudres Ni50Ti50 broyées présentent un 

caractère ferromagnétique doux où les paramètres magnétiques se révèlent très sensibles au 

temps de broyage, principalement en raison du raffinement de la taille des particules ainsi que 

de la formation de la phase amorphe. Après 72h de broyage, le champ coercitif Hc augmente 

de la valeur 32.8 pour atteindre 285.8 Oe, cela peut être dû à : (i) diminution du rapport de la 

phase amorphe et (ii) l'augmentation de la proportion de phase martensitique (21,58%). Nous 

avons également observé un changement dans les valeurs de Ms et Mr qui ne sont affectées 

que par la phase amorphe, Plus le pourcentage de la phase amorphe est élevé, plus les 

proportions de Ms et Mr sont faibles.  
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 الملخص:

النانوية بواسطة المطحنة الميكانيكية من مساحيق  50Ti50Niتم تحضير المساحيق

". Fritsch Pulverisette 7باستخدام مطحنة الكرات من نوع "  والتيتانيوم،ميكرومترية للنيكل 

في هذه الدراسة، يتم دراسة تأثير وقت الطحن على تطور الخصائص المورفولوجية والبنيوية 

 .والمغناطيسية

عن طريق مسح المجهر  احيقلمسل مورفولوجيةالكيميائية وتمت دراسة تجانس التركيبة ال

مع تزداد هشاشة المساحيق الإلكتروني إلى جانب التحليل الطيفي للأشعة السينية بالإلكترون.

اللحام البارد لجزيئات المسحوق وأيضا في زيادة الطحن، وهذا من خلال الهيمنة على التكسير 

المتبلور،ونتيجة لذلك، يتم تقليل حجم الجسيم بشكل كبير، وزيادة زيادة كمية الطور غير 

ساعة  72ظهور وزيادة عدد الجسيمات البلورية بعد  المورفولوجي الكروية المتساوية المحاور.

من الطحن، وكما هو موضح أعلاه، يتم ملاحظة عدد كبير من الجسيمات التي تظهر في شكل 

 وزيعًا ممتازًا للعناصر مقارنةً بالنتائج السابقة.بلوري. يوضح تحليل رسم الخرائط ت

فإننا نحصل MAUDمن خلال تحسينات ريتفالد لأنماط الأشعة السينية باستخدام برنامج

على، الاطوار المختلفة المكونة للعينات والمعاملات البنيوية / المجهرية مثل المعاملات 

واحتمالات <σ2>1/2التشوهات المجهرية و<L>متوسط حجم البلورات و  (a, b, c)الشعرية

بعد الطحن لفترات طويلة، يتم تشكيل خليط من الطور غير المتبلور (. SFPالتراص )

الخلائط الصلبة من التيتانيوم والنيكل. ومع ذلك فان وأيضا (B2)والاوستنيت (`B19)رتنسيتاوالم

ارتفاع في الضغط الداخلي  ويصاحبهحجم البلورات يتناقص حتى يصل الى الدرجات النانومترية

)التشوه المجهري(.لوحظ أنه بالنسبة لطول وقت الطحن، فإن التشوه البلاستيكي يدخل كمية 

، التي تكون FCC-Ni (Ti)بدلاً من النيكل  HCP-Ti (Ni)كبيرة من أخطاء التراص في التيتانيوم 

 بلور.مسؤولة بشكل أساسي عن الكمية الكبيرة الملحوظة من الطور غير المت

ا طابعاً مغنطيسياً ناعماً حيث  50Ti50Niوتبدي القياسات المغنطيسية لمخلوط مسحوق 

وجد أن المعاملات المغناطيسية حساسة جداً لوقت الطحن ويرجع ذلك أساسا إلى صقل حجم 

 Hcساعة من الطحن، ارتفع الحقل القسري  72الجسيم وكذلك تشكيل الطور غير المتبلور.بعد 

( زيادة 2( انخفاض في نسبة الطور غير المتبلور و)1ورشتيد وقد يرجع ذلك إلى: )ا 285.8إلى 

تتأثر  Ms وMr(. يمكننا أن نستنتج من هذا التغيير أن قيم ٪21.58المارتنسيت )طور في نسبة 

غير متبلور. وكلما ارتفعت النسبة المئوية للمرحلة اللابلورية، كلما انخفضت قيم الطورالفقط ب

Mrو Ms 
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Introduction générale 

Les alliages à mémoire de forme NiTi ont suscité de grands intérêts scientifiques et 

technologiques, en raison de leurs propriétés mécaniques et chimiques remarquables telles 

que la superélasticité, le comportement de mémoire de forme, la bonne résistance à la 

corrosion, la capacité de stockage de l'hydrogène et la biocompatibilité. Parmi toutes les 

applications connues de ces alliages celles du domaine biomédical et dentaire sont très 

réputées. L'effet de mémoire de forme et l’effet superélastique sont à l’origine de ces 

applications en relation directe avec par l'existence de phases NiTi-austénite (B2) et NiTi-

martensite (B19`). 

 La nature nanométrique de ces alliages ouvre de nouveaux horizons d’utilisation de 

ces alliages. De nombreux procédés ont été utilisés pour synthétiser des alliages à mémoire 

de forme nanocristallins, notamment le dépôt par broyage ionique, le melt-spinning, la 

torsion haute pression, la technique sol-gel, etc... 

Parallèlement, des techniques physiques de production de composés intermétalliques 

NiTi utilisant des poudres de Ni et de Ti ont été rapportées comme la métallurgie des 

poudres, la synthèse auto-propagatrice à haute température, la compression explosive, et le 

broyage mécanique (MA)[1]. 

Parmi les méthodes citées ci-dessus, le broyage mécanique (MA) s'est révélé très 

efficace dans la synthèse d'alliages nanocristallins. Grâce à cette technique, une grande 

variété de matériaux sont produits tels que les intermétalliques, les solutions solides étendues, 

les quasicristaux et les phases amorphes [2]. Dans ce procédé, la réduction de la taille des 

particules est observée, ce qui conduit à des matériaux à grains ultrafins ou nanocristallins.  

En raison des granulométries très fines, les matériaux nanocristallins présentent des 

propriétés différentes et souvent considérablement améliorées par rapport aux matériaux 

polycristallins à grains grossiers classiques [3]. 

Le broyage de mélange de poudres élémentaires Ni et Ti peut conduire, en plus de la  

phase amorphe, à des solutions solides nanocristallines, la phase NiTi-austénite (B2) et NiTi-

martensite (B19`) [4]. Il est alors très important de caractériser les poudres obtenues par MA 

en termes de composition de phases en plus des caractéristiques structurales et 

microstructurales. 
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Le but de ce travail de recherche est consacré à l'étude de l’influence du temps de 

broyage sur les modifications structurales et microstructurales se produisant dans le mélange 

de poudres Ni50Ti50 allié mécaniquement. L’utilisation de la caractérisation par RX est dans 

ce cas incontournable et particulièrement l’utilisation de la méthode de Rietveld dans les 

systèmes, où coexistent la phase amorphe et cristalline, s’avère nécessaire. 

L'analyse de Rietveld, qui est un ajustement complet des motifs de rayons X, a été 

décrite comme une méthode puissante pour la caractérisation structurelle et microstructurale, 

incluant des analyses de phases qualitatives et quantitatives de matériaux nanocristallins 

multiphases contenant un nombre significatif de réflexions chevauchantes.  

Ici, il convient de mentionner que la forme du pic de diffraction peut être décrite comme une 

combinaison de deux fonctions, l’une  Gaussienne associée aux microdéformations et l’autre 

Lorentzienne associée à la taille des cristallites. De nombreux modèles, Williamson-Hall [5], 

Halder-Wagner [6], Warren-Averbach [7] et Rietveld [8] ont pris en considération les 

paramètres instrumentaux. Dans la littérature, la méthode de Rietveld a été adoptée avec 

succès pour la détermination des paramètres microstructuraux de divers systèmes [9, 10]. 

L’analyse des diffractogrammes de poudres de Ni50Ti50 broyées à différents temps en 

utilisant l’affinement par la méthode de Rietveld a permis d’accéder à la composition des 

phases et leurs paramètres de réseau, à la taille des cristallites, aux taux de micro 

déformations et aux taux de défauts de réseau tels que la densité de dislocations et les fautes 

d'empilement.  

Parrallèlement à la caractérisation par RX une analyse morphologique des poudres a 

été menée par microscopie à balayage suivie de l’évolution des propriétés  magnétiques de 

ces poudres en fonction du temps de broyage. 

Ce travail est regroupé dans un manuscrit structuré en 4 chapitres.  

Le chapitre 1 présente une vision d’ensemble sur la transformation martensitique qui 

est à l’origine des propriétés des alliages à mémoire de forme, et les différents effets qui 

découlent de la transformation martensitique : l’effet mémoire de forme et l’effet 

pseudoélastiques... les alliages NiTi et leur propriétés sont présentés dans ce chapitre. 
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Le deuxième chapitre présente un bref rappel des notions générales sur les 

nanomatériaux, avec leurs propriétés mécaniques, magnétiques…, suivies par la présentation 

des propriétés structurales particulières des alliages NiTi nanostructurés et les applications 

des alliages à mémoire de forme nanostructurés. Les procédés d’élaboration des 

nanomatériaux sont présentés dans ce chapitre .Une attention particulière a porté sur le 

broyage mécanique. 

 Pour étudier l’effet des conditions de broyage sur les propriétés structurales, 

microstructurales et magnétiques des échantillons élaborés, nous avons associé plusieurs 

techniques de caractérisation : Microscopie électronique à balayage, Diffraction de rayon X, 

affinement par la méthode de Rietveld, suivi par une analyse des propriétés magnétiques par 

VSM. Ces techniques sont présentées dans le chapitre 3. 

Les résultats expérimentaux obtenus par les différentes techniques ainsi que leurs 

discussions font l’objet du quatrième et dernier chapitre. 
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Les alliages a mémoire de forme  

et l’alliage TiNi et leur propriétés 

 Ce chapitre s’articule en troi 

grandes parties. La première 

concerne La transformation 

martensitique. Dans la deuxième 

partie, nous rappelons les alliages 

a mémoire de forme et leur 

propriétés, et ensuit a la troisième 

partie on parle a les alliages NiTi 

et leur propriétés  
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I.1La transformation martensitique 

I.1.1 Introduction 

Historiquement, le terme de transformation martensitique décrit la transformation de 

l’austénite des aciers (alliage fer-carbone) en martensite lors d’une trempe. Par extension, ce 

terme a été généralisé pour un grand nombre d’alliages dont les transformations de phase 

possèdent certaines caractéristiques typiques de la transformation des aciers [1]. 

I.1.2Définitions de la transformation martensitique 

Ainsi la définition de la transformation martensitique a été élargie à d’autres alliages et 

idéalement, on désigne toute transformation displacive du première ordre entrainant une 

déformation homogène du réseau constituée principalement par du cisaillement [2, 3,4]. 

 La transformation est displacive ; 

II existe deux grandes familles de transformation de phases : les transformations 

reconstructives et les transformations displacives [5]. Les premières se font par rupture des 

liaisons chimiques. Les déplacements des atomes se font par diffusion. De telles 

transformations sont donc thermiquement activées et ne peuvent se produire qu'à des 

températures relativement élevées. Dans la seconde catégorie, une nouvelle phase est produite 

lors d'une déformation des mailles du cristal, sans rupture des liaisons, par un déplacement 

coopératif des atomes, c'est-à-dire de manière coordonnée, sur de petites distances (inférieures 

à une distance interatomique). Ce mécanisme, dans lestransformations displacives ne 

nécessite pas d'activation thermique, elles peuvent donc se produire à basses températures [6]. 

 La transformation est du premier ordre : 

Il existe une discontinuité de dérivées premières des grandeurs thermodynamiques à la 

température de transformation. Les deux phases, haute et basse température, peuvent coexister 

et sont séparées par une interface nette [5]. 
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 Déformation homogène du réseau : 

Cette déformation est due principalement à un cisaillement. Une conséquence de la 

déformation homogène est l’existence de relations cristallographiques entre la phase mère et 

la martensite [7]. 

Il est à noter que certaines transformations displacives peuvent ne pas conduire à une 

déformation homogène de réseau, ces transformations sont basées principalement sur des 

déplacements de type shuffle (FigureI.1) qui correspondent à un cisaillement accompagnant 

un déplacement relatif des atomes à l’intérieur de la maille. Mais bien que displacives, ces 

transitions ne sont pas considérées comme des transformations martensitiques au vu de la 

définition retenue [8]. 

 

Figure I.1: Schématisation bidimensionnelle des transformations de phases displacives. 

I.1.3Différents aspect de la transformation martensitique 

I.1.3.1 Aspect géométrique 

La formation du produit martensitique se manifeste par l’apparition de plaquettes qui 

sont séparées par une interface plane appelée plan d’habitat ou plan d’accolement(Figure 

I.2). 
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C’est un plan invariant parce que tout vecteur de ceplan ne subit ni déformation, ni 

rotation à l’échelle macroscopique [9]. 

 

Figure I. 2 : Effet produit par l’apparition d’une plaquette de martensite dans un 

monocristal de phase mère(a) à l’échelle macroscopique,(b) à l’échelle atomique. 

La transformation se produit par un cisaillement d’un cristal d’austénite, chaque 

cisaillement est caractérisé par un plan d’habitat, de normale�⃗⃗� et la direction de cisaillement d. 

A partir d’un monocristal d’austénite (cubique centré), il existe 24 possibilités 

d’orientation de la martensite (cfc), appelées variantes chacune d’elles caractérisée par un 

cisaillement (�⃗⃗� , d). 

Les diverses variantes sont équiprobables et leur déformation se compensent 

mutuellement de telle façon qu’il n’y a pas déformation macroscopique. Ce phénomène est 

appelé auto-accommodation (Figure I.3)[9,10] 

 

(a) 

(b) 
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Figure I.3 : Phénomène d’auto-accommodation : schéma simplifié à deux variantes dans 

un monocristal d’austénite(a) à l’échelle macroscopique,(b) à l’échelle atomique. 

 

 I.1.3.2 Aspect cristallographique 

Il existe des relations cristallographiques entre le réseau cristallin de la martensite et celui 

de la phase mère [13.14]. Ces relations résultent de l’aspect phénoménologique de la 

transformation martensitique qui peut être décrit par trois opérations successives [14] : 

 Une déformation homogène du réseau qui assure le passage structurale 

austénitemartensite. 

 Un cisaillement à réseau invariant qui s’opère par glissement ou par maclage et qui est 

tel que la transformation garde un plan non distordu. 

(b) 

(a) 
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 Une petite rotation de corps rigide pour amener le plan non distordu parallèle à sa 

position initiale. 

A l’échelle macroscopique, le changement de forme globale est un cisaillement homogène 

(Figure I.4) qui s’opère parallèlement au plan d’habitat dont la trace sur la surface du matériau  

est facile à observer au microscope optique. Les plans d’habitat sont des plans de multiplicité 

élevée, cette multiplicité permet aux plaquettes de se développer selon un nombre important 

d’orientation différentes au sein d’un même grain austénitique. Ceci est gouverné par l’effet 

d’accommodation [15]. 

Figure I.4 : Représentation schématique de la transformation martensitique. 

 

I.1.4 Caractéristiques thermiques 

I.1.4.1Températures de transformation 

Lors de la transformation martensitique, de nombreuses propriétés physiques sont 

modifiées. Ces modifications permettent de déterminer les points de transformation. On 

utilise principalement la résistivité électrique [16], la calorimétrie différentielle à 

balayage(DSC) [17], mais également le pouvoir thermoélectrique (PTE) [18], les RX [15], 
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l'émission acoustique (EA) [19], le frottement intérieur [20] et la mesure du module de 

Young [21]. 

 

La transformation martensitique est caractérisée par quatre températures : 

Ms : température au-dessous de laquelle la martensite apparaît (martensite Start) 

Mf : température au-dessous de laquelle tout l’échantillon est transformé en martensite 

(martensite finish) 

As : température au-dessus de laquelle l'austénite apparaît (austénite Start) 

Af : température au-dessus de laquelle tout l'échantillon est transformé en austénite (austénite 

finish). 

 

 

La transformation débute au refroidissement à la température Ms. Cette transformation 

est complète à la température Mf. Entre ces deux températures, il y a coexistence des deux 

phases (caractéristique d'une transformation du 1er ordre). Si le refroidissement est 

interrompu, il n'évolue plus dans la plupart des cas. On montre ainsi qu'elle est théoriquement 

indépendante du temps. 

Au retour, à température croissante, la transformation inverse débute à la température 

As, et se termine à AF qui est plus élevée que Ms. Si l'on trace la fraction volumique de 

matériau transformé en fonction de la température, on observe une hystérésis. Ceci est dû à la 

Température 

Taux transformé (%) 

100 

90 

50 

10 

0 MS AF 

MF AS 

HT 

Figure I.5 : Températures et hystérésis de la transformation martensitique. 
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présence d'une énergie irréversible, correspondant à une dissipation d'énergie mécanique 

transformée en chaleur (Figure I.5). 

Ces températures de transformation sont très sensibles à la composition chimique de 

l'alliage ainsi qu'à son histoire thermomécanique. 

I.1.5 Aspect cinétique  

La transformation martensitique est la résultante de deux processus fondamentaux : 

I.1.5.1 Germination 

Plusieurs théories tentent d’expliquer cette étape complexe de formation de la 

martensite. Certains auteurs supposent la présence dans l’austénite d’embryons de martensite 

à partir de boucles de dislocations. Leur croissance se ferait alors par l’apparition de nouvelles 

boucles [22, 23]. D’après certains auteurs, des fautes d’empilement comprises entre deux 

dislocations dissociées pourraient aussi jouer le rôle d’embryons de martensite[24, 25]. Les 

germes de martensite pourraient aussi être préexistants et grandir dans le voisinage d’une 

dislocation qui relaxerait le champ de contrainte élastique les entourant [26, 27].Enfin, la 

martensite pourrait provenir de zones mécaniquement instables et activées par des défauts de 

cisaillement, tels que des dislocations [28, 27]. 

I.1.5.2 Croissance 

Les plaquettes de martensite déjà formées croissent presque instantanément avec une 

vitesse limitée par la propagation des ondes élastiques dans le matériau .Cette croissance 

s’établit par le mouvement des interfaces austénite-martensite et indépendamment de la 

température (aucun phénomène d’activation thermique n’est nécessaire) [10]. 

I.1.6 Les différents types de transformation martensitique 

L’étude des positions relatives des points de transformation MS ,Mf ,AS ,Af et de 

mécanismes de croissance conduit à distinguer deux types de transformation 

martensitique [11, 12]. Les transformations par Burst (avalanche) et les transformations 

thermoélastiques. Dans le cas de transformations par Burst, qui se déroulent par avalanche, 

elles ne sont  généralement pas réversibles et ne peuvent donner lieu à des applications. 

I.1.7La transformation thermo élastique 

Ce type de transformation est caractérisé par [29] : 

 Des déformations élastiques, à chaque température comprise entre MS et MF. 
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 Un équilibre entre l’effet thermique et l’effet élastique .faible hystérésis (de 5k à 

20k) due à sa faible énergie motrice, à l’opposé de la transformation par 

burst [29]. 

 La transformation continue par croissance des plaquettes déjà formées. 

 Au chauffage, la transformation inverse s’effectue par un mouvement de retour des 

interfaces et la phase mère est totalement restaurée. 

 Si la température est maintenue constante, les interfaces sont stoppées et la 

croissance des plaquettes s’arrête. 

 La transformation est réversible. 

On distingue deux types de transformations thermoélastiques (Figure I.6 et I.7). 

 

 

 

 

I.1.8 Aspect thermodynamique  

Si nous partons du fait que la transformation martensitique n’entraine pas un 

changement de composition, elle peut être considérée, du point de vu de l’équilibre 

thermodynamique, comme un système à un composant. La phase en équilibre est celle dont 

l’énergie libre est la plus basse. La figure I.8 montre schématiquement la variation de 

Figure I.6 :Transformation thermoélastique 

de type I. Les points de transformation 

s’échelonnent comme suit :   Mf<MS<AS<Af 

Figure I.7 :Transformation 

thermoélastique de type II. Les points de 

transformation s’échelonnent comme suit :   

Mf< AS< MS<Af 
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l’énergie libre chimique des phases austénitique (GA) et martensitique (GM) [30].La 

température d’équilibre entre les deux phases, pour laquelle le terme d’énergie chimique 

∆GC (A---M) = GM - GA=0, est notéeT0. 

 

 

Pour T<T0, on a ∆G (A---M) <0 et la transformation peut s’effectuer. En fait, cette 

transformation va se produire à une température MS< T0, car il lui faut vaincre la barrière 

énergétique due : 

 Au processus de germination de la martensite (énergie chimique) 

 A la création d’interfaces martensite / austénite 

 À la déformation élastique et plastique créée, par la martensite dans la phase mère. 

Dans le cas des transformations par burst ∆G (A-M) et ∆G (M -A) sont importants, entre 

autre du fait du fort changement de volume entre les deux phases, ce qui implique une forte 

hystérésis. En général, on considère que [30] : 

T0= 
𝟏

𝟐
 (MS+AS) 

Par contre, pour les transformations thermo élastiques de type II, la première (respectivement 

dernière) plaquette de martensite apparue lors de la transformation directe est la dernière 

(respectivement première) à disparaître durant la transformation inverse. On définit alors deux 

températures d’équilibre [31.30] : 

T0= 
𝟏

𝟐
 (MS+Af) pour le premier volume de martensite 

T0= 
𝟏

𝟐
 (Mf+AS) pour le dernier volume de martensite 

MS 

Ga= Gm 

Austénit

e 

Martensite 

T0 

Energie 

libre 

Températur

e  

AS 

Figure I.8: Variation de l’énergie libre austénitique et martensitique en 

fonction de la température 
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Ces transformations thermoplastiques mettent en jeu de faibles variations des énergies 

motrices et chimiques. 

 

I.1.9 Aspect mécanique 

Jusqu’à maintenant, nous avons n’avons décrit que la transformation martensitique 

induite thermiquement, c’est-à-dire par simple changement de température. 

Cependant, la martensite peut également être induite par l’application d’une contrainte. 

Au-dessus de Ms, la martensite apparait a partir d’une certaine contrainte critique (figure I.9) 

qui croit avec la température de manière linéaire selon la loi de Clausius-Clapeyron : 

 

𝐝𝛔

𝐝𝐓
 = 

∆𝐇𝐚→𝐦𝛒

𝐓𝟎𝛆
 

Où :   T0  : Température d’équilibre de transformation. 

∆Ha→m: Enthalpie de transformation directe. 

ρ : Masse volumique. 

ε : Déformation macroscopique associée à la transformation directe. 

 

Figure I.9 : Schématisation de la loi de Clausius Clapeyron. 

(1) à température constante et contrainte croissante. 

(2) à contrainte constante et température croissante. 
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I.2Propriétés thermomécaniques des AMF : 

I.2.1 Introduction 

Selon la norme française AFNOR NF A 51-080 (1991), [33], la définition d’un alliage 

à mémoire de forme est la suivante : *un alliage métallique possède une mémoire de forme, 

si après déformation permanente (typiquement de quelques centièmes) à basse température, 

il retrouve sa forme initiale par simple chauffage *. Cette définition est illustrée par 

la figure I.10. 

Figure I.10 : Illustration et définition d’un alliage à mémoire de forme 

 

Lorsqu’on applique une contrainte à un alliage à mémoire de forme, sa réponse diffère 

selon qu’il est initialement à l’état austénitique ou martensitique [34, 35]. Le comportement 

vis à vis de cette contrainte ainsi que le caractère thermoélastique de la transformation 

martensitique confèrent aux alliages à mémoire de forme des propriétés thermomécaniques 

surprenantes [36]: effet mémoire de forme [37], effet caoutchoutique [38], effet 

superélastique [39] …. 
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I.2.2 Effet mémoire de forme 

I.2.2.1 Effet mémoire de forme simple sens 

Il est décrit par Muller [40] en 1988, et autres auteurs [41]comme étant: «le 

recouvrement de forme d’un objet au chauffage après déformation en phase martensitique 

"phase basse température" ». 

Cet effet s’effectue en quatre étapes (figures I.11 et I.12) : 

 On refroidit l’échantillon à une température T1 inférieure à Mf, la transformation 

martensitique est réalisée par auto-accommodation des variantes, sans changement de 

forme par rapport à la phase haute température. 

 L’échantillon est déformé à basse température (T<Mf). L’effet d’une contrainte sur 

l’échantillon martensitique donne lieu à un processus de réorientation des variantes de 

martensite. Dans ce mécanisme, la déformation observée est le résultat du 

déplacement des interfaces martensite/martensite. La croissance de certaines variantes 

favorables à la déformation dans le sens de la contrainte s’effectue au détriment 

d’autres variantes. 

 Le retrait de la contrainte laisse une déformation permanente. 

 Quand on chauffe l’échantillon à une température T>Af, il retrouve sa forme haute 

température. 

Figure I.11: Chargement thermomécanique séquentiel permettant d’obtenir l’effet 

mémoire de forme simple sens [40] 
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Figure I.12 : Effet mémoire de forme simple sens [42] 

I.2.2.2 Effet mémoire de forme double sens 

L’effet mémoire double sens correspond à l’aptitude du matériau de posséder deux 

formes stables, une forme haute température (dans l’état austénitique) et une forme basse 

température (dans l’état martensitique). Le passage de l’état haute température à l’état basse 

température (et inversement) entraîne un changement de forme qui est réversible [43, 44] : 

 

 

Le changement de forme spontanéest ainsi observé soit au cours du chauffage ou au 

cours du refroidissement en l’absence de sollicitation mécanique extérieure. Cet effet peut être 

σ = 0 

Figure I.13 : Effet mémoire double sens. 
 

Température  

 

MS AF 

MF AS 

Déformation  

Déformation 

spontanée 



Chapitre I. Les alliages a mémoire de forme et l’alliage TiNi et leur propriétés  

 

17 

 

obtenu à la suite d’un traitement thermomécanique particulier appelé « éducation ». Le 

passage d’une forme à l’autre est obtenu par un simple changement de température [16]. 

Le traitement d’éducation  introduit une source d’anisotropie dans la structure austénite, 

tels que, des défauts cristallins avec une orientation préférentielle ou de précipités cohérents 

associés à des champs de contraintes internes qui ont des actions sur la nucléation et/ou la 

croissance de variantes particulières de martensite. Des variantes martensitiques stabilisées et 

orientées peuvent aussi persister dans les phases austénitiques après l’éducation, lors de 

refroidissement ces débris (variante martensitique) seraient les premiers à croître en formant 

des variantes préférentielles [1, 45,14]. 

Remarque : 

Il existe de nombreuses méthodes d’éducation : 

 Cyclage mécanique en effet mémoire de forme simple sens. 

 Cyclage mécanique par effet superplastique. 

 Cyclage thermique sous contrainte constante. 

 Vieillissement sous contrainte dans l’état austénitique, afin de stabiliser la phase mère, 

ou en phase martensitique pour produire une précipitation. 

 Déformation plastique non homogène (torsion, flexion) à l’état austénite ou 

martensite [1]. 

I.2.2.3 Effet super-élastique 

L’effet super-élastique dans les AMF est très souvent utilisé dans les applications 

[39,12]. Il se caractérise par la récupération complète de la forme de l’échantillon lorsque la 

contrainte cesse [46]. Cette propriété a été observée pour la première fois dans un alliage 

cuivre zinc en 1952 [47]. Elle est de nature mécanique, dépend également de la 

transformation martensitique, mais contrairement à l’effet mémoire de forme, elle n’est pas de 

nature thermique. 

La super-élasticité est obtenue en appliquant une contrainte croissante à une température 

donnée supérieure à la température de transformation martensitique [29] 

Elle se caractérise par une contrainte seuil σs fortement dépendante de la température 

(évolue linéairement avec la température selon la loi de Clausius Clapeyron) et produit une 

déformation εAM recouvrable à la décharge, largement supérieure à la déformation élastique 

usuelle des métaux. Dans un essai de traction uniaxiale on met en évidence trois domaines 

distincts [47, 48]. 
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  Aux contraintes inférieures à σs, l’austénite se déforme élastiquement. 

  A partir de la contrainte de seuil σs la transformation de phase austénite/ martensite 

s’effectue sous une contrainte approximativement constante jusqu'à une déformation 

εAM qui est la déformation maximale réversible.  

 Au-delà d’une contrainte σs la martensite se déforme élastiquement. 

 A l’arrêt de la contrainte, le matériau retourne en austénite, car la martensite n’est pas 

stable dans le contexte thermique [39]. 

 

Remarques : 

 La température à laquelle se déroule la déformation, a une grande importance : la 

contrainte exercée sur le matériau, pour le déformer, se déroule toujours en phase 

austénitique. 

 Les propriétés super-élastiques d’un AMF dépendent fortement du traitement 

thermomécanique préalable. Un durcissement de la matrice, par exemple, permet 

d’appliquer une contrainte (σs) plus élevée sans induire une déformation plastique 

résiduelle et d’améliorer la résistance à la fatigue. 

 

 

Figure II-14 : Effet  superélastique. 

a) Monocristal 

b) Polycristal 

 

 

Déformation 

T>AF 

Contrainte  

(a) 

(b) 

σs 
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I.3 Les alliages TiNi et leur propriétés : 

I.3.1 Présentation des éléments purs Titane et Nickel : 

I.3.1.1 Le Titane : 

L’élément Titane (Ti) est le 10ème élément le plus abondant de la croûte terrestre. C’est 

un métal de transition léger, résistant, d’un aspect blanc métallique et qui résiste à la 

corrosion. Il est principalement utilisé dans les alliages légers et résistants.  

Il possède à la fois les qualités d’élasticité et de ductilité d’un métal en son cœur et 

l’inertie chimique d’un oxyde passivant en surface. En d’autres termes, la résistance à la 

corrosion et la biocompatibilité sont comparables à celles de la céramique sans toutefois 

présenter son caractère fragile (voir tableau I.1). 

Le Titane peut exister sous 2 formes cristallines qui se différencient par la nature du 

réseau cristallin avec transformation réversible à 882°C.  

Le Titane peut cristalliser dans le système Hexagonal Compact (hcp) ; c’est le Titane 

alpha (Ti α) qui constitue la forme la plus stable à température ordinaire.  

Il peut également cristalliser dans le système cubique centré (cc) ; c’est le Titane béta 

(Ti β) qui existe aux températures élevées jusqu’au point de fusion. 

I.3.1.2 Le Nickel 

Le nickel est un élément métal de transition du bloc d, le plus léger du groupe 10, et il 

est un métal blanc argenté, parfois légèrement grisâtre,  

Le nickel est classé comme métal de transition, c'est un corps solide assez dur, le plus 

dur des métaux après le chrome, tenace,ductile, malléable. Pour le métallurgiste, les propriétés 

mécaniques du nickel sont voisines de celles du fer. Il se laisse laminer et étirer en fils assez 

fins(voir tableau I.1). 

Il existe sous deux variétés allotropiques, Une structure hexagonale compacte (hcp) 

c’est le Ni α, cette phase instable et une structure cubique a faces centrées (Ni β) stable 

jusqu’à la température de fusion TF=1450°. 

Cette phase, de paramètre de maille aNi=0,532 nm et de groupe d’espace Fm-3m, est 

ferromagnétique à température ambiante et devient paramagnétique au-dessus de température 

de Curie Tc=368°C 

https://fr.wikipedia.org/wiki/%C3%89l%C3%A9ments_du_bloc_d
https://fr.wikipedia.org/wiki/%C3%89l%C3%A9ments_du_groupe_10
https://fr.wikipedia.org/wiki/M%C3%A9tal_de_transition
https://fr.wikipedia.org/wiki/Chrome
https://fr.wikipedia.org/wiki/Ductilit%C3%A9
https://fr.wikipedia.org/wiki/Mall%C3%A9abilit%C3%A9
https://fr.wikipedia.org/wiki/Allotropie
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Propriétés Titane  Nickel 

Informations générales 

symbole, numéro Ti, 22 Ni, 28 

Famille d’élément Métal de transition Métal de transition 

Groupe, Période, bloc 4, 4, d 10, 4, d 

Masse volumique 4,51 g·cm-31 8,902 g·cm-3(25 °C) 1 

Dureté 6 4 

Couleur Blanc argenté Blanc argenté, reflet gris 

Propriétés atomiques  

Masse atomique 47,867 ± 0,001 u1 58,6934 ± 0,0002 u1 

Rayon atomique (calcule) 140 pm (176 pm) 135 pm (149 pm) 

Rayon de covalence 160 ± 8 pm3 124 ± 4 pm2 

Oxyde Amphotère faiblement basique 

Système cristallin Hexagonal compact Cubique à faces centrées 

Propriétés physique  

État ordinaire Solide solide (ferromagnétique) 

Point de fusion 1 668 °C1 1 455 °C1 

Énergie de fusion 15,45 kJ·mol-1 17,47 kJ·mol-1 

Énergie de vaporisation 421 kJ·mol-1 370,4 kJ·mol-1 

Vitesse du son 5 990 m·s-1 à 20 °C 4 970 m·s-1 à 20 °C 

Divers 

Chaleur massique 520 J·kg-1·K-1[+] 440 J·kg-1·K-1 à 20 °C3 

Conductivité électrique 2,34×106 S·m-1 14,3×106 S·m-1 

Conductivité thermique 21,9 W·m-1·K-1 90,7 W·m-1·K-1 

Tableau I.1 : Différentes propriétés des éléments purs (Titane et Nickel). 

I.3.2Généralités sur l’alliage TiNi. 

L’alliage Ti-Ni a été élaboré en premier par W.J Buhler et R. Wiely en 1961 [49] et 

baptisé Nitinol. Ainsi, il a été le premier alliage fabriqué industriellement en 1969 par la 

société Raychem pour des applications dans le domaine de l’aéronautique militaire. Ses 

propriétés fonctionnelles intéressantes ont favorisé son utilisation dans de nombreux 

domaines actifs [50] tels que : la médecine, l’aéronautique, la robotique …etc. De sorte que 

l’alliage Ti-Ni est actuellement le plus communément utilisé. Ci-dessous sont énumérées 

quelques propriétés de ce type d’alliage : 

 Des propriétés thermomécaniques liées à l’effet mémoire de forme et l’effet 

superélastique. 

 Une bonne résistance à la corrosion comparée à celle des aciers inoxydables [51] 

https://fr.wikipedia.org/wiki/M%C3%A9tal_de_transition
https://fr.wikipedia.org/wiki/M%C3%A9tal_de_transition
https://fr.wikipedia.org/wiki/Groupe_4_du_tableau_p%C3%A9riodique
https://fr.wikipedia.org/wiki/P%C3%A9riode_4_du_tableau_p%C3%A9riodique
https://fr.wikipedia.org/wiki/Bloc_d_du_tableau_p%C3%A9riodique
https://fr.wikipedia.org/wiki/Groupe_10_du_tableau_p%C3%A9riodique
https://fr.wikipedia.org/wiki/P%C3%A9riode_4_du_tableau_p%C3%A9riodique
https://fr.wikipedia.org/wiki/Bloc_d_du_tableau_p%C3%A9riodique
https://fr.wikipedia.org/wiki/Titane#cite_note-HandbookChemPhys90-1
https://fr.wikipedia.org/wiki/Nickel#cite_note-HandbookChemPhys90-1
https://fr.wikipedia.org/wiki/Masse_atomique
https://fr.wikipedia.org/wiki/Titane#cite_note-HandbookChemPhys90-1
https://fr.wikipedia.org/wiki/Nickel#cite_note-HandbookChemPhys90-1
https://fr.wikipedia.org/wiki/Rayon_atomique
https://fr.wikipedia.org/wiki/Rayon_de_covalence
https://fr.wikipedia.org/wiki/Titane#cite_note-3
https://fr.wikipedia.org/wiki/Nickel#cite_note-2
https://fr.wikipedia.org/wiki/Oxyde
https://fr.wikipedia.org/wiki/Syst%C3%A8me_cristallin
https://fr.wikipedia.org/wiki/Hexagonal_compact
https://fr.wikipedia.org/wiki/Cubique_%C3%A0_faces_centr%C3%A9es
https://fr.wikipedia.org/wiki/Phase_(thermodynamique)
https://fr.wikipedia.org/wiki/Ferromagn%C3%A9tisme
https://fr.wikipedia.org/wiki/Point_de_fusion
https://fr.wikipedia.org/wiki/Titane#cite_note-HandbookChemPhys90-1
https://fr.wikipedia.org/wiki/Nickel#cite_note-HandbookChemPhys90-1
https://fr.wikipedia.org/wiki/%C3%89nergie_de_fusion
https://fr.wikipedia.org/wiki/%C3%89nergie_de_vaporisation
https://fr.wikipedia.org/wiki/Vitesse_du_son
https://fr.wikipedia.org/wiki/Capacit%C3%A9_thermique_massique
javascript:BoiteDeroulante_toggle(0);
https://fr.wikipedia.org/wiki/Nickel#cite_note-Kirk-Othmer-3
https://fr.wikipedia.org/wiki/Conductivit%C3%A9_%C3%A9lectrique
https://fr.wikipedia.org/wiki/Conductivit%C3%A9_thermique
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 Un bon comportement en fatigue ce qui le rend apte au fonctionnement répétitif. [52]  

 Une bonne résistance mécanique (Rm = 800 à 1000 MPa) [53]  

 Uneexcellentebiocompatibilité [54]  

Le tableau I.2 présente les différentes propriétés thermomécaniques ainsi que les différentes 

grandeurs physiques de l’alliage Ti-Ni. 

Propriétés Austénite Martensite 

Propriétés de la transformation martensitique 

Température de transformation Ms (°C) -200 à 110(60°C pour Ti50Ni50) 

Hystérésis ̴ 30 

Enthalpie de transformation (J/g) ̴ 28 

Effet mémoire simple sens maximum (%) Monocristal : 8 

Déformation superplastique (%) Monocristal : 10 / Poly cristal : 4 

Contrainte de révision maximale (MPa) 700 

Propriétés physique 

Température de fusion (°C) 1310 

Densité à 20°C (g/cm3) 6.55 6.47 

Conductibility thermique (W/m.°C) 18 8.6 

Coefficient de dilatation thermique (10-6Ωm) 11 6.6 

Tenue en corrosion Excellente 

Propriétés électriques et magnétiques 

Résistivité électrique à 20°C (10-6Ωm) 1.0 0.8 

Perméabilité magnétique  <1.002  

Propriétés mécaniques 

Module de Young (GPa) ̴ 83 ̴ 28 à 41 

Limite élastique (MPa) 20 – 800 150 – 300 

Résistance mécanique maximale Rm (MPa)  800 - 1100 

Allongement à la rupture (%)  15- 40 

Dureté (Hv) ̴ 300 ̴ 200 

Tableau I.2 : Propriétés physico-chimiques et mécaniques de l’alliage Ti-Ni. 
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I.3.3 Diagramme d’équilibre du system Ti-Ni 

La connaissance du diagramme d’équilibre du système TiNi est primordiale pour le 

choix futur des traitements thermiques qui permettent de mettre en œuvre les caractéristiques 

de mémoire de forme. Cependant, ce diagramme reste largement controversé depuis qu’il été 

établi. 

La présence de la phase TiNi proche de la composition équiatomique à haute 

température a été d’abord mise en évidence par Laves et Wallbaum [55]. Duwez et Taylor 

[56] ont été les premiers à rapporter la décomposition de NiTi en Ti2Ni et NiTi3 à 800°C 

(figure I.15(a)). 

En 1955, Poole et Hume-Rothery [57] ont réalisé un examen complet du diagramme de 

phase NiTi au-dessus de 900°C. Ils ont montré ainsi que la limite de solubilité pour les 

alliages riche en Ti est proche de 50% de Ni et elle est pratiquement une droite. Dans le coté 

riche en Ni, la solubilité décroit graduellement avec la diminution de la température. En outre, 

ils ont confirmé la conclusion de Duwez et taylor, c’est-à-dire que la phase TiNi subit une 

décomposition de type eutectoїde à 800°C. 

En 1961, Purdy et Parr [58] Ont étudié le diagramme de phases TiNi en utilisant la 

diffraction des rayons X à haute température et les techniques métallographiques. Le 

diagramme proposé met en évidence une décroissance rapide de la limite de solubilité dans 

les alliages riches en Ni et une absence de toute décomposition eutectoїde (figure I.15(b)). Ils 

ont trouvé que la phase TiNi se transforme en une phase π (de structure hexagonale) et cette 

transformation est réversible. C’était la première observation de la transformation 

martensitique dans l’alliage TiNi. 

Apres la découverte de l’effet de mémoire de forme en 1963, le diagramme des phases 

TiNi a été réexamine par Wasilewski et al [59]. Ils ont mis en évidence une nouvelle phase 

TiNi et ont proposé un nouveau diagramme de phase qui comporte une décomposition 

péritectoїde à 625°C (figure I.15(c)). Cette décomposition n’a jamais pu être confirmée par 

des travaux ultérieurs. 
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Figure I.15 : Les trois propositions de diagramme d’équilibre du Ti Ni (en % atomique) : 

(a) Duwez et Taylor [55] 

(b) Purdy and parr [57] 

(c) Wasilewski et al [59] 

 

La figure I.15 présente plusieurs propositions contradictoires de diagramme d’équilibre 

pour le système binaire NiTi. Cependant, une comparaison de l’ensemble de ces diagrammes 

permet de tirer des informations communes [60] : 

 Pour T<650°C, le domaine d’existence de la phase β devient très étroit, est compris 

entre 50et 50,5%at. en Ni. 

 La limite de solubilité de la phase β dans les alliages riche en Ti est presque verticale 

et correspond à 50%at. de Ti. 

 La limite de solubilité de la phase β dans les alliages riche en Ni diminue 

graduellement en descendant en température et devient négligeable à 500°C. 

 les alliages riche en Ni (>50,4% Ni) produit des précipités au cours du traitement de 

vieillissement tel que le produit final est constitué du NiTi3 et de matrice NiTi. 

L’intervalle d’existence de la phase β50/50 stable est très restreint, de ce fait, un faible 

écartement de la composition chimique modifie la température de la transformation Ms 

(figure I.16). Cette figure montre une faible évolution de Ms (Ms = 60 à 70°C) lorsque la 

concentration en nickel est inférieure à 50%. Tandis que pour les alliages riches en nickel la  
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température Ms évolue plus rapidement et elle dépend ainsi fortement de la composition [60]. 

 

Figure I.16 : Evolution de la température de transformation MS de l'alliage NiTi en 

fonction de la composition atomique en Ni [61] 

I.3.4 Cristallographie de l’alliage TiNi : 

La plupart des alliages à mémoire de forme présentent une phase haute température 

ordonnée (austénite) qui est en général de type cubique à faces centrées ou cubique centrée.  

Cette phase de haute symétrie se transforme lors de refroidissement en une phase de 

symétrie moins élevée, nommée "Martensite". L'ordre atomique est important pour la 

réversibilité de transformation thermoélastique, sans être une condition nécessaire à son 

apparition il s’agit d’une condition suffisante. 

I.3.4.1 Phase austénite 

Les alliages à base de Ti-Ni, présentant l'effet mémoire de forme ont une structure 

cristallographique à haute température de type cubique B2 (type de CsCl). Cette phase, 

appelée phase mère ou austénite, est une phase ordonnée qui n'est stable que pour une gamme 

de composition trés proche de la composition équiatomique [60]. 

I.3.4.2 Phase martensite 

Depuis la découverte des propriétés intéressantes de Ti-Ni, plusieurs chercheurs 

(Hehemann, 1971[62], Michal, 1981[63]) ont tenté de déterminer la structure de la phase 

martensitique. Les paramètres de réseau et les positions des atomes proposés par ces 
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chercheurs sont tous relativement proches (Tableau II.3). Seul Bührer et ses collaborateurs 

[64] ont obtenu, en 1983, des résultats complets en diffraction neutronique proposant un 

groupe d'espace P21/m. Ces résultat ont été confirmés, en 1985, par Otsuka et collaborateurs 

[65] par des mesures en rayons X. Cette structure monoclinique est appelée B’19. 

 

Figure I.17 : Présentation des structures martensite (B’19) et austénite (B2) du système 

NiTi. 

 HS MS OSS BGK MS 

Systèmes Monoclinique 

Groupe 

d’espace 

P1121/m P1121/m P12/C1 P21/m 

a(Å) 2.883 2.885 2.889 2.884 

b(Å) 4.623 4.622 4.120 4.110 

c(Å) 4.117 4.120 4.622 4.665 

Β (ᵒ) / / 96.8 98.10 

γ (ᵒ) 96.8 96.8 /  

2(e) (x,y, 1/4) 

(-x, -y, 3/4) 

Ti : x=0.5 

       y=0.3125 

Ni : x=0.0 

       y=0.8125 

(x,y, 1/4) 

(-x, -y, 3/4) 

Ti : x=0.5 

       y=0.3125 

Ni : x=0.0 

       y=0.8125 

(0,y, 1/4) 

(0, -y, 3/4) 

Ti : y=0.667 

 

/ 

(x,1/4,z) 

(-x, 3/4,-z) 

Ti : x=0.561 

       z=0.267 

Ni : x=-0.034 

       y=0.830 

2(f) / / (1/2,y, 1/2) 

(1/2, -y, 3/4) 

Ni : y=0.167 

/ 

Tableau I.3 : Détermination de la structure de martensite dans TiNi, selon HS (Hehemann, 

1971), MS (Michal, 1981), OSS (Otsuka, 1971) et BGK MS (Buhrer, 1983) [62-65]. 
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I.3.4.3 Phase R 

La structure de la phase pré-martensitique R a été largement controversée après la 

première découverte de cette phase par Dautovich et Purdy en 1965 [66]. La structure de cette 

phase correspond à une distorsion rhomboédrique de la maille cubique.  

Cette distorsion apparait comme un allongement de la maille cubique dans la direction 

d’une des diagonales de cube avec une contraction dans les directions perpendiculaires tel que 

le changement de volume soit nul (figure I.18). 

Les paramètres de cette structure rhomboédrique sont : 

a=0.602 nm  et α=90.7° 

 

 

 

Figure I.18 : Le changement structural de l’austénite en phase R. 
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La structure rhomboédrique de la phase R peut être également indexée avec les 

paramètres d’une structure hexagonale (fig. I.19) [60]. 

 

Figure I.19 : La structure rhomboédrique de la phase R du TiNi  

I.3.5. Méthodes d’élaborations de l’alliage TiNi 

Lors de la fabrication de l’alliage NiTi, la composition du matériau doit être contrôlée 

avec précision. Une variation de 1% atomique d’un composant dans ces alliages peut 

entraîner un changement de la température de transformation variant entre 60 et 100K [60]. 

I.3.5.1 Elaborations par fusion 

Les procédés de fusion à l’arc et par induction sont les plus utilisés pour produire les 

alliages NiTi commercialisés, car ces deux procédés permettent de contrôler soigneusement 

les compositions chimiques. La fusion à l’arc nécessite plusieurs refusions pour assurer 

l’homogénéité de la production finale alors que la fusion par induction sous vide présente un 

problème de contamination par le creuset [67]. Pendant le processus de fabrication de Ti-Ni, il 

est impossible d’éviter l’incorporation des impuretés telles que le carbone et l’oxygène [67]. 
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Ces deux éléments surviennent par les échanges entre le creuset et l’alliage en fusion et 

forment respectivement des précipités de type carbures ou oxydes et ces deux éléments 

diminuent la température Ms [68]. 

I.3.5.2 Elaboration par SHS 

En utilisant sa chaleur de réaction, l’alliage NiTi peut être élaboré à partir d’un mélange 

des poudres par SHS (self propagating High-Temperature Synthesis). La génération de pores 

est une des caractéristiques essentielles de la technique SHS [69].  

Ceci peut être pris comme un avantage pour préparer les alliages NiTi poreux. De tels 

produits sont surtout utilisés dans le domaine biomédical. Cette technique permet en 

particulier une économie de temps et d’énergie [60] 

I.3.5.3 Elaboration par frittage 

Une méthode de fabrication plus récente pour le NiTi est basée sur la métallurgie des 

poudres qui consiste à comprimer et fritter le mélange de poudres Ti et de Ni. 

 Le principal avantage de cette technique réside dans le bon contrôle de la composition, 

mais des pores peuvent persister dans le matériau [70]. 
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Les nanomatériaux et les alliages  

NiTi nanostructurées    Ce chapitre est consacré aux 

nanomatériaux, leurs propriétés physiques, 

mécaniques et magnétiques et les méthodes de 

synthèses, et les applications de NiTi 

nanostructurées . 
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II.1 Introduction à la Nanotechnologie 

Le concept de la nanotechnologie et la possibilité de manipuler la matière au niveau 

atomique a d'abord été mise en lumière dans une conférence intitulée «Il y a beaucoup de 

place au fond», donnée par le physicien Richard Feynman en 1959. Sans s'en rendre compte à 

l'époque, Feynman a planté les semences d'une nouvelle ère dans la technologie qui, 52 ans 

plus tard, devrait apporter des avantages dans presque toutes les industries et les secteurs de la 

société. 

Aujourd'hui, la nanotechnologie est un domaine de science interdisciplinaire à 

croissance rapide, combinant l'ingénierie avec la biologie, la chimie, la physique et la 

médecine et efface les frontières traditionnelles entre elles [1, 2]. La nanotechnologie permet 

d'observer et de contrôler des atomes et des molécules individuels (Voir figure II.1) et traite 

des structures dans la gamme de taille d'environ 1 à 100 nanomètres, connue sous le nom de 

nanooptique [3]. 

 

Figure II. 1 : Exemples visuels de la taille et de l'échelle des nanotechnologies. 
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En profitant de phénomènes uniques qui se produisent naturellement dans cette gamme 

de taille, les scientifiques font que le matériel quotidien agit de manière inimaginable. À 

l'échelle nanométrique, les propriétés telles que le point de fusion, la couleur, la conductivité 

électrique, la perméabilité magnétique et le changement de réactivité chimique sont des 

propriétés fonction de la taille de la particule [4]. Ainsi, lorsqu'un matériau est créé avec des 

dimensions nanométriques, ses propriétés changent considérablement par rapport aux formes 

plus importantes de ce même matériau. Par exemple, les particules d'or perdent leur couleur 

dorée et apparaissent rouges ou violet à l'échelle nanométrique [5]. 

L'un des principaux facteurs qui fait que les nanomatériaux diffèrent des matériaux plus 

importants est la superficie relative accrue [6]. Lorsque la taille d’une particule diminue, le 

rapport surface / volume augmente progressivement, ce qui entraîne une proportion croissante 

d'atomes à la surface des particules par rapport à l'intérieur. Une particule d'une taille de 30 

nm a 5% de ses atomes sur sa surface, alors qu'une particule de 3 nm possède jusqu'à 50% de 

ses atomes en surface [7]. Par conséquent, une masse donnée de matériau nanoparticules aura 

plus d'atomes disponibles sur la surface des particules par rapport à la même masse de 

matériau constituée de particules plus grandes. À mesure que les réactions chimiques se 

produisent sur les surfaces, les nanomatériaux peuvent interagir avec l'environnement de 

manière plus efficace que leurs homologues plus grands [8], ce qui les rend plus réactifs 

chimiquement et modifient leur force et leurs propriétés électriques [9]. Un autre facteur qui 

forme le comportement à l'échelle nanométrique est la prédominance des effets quantiques qui 

se déroulent lorsque les électrons sont confinés par les dimensions de la nanostructure. 

Comme la taille est réduite à quelques dizaines de nanomètres, les effets quantiques 

commencent à dominer les propriétés de la matière, affectant le comportement optique, 

électrique et magnétique des matériaux [5].  

II.2 Les matériaux nanostructurés 

En général, les matériaux nanostructurés sont définis comme des matériaux constitués 

de polycristaux qui peuvent être monophasés ou polyphasés [3]. Ces matériaux contiennent 

une fraction importante des atomes situés aux limites des grains, fraction qui peut leur donner 

des propriétés intéressantes qui ne se retrouvent pas dans l’équivalent massif [10]. La 

structure des nanomatériaux peut être considérée comme formée de deux parties : un noyau 

cristallin (avec structure, paramètre de maille, etc.) et une partie extérieure formée par 

l’interface (une zone avec lacunes, défauts et peut-être des impuretés) [3]. 
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Les matériaux nanocristallins ont des propriétés supérieures aux matériaux ayant des 

tailles de grain plus grande, parmi ces propriétés amplifiées par la présence des interfaces et 

du large rapport surface/volume, on peut citer : la dureté supérieure, diffusivité amplifiée, 

ductilité supérieure, densité réduite, module élastique réduit, résistivité électrique supérieure, 

chaleur spécifique plus grande, coefficient de dilatation thermique supérieur, conductivité 

thermique plus petite et propriétés magnétiques douces meilleures [5]. 

Leurs applications sont extrêmement diverses : ils serviront, par exemple, à créer des 

filtres anti-pollution plus sélectifs, des composants électroniques plus fiables, des plastiques 

plus résistants, etc... [2] 

II.3 Classification des nanomatériaux 

Les nanomatériaux peuvent être classés en quatre familles selon leurs formes d’utilisation 

(Figure II.2) : 

a)  Nanomatériaux à zéro dimension : les clusters d’atomes sous forme dispersée, 

aléatoire ou organisée. 

b)  Nanomatériaux à une dimension : matériaux avec une structure lamellaire comme les 

nano fils ou les nanotubes.  

 Les nano fils : structures monocristallines avec un diamètre de quelques 

dizaines de nanomètres et une longueur qui peut aller de 500 nm jusqu’ à 

10um.  

 Les nanotubes : structures tubulaires de 1ou 2 nm de diamètre et jusqu’ à 1mm 

de longueur. Les nanotubes les plus connus sont les nanotubes de carbone. 

c)  Nanomatériaux à deux dimensions : matériaux sous forme de couches minces, 

comme dans les dépôts d’agrégats ou de revêtements épais obtenus par projection 

plasma ou voie électrochimique. 

d) Nanomatériaux à trois dimensions : matériaux sous forme compacte comme dans 

les céramiques et les nanostructures [11]. 
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Figure II.2 : Représentation des types de matériaux nanostructurés 

II.4 Propriétés des nanomatériaux 

Avec la mise au point de techniques permettant d’élaborer des matériaux dont les 

dimensions sont nanométriques, un champ considérable s’est ouvert pour des matériaux 

nouveaux et des propriétés ont été découvertes qui relèvent de la physique (optique, 

électronique, magnétisme), avec déjà un ensemble très important d’applications industrielles, 

de la catalyse ou de la mécanique [5], avec toutefois, pour les matériaux structuraux, une 

limitation liée à la difficulté à accéder à des quantités de matière ou à des coûts pertinents. 

Parallèlement se sont développées des technologies permettant de façonner, par modulation 

de la composition ou par usinage à l’échelle nanométrique, des systèmes de matériaux et, de 

là, d’inventer des dispositifs qui sont la clef du futur en microélectronique et en informatique 

mais qu’il n’est pas possible d’évoquer pleinement ici en raison même de leur étendue [2]. 

II.4.1 Propriétés physiques  

Les dimensions nanométriques de la matière donnent naissance à des phénomènes 

quantiques conférant aux matériaux de nouvelles propriétés différentes de celles du matériau 

massif [19]. 

Les phénomènes quantiques sont connus depuis maintenant près d’un siècle. Des cristaux 

de taille nanométrique ont un rapport surface sur volume très grand ce qui implique un 

changement des propriétés liées à leur structure [20].Les effets de surface et d’interface sont 

ainsi privilégiés, ce qui explique le nombre croissant d’études relatives à ce domaine de 

recherche [21]. La taille nanométrique des cristaux fait apparaître un confinement 

électronique qui confère des propriétés quantiques aux nanomatériaux. Grâce au 
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développement de nouvelles techniques de dépôts, de nombreuses nanostructures 

bidimensionnelles (2D) multicouches d’épaisseur nanométrique (« Quantum Wells », QWs), 

sont réalisées dans ce but par exemple [22]. Ainsi les propriétés de transport des porteurs de 

charges sont modifiées et le transport électronique ne se fait plus de façon tridimensionnelle 

(3D), mais plutôt bidimensionnelle (2D) ou unidimensionnelle (1D) [23]. Il convient de noter 

que plusieurs études sur des matériaux nanocristallins ont été entreprises sur des matériaux 

produits par gaz-condensation et plusieurs de ces résultats sont en désaccord avec des mesures 

plus récentes sur des nanomatériaux produits par des méthodes n'exigeant pas d’étapes de 

consolidation [18]. 

II.4.2 Energies et diffusion 

Les propriétés thermodynamiques et cinétiques des nanomatériaux sont essentiellement 

gouvernées par les joints des grains. Les énergies de surface ne sont plus négligeables vis-à 

vis des énergies de volume d’où, l’introduction du terme de tension superficielle dans 

l’expression de l’enthalpie libre : 

 = 𝐺 − 4𝛾𝑠         (II.1) 

Où V, est le volume atomique ; L, est la taille des grains ; γs, l’énergie superficielle du grain 

fonction de son environnement. Cette énergie est une fonction qui croit lorsque L décroit. 

Alors, l’ensemble des propriétés, liées à l’énergie du matériau, tels que la chaleur spécifique, 

le module d’élasticité et le coefficient de dilatation reflètent l’image d’une énergie plus 

réduite.  

Les énergies d’activation de la diffusion dans les nano cristaux sont environ trois fois 

plus faibles que celles dans les cristaux micrométriques. Ainsi, à cause de la grande mobilité 

aux joints, la croissance des grains se fait à des températures relativement faibles mais la 

présence d’impuretés limite cette croissance par effet d’ancrage des joints, ce qui entraine une 

réduction de leur énergie et de la force motrice thermodynamique de la croissance des 

grains [24]  

L’augmentation de la diffusivité peut avoir un effet significatif sur les propriétés 

mécaniques telles que la superplasticité, l’habilité de doper efficacement les nanomatériaux à 

des températures plus ou moins basses et surtout le pouvoir de synthétiser des matériaux 

contenant des éléments immiscibles à des températures plus basses que celles requises pour 

les matériaux à gros grains. Ceci est dû à l’augmentation de la limite de solubilité à l’état 
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solide. L’élévation de la diffusivité est souvent attribuée à la présence de la porosité dans les 

échantillons consolidés [25] 

II.4.3 L’expansion thermique 

Ce coefficient des matériaux nanocristallins est plus grand que celui des matériaux à des 

grains micrométriques à cause du grand volume inter facial présent dans les nanomatériaux. 

Par exemple, la mesure de la valeur du coefficient thermique du Cu nanocristallin, de taille de 

grain égale à 8 nm préparé par condensation sous gaz inerte, est de l’ordre de 31 10-6 K-1 ; 

cette valeur égale deux fois celle du cuivre monocristallin [26]  Pour le Ni nanocristallin 

électro déposé, le coefficient d’expansion thermique est presque le même que celui du nickel 

poly cristallin dans le domaine de température 140-500 K [11]. 

II.4.4 Propriétés électriques 

L’introduction de nanoparticules et/ou de nanotubes peut modifier de façon drastique la 

conductivité électrique de matériaux réputés isolants, et ce à des taux de charges extrêmement 

faibles, notamment lors de l’utilisation de nanotubes de carbone (NTC) [27, 28, 29] 

II.4.5 Propriétés optiques 

Les nanoparticules ont des dimensions inférieures aux longueurs d’onde de la lumière 

visible (380–780) nm, ce qui permet d’améliorer les propriétés optiques de certains matériaux 

(transparence) [30, 31, 32]. 

II.4.6 Propriétés magnétiques 

L’influence de la dimension des domaines cristallins a un effet très important sur le 

comportement magnétique des matériaux avec une importante implication technologique. 

Même un matériau non magnétique ou antiferromagnétique peut acquérir un moment pour des 

particules de très faibles tailles. 

On observe par exemple l’amélioration du champ coercitif, de l’aimantation rémanente 

dans les alliages nanostructurés en diminuant la taille des particules. En effet, l’augmentation 

de la fraction atomique liée à la surface et/ou interface entraîne un effet de plus en plus 

important sur les propriétés magnétiques. Les propriétés intrinsèques du matériau, aimantation 

à saturation, anisotropie magnéto cristalline, sont fortement influencées par la taille des 

particules. L’arrangement atomique désordonné et la faiblesse du nombre de voisins 
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atomiques sur la surface sont responsables de la décroissance de l’aimantation à saturation 

d’un matériau ferromagnétique en diminuant la taille. Cependant l’énergie d’anisotropie totale 

peut croître en diminuant la taille des particules en dessous d’une certaine valeur de la taille à 

cause de la croissance de la contribution de l’anisotropie de surface. 

La figure II.3 (a) présente la modification du champ coercitif en fonction de la taille des 

domaines cristallins : une évolution d’un matériau magnétiquement doux, à magnétiquement 

dur puis enfin à caractéristique super-paramagnétique peut ainsi être observée. L’application 

des nanomatériaux dans le domaine du magnétisme a ainsi permis de développer de nouvelles 

gammes à champ coercitif et à champ à saturation variables, non réalisables avec les 

matériaux classiques [33, 34]. 

En ce qui concerne le champ coercitif, il est montré, figure II.3 (b), que celui-ci est plus 

faible pour des tailles de grains relativement grandes (le cas de permalloy). Avec la 

diminution de la taille des grains, il est d’abord observé une augmentation du champ coercitif 

en 1/D, D étant la taille des grains. Quand a lieu le passage dans le domaine nanocristallin, on 

observe une diminution du champ coercitif avec la puissance six de la taille des grains, suivie 

du passage dans le domaine amorphe [18]. 

 

(a)        (b) 

 

Figure II.3 : Modification du champ coercitif en fonction 

(a) de la taille des domaines cristallins. 

(b) de la taille des grains pour les alliages magnétiques doux. 
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II.4.7 Propriétés mécaniques 

II.4.7.1 Dureté 

Plus le métal est constitué de grains fins, plus il est dur. Au sein d’un métal classique il 

existe des dislocations, qui sont des défauts de structure unissant les agrégats. Lorsqu’on 

exerce une contrainte sur le métal, on provoque un déplacement des dislocations et le métal se 

déforme. Or, dans les nanomatériaux, la fraction de dislocation est très faible par rapport à la 

fraction des joints de grains et les joints triples. En l’absence de ces défauts, la résistance à la 

déformation devient donc beaucoup plus importante : le nanomatériau est plus dur qu’un 

métal polycristallin [35]  

Beaucoup de théories ont été développées pour expliquer la variation de la dureté en 

fonction des dislocations et d'autres caractéristiques microstructurales. Parmi elles, la 

première est le modèle de Hall-Petch (1951-1953). La loi de Hall-Petch est fondée sur le 

concept du renforcement par les joints de grains qui constituent des barrières au mouvement 

des dislocations. Pour un matériau nanocristallin, il n'y’a plus de joints de grains qui 

empêchent le mouvement des dislocations et le matériau devient, ainsi, plus dur avec une 

réduction de la taille de grain. D'autres théories incluent la théorie de Cottrell (1958) ; le 

modèle de Li (1963) et le modèle de Conrad (1963). En effet, pour une taille de cristallites 

donnée, la dureté du matériau augmente avec l’augmentation du taux de 

microdéformations [36]. 

Il a été montré que la dureté des métaux et alliages métalliques nanocristallins préparés 

par broyage mécanique est dépendante de la taille des cristallites et du taux de micro 

déformations. La taille des grains diminue au cours du temps de broyage [4]. 

Lors du broyage, la contrainte de déformation plastique p augmente au fur et à mesure 

de la diminution de la taille de grain d. p étant la contrainte minimale nécessaire pour 

déformer plastiquement un matériau. 

Ces résultats sont conformes à la loi de Hall- Petch. Dans ce cas on peut écrire [37] : 

d

K
σσ 0p    (Loi de Hall-Petch)      (II.2) 

Où 0 et k sont des constantes dépendant du matériau, et d la taille des sous-grains. 
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Lorsque p devient supérieure à la contrainte appliquée lors des chocs, cette dernière est 

alors insuffisante pour plastifier le matériau : la taille des cristallites atteint alors une valeur 

limite, comprise usuellement entre 6 nm et 30 nm. Cette valeur limite dépend de la nature du 

matériau broyé [38] ; en particulier, pour un métal pur, on observe qu'elle est une fonction 

monotone de la température de fusion [39]. Au cours du broyage, quand la taille limite des 

grains est atteinte, de nouvelles interfaces (joints) ne peuvent plus se former. Pour les temps 

plus longs, le broyage entraîne alors une désorientation des grains les uns par rapport aux 

autres. 

II.4.7.2 La ductilité 

L’intérêt porté aux nanomatériaux réside dans la possibilité de combiner une résistance 

mécanique et une ductilité élevées ; cette combinaison ouvrirait des perspectives intéressantes 

en termes de formabilité ou d’application sous contrainte .Afin d’associer ces deux propriétés, 

il faut une modification microstructurale des matériaux préparés qui vise l’influence de la 

nature des joints de grains sur la ductilité et une répartition bimodale da la taille des grains qui 

permet ,également ,de retarder l’apparition de la striction [11]. 

II.4.7.3 Malléabilité 

La malléabilité d’un matériau représente ses capacités à se déformer sans se casser. 

Généralement, il y a un choix à faire entre la dureté et la ductilité d’un matériau, or celui 

composé de nano particules peut être plus dur et plus ductile qu’un matériau ordinaire [40, 41] 

- Exemple : Les céramiques nano sont plus malléables que les céramiques classiques [42]  

II.5 Synthèse des nanomatériaux 

Les techniques d’obtention des matériaux nanocristallins peuvent être classifiées selon 

la phase de départ dans le processus [12, 13,14]. Il existe plusieurs techniques qui par leur 

nature peuvent produire des matériaux ayant de petites dimensions. Parmi les techniques 

utilisées dans la production des matériaux nanocristallins nous citons : 

 A l’état vapeur : Dépôt physique des vapeurs, dépôt chimique en phase vapeur, 

condensation des gaz inertes, pulvérisation, procédé plasma, ablation laser [15]. 

 A l’état liquide : Electrodéposition, solidification rapide, processus sol-gel. [16] 

 A l’état Solide : Broyage mécanique, synthèse mécanochimique, spark erosion. [17]  
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Pour produire des nanoparticules en grande quantité, pour le moment seulement la 

recristallisation des rubans amorphes et le broyage mécanique semblent utilisables [18]  

 Les alliages NiTi nanostructurés peuvent être obtenus par broyage à haute énergie [43], 

par Frittage flash (sps) [44], par Procédé SHS (combustion auto-entretenue) [45], par 

Extrusion activée mécaniquement [46], par Torsion à haute pression [47], par Electro-

explosion of wire method (EEW) [48], par Ion beam milling [49] and Frittage flash (Spark 

Plasma Sintering (sps)) [50]. 

 II.5.1 Le broyage à haute énergie  

Le broyage mécanique à haute énergie, également appelé mécanosynthèse, a été 

développé dans les années 60, par John Benjamin [51] pour réaliser des dispersions d’oxydes 

(Al2O3, Y2O3) dans des alliages de nickel dans le but de renforcer leurs propriétés 

mécaniques. Le broyage mécanique a un potentiel d’application assez vaste. Il permet 

d’obtenir des structures uniques avec des coûts d’élaboration peu élevés. C’est pourquoi il a 

connu un véritable essor dans les années 1980 et 1990. Depuis, il a été élargi à l’élaboration 

d’une variété de phases stables et métastables : solutions solides [4] phases cristallines et 

quasi-cristallines [52], intermétalliques [53], alliages amorphes [54]. 

II.5.1.1 Principe  

Le broyage mécanique est une technique très puissante pour le mélange de poudres 

d’éléments purs ou combinés atteignant l’échelle atomique. Le processus de synthèse par 

broyage a été décrit comme étant une succession d’évènements au cours desquels les 

particules de poudres sont soudées, fracturées et ressoudées. Cela conduit à un mélange intime 

à une échelle extrêmement fine avec la possibilité de former une variété de phases à 

l'équilibre et hors équilibre entre autres les solutions solides sursaturées, les phases 

intermédiaires cristallisées et métastables et les phases amorphes. Les matériaux élaborés par 

broyage mécanique sont caractérisés par une matrice à taille de grains submicronique. Des 

renforts de taille nanométrique (borures, oxydes, carbures, etc.) peuvent être introduits dans le 

matériau soit par addition directe de poudre céramique soit par réaction avec un adjuvant. Le 

rô1e des dispersoïdes est d'éviter le grossissement des grains à haute température. 

La réduction de la matière en petits fragments ou en poudre est obtenue par l’opération de 

broyage. Les mécanismes sont loin d’être clairs et nous avons choisi d’utiliser la théorie de la 

fracture mécanique afin d’expliquer la fracture des particules sujettes à des forces 
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mécaniques. Les modes de fragmentation classiques consistent à soumettre le solide à 

fragmenter à une contrainte créée par des forces de contact. Le champ de contrainte résultant 

est généralement anisotrope et fonction de paramètres intrinsèques au matériau, du nombre et 

de la direction des forces ainsi que de la vitesse de déformation. La technologie des appareils 

tient compte des paramètres suivants : 

 Paramètres intrinsèques au matériau : ils déterminent son comportement lors de la 

déformation.  

 Le champ de contraintes, auquel on soumet le solide, joue sur les discontinuités pour 

l’amorce et la propagation des fissures dont la distribution détermine la dimension, 

la forme des fragments et les nouvelles surfaces créées. 

 Energie requise pour fracturer le matériau : elle est dégagée par le champ des 

contraintes. L’énergie nécessaire à la rupture est de l’énergie supplémentaire car la 

propagation d’une fissure est consommatrice d’énergie. Elle est proportionnelle à 

la section du grain alors que l’énergie emmagasinée est proportionnelle au volume. 

 Vitesse de déformation : elle conditionne le comportement du matériau. 

 Réduction des dimensions du matériau : elle n’est pas illimitée et nécessite la 

plupart du temps des stades successifs impliquant différents types d’appareils 

travaillant en série. 

Généralement, on distingue trois types de fragmentation : 

 la fragmentation grossière ; 

 la fragmentation fine ; 

 la fragmentation ultrafine. 

A chaque type de fragmentation correspond un appareillage spécifique et des 

mécanismes de fragmentation particuliers. Nous nous sommes intéressés uniquement aux 

fragmentations fines et ultra fines ainsi qu’à leurs différents types d’appareillage. Cette 

technique consiste à broyer deux matériaux A et B ensemble. Dans un premier temps, il se 

produit un phénomène de fragmentation des particules des différents constituants (Fig. II.4) 

jusqu’à une taille limite. Un des deux constituants se fragmente beaucoup plus rapidement, ici 

le constituant B. Ainsi B atteint sa taille de fragmentation limite avant A [18]. 
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Figure II.4 : Schéma du phénomène de fragmentation lors du broyage. 

Les fines particules du constituant B vont avoir tendance, en raison des forces inter-

particulaires, à se coller sur les particules plus grosses. Plus le broyage continu, plus le 

phénomène s’amplifie. Différents stades d’agglomération vont être rencontrés : la simple 

soudure entre deux particules ou plus, puis le stade d’enrobage des particules et enfin le stade 

d’agglomération des particules entre elles. Le type de phénomène observé dépendra entre 

autre de la durée de l’opération et de l’affinité des produits. La figure II.5 présente l’évolution 

des différents stades d’agglomération au cours du broyage [18]. 

 

Figure II.5 : Différentes étapes d’agglomération au cours du broyage : 

(a) soudure, (b) enrobage et (c) agglomération. 

Durant le broyage à haute énergie, les particules de poudres piégées entre billes ou entre 

les billes et la paroi de la jarre sont soumises à des déformations plastiques, accompagnées de 

phénomènes de durcissement et d’élévation locale de température. Elles sont fracturées et les 

fragments sont ensuite ressoudés entre eux. Typiquement, autour de 1000 particules avec un 

poids cumulé d'environ 0.2 mg sont emprisonnées pendant chaque collision (Fig. II.6).  

A B A 

 
B 

   Fragmentation 
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Figure II.6 : Principe du broyage mécanique : formation d’agrégats par chocs mécaniques. 

II.5.1.2 Conditions expérimentales du broyage  

II.5.1.2.1 Nature des poudres 

En raison de l'impact continu des billes, la structure des particules est raffinée, mais la 

dimension particulaire continue à être identique. En conséquence, les espacements inter 

couches diminuent et le nombre des couches dans une particule augmente. Il existe trois types 

de mélanges de départ qui ont été décrits : systèmes ductile - ductile, ductile - fragile et 

fragile-fragile [4] 

II.5.1.2.1.1 Système ductile – ductile 

Pour Benjamin, la combinaison idéale des matériaux dans un broyage mécanique [51] a 

suggéré qu'il ait été nécessaire d'avoir au moins 15% d'un composant malléable pour réaliser 

l'alliage. C'était parce que l'alliage vrai se produit en raison de l'action répétée de la fracture et 

du soudage des particules de poudre; le soudage ne peut pas se produire si les particules ne 

sont pas ductiles. 

Au début, les particules s’aplatissent et forment des structures lamellaires qui se soudent 

entre elles. Ces structures sont ensuite fragmentées par la continuation du broyage, et 

l’épaisseur des lamelles décroît. Après un broyage suffisamment long, le mélange réalisé 

devient de l’ordre atomique. 

II.5.1.2.1.2 Système ductile – fragile 

Le composé ductile est laminé et celui fragile est fragmenté dans la première étape, 

suivi par l’incorporation du composé fragile entre les lamelles du composé ductile. Avec la 

 

Agrégats 

ou 

particules 

Grains  

de poudres 

Billes 

 



Chapitre II. Les nanomatériaux et les alliages NiTi nanostructurées 

 

46 

 

poursuite du broyage, ce mélange est fragmenté, suivi par une distribution uniforme du 

composé fragile dans la matrice ductile et au final il est possible de réaliser un mélange au 

niveau atomique (un vrai alliage ou un composé intermétallique) [55, 56]. 

II.5.1.2.1.3 Système fragile – fragile 

Normalement, ces poudres ne peuvent pas être alliées par broyage mécanique, mais, 

sous l’influence de la température, il est possible de faire une activation thermique 

accompagnée par une diminution de la taille des particules quand la poudre moins fragile peut 

se comporter comme les matériaux ductiles (limite de fragmentation) [57, 58]. Quand un 

constituant est devenu ductile, le processus a lieu comme pour le système fragile – ductile. 

II.5.1.2.2 Les différents types de broyeurs 

Tous les types de broyeurs sont constitués d’une ou plusieurs jarres dans lesquelles sont 

contenues des billes ou des barres qui agissent sur les matériaux mis dans la jarre sous forme 

de poudre. Les jarres et les billes (ou barres) sont construites en général en matériaux qui 

manifestent une forte résistance à l’usure et pour éviter la contamination. Le broyage 

s’effectue généralement sous atmosphère contrôlée (argon, azote,….) dans différents types de 

broyeurs classés selon la modalité d’action sur la jarre et/ou bille : Par exemple, on peut citer 

les broyeurs suivants : 

 L’attriteur : il est constitué d’une enceinte dans laquelle un pilon vertical, sur lequel 

sont fixées perpendiculairement des barres à 90° les unes par rapport aux autres, entraîne en 

mouvement des billes [58]. La capacité d’un attriteur est comprise entre 0.5 et 40 kg de 

poudre, mais l’énergie fournie à cette poudre est faible. L’attriteur est un broyeur de faible 

énergie. 

 Le broyeur vibrant : il est composé d’une jarre dans laquelle sont contenues des billes. 

La jarre est déplacée horizontalement en avant, en arrière et latéralement avec une fréquence 

d’environ 20 Hz (modèle Spex 8000) [18, 59]. La capacité de ce type de broyeur est de 

quelques dizaines de grammes de poudre, mais la vitesse d’impact des billes est de l’ordre du 

m/s et la fréquence de choc de l’ordre de cents Hz. Le broyeur vibrant a la plus haute énergie 

parmi les broyeurs utilisés pour le broyage. 

 Le broyeur planétaire : 

Dans ce broyeur, une dizaine de billes de 1 ou 2 cm de diamètre sont placées avec la poudre 

dans une jarre, solidaire d'un disque qui tourne en sens opposé à elle. Le broyage agit soit par 
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chocs, soit par frottements. Hors chauffage extérieur, la température moyenne de la jarre est 

comprise entre 50°C et 120°C, suivant la vitesse des billes, l'élévation locale de température 

est comprise entre 60 et 300°C [60]. Pour éviter que l'échauffement soit trop important, le 

broyage est en général réalisé en plusieurs cycles interrompus par des périodes de repos. 

L'état stationnaire est stabilisé après 24 h à 100 h de broyage, suivant les matériaux broyés. Ce 

type de broyeur a été utilisé dans notre recherche [61]. 

II.5.1.2.3 L'intensité de broyage 

Elle dépend du type de broyeur. En effet, plus l’énergie est élevée plus l’obtention du 

produit final est rapide. Il existe certaines limitations à l’intensité maximale selon le type de 

broyeur. Dans un broyeur conventionnel, l’augmentation de la vitesse de rotation entraîne une 

augmentation du mouvement des billes. Aussi, le broyage intensif favorise une augmentation 

de la température de la jarre. Ceci est avantageux dans certains cas où la diffusion est requise 

pour l’homogénéisation et/ou le mélange intime des poudres. Cependant, dans quelques cas, 

l’augmentation de la température accélère le processus de transformation et résulte en la 

décomposition des solutions solides sursaturées ou autres phases métastables formées durant 

le broyage [18]. De même, il est possible de réaliser une transformation d’un état 

énergiquement stable vers un état métastable en faisant un broyage à des vitesses relativement 

faibles. Tel est le cas des transformations : cristallin  quasi-cristallin, cristallin  amorphe 

et quasi-cristallin  amorphe. Les transitions d’une phase à une autre peuvent être favorisées 

par des broyages complémentaires à grande ou faible vitesse. Eckert et al. Ont étudié 

l’influence de l’intensité de broyage (I = 3, 5, 7 et 9) sur l’amorphisation du mélange 

Al65Cu20Mn15 [62]. Ils ont montré que l’intensité I = 5 conduit à la formation d’une phase 

amorphe après 30600 minutes de broyage, alors que l’intensité I = 9 favorise la formation de 

la phase nanocristalline type CsCl. Les températures maximales estimées sont de l’ordre de 

520 K et 863 K pour I = 5 et 9, respectivement. 

II.5.1.2.4. Temps de broyage 

 C’est le paramètre qui décrit l’intervalle de temps nécessaire pour obtenir le produit 

final. Il dépend du type de broyeur, du mode d’action des billes sur la poudre (collisions 

élastiques ou frottements) et de la température de broyage.  

Par exemple, le broyage du mélange de poudre Co80Ni20 dans un broyeur planétaire avec des 

conditions différentes est achevé après 3 et 48 h de broyage pour les échantillons [4]. L’effet 



Chapitre II. Les nanomatériaux et les alliages NiTi nanostructurées 

 

48 

 

des conditions de broyage est plus prononcé dans le cas du mélange et le produit final est 

différent.  

II.5.1.2.5. Rapport massique billes/poudre RBP 

 Il influence la formation des phases dans les poudres broyées. Il peut varier de 1/1 jusqu’à 

220/1. Avec l’augmentation de ce rapport, il est possible de réduire le temps nécessaire pour 

obtenir le produit final [18]. Ainsi, plus le rapport est grand, plus le nombre de collisions par 

unité de temps, qui entraîne une augmentation de la température locale, est grand et par 

conséquent, le processus de broyage serait plus rapide. Le transfert d’énergie à la poudre est 

fonction du nombre et du diamètre des billes. 

II.5.1.2.6 Atmosphère de broyage 

 Elle peut influencer la nature du produit final et sa taille. En général, des gaz inertes 

(Ar, He) sont utilisés pour éviter la contamination, mais aussi l’air, l’azote, N2, ou 

l’hydrogène, H2, pour produire des oxydes, des nitrures et des hydrures. Les gaz inertes 

peuvent créer des défauts et être «emprisonnés» dans le composé final [63]. Selon la nature de 

l’atmosphère, le broyage peut être réalisé en environnement sec (air, Ar, He, N2 ou H2) ou 

humide (des composés organiques peuvent être introduits, par exemple, dans l’atmosphère de 

gaz inerte) [64]. 

 

II.5.1.2.7 Température de broyage 

Elle a une influence sur le processus de formation du produit final. Une température 

élevée favorise l’augmentation de la taille des cristallites mais réduit leurs contraintes et la 

solubilité à l’état solide [20]. Il existe une différence entre la température des billes et celle de 

la paroi de la jarre ainsi qu'entre celle des poudres ductiles et fragiles [65]. Toutefois, 

l’augmentation excessive de la température accélère le processus de transformation et la 

décomposition de solutions solides ou de phases métastables formées durant le broyage ou 

encore la recristallisation mécanique de la phase amorphe [66]. 

II.5.2 Frittage flash (Spark Plasma Sintering (SPS)) 

Le SPS est un procédé similaire au pressage à chaud conventionnel car les précurseurs 

(généralement sans adjuvant de frittage) sont également introduits dans une enceinte 

permettant d’appliquer une pression uni-axiale lors du frittage. Dans la grande majorité des 



Chapitre II. Les nanomatériaux et les alliages NiTi nanostructurées 

 

49 

 

cas cette enceinte est constituée d’une chemise et de pistons en graphite (figure II.7) mais elle 

peut également être en acier ou en carbure ultra-dur (de type WC-Co). L’usage de graphite 

spécifique pour les chemises permet d’atteindre des températures de consolidation de l’ordre 

de 2000°C et des pressions uniaxiales pouvant aller jusqu’à 200MPa. Par contre, l’usage de 

matrices en Acier ou en Carbure limitera les températures de frittage à respectivement 500°C 

et 700°C. Le frittage est généralement effectué sous vide secondaire, mais il peut également 

l’être sous atmosphère neutre (Argon, Azote...), réductrice (hydrogène) voire sous atmosphère 

oxydante mais dans ce dernier cas les chemises en graphite sont à proscrire [50] 

 

Figure II.7 : Schéma de principe du Spark Plasma Sintering 

 

II.5.3 Procédé SHS (Self-propagation High-temperature Synthesis) 

(combustion auto-entretenue) 

Le principe du procédé SHS (acronyme anglo-saxon pour Selfpropagating High-

temperature Synthesis, nom le plus souvent donné au procédé) est connu depuis longtemps. 

Une réaction de type SHS consiste à mélanger intimement les réactifs (généralement sous 

forme de poudres), éventuellement à les compacter, puis à amorcer la réaction par un apport 

brutal et local d'énergie. Du fait de son caractère fortement exothermique, la réaction se 

propage jusqu'à consommation complète des réactifs (figure II.8). Il existe donc une analogie 

avec la description de la combustion classique, la différence la plus sensible étant la nature 

solide du produit final. C'est la valeur ajoutée de ce produit, et non la production de chaleur, 

qui justifie la réaction. Le procédé est d'ailleurs souvent appelé "synthèse par combustion" 

(combustion synthesis) et parfois "flamme solide" (solid flame). [45] 
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Figure II.8 : Schéma du procédé SHS (Self-propagation High-temperature 

Synthesis) 

 

II.5.4 Torsion à haute pression 

Déformation par torsion sous haute pression  

L’échantillon est placé dans un mandrin et une pression est appliquée sur le piston qui 

Entre dans la cavité du mandrin. Il existe ainsi une grande force de frottement entre les deux 

Faces de l’échantillon et l’outil, le piston est mis en rotation autour de son axe afin 

D’occasionner la déformation par torsion de l’échantillon (figure II.9), L’échantillon est sujet 

à un cisaillement radial important. [47] 

 

Figure II.9 : Déformation par torsion sous haute pression [47]  
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L’utilisation de ce procédé en métallurgie des poudres conduit à une forte réduction de 

la porosité , ce qui est avantageux [1 2]. Les inconvénients de cette technique sont :  

 La forme et la taille limitées des échantillons (disque de 10 à 20 mm de 

diamètre pour une épaisseur de 0 ,2 à 0 ,5 mm) ;  

 Une distribution non homogène de la déformation (faible à cœur mais 

croissante suivant un rayon du cylindre) [47]. 

 Presse Angulaire à canaux égaux (ECAP)  

La technique, schématique par la figure II.10. Permet d’introduire une déformation 

importante par passage d’un échantillon à travers deux canaux de section constante 

désorientés d’un angle Φ. La déformation est imposée au moyen d’un piston auquel est 

appliquée une pression P. 

La microstructure obtenue est influencée par le nombre de passes et la désorientation 

entre les canaux. la limite d’écoulement ainsi que la résistance mécanique augmentent 

simultanément avec le nombre des passes [1, 2]. De nouveau, les échantillons ont une taille 

limitée : 70 à 100 mm de long pour un diamètre inférieur à 20 mm  

 

Figure II.10 : Presse angulaire à canaux égaux (P est la pression imposée :  

l’angle entre les canaux [47]. 
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II.5.5 La méthode d’Electro-explosion de fil (Electro-explosion of wire 

method (EEW)) 

Lors de l’électro-explosion d’un fil, les particules sont produites par évaporation d’un 

conducteur métallique fin soumis à un courant important sous atmosphère inerte. Le montage 

de base permettant l’explosion de fils est donnée en figure II.11. [47] 

Figure II. 11 : Schéma de la chambre d'explosion électrique 

1 - couvercle, 2 - récipient cylindrique d'acier inoxydable, 3 - électrodes en cuivre, 

4 - les blocs d'isolation, 5 - eau distillée, 6 - bâtons de graphite de haute pureté [47]  

 

 Le condensateur est chargé et le fil est incorporé automatiquement entre les deux 

contacts électriques. 

 L’interrupteur est fermé et le condensateur se décharge. Le pulse de courant est conduit 

dans le fil situé dans un gaz (inerte ou actif) produisant un échauffement par effet 

Joule et entraînant l’explosion du fil. 

 Le plasma se répand dans le milieu par l’énorme différence de température et de 

pression entre le plasma et le gaz ambiant. Le plasma est refroidi lors des collisions 

avec les molécules de gaz environnantes entraînant la condensation rapide de la 

vapeur en aérosol de particules. 

II.6 Domaines d’application des alliages NiTi nanostructurés : 

Les alliages NiTi nanostructurés, simples à manipuler, sont très recherchés pour leurs 

propriétés mécanique, électrique, magnétique…etc., qui sont permettent une utilisation dans 

diverses applications. 
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Cette section contient quelques domaines d’applications ainsi que quelques exemples 

bien connus dans le milieu des alliages à mémoire de forme. Il est à noter qu’elle ne constitue 

pas une revue exhaustive de toutes les applications.  

II.6.1 Secteur aérospatial  

L’industrie aérospatiale doit minimiser le volume et le poids de toutes leurs 

composantes afin de minimiser les coûts de lancement. Puisque les AMF offrent un rapport 

force / densité et énergie / poids excellent, ils sont des outils par excellence.  

Le centre de recherche Glenn de la NASA a développé un pneu d’un nouveau genre : 

Superelastique (figure II.12). Avant tout, destiné aux futures missions pour Mars, celui-ci peut 

également être une bonne alternative pour les véhicules terrestres. 

Inventé par l’équipe du centre de recherche Glenn de la Nasa et Goodyear, un nouveau 

pneu sans air est destiné aux futures missions sur Mars. Mais pas uniquement : la Nasa 

affirme que celui-ci pourrait également être une alternative viable aux pneumatiques sur 

Terre. Le pneu offre une traction égale voire supérieure aux pneumatiques conventionnels et 

élimine toute défaillance de perforation, améliorant ainsi la sécurité automobile. Il ne 

nécessite pas de cadre intérieur, simplifiant et allégeant l’ensemble pneu – roue. 

Le « Superelastic Tire », inspiré des pneus lunaires Apollo, utilise des alliages à 

mémoire de forme (principalement Nickel-Titane (NiTi) et ses dérivés) en tant que 

composants porteurs. Ceux-ci sont capables de subir une déformation réversible significative 

(jusqu’à 10 %) permettant ainsi au pneu de résister à un ordre de grandeur de déformation 

supérieur aux autres pneus sans air avant de subir une déformation permanente. A titre de 

comparaison, l’élastique couramment utilisé dans les pneus ne peut être soumis qu’à des 

contraintes de l’ordre de 0,3 à 0,5 % avant de céder, précise la Nasa. 

 

Figure II.12 : « Superelastic Tire », inspiré par lunaires Apollo Tyres 
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II.6.2 Secteur biomédical 

Ce secteur d’activité a des exigences très élevées par rapport aux matériaux utilisés. 

D’ailleurs, ce secteur est probablement le plus actif de nos jours et il utilise particulièrement 

l’effet superélastique avec les alliages de nitinol qui sont évidemment biocompatibles [5].  

Par exemple, les stents sont des dispositifs qui permettent une chirurgie minimalement 

invasive afin de contrer les problèmes cardiaques reliés à l’obstruction partielle des artères. 

 

Figure II. 13: Stent dans l'artère coronaire 

En effet, ce dispositif, une fois contracté, s’insère dans l’artère (figure II.13). Par la 

suite, lors du relâchement, l’effet superélastique contraint l’artère à retrouver le diamètre 

original et permet ainsi le passage du sang. 

Tout comme le stent, la valve cardiaque permet une chirurgie minimalement invasive, 

ce qui réduit les répercussions négatives sur le patient [7].  

Finalement, le dernier exemple du secteur biomédical est dédié aux robots médicaux (nano-

robots) (figure II. 14). Ces derniers combinent leur propriétés mécaniques et biocompatibilité.  

 

Figure II. 14 : nano robot  médical. 
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II.6.3 Secteur industriel : exemple de vêtements plus fonctionnels  

En ce XXIème siècle les vêtements sont plus que jamais une interface entre le corps et 

le milieu extérieur qui est de plus en souvent agressif, pollué voire toxique, trop chaud, trop 

froid ou trop humide, envahi de bactéries et de virus. Demain les vêtements devront en tenir 

compte. Les couturiers y ont déjà pensé depuis les années 1960 avec les collections futuristes 

d'André Courrèges par exemple (1967). 

Aujourd'hui c'est un nouveau tissu qui a permis de fabriquer une chemise à mémoire de 

forme dont le tissu se relève quand il fait chaud. Le tissu est à base de Nitinol, un alliage à 

mémoire de forme (AMF) contenant du nickel et du titane. L'Oricalco a été développé en 

2001 par l’Agence spatiale italienne, Grado Zero Espace, dans le cadre d’un programme de 

transfert de technologies initié par l’ESA. 

 

 

 

 

Figure II. 15 : Des vêtements plus fonctionnels et intelligents 

 

 

 

II.6.4 Secteur militaire : exemple du drone urbain 

Drone opérationnel dédié à la surveillance en milieu urbain utilisé par la police aux 

USA. Il en existe aujourd'hui des centaines de modèle ; la France dispose d'un type de drone 

urbain-policier : ELSA (engin léger pour la surveillance aérienne). 

Car c'est bien un des objectifs majeurs des État-majors militaires et policiers : une 

miniaturisation extrême pouvant permettre à un engin camouflé de se déplacer en milieu 
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urbain le plus discrètement possible, lui permettant également d'être ainsi moins vulnérable à 

un tir ennemi ; la seconde mission assignée à ces futurs insectes,  est le vol à l'intérieur des 

bâtiments pour des missions d'observation, de surveillance, de reconnaissance, d'espionnage, 

voire d'attaque [robot insecte kamikaze pouvant exploser]. Une nouvelle arme contre les 

simples manifestants, les opposants politiques, les guérilleros urbains, qui pouvaient profiter 

des avantages de la grande ville pour se cacher, se dissimuler, se protéger. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II. 16 : (a) Drone / Etats-Unis ;  (b) Drone / Allemagne [SmartBird]  

      (c) Drone / Chinne    (d) Drone / Japon 
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Procédure expérimentale  Dans ce chapitre, nous 

présentons les résultats de la 

caractérisation des mélanges de poudres 

CoxNi100-x (x = 50, 80) obtenus par 

broyage mécanique à haute énergie. 

L’évolution morphologique, structurale 

et microstructurale des poudres broyées 

a été suivie par microscopie électronique 

à balayage et diffraction de rayons X. Le 

programme Maud basé sur la méthode 

de Rietveld a été utilisé pour l’affinement 

des profils des pics de diffraction. 
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III.1. Synthèse des échantillons 

L’élaboration des poudres de composition Ti50Ni50 a été réalisée par broyage mécanique 

avec un broyeur planétaire de type pulverisette P7 (voir figure III.1) à partir de poudres 

élémentaires de Ni et de Ti. 

III.1.1. Broyeur utilisé 

L'échantillon à traiter est broyé et pulvérisé par des billes dans le bol de broyage. Les 

forces centrifuges s'exerçant sur les morceaux de matières à pulvériser et les billes de broyage 

sont créées par la rotation du bol de broyage sur son axe et la rotation du disque support. 

Les caractéristiques du broyeur utilisé sont présentées dans le tableau III.1 

Dimensions  

 

360 x 400 x 580 mm  

(hauteur x largeur x profondeur)  

Poids  

 

44 kg  (Net). 

61 kg (Brut). 

Niveau sonore   

 

Le niveau sonore est d'environ 74dB (A).  

Le niveau sonore varie en fonction de la 

vitesse de rotation, du processus de broyage 

en cours (caractéristiques des matières en 

cours de traitement, type de billes, etc.). 

Tension  

 

• Tension alternative 100-240V ± 10%.  

Surtensions transitoires rentrant dans la 

catégorie II admissibles. 

Intensité du courant  8,8 A (115V) / 3,7 A (230V).  

Puissance consommée 1300 W.  

Sécurités électriques  2x10 A T  

Matières à traiter  

 

• 5 mm  

Grosseur des morceaux pour les matières 

dures  

• 2 * 35 ml  

Quantité maximale  

Tableau III.1 : Caractéristiques du broyeur de type pulverisette P7. 
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Figure III.1 : Broyeur planétaire Fritsch Pulverisette 7 

III.1.2.Conditions d’élaboration  

Des poudres élémentaires de haute pureté Ti (~ 150 μm, 99,97%) et Ni (~ 45 μm, 

99,99%) (Aldrich) ont été mélangées dans des proportions appropriées afin d'obtenir la 

composition Ti50Ni50 (% at). 

Le broyage mécanique a été effectué sous atmosphère d'argon (Ar) en utilisant un 

broyeur planétaire Fritsch Pulverisette 7 équipé d'un flacon en acier trempé (80 ml) et de 

billes de diamètre de 15 mm également en acier trempé. 

La vitesse de rotation du disque était de Ω = 400 tr / min. Le rapport massique 

billes/poudre était de 23: 1. 

Pour éviter une augmentation excessive de la température, les temps de broyage de 30 

minutes ont été alternés avec des périodes de repos égales. Les poudres ont été broyées 

pendant plusieurs périodes de temps; c'est-à-dire 0, 1, 3, 6, 24, 48 et 72 h. 

 

III. 2. Caractérisation des poudres 

Plusieurs techniques ont été utilisées pour la caractérisation des poudres broyées. Les 

changements de la morphologie des particules de poudres (modifications de la taille, de la 

forme des particules de poudres et leur distribution) ont été suivis par microscopie 

électronique à balayage (MEB). L’analyse structurale et microstructurale a été étudiée par 

diffraction de rayons X (DRX). Les mesures magnétiques ont été effectuées pour suivre 

quelques propriétés magnétiques. 
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III.2.1. Diffraction des rayons X  

Cette analyse est effectuée systématiquement après chaque broyage afin de connaître la 

structure des matériaux obtenus. 

Les mesures de diffraction des rayons X (DRX) ont été réalisées sur un diffractomètre de 

type Philips XPert (figure III.2) de géométrie Bragg-Brentano (-2) en utilisant la radiation 

Cu-Kα1 de longueur d’onde λCu = 0.154056 nm. Pour avoir un bon comptage lors de 

l’enregistrement des spectres DRX, nous avons choisi un pas angulaire : 2 = 0.02°pour 

chaque incrément angulaire. Cette technique a permis entre autres, de déterminer les 

paramètres cristallins et de mettre en évidence les imperfections microstructurales. 

Figure III.2 : Diffractomètre de type Philips X Pert 

III.2.1.1. Affinement des diffractogrammes X (Méthode de Rietveld)  

Les poudres broyées ont été examinées par diffraction des rayons X (XRD), en utilisant 

un diffractomètre Philips X, Pert équipé d'une source de rayonnement Cu-K 

(λCu = 0.154056 nm). 

Les paramètres structurels et microstructuraux ont été déterminés à partir des 

raffinements de diffractograms XRD en utilisant le programme MAUD (version 2.55) basé 

sur la méthode de Rietveld [3]. En utilisant le raffinement de Rietveld et la méthode de 

Warren-Averbach [1, 2] dans le cadre du logiciel MAUD [3] nous pouvons obtenir une 

analyse détaillée des profils XRD et extraire des paramètres structurels tels que la position 

atomique (x, y, z), la symétrie et le groupe d’espace. En outre, les paramètres 

microstructuraux peuvent être déterminés tels que les paramètres de réseau (a, b, c), la taille 
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moyenne des cristallites <L>, les microdéformations <σ2> 1/2, le nombre moyen de couches 

compactées, les pourcentages de phase et les probabilités de défaut d'empilement (.SFP) 

La méthode de Rietveld consiste à simuler un modèle cristallographique aussi proche 

que possible du modèle mesuré, qui dépend de fonctions analytiques pour caractériser la 

microstructure des poudres et déterminer <L>, <σ2> 1/2 et SFP. 

La méthode de raffinement structural utilise la technique de minimisation des moindres carrés 

permettant d'approcher le modèle expérimental à partir d'un modèle structurel. La fonction 

minimisée, ou résidu, s'écrit: 

 
i

icii yywM 2)( ………….. (1) 

Où yi et yic sont respectivement les intensités observées et calculées, wi est le poids 

associé à l'intensité yi. Pour les raffinements par la méthode des moindres carrés, wi est pris 

égal à 1 / yi. 

A partir d'un modèle structurel, chaque contribution yci est obtenue par la combinaison de 

différentes contributions de Bragg et d'arrière-plans continus: 


k

kkbici Iyy  ………….. (2) 

Où Ik est l'intensité intégrée de la réflexion, φk est la fonction de forme du profil, et ybi 

une fonction polynomiale ajustant l'arrière-plan. 

L'intensité intégrée de la réflexion est calculée en fonction de certains paramètres 

structurels et géométriques : 

2
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kkc
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L
mFSI  ………. (3) 

Où Sc est le facteur d'échelle, Fk est le facteur de structure incluant le facteur Debye-

Waller et l'occupation du site, mk est la multiplicité de (hkl) réflexion, Lp est le facteur de 

polarisation de Lorentz habituel et Vc est le volume cellulaire. 

La fonction de forme du profil est le résultat de la convolution de l'élargissement 

instrumental et de l'échantillon: 

IS

k   ………….. (4) 

Où φS est l'élargissement de l'échantillon et φI est l'élargissement instrumental. Ce 

dernier peut être écrit comme suit: 

ASI  ……………. (5) 
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Où S et A sont, respectivement, les composantes symétriques et asymétriques du profil 

instrumental, déterminées pour la géométrie particulière du diffractomètre. La composante 

asymétrique est donnée par: 

 )2tan(22exp 00   saA ………. (6) 

Où ɑs est le paramètre d'asymétrie et θ0 l'angle de Bragg du pic Kα1. 

La fonction Pseudo-Voigt est définie comme la contribution d'un Lorentzien pur et d'un 

Gaussien pur (qui sera corrigé pour l'asymétrie des pics): 

 )2()1()2()2( iinti GLIpV   ………… (7) 

Où Int est le paramètre d'échelle de la fonction pV, η est la gaussianité des pics de 

rayons X, L (2θi) et G (2θi) sont des composantes Gaussiennes et Cauchyiennes, 

respectivement: 
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Où 2θ0 est la position du pic, I0 est l'intensité du pic et HWHM est la demi-largeur à la 

moitié du maximum des réfections. 

Le HWHM est donné par la formule de Caglioti [32]: 

WVUFWHM   tantan 2
………………… (10) 

Où U, V et W sont des coefficients de polynôme quadratique ou les coefficients de 

Caglioti. 

L'élargissement de l'échantillon φS est la convolution de l'élargissement due à la taille 

finie des cristallites <L>, la microdéformation r.m.s <σ2> 1/2 et les défauts planaires exprimés 

en termes de probabilité de failles d'empilement (SFP): 

    '''5.1SFP ……………… (11) 

Où α ', α "sont respectivement les failles de déformation intrinsèque et extrinsèque et β 

les failles jumelles. 

Le modèle de Delft pour l'élargissement de l'échantillon (donne les largeurs intégrales 

pour les composantes gaussienne et lorentzienne): 

 tan4 2/12 G ………………………… (12) 
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coseff

L
L

 ……………...………………… (13) 

Leff est une taille efficace calculée à partir de la taille des cristallites <L> et λ est la longueur 

d'onde de rayonnement. 

 

Figure III.3 : Illustration des fonctions de forme de pointe de Gauss et Lorentz 

Le logiciel Maud est basé sur la méthode de Rietveld associée à une analyse de Fourier. 

L'analyse détaillée a été réalisée en considérant les coefficients de Fourier AL, après les 

corrections de Stoke les coefficients de taille  et les coefficients de distorsion , qui sont 

liés à AL dans l'équation suivante: 

S

L

D

LL AAA  ………………………… (14) 

Ont été séparés du graphe logarithmique de AL avec la racine carrée de la somme 

quadratique des indices de Miller  où [4]: 

²²²2

0 lkhh  ………………………… (15) 

Les réflexions affectées par les fautes d'empilement correspondent à des pics satisfaisant 

les conditions: 

nlkh 3 ………………………… (16)             (n est un entier) pour une structure CFC 

nkh 3 ………………………… (17)                  (l pair ou impair) pour une structure HcP. 

Les paramètres microstructuraux comme la taille effective, Leff et la microdéformation 

<σ2> 1/2 sont respectivement liées à la pente initiale de  avec L et à la pente de log AL 

avec : 

effL

S

L LdLdA /1)/( 0   ………………………… (18) 
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Où L désigne une longueur normale aux plans réfléchissants. 

Le SFP comme α' intrinsèque, extrinsèque α" et la probabilité de double défaut de 

déformation β ont été évalués par la relation suivante: 
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Où ɑ est le paramètre de maille, u non élargi par défaut, b le nombre de réflexions élargies et 

L0 est la troisième coordonnée remplaçant (hkl) indices (L0 = h + k + l) [4]. 

L'asymétrie maximale est obtenue en mesurant la valeur de densité de chaque côté du 

pic à deux positions qui sont équidistantes du centre du pic (y1 et y2) et dérivées de la 

déformation extrinsèque et des probabilités de failles jumelles (figure III.4). L'expression 

mathématique de l'asymétrie est évaluée comme suit: 
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Où le coefficient c2 dépend de la position de crête 2θ0 
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Figure III.4: Schéma illustrant le pic asymétrique de Bragg 

Où A est l'aire du pic, y1 est l'intensité maximale de l'angle de diffraction (θ0 + x2), et θ0 

est le centre du profil complètement symétrique [3]. 

Le décalage de pic peut être écrit, en termes de probabilité de failles de déformation 

intrinsèque et extrinsèque, comme suit [4]: 
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A partir des valeurs des paramètres du réseau, de la taille des cristallites et des micro 

déformations, la densité de dislocations (ρ) peut être calculée en utilisant les formules 

suivantes: 

vBL 




2/12

32


 ………………………… (24) 

Où Bv est le vecteur de Bürgers, qui est égal à a√6 / 3 de la structure hexagonale compact 

(HCP) et a√2 / 2 pour la structure cubique à faces centrées (FCC). 

Le profil calculé fournit des facteurs d'échelle pour chaque phase afin de correspondre à 

l'intensité du modèle observé. Ces facteurs d'échelle sont liés aux fractions de poids relatives 

respectives par l'équation [5]: 
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où Z est le nombre d'unités de formule dans la cellule unitaire, M est la masse 

moléculaire de l'unité de formule, V est le volume de cellule unitaire, S est le facteur d'échelle 

de Rietveld et Wi est la fraction pondérale de la phase i; l'indice "k" dans la sommation 

couvrant toutes les phases incluses dans le modèle [5]. La procédure standard consiste à 

déterminer la fraction amorphe par la méthode standard interne. L'amorphe est obtenu comme 

complément de l'une des quantités totales des phases cristallines [3]. Le pourcentage en poids 

de la phase amorphe dans un échantillon peut être donné par la relation (figure III.5)[6]: 
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Lorsque Wɑ est la fraction amorphe, WS est la fraction étalon interne pondérée et WR est 

la fraction raffinée de l'étalon interne. 

 
Figure III.5 : Contribution des phases cristallines et amorphes dans un diffractogramme DRX 
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Après ajustement des paramètres de l'instrument, les positions des pics sont corrigées 

par affinements successifs pour éliminer les erreurs systématiques en prenant en compte les 

erreurs du décalage angulaire (Δ2θ) et le déplacement de l'échantillon. 

L'arrière-plan est ajusté par un polynôme de degré (2 à 5), pour le premier temps de 

broyage. 

D'autre part, pour des temps de broyage plus longs, l'augmentation de l'intensité du fond 

nécessite l'utilisation de polynômes de degré supérieur. 

Ensuite, les paramètres de la structure cristalline sont affinés, à savoir les paramètres 

cristallins, les positions atomiques, le facteur de Debye-Waller et le pourcentage de phases. 

Dans la dernière étape, nous procédons à l'affinement de la taille des cristallites <L>, des 

microdéformations <σ2> 1/2 et de la probabilité des trois types de défauts plans α ', α''et β. 

Pour évaluer le raffinement, plusieurs facteurs ont été introduits afin de connaître 

l'accord entre les modèles calculés et observés [5]. 

La minimisation a été effectuée en utilisant le paramètre d'indice de fiabilité Rwp (erreur 

résiduelle pondérée) et Rexp (l'erreur attendue) définie par [7]: 
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Où N et P sont le nombre de points expérimentaux et le nombre de paramètres d'ajustement, 

respectivement. 

Il est possible de calculer un paramètre statistique, qui doit tendre vers l'unité pour un 

raffinement réussi, la qualité d'ajustement " χ2" étant définie comme le rapport entre Rwp et 

Rexp: 

exp

2

R

Rwp
 ………………………… (30) 

Les raffinements de profil continuent jusqu'à ce que la convergence soit atteinte; la 

valeur du facteur de qualité χ2 (GOF) approchant un. 
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III.2.2. Microscope électronique à balayage 

Les changements dans la morphologie des particules de poudre (changements de taille 

et de forme des particules de poudre et leur distribution) ont été déterminés par microscopie 

électronique à balayage (M) en utilisant un microscope Zeiss DSM 960A (figure III. 6) 

fonctionnant à une tension de 20 kV. 

Le MEB est un outil d'observation morphologique qui consiste à envoyer un faisceau 

accéléré (1 à 20 kV) d'électrons sur l'échantillon à observer. Ce faisceau peut balayer, suivant 

deux directions, la surface de l'objet. Le signal détecté est transmis à un écran dont le 

balayage est synchrone de celui du faisceau. Le signal détecté est produit par certains 

électrons qui ont interagi avec la matière. Ceci permet, en sélectionnant les différents types 

d'électrons, d'obtenir soit une image du contraste topographique (électrons secondaires), soit 

de visualiser le contraste chimique (électrons rétrodiffusés) de l'échantillon. 

Figure III.6 : Le Microscope Electronique à Balayage, MEB 

III.2.3. Mesures magnétiques 

Pour compléter l’étude des propriétés structurales et magnétiques des poudres 

nanostructurées obtenues par broyage à haute énergie, nous avons réalisé des mesures 

magnétiques avec un VSM « Vibrating Sample Magnetometer » model 3900 (figure III.7) au 

centre de la nanotechnologie, Université de Bahrein. Cette étude est en fait liée à une 

démarche corrélant propriétés structurales et magnétiques au mode d’élaboration. 

Ses principales caractéristiques sont : 

- Résolution : 5 10-7 A.m2 (5  10-5 uem) 

- Gamme de champs magnétiques appliqués :  10,8 T 

- Gamme de températures : 1,5 K à 300 K 

- Stabilité de la température : 0,01 K 

- Précision sur la température : dT = (0,200  0,002) T (en kelvins). 
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Cet appareil, au fonctionnement entièrement automatique, est piloté par ordinateur. Il se 

compose d’un cryostat isolé thermiquement à l’aide d’un isolant à base d’aluminium. La 

régulation numérique de la température se fait par le biais d’un thermomètre en carbone en 

couche mince non magnéto-résistant, alimenté par une tension constante par la méthode des 

quatre fils ; il permet de réguler et de mesurer la température dans la gamme 1,5 K – 300 K 

avec une stabilité de 0,01 K. Le système de variation thermique est à flux d’hélium gazeux.  

Le principe de mesure est qu’un échantillon de volume V et de moment magnétique m, 

est déplacé du centre d’une bobine de mesure au centre d’une deuxième. La variation du flux 

dû au déplacement de l’échantillon va engendrer une force électromotrice, qui après 

intégration, sera proportionnelle à l’aimantation. 

Figure III.7 : Mesures magnétiques avec un VSM « Vibrating Sample Magnetometer » 

model 3900. 
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IV.1. Etude morphologique et microstructurale 

IV.1.1. Morphologie des particules de poudres 

L’évolution de la morphologie des particules de poudres (la taille, forme des particules 

et leur distribution) en fonction du temps de broyage ont été déterminées par microscopie 

électronique à balayage (MEB). 

Les mesures de la composition chimique des poudres pour les différents temps de 

broyage ont été déterminées par spectroscopie en énergie dispersive (EDS) à 20 kV. 

IV .1.1.1. Morphologie des éléments purs 

Avant broyage, les particules de Ni, de taille variant de 2 à 110 µm (figure IV.1), se 

caractérisent par des contours irréguliers. Il faut noter que les particules de Ni sont de tailles 

plus petites que celles des particules de Ti (20 - 250µm) (Figure IV.2). 

On note également l’existence d’agglomérats, représentant le regroupement de plusieurs 

particules fines en raison de la méthode de préparation. Les échantillons contiennent aussi des 

filaments blancs qui peuvent provenir des chutes du tablier ou des fils composants de l'adhésif 

de protection du carbone utilisé comme support des échantillons. 

 

Figure IV.1 : Morphologie initiale des poudres pures de Ni (1mm, 100µm et 10µm) 
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L'image de la figure IV.2 représente la morphologie de la poudre de titane, comme nous 

l'avons mentionné précédemment, les dimensions des particules sont comprises entre 20 et 

250 µm, et nous notons qu'il existe deux types de particules, dont la majorité se caractérise 

par des contours irréguliers, et entremêlées et de forme arrondie [1]. 

Le deuxième type de particules (minoritaire) ont la forme de cubes (cristaux) et peut 

représenter la structure cubique centrée (c.c.); c’est le Titane béta (β-Ti) qui existe aux 

températures élevées (instable) et ne peut être détecté par l'analyse des rayons X du fait de sa 

faible quantité. 

 

 

Figure IV.2 : Morphologie initiale des poudres pures de Ti (1mm, 200µm et 50µm) 
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IV .3.1.2. Morphologie des poudres broyées : 

L’évolution de la forme morphologique et la répartition granulométrique 

correspondante des poudres obtenues après 1, 3, 6, 12, 24, 48 et 72 h de temps de broyage est 

présentée dans la figure IV.3. 

Les changements morphologiques des particules de poudre Ti50Ni50 survenant lors du 

broyage mécanique du mélange de départ de f.c.c.-Ni et de h.c.p.-Ti peuvent être liés à la 

différence entre les propriétés mécaniques des métaux. 

On peut observer que les changements morphologiques sont déjà importants juste après 

1 h de broyage (Figure IV.3, 4 et 5).  

Les particules sont aplaties par la déformation plastique provoquée par les forces 

progressives induites par les contacts bille-poudre-bille et bille-poudre-jarre. Cela est 

également dû au fait que Ni et Ti sont des matériaux ductiles, ce qui conduit à augmenter la 

taille des particules en plus de quelques petites particules produites [2].  

Avec la progression du broyage, où l’on observe à la fois la dominance de la 

fracturation sur le soudage et l'augmentation de la quantité de phase amorphe, la fragilité des 

poudres augmente. La taille des particules est sensiblement réduite, et leur morphologie 

équiaxiale sphérique croissante. 

Après un certain temps de broyage, un équilibre est atteint entre la vitesse de soudage, 

qui tend à augmenter la taille moyenne des particules, et la vitesse de fracturation, qui tend à 

diminuer la taille moyenne des particules [3]. 
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Figure IV.3 : Morphologies des poudres Ni50Ti50 pour différents temps de broyage :1, 3, 6, 

12, 24, 48 et 72h. 
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On a observé une structure rugueuse typique de plaques feuilletées pour la poudre 

broyée pendant 1 heure (Figure IV.4), On remarque, une structure « lamellaire », constituée 

de couches alternées de Ni et de Ti. 

 

Nous nous sommes concentrés sur une particule avec un grossissement 50 et 10 µm, qui 

a montré de nombreux phénomènes, tels que l'adhérence des couches, la fracturation et la 

fissuration, avec l’existence de trous de 0,5 à 1 µm et de petites particules de mêmes 

dimensions qui peuvent appartenir à ces trous [5]. 

 

Figure IV.4 : Morphologie d’une particule de poudre apres 1h de broyage. 

 

On peut remarquer que les poudres broyées pendant 1 heure (Figure IV.5) présentent 

des particules de l’ordre nanométrique entre 145 et 536 nm. 

La figure IV.5 montre les interfaces de soudage qui ne sont pas parfaitement collées à 

cause de la rugosité des surfaces des particules. Les atomes ou les nanoparticules peuvent y 

diffuser pour former des joints parfaitement collés [4]. 
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Figure IV.5 :Morphologie des poudres après 1h de broyage : interfaces de soudage qui ne 

sont pas parfaitement collées et apparition de nanoparticules. 

Apres 3h de broyage on peut remarquer aussi la présence des nanoparticules (de 76nm  

à 465nm) et la formation de microfissures (~ 5µm) (Figure IV.6). Ces dernières peuvent être 

introduites soit par le mécanisme de fracture ou par le mouvement de dislocations.  

En raison de la formation de microfissures, l’énergie interne augmente avec 

l’augmentation de l’énergie de surface [4]. Pour minimiser leur énergie interne, les atomes ou 

les nanoparticules diffusent à travers la surface des microfissures pour les combler (Figure 

IV.6.). Comme le processus de diffusion est accompagné par la réduction de l’aire de la 

surface, la force motrice est réduite lorsque les microfissures sont comblées par les atomes ou 

les nanoparticules diffusées. 

 

Figure IV.6 : Morphologie des poudres après 3h de broyage :présence de nanoparticules et 

formation de microfissures. 
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La figure IV.7 montre, après 3h de broyage, les deux phénomènes de la fracturation 

intensive (Figure IV.7 (a)) et du soudage à froid (Figure IV.7 (b)), dus à des collisions 

répétées (billes-poudre-billes et billes-poudre-paroi du bol) [5]. 

 

 

Figure IV. 7 : Micrographie au MEB des poudres (Ni50Ti50) montrant le soudage à froid 

(a) et la fracture (b) après 3h de broyage. 

Après 6 heures de broyage, on note la présence de différents types de particules. La 

figure IV.8 (a) montrant le phénomène le soudage à froid (sandwich) qui montre la formation 

de couches minces des éléments initiaux. On trouve également des particules qui apparaissent 

avec des facettes de différents angles (dont la taille est inférieure à 100 µm) et dont les 

extrémités pointues peuvent être cristallisées et vont augmenter en nombre avec la 

progression du broyage (Figure IV.8 (b)). Cette figure montre des particules fracturées qui 

résultent des chocs entre billes-poudre-billes et billes-poudre-bol, ce qui peut être la raison de 

la production de petites particules cristallines au fur et à mesure de la progression du broyage. 

Ceci explique aussi l’apparition d’un autre type de particules, en agglomérats de petites 

particules (Figure IV.8(c)). 

 Les mêmes observations sont à signaler après 12 heures de broyage. 

Il est à noter que ces résultats sont en accord avec les résultats de DRX qui montrent 

que la quantité de phases cristallines de la martensite et de l’austénite qui commence à 

apparaître et à augmenter à partir de 12 heures de broyage (Figure IV.28).On peut expliquer le 

manque du taux  de cristaux, représenté par l’absence de pics, après 6 heures de broyage dans 

les résultats de DRX par leur quantité résultante très petite par rapport à la masse totale de 

l'échantillon (Figure IV.27 (c)). 
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Figure IV.8 : Morphologie des particules des poudres après 6h de broyage : (a) le 

phénomène de soudage à froid (b) particule cristalline fracturée et (c) agglomérats de 

petites particules. 

 

Après 24 heures de broyage (Figure IV.9), on observe que les particules broyées 

deviennent plus petites et qu'il y a de très fines particules à la surface des agrégats et qui sont 

principalement placés dans les fissures résultant du broyage continu de la poudre. 

200 µm 50 µm

2 µm

100 µm 10 µm

2 µm

197 nm –> 403 nm

 

 

Figure IV.9 : Morphologie des particules des poudres broyées après 24h de broyage 

montrant la  présence de l’aglomération de très fines particules.  
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Après 48 heures de broyage (Figure IV.10), de grands agglomérats de particules très 

fines ont été observés, ces particules étant plus fines et plus petites pour des temps de broyage 

plus longs [3].  

Ces résultats montrent qu'après 48 heures de broyage, nous produisons de très petits 

conglomérats par rapport au temps qui l'a précédé, et leurs particules sont plus petites, plus 

homogènes que les agglomérats obtenus aux temps de broyage précédents. 

Pour les deux temps de broyage 48h (Figure IV.10) et 72 h (Figure IV.11 et 12), nous 

observons un très grand nombre de très fines particules de forme sphérique, pas plus de 2 µm, 

et aussi beaucoup de nanoparticules par rapport aux temps des broyages précédents.  

Les particules formant les agglomérats à 72h sont plus petites que celles obtenues à 48h. 

. 

50 µm

2 µm

10 µm

Figure IV.10 :Morphologie des particules des poudres broyées après 48h de broyage 

présentant l’aglomeration de très fines particules. 

 

La Figure IV.11 montre l’appariton et l’augmentation du nombre des particules 

cristallines après 72 h de broyage, et comme nous l'avons expliqué précédemment, on observe 

un grand nombre de particules qui apparaissent sous forme cristalline et ceci par rapport aux 

résultats obtenus dans les premiers temps de broyage, ce qui confirme les résultats de DRX 

(Figure IV.30 (g)). 
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Figure IV.11 : Apparition d’un nombre important de particules cristallines après 72 h de 

broyage. 

Les plus petites particules (Figure IV.12) peuvent résister à la déformation sans se 

fracturer et ont tendance à être soudées en de plus gros morceaux, formant ainsi avec ces  

particules très fines des agglomérats plus gros avec une taille intermédiaire [2]. 

Lors du phénomène soudage pendant la période de 72 heures nous observons une 

collection de nanoparticules de formes circulaires et longitudinales (Figure IV.12), dues à la 

diffusion des atomes ou des nanoparticules à travers la surface des microfissures. 

20 µm

20 µm 5 µm 2 µm

1 µm2 µm

 

Figure IV.12: Phénomène de soudage et présence de microfissures après 72 h de broyage.

100 µm

20 µm
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IV.1.2. Analyse de la composition chimique par EDX 

L'objectif principal de cette partie est de s'assurer qu'une distribution homogène des 

éléments Ni et Ti était obtenue après broyage. Par cette analyse, nous avons pu vérifier que la 

composition chimique des particules de poudre varie peu d'un échantillon à l'autre.  

Cette partie montre aussi les spectres de cartographie pour les éléments Ni et Ti et aussi 

les éléments qui peuvent apparaitre en raison de la contamination par les outils de broyage 

comme le Fe, O, Si, Cr et C, dans le système Ni50Ti50 pour les poudres obtenues après 1, 3, 6, 

12, 24, 48 et 72 h de temps de broyage. 

Après 1h de broyage (Figure IV.13), nous avons analysé les différents éléments et ceci 

est basé sur les résultats de la recherche automatique incluse dans le programme d'analyse du 

microscope à balayage MEB. 

On peut noter la présence de Ni et de Ti, qui sont principalement localisés sur les 

particules de poudre analysées alors que les éléments O et C sont situés principalement sur le 

ruban adhésif de carbone, qui est utilisé pour fixer les échantillons. Nous retrouvons les 

éléments Cu et Al placés sur le porte-échantillon. 

 

 

Figure IV.13 : Cartographie de la distribution des éléments de poudre Ni50Ti50 après 1h de 

broyage. 
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Après 3h de broyage, la distribution des éléments Ti, Ni et O sur les grains de poudre 

est présentée sur la figure IV.14. On peut y voir que les particules plates ont une distribution 

irrégulière de Ni et Ti sur certaines particules alors qu’elle apparait plus uniforme dans 

d'autres particules. 

 

Figure IV.14 : Cartographie de la distribution des éléments de poudre Ni50Ti50 après 3h de 

broyage. 

La figure IV.15 présente la cartographie du phénomène de fracture et/ou de soudage 

d’un groupe de petites particules et montre également que la distribution du Ni et Ti est 

relativement homogène mais avec l’existence claire de clusters de chacun de ces éléments. La 

présence de l'oxygène est principalement due à l'adhésif de carbone. 

 

Figure IV.15 : Cartographie de la distribution des éléments sur une particule après 3h de 

broyage. 
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En se concentrant sur un autre type de particules (~ 400µm) de la poudre broyée à 3 

heures (Figure IV.16), on observe qu’il y a une inhomogénéité de la distribution du Ni et Ti et 

aussi la présence de très petites quantité d'oxygène sur la particule . 

 

Figure IV.16 : Cartographie de la distribution des éléments sur un autre type de particules 

après 3h de broyage. 

 

Après 6 heures de broyage, commence l’apparition de particules cristallines, la 

Figure IV.17 montre la distribution des éléments sur l'une de ces particules.  

Nous notons que la distribution des éléments est largement plus cohérente par rapport 

aux autres particules qui ont été analysées pour les précédents temps de broyage.  

Il est important de noter que la proportion de Fe augmente également, qui est 

principalement causée par la contamination durant le broyage par les billes et la jarre. Les 

particules de Fe s'accumulent en groupes, d'environ 45 µm. 
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Figure IV.17 : Cartographie de la distribution des éléments sur une particule cristalline 

après 6h de broyage. 

 

Après 12 heures de broyage (Figure IV.18), la distribution du Ni et Ti sur les particules 

de poudre devient encore plus cohérente. La quantité d'O et de Fe est augmentée comme 

indiqué dans la cartographie de chacun d'entre eux et possède une taille d’environ 10 µm. [7]. 

 

Figure IV.18 : Cartographie de la distribution des éléments de poudre Ni50Ti50 après 12h de 

broyage. 
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Nous montrons la distribution des éléments par l’analyse cartographique et l’EDS 

(Figure IV.19 ), pour une seule particule (300 mm) apres 12h de broyage. On oberve 

clairement l’effet de soudage des particules formant ainsi une particule presque cristalline, qui 

peut être le stade précédant l'obtention des particules cristallines.  

Par l'étude du spectre EDS pour cette région, on note une bonne répartition des 

particules de Ni et Ti, avec des quantités d'O et de Fe de l’ordre de 3,85% et 0,19% 

respectivement (voir tableau IV.1) . 

 

 

Figure IV.19 : Cartographie et spectre d’EDS de la distribution des éléments sur une 

particule après 12h de broyage. 
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Elements pourcentage atomique [at.%] 

Ni 39.58 

Ti 56.48 

O 3.85 

Fe 0.19 

Tableau IV.1 : Proportions des éléments identifiés par EDS des agrégats de particules 

aprés 12h de broyage. 

La figure IV.20 présente la distribution des éléments pour une seule particule apres 48h 

de broyage, qui est composée principalement d’agrégats et soudage de très fines particules. 

L’analyse cartographique montre une excellente distribution des éléments comparés aux 

précédents resultats. Avec le progrès dans le temps de broyage, la consistance du mélange 

augmente et le pourcentage d'O et de Fe augmente également, en raison de la contamination 

durant le broyage (voir Tableau IV.2). 

 

Figure IV.20 : Cartographie et spectre d’EDS de la distribution des éléments sur des 

agrégats de particules après 48h de broyage. 
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Elements pourcentage atomique [at.%] 

Ni 40.65 

Ti 53.07 

O 5.23 

Fe 1.04 

Tableau IV.2 :Proportions des éléments identifiés par EDS des agrégats de particules après 

48h de broyage. 

 

La figure IV.21 montre l'analyse d'un ensemble de particules (~ 20µm) après 72 heures 

de broyage.  

On note ici également un bon mélange des éléments et que la taille des particules de 

nickel et de titane est très petite  jusqu'à 1μm, mais il est grand par rapport au. Il existe des 

particules de Fe, d’O2 et de carbone qui peuvent atteindre jusqu’à 20 µm. Ces dernières sont 

l'adhésif en carbone utilisé pour fixer les échantillons. 

Le spectre d’EDS de cette région montre que la proportion d'O2 et de Fe continue 

d'augmenter (Tableau IV.3); Ces valeurs sont élevées par rapport aux premiers temps de 

broyage. 

Nous notons également que les rapports du Ni et du Ti pour les temps 12, 24, 48 et 72 

heures sont presque constants ce qui indique que la distribution est devenue plus cohérente et 

homogène. 

Dans ce cas nous pouvons conclure que 12h de broyage est un temps jugé suffisant pour 

avoir une poudre homogène du mélange Ni50Ti50. 
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Figure IV.21 : Cartographie  et spectre d’EDS de la distribution des éléments sur des 

particules après 72h de broyage. 

 

Elements pourcentage atomique [at.%] 

Ni 54.22 

Ti 38.62 

O 6.25 

Fe 0.92 

Tableau IV.3 : Proportions des éléments identifiés par EDS d’un groupe de particules 

après 72h de broyage. 
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La figure IV.22 montre l'évolution du pourcentage de contamination des échantillons en 

O2 et en Fe pendant les différents temps de broyage. 

Une faible contamination par le Fe, due probablement aux outils de broyage (billes, 

jarres), a été détectée par l’analyse EDS et qui représente environ 1,04 % at. après 72h de 

broyage.  

La contamination par le Fe provient des débris d’usure détachés des jarres et des billes 

lors les collisions. 

Egalement, une présence importante d’impureté assignée à l’O2 a été révélée dans le 

mélange Ni50Ti50 broyé, dont la teneur est un peu élevée comme indiquée sur les spectres EDS 

et résumé dans la Figure IV.22. Il s’est probablement formé durant la manipulation de la 

poudre à l’air libre. 

Une partie est probablement adsorbée sur la surface de l'échantillon, le reste est présent 

dans la poudre broyée sous forme d'oxydes de Fe (non observés par diffraction par ce que la 

quantité est plus petite que la quantité nécessaire pour être détectée par DRX (figure IV.30)).  

Nous notons également que le pourcentage de contamination en O2 augmente avec 

l'augmentation du temps de broyage, cela peut être dû à l’affinement de la taille des particules 

(poudres) [7] mais aussi à cause de la grande adhérence de l'O2 à l'adhésif de carbone. 
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Figure IV.22 : Evolution du pourcentage de contamination des échantillons par O2 et Fe. 
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La figure IV.23 montre la concentration des éléments primaires utilisés dans le broyage 

(Ni et Ti) et extraits du spectre d’EDS, l’analyse de concentration étudié par EDS peut être 

divisée en trois étapes : 

1 - la première phase de 0 à 12 heures: caractérisée par la diminution continue et rapide 

de la concentration de Ni pour atteindre 42%, tandis que la concentration en Ti augmente 

jusqu'à 54 %. 

2 - la deuxième étape de 12 à 48 heures: les deux concentrations de Ni et de Ti restent 

presque constantes ou changent très faiblement. La variation relativement importante du Ti en 

regard de la composition initiale (50%) est due au fait que le Ti est probablement placé à la 

surface des particules.  En particulier, le Ti est un élément avide d’oxygène. Il se forme tout le 

temps de l’oxyde de titane (TiO2) sous forme de couche de passivation à la surface des 

particules, d’autant plus que la résolution du MEB ne permet de détecter les éléments qu’à 

environ 2 µm de la profondeur du matériau analysé. 

3 - La troisième phase de 48 à 72 heures: on note une diminution de la proportion de Ti 

à 52%, en relation directe avec l'augmentation de la teneur en O2 (8,88%) favorable à  la 

formation d'une couche externe d'oxyde sur la surface des particules. 
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Figure IV.23 : Concentration des éléments primaires (Ni et Ti) lors du broyage. 
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IV .2 . Analyse des poudres broyées par la diffraction des rayons X 

Les poudres broyées ont été examinées par diffraction des rayons X (XRD), en utilisant 

un diffractomètre Philips X, Pert équipé d'une source de rayonnement Cu-Kα (λCu = 0.15418 

nm). 

Les paramètres structurels et microstructuraux ont été déterminés à partir des 

raffinements de diffractogrammes XRD en utilisant le programme MAUD (version 2.55) basé 

sur la méthode de Rietveld [8]. 

En utilisant le raffinement de Rietveld et la méthode de Warren-Averbach [26, 27] dans 

le cadre du logiciel MAUD [8] nous avons pu obtenir une analyse détaillée des profils XRD et 

extraire des paramètres structurels tels que la position atomique (x, y, z), la symétrie et le 

groupe d’espace. 

En outre, les paramètres microstructuraux tels que les paramètres de réseau (a, b, c), la 

taille moyenne des cristallites <L>, le taux de microdéformations<σ2> 1/2, le nombre moyen 

de couches compactées, les pourcentages de phase et les probabilités de défaut d'empilement 

ont pu être déterminés. 

La méthode de Rietveld consiste à simuler un modèle cristallographique aussi proche 

que possible du modèle mesuré, qui dépend de fonctions analytiques pour caractériser la 

microstructure des poudres et déterminer <L>, <σ2>1/2 et les probabilités de défaut 

d'empilement (SFP). 

Les diagrammes de diffraction des rayons-X (XRD) des poudres de Ni50Ti50 (pour 0, 1, 

3, 6, 12, 24, 48 et 72 h), illustrés sur la figure IV.24, indiquent clairement que le broyage 

mécanique introduit des changements significatifs. 

Il y a un élargissement progressif des pics de diffraction avec une diminution de leur 

intensité en fonction du temps de broyage, démontrant ainsi l'impact important du broyage. 

Lors du broyage mécanique des poudres élémentaires de départ Ni et Ti, plusieurs 

processus peuvent être associées en intervenant progressivement durant le broyage [9]: 

(i) affinement de la taille des particules/grains (réduction de la cristallite); 

(ii) l'introduction de défauts cristallins (interstices, dislocations et joints de grains); 

(iii) l’augmentation du taux de microdéformations (grand quantité d'énergie); 

(iv) la fragmentation des cristallites et / ou augmentation du désordre ; 

(v) la formation des solutions solides. 

Ces phénomènes mentionnés résultent des effets de soudage et de fragmentation dus à 

des collisions répétées (billes-poudre-billes et billes-poudre-paroi du bol). 
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Le chevauchement des réflexions XRD provenant de différentes phases se traduit par un 

élargissement des pics, accompagné d'un léger décalage de la position des pics vers les angles 

inférieurs, ce qui indique une légère augmentation des distances interatomiques conduisant à 

une expansion de la cellule unitaire. 

Après quelques heures de broyage, on peut observer l'apparition d'un halo autour de 

35 – 50°, qui chevauche avec les réflexions appartenant à HCP-Ti et FCC-Ni. Ceci peut être 

attribué à la formation d'une phase amorphe, qui s'explique par le désordre structurel 

significatif induit par les déformations plastiques sévères se produisant pendant le processus 

de broyage. 
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Figure IV.24 : Evolution des diffractogrammes de DRX du mélange Ni50Ti50 broyé après 

différents temps de broyage. 
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IV.2.1 Affinement par la méthode de Rietveld des diffractogrammes des poudres 

pures  

La figure IV.25 montre les profils XRD affinés par la méthode deRietveld pour les 

poudres de Ni et Ti élémentaires, basés sur des modèles structurels initiaux: 

(i) cubique à faces centrées (FCC) pour Ni avec un paramètre de réseau 𝑎 = 0,3524 nm; 

(ii) Hexagona compact (HCP) pour Ti avec des paramètres de réseau 𝑎 = 0.2952nm et 

𝑐 = 0.4686nm.  

Tous les résultats des affinements des éléments purs sont reportés dans le Tableau IV.4 

 

Figure IV.25 : Affinements de Rietveld pour le diagramme XRD : (a) Ni (GOF = 1,54) et 

(b) Ti (GOF = 1,11). 

Eléments 

Propriétésmicrostructurales 

Nickel (Ni) Titane (Ti) 

Structure cristalline FCC HCP 

Grouped’espace Fm-3m P63/mmc 

Paramètres de mailles(nm) a= 0.3524 a=0.2952 

c=0.4686 

Positions atomiques x:3.65141 10-4 

y:-8.8563 10-5 

z:-5.9118 10-5 

x:0.3333 

y:0.6667 

z:0.2500 

Occupation 1.0001 1.0000 

Taille des cristallites (nm) 318.4175 241.2283 

Microdéformation (%) 3.1758 10-4 4.5954 10-4 

Defautsd’empilement (SFP) (%) 1.5832 10-4 0.1744 

Densité de dislocations (x 1016 m-2) 0.0014 0.0027 

 Tableau IV.4 :Résultats de l’affinement par la méthode de Rietveld des diffractogrammes 

des poudres pures de Ti et Ni. 
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IV.2.2 Affinement par la méthode de Rietveld des diffractogrammes des poudres 

pour différents temps de broyage  

Le tableau IV.5 regroupe tous les paramètres structuraux établis par les affinements.  

Nous notons qu'il y a un changement dans les positions des atomes de toutes les phases, 

comme cela est évident pour les éléments primaires, ils changent constamment et augmentent 

pour FCC-Ni et restent presque constants pour HCP-Ti, ceci peut expliquer la dissolution de 

HCP -Ti dans le FCC-Ni pour former des solutions solides.  

Temp de broyage (h) 

Proprieties des Phases 

1 h 3 h 6 h 12h 24 h 48h 72 h 

F
C

C
-N

i 

Symmetry Face CenteredCubic (FCC) 

Group d’espace Fm-3m 

Position atomique x 3.6514 10-4 -3.7125 10-13 -9.7524 10-5 0 -9.7093 10-8 / / 

y -8.8563 10-5 3.8032 10-14 -9.7523 10-5 0 -9.4076 10-8 / / 

z -5.9118 10-5 3.8032 10-14 -9.7523 10-5 0 -9.4076 10-8 / / 

H
C

P
-T

i 

Symmetry Hexagonal Close Packed (HCP) 

Group d’espace P63/mmc 

Position atomique x 0.3328 0.3330 0.3328 0.3328 / / / 

y 0.6666 0.6664 0.6666 0.6666 / / / 

z 0.2497 0.25 0.2495 0.2495 / / / 

B
1

9
’ 

Symmetry Monoclinic 

Group d’espace P21/m:b 

Position 

atomique 

Ni x / / / 0.1820 0.1987 0.2960 0.0300 

y / / / 0.7500 0.7498 0.7495 0.7505 

z / / / 0.0725 0.0509 0.0525 -0.2475 

Ti x / / / 0.3689 0.3150 0.179 0.3560 

y / / / 0.2499 0.2499 0.3499 0.2497 

z / / / 0.5374 0.5174 0.5274 0.8833 

B
2

 

Symmetry Body CenteredCubic (BCC) 

Group d’espace Pm-3m 

Position 

atomique 

Ni x / / / / 2.6461 10-4 -4.9997 10-4 5.3103 10-5 

y / / / / -9.1927 10-5 -2.3512 10-4 -1.8236 10-5 

z / / / / 4.0825 10-4 2.2414 10-4 4.4022 10-4 

Ti x / / / / 0.4996 0.5001 0.4999 

y / / / / 0.5005 0.5002 0.5004 

z / / / / 0.5005 0.4995 0.4997 

 GOF 1.41 1.45 1.43 1.22 1.20 1.19 1.23 

 Tableau IV.5: Résultats de l’affinement des diffractogrammes des poudres broyées pour différents temps de broyage. 
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Les meilleurs affinements de Rietveld des spectres XRD (1, 3 et 6 h) ont été obtenus 

avec trois composants: FCC-Ni, HCP-Ti et une phase amorphe (figure IV.26). 

 

Figure IV.26 : Affinements de Rietveld des diffractogrammes obtenus pour les 

temps de broyage: (a) 1h , (b) 3h et (c) 6h. 
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Les couples de diffusion à l’échelle nanométrique sont produits par broyage mécanique 

à haute énergie qui implique la fracture et le soudage à froid des poudres broyées. Ainsi, la 

diffusivité atomique est améliorée grâce à la création d'une grande quantité de défauts 

structuraux.  

En conséquence, des phases métastables peuvent se former au début du broyage par un 

processus de réaction à l'état solide (SSR). 

Après 12 h de broyage, les pics de diffraction du FCC-Ni élémentaire, du HCP-Ti et de 

la phase amorphe subsistent tandis que de nouveaux pics de diffraction liés au NiTi-

martensitique (Figure IV.27) apparaissent. 

 

Figure IV.27 : Affinements de Rietveld pour les diffractogrammes après 12h de 

broyage. 

 

Le broyage jusqu'à (24 h), conduit à une disparition complète des pics de HCP-Ti, entre 

temps l’apparition de nouveau pics associés à la formation de NiTi-austénitique 

(Figure IV.28), tandis que Ni-SS reste présente avec une petite quantité (15,38%). 
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Figure IV.28 : Affinements de Rietveld pour les diffractogrammes après 24h de 

broyage. 

 

 

De plus, il est bien connu que la taille des cristallites diminue avec l'augmentation de 

l'enthalpie de mélange négative (ΔH) [9]. 

En même temps, la phase NiTi pourrait être le produit de la réaction entre Ni et Ti du 

fait de leur enthalpie de mélange négative (ΔH = -67 kJ / mol) [10, 11]: 

 

Ni + Ti = NiTi + 67 kJ / mol 
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Au-delà de 48 h de broyage, les spectres XRD révèlent les mêmes phases, NiTi-

austénite (B2) et NiTi-martensite (B19'), mais avec la dominance de la phase amorphe 

(Figure IV.29 f et g) ayant une proportion relative d'environ 89,24%. 

 

 

Figure IV.29 :Affinements de Rietveld des diffractogrammes obtenus pour les temps de 

broyage (f) 48h et (g) 72h. 
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IV.2.3 Evolution des phases obtenues en fonction du temps de broyage 

Afin d'étudier la stabilité des phases lors du broyage mécanique, nous avons calculé les 

proportions des phases identifiées en fonction du temps de broyage.  

Les résultats obtenus sont représentés sur la figure IV.30. Le processus de broyage a été 

divisé en quatre étapes principales (I, II, III et IV), comme le montre la figure IV.30. 
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Figure IV.30 : Evolution des proportions des phases identifiées en fonction du temps de 

broyage. 

Lors de  la première étape I (0 - 1 h), une diminution de la proportion de Ti et de Ni a 

été observée, due à la diffusion mutuelle donnant lieu à la formation des solutions solides 

FCC-Ni (Ti) et HCP -Ti (Ni).et à la formation d’une phase amorphe  

Au cours de la deuxième étape II (1 - 12 h), qui représente une augmentation de la  

phase amorphe, au dépend des phases Ti-SS et Ni-SS qui diminuent de manière drastique. 

Ensuite, dans la troisième étape III (12-24 h), la quantité de Ni-SS initial continue de 

diminuer tandis que la phase Ti-SS a complètement disparue, conduisant ainsi à 
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l'augmentation continue de la quantité de phase amorphe et à la formation de la phase 

martensitique. La formation de la phase martensitique peut être propice en raison de 

l'enthalpie de mélange négative [11]. 

La transformation complète des phases à cause des déformations sévères en une 

structure amorphe, lors du broyage ultérieur, nécessite l'existence de désordre chimique, 

défauts ponctuels, lacunes, interstitiels, défauts de réseau et dislocations. 

Le quatrième et dernier stade IV (24 - 72 h) est caractérisé par l'émergence d'une 

nouvelle phase NiTi-austénite, tandis que la Ni-SS initiale disparaît complètement conduisant 

à la formation de NiTi-austénite. L'augmentation continue de la proportion de la phase 

amorphe (jusqu’à 48h) est directement liée à la réduction de la quantité de NiTi-martensite 

observée entre 24et 48h. 

Après 48 h, la fraction de la phase amorphe diminue en raison de sa cristallisation en 

phases cristallines plus stables (NiTi-austénite et NiTi-martensite), ce qui peut être attribué à 

l'énergie de déformation et à l'augmentation de la température locale à l’intérieur du bol, 

comme cela a été rapporté par R. Amini et al. [12].  

Cependant, la phase amorphe est prédominante avec une proportion relative d'environ 

89,23%. Cela est effectivement possible car  les déformations fortement plastiques induisent 

une forte distorsion des structures cellulaires unitaires devenant ainsi moins cristallines. 

Les particules en poudre sont soumises à des défauts continus qui conduisent à un 

changement progressif de l'énergie libre des phases cristallines par rapport à la phase amorphe 

conduisant ainsi à un désordre dans l'arrangement atomique. 

L'élargissement des pics de diffraction, observé avec l'augmentation du temps de 

broyage, est habituellement associé à la réduction de la taille des particules/grains et à 

l'augmentation des contraintes internes. 
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IV.2.4  Evolution de la taille des cristallites <L> et des microdéformations 

<σ2>1/2en fonction du temps de broyage  

Les variations de la taille moyenne des cristallites <L> et du taux de microdéformations 

<σ2>1/2en fonction du temps de broyage obtenues à partir des affinements des spectres de 

diffraction par la méthode de Rietveld sont représentées sur la figure IV.31 a et b.
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Figure IV.31 : Evolution de (a) la taille moyenne des  cristallites et  (b) microdéformations 

en fonction du temps de broyage. 
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Au premier stade du broyage, on peut observer une diminution importante de la taille 

des cristallites atteignant 29 nm (12 h) et7 nm (24 h)  respectivement pour Ti-SS et Ni-SS. Il 

est également évident que la réduction de la taille des cristallites de Ni-SS est plus rapide que 

celle de Ti-SS, ce qui est probablement lié à la faible taille initiale de Ni (<45 μm) par rapport 

à celle de Ti (<150 μm) [13]. 

Cependant lors de  la deuxième étape, après 24 h, la taille des cristallites devient moins 

dépendante du temps de broyage. Ceci peut s'expliquer par le fait que l'énergie mécanique 

fournie lors du broyage n'est plus suffisante pour déformer plastiquement les deux phases 

NiTi-austénite et NiTi-martensite.  

La taille moyenne des cristallites de NiTi-martensite après 72 h est d'environ 19 nm 

alors que celle de NiTi-austénite atteint 42 nm (Figure IV.31 (a)). La réduction de la taille des 

cristallites est principalement due à de fortes déformations des poudres lors du broyage, ainsi 

qu'à l'augmentation de la probabilité de sites de nucléation lors de la cristallisation, apportée 

par une densité de défauts plus élevée [9]. 

Les valeurs obtenues de la taille des cristallites sont en bon accord avec les valeurs 

précédemment rapportées sur les alliages binaires préparés par MA [14, 2]. 

D'après la (Figure IV.31 (b)), il est clair que les microdéformations <σ2>1/2 augmentent 

avec l'augmentation du temps de broyage. Ainsi, au cours de la première étape du broyage, 

<σ2>1/2 de Ni-SS et Ti-SS atteint respectivement 0,007% et 0,012% après 12 h de broyage. 

L'augmentation des microdéformations peut être due à l'augmentation de la densité des 

dislocations induite par de sévères déformations plastiques [15].  

Pour NiTi-matensite, <σ2>1/2 augmente à environ 0,016%, après 48 h, puis diminue. Ce 

comportement peut s'expliquer par le fait que, au-delà de cette période, la taille des cristallites 

atteint une valeur stationnaire 

Il est important de mentionner que la NiTi-austénite est caractérisée par des 

microdéformations plus élevées comparativement à NiTi-martensite, ce qui peut être dû à une 

forte concentration de défauts d'empilement et à une forte densité de dislocations. En effet, la 

phase austénitique est métastable à température ambiante et devienne instable lorsqu'une 

énergie mécanique ou thermique externe est introduite. Généralement, les valeurs de 

microdéformations obtenues lors du broyage pour des systèmes similaires sont plus élevées, 

('environ 1,5% [16]). 
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IV.2.5  Evolution des paramètres de maille en fonction du temps de broyage  

Le tableau IV.6 montre la variation des paramètres de maille de Ni, Ti, TiNi-austénite et 

TiNi-martensite pour chaque temps de broyage obtenu à partir de l'analyse de Rietveld. 

La diminution des paramètres de réseau de Ni et Ti après 1 h de broyage est 

probablement due aux forces de compression provoquées par les collisions [17], réduisant 

ainsi la distance entre les atomes voisins. 

On peut remarquer aussi que les paramètres de réseau du Ni et du Ti augmentent avec le 

temps de broyage atteignant 0.3574 nm, après 24 h, et a = 0.2979 nm, b = 0.4708 nm, après 

12 h de broyage, respectivement.  

Ceci peut être attribué aux déformations plastiques sévères, à l'accumulation d'une 

grande quantité de défauts structuraux tels que les défauts d'empilement, les joints de grains et 

la densité accrue des dislocations au cours du processus de broyage [18]. 

Tableau IV.6 : Variation des paramètres de mailles de Ni, Ti, NiTi-austénite et NiTi-

martensite pour chaque temps de broyage obtenus à partir de l'analyse de Rietveld. 

 

Pour la phase austénitique, le paramètre de maille augmente jusqu'à 48 h, puis reste 

presque stationnaire jusqu'à 72 h où il atteint une valeur de 0.3134 nm.  

La variation relative du paramètre de maille (Δa / a0) de la phase austénitique après 48 

heures de broyage est de 3.96% ce qui est élevé par rapport à l'écart relatif du paramètre de 

maille de la phase martensitique Δa / a0 = 1.397%, Δb / b0 = 0.663% et Δc / c0 = 1.962%.  

Milling time (h) 
Ni Ti NiTi-austenite NiTi-martensite 

a (nm) a (nm) b (nm) a (nm) a (nm) b (nm) c (nm) 

0 0.3524 0.2952 0.4686 / / / / 

1 0.3519 0.2947 0.4677 / / / / 

3 0.3527 0.2953 0.4687 / / / / 

6 0.3534 0.2956 0.4687 / / / / 

12 0.3560 0.2979 0.4708 / 0.4780 0.4225 0.2978 

24 0.3574 / / 0.3045 0.4134 0.4576 0.2953 

48 / / / 0.3155 0.4858 0.5110 0.2798 

72 / / / 0.3134 0.4687 0.4238 0.2942 
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Cette valeur élevée peut être associée aux déformations plastiques sévères, qui 

introduisent différents types de défauts tels que les dislocations, les joints de grains, les 

interstices et les défauts d'empilement. Elle peut également s'expliquer par la formation d'une 

composition non stœchiométrique de la phase austénitique.  

IV.2.6  Evolution de la densité des dislocations  en fonction du temps de broyage  

La variation de la densité des dislocations peut être associée au rapport massique billes-

poudre qui caractérise le nombre de collisions, l'impact énergétique et le nombre de défauts 

introduits dans le bol. 

La figure IV.32 illustre l'évolution de la densité des dislocations de Ni et Ti en fonction 

du temps de broyage et peut être divisée en deux phases: ρI (0-12 h) et ρII (12-24 h).  

On observe ainsi une légère augmentation légèrement dans la première phase de 

0.00139x1016 à 0.47912x1016 m-2 pour Ni-SS et de 0.00274x1016 m-2 à 0.56911x1016 m-2 pour 

Ti-SS.  
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Figure IV.32 : Evolution de la densité des dislocations de Ni et Ti en fonction du temps de 

broyage 
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Les valeurs ρ obtenues sont comparables aux valeurs de la limite de densité des 

dislocations dans les métaux obtenues par des déformations plastiques (1013 m-2 pour les 

dislocations vis et 1016 m-2 pour les dislocations coins) [19].  

Au cours de la deuxième phasee ρII, la densité des dislocations augmente , pour la Ni-SS 

considérablement jusqu'à 4.59458 1016 m-2 avec la disparition de Ti.  

Cette augmentation par rapport à la première étape ρI pourrait être due à la formation de 

la phase NiTi-martensite.  

En effet, le rayon du Ti est légèrement plus grand que celui du Ni 

((𝑅Ti=0.176nm > 𝑅Ni = 0.149 nm)), donc la diffusion de Ti dans Ni conduit à la distorsion de 

la structure cristalline du Ni et donc à une augmentation supplémentaire de la densité de 

dislocations.  

Les valeurs obtenues de la densité de dislocations dans le présent travail sont 

comparables aux valeurs observées dans l'alliage binaire Ni50Ti50 synthétisé par broyage à 

billes à haute énergie [15]. 

IV.2.7  Evolution des défauts d'empilement en fonction du temps de broyage : 

Les déformations importantes introduisent des défauts d'empilement le long des plans 

(111) dans les métaux et alliages FCC.  

Des défauts d'empilement peuvent également être introduits dans le plan basal (0001) 

ou prismatique (1010) des alliages hexagonaux. 

Ces défauts peuvent provoquer un élargissement anormal du pic aux (hkl) 

correspondants dans les diagrammes de diffraction des rayons-X [16]. 

La figure IV.33: montre la variation de la probabilité de défauts d'empilement (SFP) de 

HCP-Ti et de FCC-Ni telle que déduite des affinements de Rietveld des spectres XRD de Ni 

et de Ti.  
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Figure IV.33 :Evolution de la probabilité de défauts d'empilement pour Ni et Ti en fonction 

du temps de broyage 

Dans les structures cristallines Ni et Ti, on peut trouver deux types de défauts 

d'empilement, à savoir les défauts de déformation et les défauts de double empilement.  

On peut remarquer que pour les deux HCP-Ti, le SFP augmente avec l'augmentation du 

temps de broyage pour atteindre une valeur d'environ 0.03638 après 24 h, ce qui est supérieur 

à celui obtenu avec le FCC-Ni broyé (0.01894).  

L'augmentation de SFP à la fois pour Ni et Ti avec un temps de broyage important 

reflète une augmentation importante de la densité de dislocations (Figure IV.33). On a 

remarqué que les contraintes de déformation de torsion et dépendent de la taille des cristallites 

et de l'intensité de broyage [16]. 

Le paramètre 1 / (SFP) indique le nombre moyen de couches compactées entre deux 

fautes d'empilement (L) (Figure IV.34), qu'elles soient de type de déformation ou à double 

empilement, selon les formules de Warren [20]. 
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En effet, il y a 27 et 43 plans ordonnés entre les deux défauts d'empilement consécutifs 

dans HCP-Ti et FCC-Ni après 24 et 48 h de broyage, respectivement.  

Comme il est clair, les valeurs du nombre moyen de couches compactées entre deux 

fautes d'empilement (L) dans HCP-Ti (Ni) sont plus élevées par rapport à FCC-Ni (Ti), ce qui 

peut expliquer que le Ti facilite la formation de la phase amorphe plus que le Ni.Tandis que le 

Ni contribue à la formation de phases martensitiques et austénitiques (Figure IV.34). 
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Figure IV.34 : Variation du nombre moyen (N) de couches compactées entre deux fautes 

d'empilement en fonction du temps de broyage. 
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IV 3. Etude magnétique : 

Les matériaux magnétiques ont inspiré l'imagination humaine depuis des millénaires, et 

pendant de nombreux siècles, ils ont stimulé les progrès de la science et de la technologie. 

Pendant longtemps, l'intérêt a été orienté vers les matériaux magnétiques naturels, tels 

que le fer et la magnétite. Au cours des dernières décennies, il y a eu une révolution dans le 

développement des matériaux magnétiques. 

D'une part, les effets quantiques et relativistes à l'échelle atomique ont été exploités 

pour développer des matériaux magnétiques de haute performance, tels que les alliages 

SmCo5[21] et Nd2Fe14B, [22] qui sont utilisés pour produire des aimants permanents. D'autre 

part, des nanostructures géométriquement bien définies telles que des multicouches, des 

réseaux de particules et des composites en vrac sont maintenant activement explorées et 

utilisées pour fabriquer des matériaux magnétiques pour une large gamme d'applications [23]. 

 

En magnétisme, il existe une distinction fondamentale entre les propriétés intrinsèques 

et extrinsèques. 

Les propriétés intrinsèques, telles que la magnétisation spontanée Ms, la température de 

Curie Tc et l'anisotropie magnéto-cristalline, sont réalisées sur des échelles de longueur et de 

temps atomiques mais décrivent des cristaux infinis. Elles peuvent, en général, être considérés 

comme des propriétés d'équilibre. Par exemple, l'aimantation des monocristaux ex-Fe, J-Io 

Ms = 2.15T, est associée à la structure cubique centrée du fer élémentaire [24]. 

Par contre, les propriétés magnétiques extrinsèques, telles que la coercivité Hc et la 

rémanence Mr, reflètent la structure réelle de l'aimant (morphologie) [25, 2]. 

Par comparaison, les propriétés intrinsèques ne sont pas affectées par de faibles 

concentrations de défauts. Les phénomènes extrinsèques sont, en général, des phénomènes de 

non-équilibre étroitement liés à l'hystérésis magnétique [28]. 

Les matériaux magnétiques doux sont caractérisés par la capacité d'atteindre leur 

aimantation jusqu'à saturation facilement avec un champ magnétique extérieur relativement 

faible. Cette aimantation persiste lorsqu'on cesse d'appliquer ce champ. Il s'agit donc d'une 

aimantation rémanente forte. Cependant, cette aimantation se dissipe facilement sous l'action 

d'un champ magnétique inverse ou coercitif. Ces matériaux sont caractérisés par un cycle 
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d'hystérésis étroit et ont une perméabilité très grande, ils peuvent être aimantés et désaimantés 

facilement. 

Le cycle d’hystérésis est obtenu en mesurant l’aimantation du matériau lors de 

l’application d’un champ magnétique croissant puis décroissant. Il permet de déterminer les 

principaux paramètres qui définissent les propriétés magnétiques macroscopiques du 

matériau: 

- L’aimantation à saturation, Ms : aimantation maximale du matériau, c’est une propriété 

intrinsèque du matériau. 

- l’aimantation rémanente, Mr : aimantation résiduelle une fois le champ appliqué est 

ramené à zéro. 

- le champ coercitif, Hc : champ magnétique nécessaire pour annuler l’aimantation du 

matériau. 

- le champ d’anisotropie, Ha : champ de fermeture du cycle d’hystérésis. 

 Pour caractériser du point de vue magnétique un matériau, il est donc nécessaire de 

déterminer l’évolution de son aimantation en fonction du champ appliqué.  

 L’hystérésis est due au  fait que les domaines qui constituent le matériau ne suivent 

pas un comportement réversible. Pour réduire à zéro l’aimantation du matériau à zéro, il faut 

appliquer un champ en direction opposée au premier champ ; la valeur pour laquelle 

l’aimantation de l’échantillon s’annule est nommée champ coercitif (Hc). Si la valeur du 

champ magnétique augmente dans la direction négative, on atteint de nouveau la saturation, 

mais dans l’autre sens [29]. 

 La valeur est la même que dans le cas du champ magnétique appliqué dans la direction 

positive. Si la direction du champ est inversée, le chemin de l’aimantation est fermé. 
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IV.3.1 Cycles d’hystérésis Aimantation – champ magnétique  des éléments purs 

(Ni et Ti)  

La figure IV.35 présentant la courbe d’hystérésis du Ni pur utilisé dans le broyage, 

montre que le courbe est étroite ce qui distingue tous les matériaux ferromagnétiques doux. 

Nous pouvons en déduire les propriétés magnétiques qui caractérisent le nickel utilisé 

comme: l’aimantation à saturation Ms = 58.77 emu/g, l’aimantation rémanente 

Mr = 3.620 emu/g et le champ coercitif, Hc = 30.93 Oe. 

 

Figure IV.35 : Courbe d’hystérésis (aimantation M en fonction du champ 

magnétique appliqué H) du Ni pur utilisé dans le broyage. 

De même, nous pouvons déterminer les propriétés magnétiques du Ti pur dues à la 

boucle d'hystérésis mesurées à la temperature ambiante  (figure IV.36). 
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Il est clair que le Ti pur est paramagnétique avec des valeurs extrêmement faibles de 

l’aimantation à saturation Ms = 0.2652.10-3
 emu/g,   l’aimantation rémanente 

Mr = 36.90x 10 - 3 emu/g et le champ coercitif, Hc = 26.76 Oe proche des valeurs de Ni. 

Dans les matériaux paramagnétiques, quelques-uns des atomes ou des ions dans le 

matériau  ont un moment magnétique permanent en raison des électrons non appariés dans des 

couches électroniques partiellement remplies [30].  

Toutefois, les moments magnétiques individuels ne sont pas ordonnés magnétiquement, 

et l’aimantation est nulle lorsque le champ est supprimé. 

En présence d’un champ, il y a maintenant un alignement partiel des moments 

magnétiques atomiques dans la direction du champ magnétique, ce qui conduit à une 

aimantation positive et une susceptibilité positive. 

 

Figure IV.36 : Courbe d’hystérésis (aimantation M en fonction du champ 

magnétique appliqué H) du Ti pur utilisé dans le broyage. 
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IV.3.2 Couplage d’échange interfacial  

Le décalage du cycle d’hystérésis selon l’axe facile correspondant à la valeur du champ 

d’échange et par une rotation cohérente de l’aimantation selon l’axe difficile montre le 

couplage d’échange interfacial entre une couche Ni et une couche Ti (figure IV.37). 

On peut expliquer cet effet par les changements des propriétés structurales et 

microstructurales sur les particules de la poudre broyée. 

 

 

Figure IV.37 : Couplage d’échange interfacial entre une couche Ni et une couche Ti. 
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IV. 3. 3 Courbes Aimantation-Champ magnétique (M-H): 

Un changement considérable du comportement magnétique est observé pour les 

matériaux ferromagnétiques nanocristallins par rapport aux matériaux conventionnels, qui 

dépendent fortement de nombreux paramètres tels que la compositionchimique, lacomposition 

des phases, la texture cristallographique, la contrainte interne, l'anisotropie des particules et 

distribution de la taille des particules. 

La figure IV.38 montre les boucles d'hystérésis (aimantation M par rapport au champ 

magnétique appliqué H) pour des poudres de Ni50Ti50 broyées (1, 3, 6, 12, 24, 48 et 72h) 

mesuréesà la temperature ambiante. 

Ces cycles d'hystérésis sigmoïdaux sont généralement observés dans des échantillons 

nanostructurés avec de petits domaines magnétiques et présentent un comportement 

ferromagnétique avec une petite boucle d'hystérésis. 

Cela est du à la présence de distorsions structurelles à l'intérieur des particules. Les 

petites pertes d'hystérésis sont des propriétés généralement recherchées dans les matériaux 

magnétiques doux. 

On remarque que toutes les poudres broyées presentent un comportement 

ferromagnétique et que les proprietés magnétiques sont trés sensibles au temps du broyage , 

du à plusieurs facteurs: 

(1) A l’evolution de la composition des phases (cristallisation de la phase amorphe, 

formation de nouvelles phases et changements de la compositions des phases) 

(2) Aux variations des  paramètres de maille des phases fomées à cause de la formation 

de SS , des phases nanocristallines et de la phase amorphe. 

(3) Variation des paramètres microstructuraux telle que le taille des particules, 

microdéformations, etc…). 
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Figure IV.38 : Boucles d'hystérésis (aimantation M en fonction du champ 

magnétique appliqué H) pour des poudres de Ni50Ti50 broyées (1, 3, 6, 12, 24, 48 et 72h) 

mesurées à la temperature ambiante. 

 

On remarque que les boucles d’hystérésis diminuent avec la progression du temps de 

broyage de 1 à 48h, puis augmentent soudainement après 72h (figure IV.39). 

La réduction de la taille des particules au régime nanométrique implique des 

changements dans leur comportement magnétique, soit sous forme de particules individuelles 

dispersées dans une matrice magnétique ou non magnétique, soit appartenant à des agrégats 

de particules [31, 32]. 

En effet, cette échelle de taille nous amène à reconsidérer des notions telles que les 

domaines magnétiques, la stabilité dans le temps de la direction d'aimantation, l'influence des 

moments sur la surface ou par une anisotropie magnétique devant l'anisotropie magnéto-

cristalline [33]. 
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Le comportement magnétique des particules nanométriques apparaît donc plus sensible 

que celui des particules massives sous l'influence des perturbations externes (influence 

magnétique des particules voisines, température, champ externe, adsorption à la surface). 
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 Figure IV.39 : Boucles d'hystérésispour des poudres de Ni50Ti50 broyées (12, 24, 48 et 

72h). 

 

IV.3.4 Variations de l’aimantation rémanente (Mr) en fonction du temps de 

broyage  

 Pour les matériaux ferromagnétiques, on observe le fait qu’après saturation quand le 

champ est descendu à zéro, que l’aimantation du matériau ne suit pas le même chemin qu’à la 

montée du champ. Par conséquent, quand le champ appliqué est ramené à zéro, le matériau 

garde une certaine aimantation dite aimantation rémanente (Mr). 

 



Chapitre IV. Procédure expérimentale 

118 

 

La variation de l’aimantation rémanente, Mr, en fonction du temps de broyage pour 

Ni50Ti50 est présentée à la figure IV.40. 

On peut observer que la valeur de Mr diminue rapidement jusqu'à 48 h de broyage pour 

atteindre 0.188Oe puis augmente légèrement jusqu'à 1.006Oe après 72 h de broyage. La 

diminution  importante de Mr durant le premier stade est liée à l’affinement de la taille des 

grains [34]. 

L’augmentation de Mr apres 72h est liée au déplacement irréversible des parois de 

domaines magnétiques suite à l’introduction de différents types de défauts (dislocations, joints 

de grains et précipités) et l’augmentation de la proportion des phases martensite et austenite 

avec la diminuation de la phase amorphe (Figure IV.44) [34]. 

L’augmentation de Mr après 72h, reflète que la valeur élevée de l’anisotropie 

magnétique au début du broyage (magnétocristalline, de forme et magnétoélastique). 
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Figure IV.40 : Variation de l’aimantation rémanente, Mr, en fonction du temps de broyage 

pour Ni50Ti50. 
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IV.3.5Variations de l’aimantation à saturation (Ms) en fonction du temps 

de broyage  

La figure IV.42 présente la variation de l’aimantation à saturation, Ms, en fonction du 

temps de broyage pour Ni50Ti50. Cette dernière représente l’aimantation maximale obtenue 

lorsque tous les moments magnétiques du matériau sont alignés dans le sens du champ 

appliqué. 

On peut observer les mêmes sens de variation  que pour Mr. La valeur Ms diminue 

rapidement jusqu’à 12 h de broyage atteignant 5.56 emu/g, puis décroît modérément jusqu’à 

48h  suivie d’une légère augmentation à 72h. 

La diminution de Ms durant le premier stade (de 1 à 48h) suggère un changement 

remarquable du moment magnétique (qui dépend de la coordination atomique ou 

l’environnement électronique [35]), du à la modification de la structure cristalline et la 

configuration électronique de plus proches voisins des éléments Ni et Ti.  

Pendant les premiers temps de broyage (jusqu’à 24h), on observe une réduction importante 

de la taille des grains (~ 7nm), avec une augmentation de la fraction volumique dela phase 

désordonnée type-amorphe (89.23%. après 48 h de broyage), accompagnée par une 

diminution de celle de la phase cristalline des éléments purs Ni et Ti. 

La structure des nanomatériaux peut être considérée comme formée de deux parties : 

 possédant des propriétés identiques à celles des matériaux massifs 

(avec structure, paramètre de maille, etc.), mais ces propriétés sont transmises seulement à 

courte distance. 

partie extérieure formée par l’interface (une zone avec lacunes, défauts, 

impuretés,..) [31]. 

Le comportement des amas de nanoparticules peut être vu comme résultant de l’interaction 

de ces deux types de structures. L’aimantation locale dans le matériau est déterminée par 

l’interaction magnétique entre les cristallites voisines. Cette interaction magnétique essaie 

d’aligner l’aimantation de toutes les cristallites dans une même direction. 
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Le fait que les différentes cristallites soient orientées aléatoirement fait que le matériau n’a 

son aimantation dans une direction que pour quelques cristallites et que l’anisotropie 

magnéto-cristalline n’a pas une direction précise [33].  

L'énergie d’anisotropie de surface peut avoir une influence très importante dès lors que le 

nombre d’atomes de surface devient important. L’anisotropie de surface poussant à orienter 

les moments magnétiques dans une direction différente de ceux du cœur, diminuant d’autant 

la contribution à l’aimantation des nanoparticules [36].  

La diminution de Ms peut être expliquée par le fait que dans ce domaine l’anisotropie 

magnéto-cristalline est affaiblie.Il est visible que la variation de la taille des cristallites et le 

taux des contraintes induites par le broyage mécanique présentent une saturation.  
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Figure IV.41 : Variation de l’aimantation à saturation, Ms, en fonction du temps de 

broyage pour Ni50Ti50. 
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IV.3.6 Variations de Champ coercitif, Hc  en fonction du temps de 

broyage : 

La figure IV.42 montre les changements de la coercivité (Hc) pour Ni50Ti50 en fonction 

du temps de broyage. Les changements de Hc sont principalement la conséquence des 

conditions d’elaboration et leur explication est liée à l'évolution de la microstructure qui 

affecte les poudres pendant le broyage mécanique [29]. 

On constate que la valeur de Hc a diminué de 57.2 (Oe) à 25.43(Oe) dans les 6 

premières heures de broyage. Généralement, une combinaison de différents facteurs affecte la 

coercivité pendant le broyage.  

A ce stade, la réduction de Hc peut être attribuée à la présence d'atomes de Ti 

paramagnétiques à travers l'épinglage des parois du domaine magnétique.  

La réduction de Hc peut être attribuée à la réduction de la taille des cristallites et aux 

micro-contraintes (30 nm et 0.005%, respectivement) en accord avec les prédictions du 

modèle d'anisotropie aléatoire [38], ainsi qu'à la déviation de l'espacement interatomique dans 

la phase amorphe [39]. 

Entre 6 et 12 heures de broyage, l'augmentation de la coercivité Hc est due à la 

microstructure interne, et aux défauts produits lors du broyage [37].  

Après 12 heures de broyage, la coercivité Hc subit une légère diminution (à 48 heures 

de broyage), suivie d'une augmentation.  

Ce comportement peut être attribué à l'affinement de la taille des grains, à l'introduction 

de plusieurs défauts structurels et microstructurels et au fait que la taille des grains dépasse 

l'épaisseur de la paroi du domaine quelques nanometres. En conséquence, les limites de grain 

agissent comme des obstacles au mouvement de la paroi du domaine.  

L'augmentation de Hc entre 48 et 72 heures de broyage peut être due à l’augmentation 

de la proportion de la phase martensitiqe avec une microstructure plus fine (Figure IV.43), 

une autre raison de l'augmentation du Hc peut être due à la fragmentation des particules 

magnétiques durant le processus de broyage qui conduit à un système ferromagnétique 

hétérogène où les grains ferromagnétiques sont riches en Ni.Ainsi, le couplage entre les grains 

ferromagnétiques devient moins efficace, donnant lieu au durcissement observé. 
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Figure IV.42 : Variation de coercivité (Hc) pour Ni50Ti50 en fonction du temps de broyage. 

 

IV.3.7 Influence de la proportion des phases sur les propriétés magnétiques 

(Hc, Mr et Ms) : 

IV.3.7.1 Variation de Hc avec les phases produites 

La figure IV.43 montre les changements de Hc et proportions des phases pour Ni50Ti50 

en fonction du temps de broyage, faisant apparaitre des changements significatifs de la valeur 

de Hc. Cette figure peut être divisée en cinq domaines: 

1 - la première phase de 1 à 6 heures, nous notons que le changement dans les 

proportions des phases affecte le changement de Hc par une diminution continue jusqu'à 

25.43 Oe. 

2 - la deuxième étape de 6 à 12 heures, à ce stade, la valeur de Hc augmente jusqu'à 

64.25 Oe et cette hausse peut être due à l'émergence de la phase martensitique (6.36 %). 
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3 - Au troisième stade (12 à 24 heures), il y a une légère diminution de Hc jusqu'à 

48.27 Oe avec une légère augmentation du taux de martensite (9,05 %), cette diminution 

pouvant s'expliquer par l'émergence de la phase austénite. 

4 – Pendant la quatrième phase de 24 à 48 heures, la valeur de Hc continue de décroître 

jusqu’à 32.8 Oe avec une légère diminution de martensite (5.27 %) et l'augmentation de 

l'austénite (5.45 %) ; nous pouvons déduire de ces résultats que l’apparition de la phase 

austénitique contribue à la diminution de la valeur de Hc. 

5- La dernière phase (48 à 72 heures), cette phase est caractérisée par une forte 

augmentation de la valeur de Hc pour atteindre à 285.8 Oe, et peut être due à : (i) la 

diminution de la quantité de la phase amorphe (ii) et de l'augmentation de la proportion de 

phase martensitique (21.58 %). 
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Figure IV.43 : Variation de Hc et proportions des phases pour Ni50Ti50 en fonction du 

temps de broyage. 
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IV.3.7.2 Variation de Ms avec les phases produites 

 

La figure IV.44 montre les changements de Ms et proportions des phases pour Ni50Ti50 

en fonction du temps de broyage. On  peut y observer principalement deux domaines:   

1- Dans la première partie(1 à 48 heures), les valeurs de Ms diminuent avec le temps 

de broyage. 

2 - La deuxième partie, de 48 à 72 heures, se caractérise par une augmentation de la 

valeur du Ms (de 5.27 % après 48 h à 21.58 % après 72 h) en relation avec une diminution de 

la quantité de la phase amorphe (68.95 %). 

Nous pouvons déduire de ce changement que la valeur de Ms n'est affectée que par la 

phase amorphe, plus le pourcentage de la phase amorphe est élevé, plus la valeur de Ms est 

faible.et inversement  
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Figure IV.44 : Variation de Ms et proportions des phases pour Ni50Ti50 en fonction du 

temps de broyage. 
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IV.3.7.2 Variation de Mr avec les phases produites 

Les changements de Mr et proportions des phases pour Ni50Ti50 en fonction du temps de 

broyage sont presentés à la figure IV.45.Cette courbe est divisées en deux. 

1 -Dans le premier domaine, on note évidement que la valeur de Mr diminue avec le 

temps de broyage jusqu’à 48 heures. Cette diminution peut être corrélée à l’évolution de la 

fraction amorphe d’où l’absence de direction privilégiée pour l’aimantation [34]. 

2 –Dans la seconde partie,  l’augmentation de Mr augmenteet atteint 0.188 emu/g,. Elle 

peut être causée par une diminution de la proportion de la phase amorphe. 
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Figure IV.45 : Variation de Mr et proportions des phases pour Ni50Ti50 en fonction du 

temps de broyage. 

 

 

 

 

 

 

 

  



Chapitre IV. Procédure expérimentale 

126 

 

IV. 3. 8 Aimantation rémanente réduite (énergie magnétique) : 

Le rapport Mr/Ms appelé aimantation rémanente réduite, est un autre paramètre 

important d'un point de vue magnétique. Ce rapport Mr/Ms est utilisé pour la détermination 

de l’énergie magnétique. 

La variation de l’aimantation rémanente réduite en fonction du temps de broyage est 

montrée sur la figure IV.46.  

On note que l’aimantation rémanente réduite diminue pendant les trois premières heures 

de broyage, puis augmente légèrement pour atteindre une valeur de l'ordre de 0.1990 après 6 h 

de broyage, et après 12h l’augmentation est rapide pour atteindre a 0.3133. 

 L’augmentation de Mr/Ms observée pour le composé Ni50Ti50 après 12 h de broyage est 

liée au déplacement irréversible des parois de domaines magnétiques suite à la création d'un 

important taux de défauts de types différents (dislocations, joints de grains,…). Cela peut 

aussi être dû à l'apparition de la martensite nanocristalline.  

Il est important de mentionner que les  matériaux destinés  à la mémorisation doivent 

présenter une aimantation rémanente suffisante donc le rapport (Mr/Ms -> 1). 

On montre que le rapport Mr/Ms augment en fonction du temps de broyageet nos 

valeurs (0.3259 après 72h de broyage) sont très élevées par rapport à d’autres systemes [40]. 
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 Figure IV.46 : Variation de l’aimantation rémanente réduite (Mr/Ms) en fonction du temps de broyage. 
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CONCLUSION GENERALE 

Des mélanges de poudres Ni50Ti50 ont été réalisés par broyage à haute énergie pour des 

temps de broyage allant jusqu’à 72 heures dans un broyeur planétaire de type Fritsch 

«Pulvérisette 7» à partir des éléments purs de nickel et de titane. 

La granulométrie des poudres de départ est de l’ordre de 45 μm pour le Nickel (pureté 

99,99%), et d’environ 150 μm pour le titane (pureté 99,97%). Ce mélange de poudre a été mis 

dans deux jarres scellées sous atmosphère d’argon afin d’éviter l’oxydation.  

L’évolution morphologique, structurale et microstructurale ont été suivies par microscopie 

électronique à balayage (MEB) et diffraction de rayons X (XRD). Les diagrammes de la 

diffraction de rayons X sont simulés en utilisant un programme d’affinement structural (MAUD) 

basé sur la méthode de Rietveld. Les changements des propriétés magnétiques avec le temps de 

broyage ont été étudiés par mesures magnétiques(VSM). 

 L’étude de la variation morphologique des poudres, a été suivie par MEB. Avant 

broyage les particules de Ni, de taille variant de 2 à 110 µm, se caractérisent par des contours 

irréguliers, tandis que les dimensions des particules de Ti sont comprises entre 20 et 250 µm, 

Nous notons qu'il existe pour le Ti deux types de particules, dont la majorité se caractérise par 

des contours irréguliers, et entremêlées et de forme arrondie. 

Au début du broyage les poudres sont aplaties. Les plaquettes de particules sont soudées 

ensemble et forment une structure lamellaire. Au fur et à mesure que le temps de broyage 

augmente, les espaces inter-lamellaires diminuent et la densité de défauts augmente. 

Pour des temps de broyage plus longs, un vrai alliage se forme à l’échèle atomique avec la 

formation de solutions solides, des phases nanocristallines (martensite et austénite) et d’une phase 

amorphe. 

Après l’Analyse de la composition chimique par EDS, on montre, pour les premièrs temps 

de broyage (1, 3 et 6h), que les particules plates de Ni et de Ti ont une distribution irrégulière  
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Pour des temps de broyage supérieurs à 12 heures et ce, jusqu’à 72 heures la distribution est 

plus homogène et cohérente. Dans ce cas nous avons conclu que 12h de broyage est jugé suffisant 

pour avoir une poudre homogène du mélange Ni50Ti50. 

Une faible contamination par le Fe, due probablement aux outils de broyage (billes, jarres), 

a été détectée par l’analyse EDS et qui représente environ 1,04 % at. après 72h de broyage. Une 

quantité élevée d’O2 a été également détectée, probablement formée durant la manipulation de la 

poudre à l’air libre et à cause de la grande adhérence de l'O2 à l'adhésif de carbone utilisé dans 

l'analyse. 

A partir du spectre d’EDS, après 72h de broyage on peut voir une diminution de la 

concentration de Ni pour atteindre 38,61%, tant dis que la concentration en Ti augmente jusqu'à 

51,53 %. 

 L’étude détaillée des profils de pics de diffraction de rayons X par le programme 

MAUD, basé sur la méthode de Rietveld, nous a permis de donner une première description des 

propriétés structurales et microstructurales des poudres nanostructurées. 

 Aux premières étapes du broyage, les poudres élémentaires se dissolvent dans la 

structure dans laquelle les pics de Ti diminuent plus vite que les pics de Ni. Le meilleur 

raffinement de Rietveld avec les facteurs de qualité du raccord, à savoir GoF = 1.20, a ensuite été 

réalisé avec les phases suivantes: B19 ', B2 et phase amorphe caractérisée par une faible taille de 

cristallite et un taux de microdéformations presque nul. 

Le processus d'amorphisation a eu lieu et la fraction de phase amorphe a augmenté pour atteindre 

sa valeur maximale (~ 89% en poids) à 48 h de broyage.  

 La nanocristallisation se développe au cours du broyage et la taille des cristallites 

diminue jusqu'à l'échelle nanométrique (~ 8nm) après 72h de broyage. Pour un temps de broyage 

prolongé (24 h), l'augmentation des défauts crées (fautes d'empilement, dilocations,..) dans les 

HCP-Ti (Ni) et CFC-Ni (Ti) conduit aux phases B19 et B2.  

 La variation relative du paramètre de maille augmente en fonction du temps de broyage 

pour FCC-Ni (Ti) et HCP-Ti (Ni), mais elle décroît pour les B2 et B19' après 72h de broyage. 
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 En conséquence, nous avons démontré que le broyage mécanique est un processus de 

non-équilibre, où la composition de phase et la transformation du NiTi binaire peuvent être 

modifiées à partir de celle prédite en utilisant des diagrammes de phase d'équilibre 

thermodynamique. 

 Les mesures magnétiques révèlent des fluctuations du champ coercitif Hc, l'aimantation 

de saturation Ms et de l’aimantation rémanente Mr. Les valeurs respectives du champ coercitif, 

l'aimantation de saturation et de l’aimantation rémanente, après 72 h de broyage, sont 

respectivement de l'ordre de: 285.8 Oe, 3.086 emu/g et 1.006 emu/g. 

Les résultats de diffraction X (DRX) sont confirmés par mesures magnétiques(VSM). 

Celles –ci montrent qu’il y a des changements dans les propriétés magnétiques après l’apparition 

des phases nanocristallines (martensite et austénite) et de la phase amorphe. 

Après 72h de broyage, le champ coercitif Hc de la valeur 32,8 augmente pour atteindre 

285.8 Oe ; cela a été correlé avec: (i) la diminution de la quantité de la phase amorphe et (ii) 

l'augmentation de la proportion de phase martensitique (21,58 %).  

Les valeurs de Ms et Mr ne sont affectées que par la phase amorphe, Plus le pourcentage de 

la phase amorphe est élevé, plus les proportions de Ms et Mr sont faibles.  

Le rapport Mr/Ms, utilisé pour la détermination de l’énergie magnétique, augmente en 

fonction du temps de broyage. Les valeurs (0.3259 après 72h de broyage) sont très élevées par 

rapport à d’autres systemes. Cet alliage peut par conséquent être destiné au stockage d’énergie. 

 En ce qui concerne l'évolution des caractéristiques ferromagnétiques en fonction de la 

taille des particules, nous pouvons noter une augmentation globale des grandeurs caractéristiques 

des échantillons avant broyage et celles après broyage, liées à la diminution de la taille des 

particules qui sont plus fines à la fin du broyage. 




