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Introduction

Le comportement des alliages à mémoire de forme (AMF) est régi par les méca-
nismes de transformation martensitique à l’échelle de la microstructure, à l’origine de
leurs propriétés remarquables (mémoire de forme, superélasticité) [Bhattacharya, 2003].
Cette transformation peut être induite thermiquement ou mécaniquement. Les alliages à
mémoire de forme magnétiques (AMFM) sont une catégorie d’AMF sensible non seule-
ment à la contrainte et aux niveaux de température, mais également au champ magnétique.
L’application d’un tel champ peut par exemple conduire à une déformation macrosco-
pique très intense [Lagoudas, 2008], résultat du phénomène de réorientation de variantes
martensitiques. Notons par ailleurs que les modifications de microstructure inhérentes au
comportement de ces matériaux font qu’un chargement est toujours un chargement couplé
soit thermo - mécanique soit thermo- magnéto - mécanique. La mise en évidence expéri-
mentale et la modélisation de ce couplage multiphysique fort sont au cœur de ce mémoire.

Les applications utilisant l’effet mémoire de forme sont nombreuses. Nous pouvons
citer les agrafes de chirurgie qui sont installées à une température martensitique (basse)
et qui se referment à la température du corps. Par ailleurs, il existe des systèmes auto-
matiques d’ouverture et de fermeture (de serres, de capots automobiles, de valves d’ad-
mission d’eau chaude, de trappes d’évacuation de fumée) en AMF, activés pour une tem-
pérature critique (souvent sous la forme de ressorts qui se détendent et se rétractent en
fonction de la température). L’une des applications très médiatisée a été le déploiement
de panneaux solaires dans l’espace (application aéronautique). L’effet mémoire peut être
exploité pour le raccordement de tubes sans soudure (figure 1.a) ou encore de systèmes
de désaccouplement (figure 1.b).

La pseudoélasticité des alliages à mémoire de forme correspond à la capacité de se dé-
former de manière importante et réversible. Les instruments d’odontologie (endoscopes,
fils dentaires) sont ainsi souvent en NiTi, un des AMF les plus connus, pour cette raison.
L’utilisation de fils en NiTi pour les arches dentaires (figure 2.a) permet de garantir un
effort constant entre les points d’ancrage. L’outil d’endodontie présenté en figure 2.b per-
met de suivre le canal de la dent en flexion de manière réversible. La biocompatibilité du
NiTi permet de l’utiliser pour fabriquer des stents qui se déforment de manière pseudoé-
lastique pour s’adapter aux mouvements du corps. Le NiTi est également utilisé pour la
fabrication de renforts de soutien gorges, les rendant ainsi plus confortables. Une autre
application concerne la fabrication de montures de lunettes plus souples.

Les alliages à mémoire de forme magnétiques sont naturellement utilisables pour les
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Tube
titane

Manchon
déformé à froid

Manchon
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manchon d'accouplement (1re application des AMF
pour accoupler des tuyaux en titane sur le F14)

a

Entretoise en AMF
comprimée

Reprise de la
forme initialeChauffage

dispositif Frangibolt : remplacement des systèmes
de désaccouplement pyrotechnique

b

Rupture du bouchon
sous contrainte

FIGURE 1: Applications utilisant l’effet mémoire de forme [Lebreton, 2004]

FIGURE 2: Applications de la pseudoélasticité a) fils pour appareils dentaires ; b) instru-
ment d’orthodontie permettant de percer en courbe

mêmes applications que les alliages à mémoire de forme non magnétiques ou les maté-
riaux magnétiques. Ils ne sont cependant pas compétitifs à l’heure actuelle en termes de
mise en œuvre, de coût et de précision [Hubert et al., 2012]. Ils sont surtout intéressants
pour la fabrication de systèmes d’activation rapide. Les AMFM peuvent ainsi être utilisés
à des fréquences plus élevées que les AMF (au delà de 1Hz [Lagoudas, 2008]). La grande
déformation associée à la réorientation des variantes de martensite sous champ en fait de
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très bons candidats pour la fabrication d’actionneurs ou de capteurs (figure 3).
Le lecteur souhaitant en connaître plus à ce sujet peut consulter les références [Jani et al.,
2014] [Lagoudas, 2008] [Lexcellent, 2013]. Ces ouvrages offrent une revue récente et
très fournie sur les applications des alliages à mémoire de forme (magnétiques et non
magnétiques).

Mobile mechanical load

MSMA into air-gap

Magnetic core with coil

Non-ferromagnetic frame

Load displacement direction

Magnetic
field

direction

u(t)

I(t)

=20 mm

x

m 

(a)(a)
(a)
(b)

FIGURE 3: a) Schéma d’un actionneur utilisant un AMFM ; b) dessin CAO d’un action-
neur de type "push - pull" utilisant deux AMFM différents [Hubert et al., 2012]

Le comportement des alliages à mémoire de forme (magnétiques et non magnétiques)
est régi par les mécanismes de transformation martensitique à l’échelle de la microstruc-
ture. Leur comportement se caractérise par un couplage thermo - (magnéto) - mécanique.
La mise au point d’outils de conception fiables nécessite une meilleure prédictibilité de
leur comportement sous des sollicitations thermo - (magnéto) - mécaniques complexes.
Le choix d’une modélisation multiaxiale et multiéchelle nous est apparu pertinent. Le
modèle de Maynadier [Maynadier, 2012] présente ces deux caractéristiques. Ce modèle a
comme variable interne les fractions de phase. Il permet également de prendre en compte
l’anisotropie du matériau. Il se limite cependant à la description du comportement réver-
sible d’un AMF biphasé non magnétique.

L’objectif de cette étude est de définir une modélisation unique du comportement des
alliages à mémoire de forme (magnétiques ou non magnétiques) sous des sollicitations
multi - physiques (thermiques / magnétiques / mécaniques) et multiaxiales.
Une campagne de mesures expérimentales ambitieuses a été menée parallèlement dans
l’objectif de valider les estimations de la modélisation. Des mesures de fractions volu-
miques de phase par diffraction des rayons X (DRX) in - situ ont ainsi été entreprises lors
de sollicitations thermiques (cycles de chauffage-refroidissement), mécaniques (traction
uniaxiale, traction - compression biaxiales) et magnétiques. L’exploitation des résultats
de diffractométrie permet une analyse quantitative des fractions volumiques des phases
en présence. Elles sont comparées aux estimations du modèle à des fins de validation.
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Le manuscrit est divisé en quatre chapitres :
Le chapitre 1 tient lieu d’introduction bibliographique à cette étude. Dans un premier

temps, nous faisons l’inventaire des phénomènes spécifiques au comportement des al-
liages à mémoire de forme dits "classiques". Leurs propriétés, les mécanismes propres à
la transformation martensitique en fonction du type de sollicitation, le couplage thermo-
mécanique inhérent, l’influence de la microstructure et des conditions d’étude sont ex-
plorés. Par la suite, une extension est faite aux alliages à mémoire de forme magnétiques
qui présentent un couplage thermique - magnétique - mécanique. En plus de la trans-
formation martensitique, nous introduirons les mécanismes de réorientation de variantes
martensitiques sous champ magnétique et sous champ mécanique. Nous nous sommes
particulièrement intéressés à la cristallographie des alliages de type nickel - titane (AMF)
et nickel - manganèse - gallium (AMFM). Ces deux matériaux servent de support aux tra-
vaux qui seront présentés dans les autres chapitres du manuscrit. Dans un second temps,
nous nous sommes intéressés aux méthodes expérimentales utilisées dans la littérature
pour caractériser le comportement des AMF et des AMFM.
Cette revue est complétée par un état de l’art des stratégies de modélisation de leur com-
portement. Cette étude bibliographique est conclue par l’énoncé de la problématique de
la thèse et son placement dans le contexte scientifique défini dans les paragraphes précé-
dents.

La mise au point d’outils de conception fiables nécessite une meilleure prédictibilité
du comportement réel des alliages à mémoire de forme sous sollicitations thermo - (ma-
gnéto) - mécaniques complexes. Le choix d’une modélisation multiaxiale et multi échelle
est pertinent. L’objectif du chapitre 2 est de présenter la modélisation multiéchelle déve-
loppée au cours de cette thèse. Le modèle implémenté s’inspire largement du travail de
thèse de Anne Maynadier [Maynadier, 2012]. Dans un premier temps, une présentation
est faite du modèle de [Maynadier, 2012]. Ce dernier permet d’évaluer le comportement
des AMF, notamment sous des chargements multiaxiaux complexes. Nous commençons
par une analyse des points forts et des points faibles de ce modèle. Par la suite, nous in-
troduisons les principes du modèle multiéchelle développé lors de ce travail. Ce dernier
permet de prédire la réponse des AMF (magnétiques et non magnétiques) sous des solli-
citations multiaxiales thermo - magnéto - mécaniques.

Dans la suite du manuscrit, une base expérimentale d’essais est développée à des fins
de comparaison et donc de validation des estimations du modèle multiéchelle. Le chapitre
3 regroupe les campagnes expérimentales de caractérisation d’AMF de type nickel - ti-
tane. Nous avons travaillé sur deux lots de NiTi ayant des températures de transformation
différentes. Ces deux lots sont nommés lotA et lotB. Des mesures de fractions de phase in
- situ en température (chauffage - refroidissement) et sous traction 1D ont pu être réalisées
grâce à l’utilisation de la diffraction des rayons X (DRX). Par la suite, nous avons mesuré
les seuils sous chargement biaxial sur les échantillons du lotB. Le chapitre se conclut par
la comparaison des estimations du modèle avec la base expérimentale décrite ci dessus.
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Dans le chapitre 4, nous présentons les expériences effectuées sur un monocristal de
nickel - manganèse - gallium (Ni2MnGa). Son comportement est évalué en température et
sous chargement magnétique unidirectionnel. Les résultats expérimentaux sont également
comparés aux résultats du modèle. Une comparaison entre des mesures de réorientation
martensitique sous contraintes mécaniques issues de la littérature et le modèle complète
ce chapitre.
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Chapitre 1

Les alliages à mémoire de forme : état
de l’art

Ce chapitre fait lieu d’introduction bibliographique. Dans un
premier temps, nous faisons l’inventaire des phénomènes

caractéristiques du comportement des alliages à mémoire de
forme.

Dans un second temps, nous avons fait un état de l’art des
stratégies de modélisation de ce comportement, puis nous

nous sommes intéressés aux méthodes expérimentales
utilisées dans la littérature pour le caractériser.

Cette étude bibliographique est conclue par l’énoncé de la
problématique de la thèse et son placement dans le contexte

scientifique défini dans les paragraphes précédents.
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8 Les alliages à mémoire de forme : état de l’art

1 Comportement des alliages à mémoire de forme (non
magnétiques)

—————————-

1.1 Transition martensitique dans les alliages à mémoire de forme
Les alliages à mémoire de forme sont cibles d’applications diverses dans des domaines

tels que l’aérospatial, l’automobile, le biomédical, et même l’industrie vestimentaire. En
effet, ils allient deux propriétés intéressantes, rendues possible par la coexistence dans
leur microstructure de deux phases stables : l’austénite (phase stable à haute température)
et la martensite (phase stable à basse température). Les propriétés associées sont l’effet
mémoire de forme (i.e. capacité après déformation de recouvrer leur forme initiale par
simple chauffage) et la superélasticité (i.e. capacité à revenir à un état de déformation
quasi nul après de larges déformations - jusqu’à 10%).
La transformation martensitique des alliages à mémoire de forme correspond à une tran-
sition cristallographique entre ces deux phases. La martensite créée possède une symétrie
cristalline plus faible que l’austénite ; ceci conduit à l’existence de variantes de martensite
qui correspondent aux différentes orientations de la maille martensitique. Nous pouvons
voir dans la figure 1.1 une illustration des 3 variantes de martensite tétragonale issues
d’une maille cubique d’austénite.

FIGURE 1.1: Passage d’une phase mère d’austénite cubique à des variantes de martensite
tétragonale [Bhattacharya, 2003]

La transformation de phase entre l’austénite et la martensite peut être induite par des
sollicitations thermiques et/ou mécaniques. Il s’agit d’une transition solide-solide displa-
cive, isochore et du premier ordre (changement d’état avec variation d’enthalpie et d’en-
tropie). En effet, des transferts thermiques sont associés aux transitions. Ainsi la trans-
formation de l’austénite en martensite s’accompagne d’absorption de chaleur alors que
la transformation inverse est exothermique. Nous sommes donc en présence d’un cou-
plage thermomécanique fort. L’hystérésis thermique est l’une des sources de dissipation
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dans ces matériaux. L’autre source de dissipation connue est associée à la germination des
phases [Guénin, 1996]. En effet, les seuils de transformation de phase sont différents entre
la transformation directe (austénite vers martensite) et la transformation inverse. L’énergie
nécessaire à la germination des phases dépend du sens de chargement. Les seuils de trans-
formation 1D peuvent être schématisés par des diagrammes de type Clausius-Clapeyron
avec la température en abscisse et la contrainte en ordonnée (figure 1.2). Les températures
seuils de début (s = start) et de fin ( f = f inish) sont notées respectivement As et A f pour
la transformation de la martensite en austénite (M→ A) ; Ms et M f pour la transformation
de l’austénite en martensite (A→M). Les seuils en contrainte sont notés σM

s et σM
f pour

la transformation directe (A→M) ; σA
s et σA

f pour la transformation inverse.

on disparaisse (état 4 ).

1.6: Diagramme de Clausius Clapeyron : chargementFIGURE 1.2: Diagramme de Clausius-Clapeyron : seuils de transformation schématiques
[Maynadier, 2012]

Un refroidissement à contrainte nulle sur un matériau à l’état austénitique induit un
développement uniforme de toutes les variantes de martensite possibles. La transforma-
tion de l’austénite en martensite donne alors lieu à une structure auto-accommodée. En
effet, les variantes martensitiques se développent en paires ("twinned martensite") de sorte
à maintenir une déformation (quasi) nulle à l’échelle supérieure.
Dans le cas d’un chargement mécanique, la contrainte appliquée sur un matériau à l’état
austénitique va favoriser le développement préférentiel de certaines variantes de marten-
site bien orientées par rapport à la direction de la sollicitation. La martensite ainsi créée
n’est plus accommodée (figure 1.3). Des plans invariants dits plans d’habitat séparent
l’austénite de la martensite. Les domaines de variantes martensitiques sont également sé-
parés par des interfaces (figure 1.3.a).

L’application d’une contrainte sur un matériau à l’état martensitique peut induire une
réorientation des variantes de martensite. Cette réorientation entre variantes de martensite
ne s’accompagne pas d’échanges thermiques.

Trois familles principales d’alliages à mémoire de forme sont répertoriées [Guénin,
1996] :

— les alliages à base de cuivre (Cu)
— les alliages à base de fer (Fe)
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(a)

20µm

(b)

FIGURE 1.3: a) Micrographie optique : méso-domaines de variantes de martensite dans
un grain de CuAlBe lors d’un essai de traction [Patoor et al., 2006] ; b) polycristal de
NiTi : variantes de martensite dans une bande de transformation résiduelle (après un essai

de traction) [Maynadier, 2012]

— les alliages à base nickel - titane (NiTi)
Les alliages les plus utilisés et les plus étudiés sont les alliages de type NiTi. Ces

derniers présentent l’avantage d’être biocompatibles. Dans le cadre de ce projet, des ex-
périences sont menées sur des échantillons de NiTi.

1.2 Spécificités des AMF de type nickel - titane
Le NiTi présente une transition martensitique qui correspond à une fenêtre étroite au-

tour de la composition équiatomique dans le diagramme d’équilibre du nickel et du titane
(figure 1.4). Des compositions non stœchiométriques entrainent la formation de précipités
de type Ti2Ni en cas de surplus de titane ou de type TiNi3, Ti2Ni3 et Ti3Ni4 dans le cas
inverse.
La phase mère austénitique est cubique ordonnée B2 [Otsuka et Ren, 2005] et la phase
martensitique a une maille élémentaire monoclinique (figure 1.5.I). Cette dernière donne
lieu à 24 variantes possibles de martensite. Il existe également une phase intermédiaire
dite phase R de maille élémentaire rhomboédrique (figure 1.5.II).
Des essais de traction isotherme [Chemisky, 2009] permettent d’observer le comporte-
ment caractéristique de l’alliage suivant la phase en présence en début d’essai : austénite
(+80◦C), martensite (-60◦C), phase R (+23◦C). Ils sont comparés dans la figure 1.6.a à
un modèle macroscopique développé par Chemisky ayant comme variables internes la
déformation moyenne de transformation et la fraction volumique de martensite. A 80◦C,
l’allure du comportement est pseudoélastique (T>As). A 23◦C, nous remarquons deux
plateaux correspondant respectivement à la réorientation de la phase R puis à la forma-
tion de la martensite orientée. A -60◦C, la martensite déjà présente au départ se réoriente
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durant l’essai de traction. La figure 1.6.b représente la déformation mesurée à contrainte
constante en fonction de la température. Nous pouvons observer que l’apparition de la
phase R s’accompagne d’un niveau de déformation faible (entre 0,2% et 1,5% dans la
littérature) alors que la déformation associée à la création de la martensite est beaucoup
plus importante (autour de 6% pour un polycristal et 10% pour un monocristal). La tran-
sition entre l’austénite et la phase R s’accompagne également d’une hystérésis très faible
( [Otsuka et Ren, 2005]).
L’apparition de la phase R est influencée par la composition de l’alliage, les traitements
thermiques (vieillissement, recuit, cycles thermiques) ou l’ajout d’un élément de substitu-
tion [Miyazaki et Otsuka, 1986]. En effet, la diminution du pourcentage de nickel a pour
effet d’augmenter le seuil de transition martensitique Ms. Les traitements thermiques ont
tendance à favoriser l’apparition de précipités et / ou de dislocations. Les zones de sur-
contraintes locales associées sont favorables à l’apparition de la phase R. Les éléments de
substitution (substitution du nickel par du fer ou de l’aluminium) augmentent la plage de
stabilité en température de la phase R.

FIGURE 1.4: Diagramme de phase binaire nickel - titane [Otsuka et Ren, 2005]
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I II

FIGURE 1.5: NiTi : I) passage d’une phase mère d’austénite (cubique) à une maille de
martensite (monoclinique) ; II) passage d’une phase mère d’austénite (cubique) à une

maille de phase R (trigonale) [Otsuka et Ren, 2005]

a) b)

FIGURE 1.6: NiTi : a) courbes de traction à T=80◦C (phase de départ : austénite), à
T=23◦C (phase R) et à T=-60◦C (martensite) ; b) niveaux de déformation mesurés et es-
timés pour un cycle de refroidissement-chauffage à contrainte constante non nulle [Che-

misky, 2009]
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1.3 Comportement thermomécanique des alliages à mémoire de forme

Nous parlerons principalement du comportement des alliages à mémoire de forme non
magnétiques soumis à des chargements dans un cadre statique. Cependant, des travaux
intéressants sont menés sur le comportement dynamique (exemples : [Saletti et al., 2013]
[Huang, 2016]) des alliages à mémoire de forme. Cet aspect sort en effet du cadre de
notre étude. De même, nous ne nous intéresserons pas aux études sur des composites à
base d’alliages à mémoire de forme (le lecteur intéressé par ce thème pourra consulter la
thèse de Yves Chemisky [Chemisky, 2009]).

1.3.1 Effet mémoire de forme

A une température T<M f et à contrainte nulle, le matériau se compose de marten-
site auto-accommodée. L’application d’une sollicitation mécanique crée une sélection de
variantes. La déformation induite par cette réorientation de variantes martensitiques est
maintenue dans la structure après décharge. Elle peut être totalement recouvrée par simple
chauffage : c’est l’effet mémoire simple sens (figure 1.7.a).
L’application d’une contrainte constante au matériau à T>Ms se traduit par une déforma-
tion importante du matériau au refroidissement qui est naturellement recouvrée au chauf-
fage. En effet, l’austénite se transforme directement en martensite orientée. Ce phéno-
mène correspond à l’effet mémoire double sens assisté qui nécessite l’application d’une
contrainte mécanique.
L’effet mémoire double sens sans assistance est quant à lui obtenu par éducation du ma-
tériau. La succession de cycles thermomécaniques (cycles de refroidissement-chauffage à
contrainte constante par exemple) crée des défauts dans la microstructure. Les variantes
de martensite ainsi créées sont favorisées par ces défauts. Ainsi, après cette "éducation", le
matériau se déforme au refroidissement même en l’absence de toute contrainte mécanique
extérieure.

1.3.2 Comportement pseudoélastique sous chargement mécanique uniaxial

1.3.2.1 Pseudoélasticité Lors d’un chargement mécanique (contrainte croissante) à
une température supérieure au seuil d’austénisation (T>A f ), l’état de départ est austéni-
tique. La contrainte génère une transformation martensitique et un développement pré-
férentiel des variantes mieux orientées suivant le sens de sollicitation. La déformation
macroscopique induite par cette transformation est totalement recouvrée à la décharge : il
s’agit du phénomène de pseudoélasticité (figure 1.7.b).

1.3.2.2 Influence de la température Le comportement pseudoélastique est influencé
par la température de sollicitation. La martensite est une phase stable à basse température.
Les seuils mécaniques de transformation martensitique sont d’autant plus faibles que la
température est basse. Cette influence définit l’évolution des seuils de transformation mé-
canique dans le diagramme expérimental en figure 1.8. Sur cette figure, à T<Ms, sont
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FIGURE 1.7: a) Effet mémoire simple sens ; b) superélasticité [Lagoudas, 2008]

également représentés les seuils de réorientation de la martensite (passage d’une mar-
tensite accommodée à une martensite orientée). Nous pouvons remarquer que les pentes
expérimentales ne sont pas tout à fait linéaires, contrairement au schéma en figure 1.2.
La figure 1.9 permet d’observer l’évolution des seuils de transformation en traction, en
compression et en cisaillement à différentes températures pour un échantillon polycristal-
lin de NiTi [Orgéas et Favier, 1998].

FIGURE 1.8: Ronds creux : évolution des seuils de réorientation de martensite M →
M′ (T<Ms) et de transformation directe A→ M. Ronds pleins : évolution des seuils de

transformation inverse M→ A [Otsuka et Ren, 2005]
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FIGURE 1.9: Seuils en traction, en compression et en cisaillement à différentes tempéra-
tures pour un échantillon polycristallin de NiTi : les points expérimentaux sont comparés
à des surfaces seuils obtenues avec un critère faisant intervenir le troisième invariant du

tenseur des contraintes [Orgéas et Favier, 1998]

1.3.2.3 Dissymétrie traction - compression Les essais menés sur les alliages à mé-
moire de forme montrent par ailleurs une dissymétrie entre les comportements en traction
et en compression (figures 1.9 et 1.10). Les seuils de transformation martensitique σM

s en
compression sont plus élevés qu’en traction. Les variantes qui se développent étant dépen-
dantes de la nature du chargement, les niveaux de déformation correspondant sont égale-
ment différents en traction et en compression. Les expériences de Gall [Gall et al., 2001]
ont déjà montré cette dissymétrie. Nous pouvons également citer l’étude expérimentale de
Favier et Orgéas [Orgéas et Favier, 1998] sur le comportement d’un échantillon de NiTi
soumis à de la traction, de la compression et du cisaillement. La comparaison des dif-
férents trajets permet l’observation de la disymmétrie entre la traction et la compression
(figure 1.9).

1.3.2.4 Phénomène de localisation Sur les échantillons élancés soumis à une contrainte
mécanique, la transformation martensitique donne lieu à une localisation en une bande de
transformation qui va se propager avec la sollicitation (figure 1.11).
La transformation martensitique étant exothermique, elle a tendance à ralentir voire stop-
per la transformation si cet échauffement local n’est pas évacué (dans le cas où la vitesse
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(a) (b)

FIGURE 1.10: a) Courbes de traction ; b) courbes de compression pour un échantillon
monocristallin et un échantillon polycristallin de NiTi [Gall et al., 2001]

de sollicitation est importante). D’autres bandes peuvent dès lors se former sur des zones
plus « favorables » à la transformation de phase. Ainsi le comportement est fortement dé-
pendant de la vitesse de sollicitation du fait du couplage entre la transformation de phase et
les phénomènes thermiques qui lui sont associés. Ces bandes ont largement été observées
lors d’essais de traction [Shaw et Kyriakides, 1997], [Maynadier, 2012], [Saletti et al.,
2013], [Depriester et al., 2014], ... He Huang [Huang, 2016] les a également observées
lors d’essais de cisaillement sur des échantillons de NiTi sous des chargements statiques,
mais aussi sous des chargements dynamiques grâce à des caméras rapides. Cette étude
avait pour objectif d’explorer le comportement en cisaillement dynamique et de faire le
lien entre le nombre de bandes et la vitesse de sollicitation pour ce type de chargement.
Auparavant, [Saletti et al., 2013] avait mené des mesures de champs de déformation en
statique et en dynamique (utilisation des barres de Hopkinson), également sur des échan-
tillons de NiTi. Les mesures de champs obtenues par corrélation d’images avaient pu être
corrélées à des mesures de champs de température par caméra infrarouge. Nous pouvons
également citer l’étude plus récente de Lin Zheng [Zheng et al., 2016]. Cette dernière a
suivi par des méthodes optiques l’évolution des fronts de transformation pour des cycles
de traction sur des bandes de NiTi. Un lien a été fait entre les phénomènes de localisation
et la durée de vie en fatigue du matériau.

1.3.2.5 Polycristaux / Monocristaux Les déformations de transformation martensi-
tique sont plus importantes pour un monocristal (jusqu’à 10% pour du NiTi) que pour un
polycristal (jusqu’à 6% pour du NiTi) du fait de l’absence de joints de grains (figure 1.10).
En effet ces derniers génèrent des champs de contraintes locaux favorisant la nucléation
de plusieurs variantes par grain (contre la nucléation d’une variante unique dans un mo-
nocristal).
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FIGURE 1.11: a) Observation des bandes de transformation (en noir, la phase austénis-
tique) ; b) courbe de chargement associée (traction sur échantillons plats de NiTi) [Shaw

et Kyriakides, 1997]

L’état de la microstructure (présence de précipités, d’inclusions, de densités de disloca-
tions) joue également un rôle sur le niveau de déformation atteint.
En plus de la sensibilité à la nature et à la direction du chargement, le comportement est
très fortement influencé par la présence d’une texture dans le matériau. Un polycristal
texturé présentera des propriétés mécaniques différentes d’une direction de sollicitation
à l’autre. L’anisotropie du polycristal est à l’image de celle des monocristaux dont il est

Mesure et modélisation du comportement thermo-magnéto-mécanique des alliages à mémoire de
forme



18 Les alliages à mémoire de forme : état de l’art

constitué.

1.3.3 Particularités du comportement sous chargement multiaxial

Les essais multiaxiaux sur des AMF ont permis de mettre à jour d’autres mécanismes
associés à la transition martensitique. En effet, la sélection des variantes de martensite dé-
pend d’une part de la nature du chargement appliqué (traction, torsion, compression,...) et
d’autre part du trajet de chargement. Les essais multiaxiaux répertoriés dans la littérature
sont des essais de traction - compression, traction - torsion, traction - torsion - pression
interne, traction (compression) - pression hydrostatique, et tricompression.

1.3.3.1 Trajets de chargements proportionnels / non - proportionnels Les trajets
de chargement associés sont soit proportionnels soit non - proportionnels. Un trajet pro-
portionnel comme son nom l’indique suppose une proportionnalité des termes du tenseur
des contraintes. La transformation associée est un phénomène continu. Dans un cas de
chargement non - proportionnel, la sollicitation concerne d’abord un premier terme du
tenseur des contraintes, puis un second, ainsi de suite. Ainsi une première sélection de
variantes est initiée par le premier chargement. Quand la direction de sollicitation change,
nous assistons à la réorientation de la variante pré-sélectionnée suivant la nouvelle direc-
tion du chargement. Ce phénomène de réorientation est caractéristique du comportement
multiaxial non - proportionnel.
Les expériences menées dans la littérature dans un cadre statique ont souvent pour but la
détermination des surfaces de transformation de phase, ou encore des surfaces seuils de
réorientation de variantes. L’un des critères les plus communs est un critère de perte de
linéarité : le seuil est défini par rapport à un offset de déformation choisi.
Nous allons présenter par la suite trois études expérimentales où sont illustrés les diffé-
rents aspects du comportement des alliages à mémoire de forme soumis à des sollicitations
multiaxiales.

1.3.3.2 Expériences de [Bouvet, 2001] Dans sa thèse [Bouvet, 2001], Bouvet a mené
des essais pseudoélastiques de traction-torsion et de traction-pression interne sur des
éprouvettes tubulaires de CuAlBe. Une rosette de trois jauges à 45◦ est collée sur la
surface extérieure des éprouvettes afin de mesurer la déformation. Les seuils de transfor-
mation sous chargement proportionnel (figure 1.12.a) sont définis par rapport à un offset
de la déformation équivalente de Levy - Mises. Les surfaces seuils obtenues sont loin de
satisfaire un critère de von Mises (figure 1.12.b). L’auteur a pu observer une dissymétrie
entre la traction et la torsion qui pourrait aussi bien être imputable à la forme du tenseur
des contraintes qu’à l’anisotropie du matériau.
Des essais non - proportionnels de traction-pression interne (2 essais avec des trajets en
carré) et de traction-torsion (un essai avec un trajet elliptique) ont également été effectués.
Des chargements plus complexes de bicompression et de tricompression proportionnelles
et non - proportionnelles sont présentés dans la thèse de Bouvet sur des cubes de CuAlBe.
Ces essais sont menés sur Astree, une machine triaxiale possédant 6 vérins indépendants
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et disponible au LMT. Ces essais s’accompagnent d’observations des plaquettes de mar-
tensite par microscopie optique. L’objectif de cette étude était d’enrichir la base expéri-
mentale existante sur le comportement multiaxial des AMF et de proposer des formula-
tions adaptées de contrainte équivalente.

-300

-200

-100

0

100

200

300

-300 -200 -100 0 100 200 300

√
.

z
θ

(M
P

a)

zz (MPa)

Cu-Al-Be (n°1)

@ 50°C

Critére de
Mises

offset: 0.1%
-300

-200

-100

0

100

200

300

-300 -200 -100 0 100 200 300

√
.

z
θ

(M
P

a)

zz (MPa)

Cu-Al-Be (n°1)

@ 50°C

offset:

0.02%
0.05%
0.1%

-a- -b-

FIGURE 1.12: CuAlBe : seuils de traction - torsion : a) à différents offsets ; b) normales
à l’écoulement et comparaison avec une surface seuil de von Mises [Bouvet, 2001]

1.3.3.3 Expériences de [Taillard, 2006] Les expériences de [Taillard, 2006] ont per-
mis de déterminer les surfaces seuils de transformation en traction (compression) - tor-
sion. 9 trajets proportionnels sont menés sur des éprouvettes de CuAlBe tubulaires. Les
déformations sont mesurées grâce à une rosette de trois jauges à 45◦ collée sur le diamètre
extérieur des éprouvettes. La fraction de martensite est mesurée via une mesure de résis-
tance électrique. En effet, les résistivités de l’austénite et de la martensite diffèrent.
Cette étude questionnait la proportionnalité entre les fractions de martensite et les défor-
mations équivalentes. Cette proportionnalité postulée dans le modèle proposé par Bou-
vet [Bouvet, 2001] a été validée dans l’étude de Taillard pour des AMF isotropes et ani-
sotropes.
Des essais de traction - (compression) - torsion ont également été menés sur des tubes
minces de NiTi. Les déformations sont toujours mesurées grâce à une rosette de trois
jauges à 45◦. Les mesures sont réalisées dans une enceinte thermique régulée. L’échan-
tillon est refroidi à une température telle que le matériau soit au départ constitué de
martensite et de phase R. L’échantillon est soumis aux sollicitations mécaniques puis
réchauffé à la température de l’austénite pour observer l’effet mémoire simple sens. Les
mesures ont permis la détection de seuils de réorientation de la phase R (figure 1.13) aussi
bien en chargement proportionnel (points blancs dans la figure) que non - proportionnel.
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FIGURE 1.13: NiTi : seuils de réorientation de la phase R en traction - torsion [Taillard,
2006]

1.3.3.4 Expériences de [Echchorfi, 2013] Des études expérimentales plus récentes
ont été menées par Ech - Chorfi [Echchorfi, 2013] sur des échantillons de NiTi. Les es-
sais étaient pseudoélastiques (T > As). Ce dernier a exploré des essais de type Meuwis-
sen [Meuwissen et al., 1998]. Il s’agit à partir d’une géométrie particulière d’éprouvette
d’obtenir un état de contraintes multiaxiales sous une sollicitation uniaxiale.
Ech - chorfi a également effectué des essais de bitraction et de traction - compression
sur des éprouvettes en croix. L’utilisation de la corrélation d’images numériques a permis
d’observer l’évolution de chaque composante du champ de déplacement de l’éprouvette.
Les essais ont montré l’hétérogénéité du champ de déformation associé. Les géométries
d’échantillons utilisées étaient assez complexes.
Cette étude avait pour objectif de servir de base de comparaison / validation pour le mo-
dèle phénoménologique de Chemisky [Chemisky, 2009].

2 Comportement des matériaux magnétiques

Le magnétisme à l’échelle atomique résulte du mouvement des électrons autour de
leur noyau (moment magnétique orbital) et ainsi que de la rotation des électrons sur eux
mêmes (moment magnétique de spin). L’ordre magnétique dépend des interactions pos-
sibles entre atomes voisins. On peut distinguer quatre familles de matériaux magnétiques
(figure 1.15) :

— paramagnétisme : les moments magnétiques des atomes sont désordonnés par
l’agitation thermique. Il n’existe pas d’interaction entre atomes voisins. Le ma-
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tériau développe un moment macroscopique non nul sous l’action d’un champ
magnétique extérieur. En l’absence d’une sollicitation, le moment est nul.

— ferromagnétisme : il existe dans ces matériaux une aimantation spontanée. En ef-
fet, les spins des électrons appartenant à des atomes voisins sont couplés. Cette
interaction tend à aligner les moments entre eux.

— anti - ferromagnétisme : les moments voisins s’alignent antiparallèlement et se
compensent. Le moment macroscopique résultant est nul.

— ferrimagnétisme : les moments voisins s’alignent antiparallèlement mais la com-
pensation est partielle. Il en résulte un moment macroscopique non nul.

Les différentes configurations magnétiques diffèrent également par leur susceptibilité.
Cette grandeur peut être simplement définie dans un premier temps comme la capacité
du matériau à s’aimanter sous l’action d’un champ extérieur.
Nous pouvons noter qu’au delà d’une température caractéristique dite température de
Curie (TC), l’agitation thermique prend le pas sur l’échange inter - atomique dans les ma-
tériaux ferromagnétiques. Dans ce cas, l’ordre magnétique disparaît et le matériau devient
paramagnétique.

Nous utilisons par abus de langage le terme générique "matériau magnétique" pour
désigner un matériau qui a la propriété de s’aimanter en présence d’un champ magné-
tique. Dans la pratique, les matériaux concernés sont souvent les matériaux de type ferro
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S

a paramagnétique b ferromagnétique

c antiferromagnétique d ferrimagnétique

FIGURE 1.15: Configurations magnétiques [Nozières, 1998]

et / ou ferri - magnétiques. Comme pour les alliages à mémoire de forme, nous nous li-
mitons également aux matériaux cristallins et nous listons les principales propriétés des
matériaux ferromagnétiques et le lien qui existe entre ces propriétés et leur microstructure.

2.1 Comportement magnétique
2.1.1 Magnétisme macroscopique

Quand on soumet un matériau magnétique à un champ magnétique, il s’aimante. Les
grandeurs utilisées pour décrire l’état magnétique sont le champ magnétique ~H, l’induc-
tion magnétique ~B et l’aimantation ~M. Ces trois grandeurs sont reliées par la relation de
comportement (1.1) :

~B = µ0(~H + ~M) (1.1)

où µ0 désigne la perméabilité du vide : µ0 = 4π.10−7 H/m.

La relation de comportement peut également s’exprimer en ne tenant compte que de
la contribution du milieu matériel à l’induction.

~M = χχχ~H (1.2)

χχχ est le tenseur de susceptibilité du milieu. Il se réduit à un scalaire en situation iso-
trope. ~M est en général une fonction non-linéaire du champ. Il existe en effet une valeur
maximale pour l’aimantation, notée aimantation à saturation Msat . Son intensité dépend
uniquement de la composition du matériau et de la nature des phases qui le composent.
D’autre part, l’évolution de l’aimantation avec le champ est fondamentalement irréver-
sible : ceci se traduit par la présence d’une hystérésis quelque soit l’amplitude du champ
considérée.
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2.1.2 Magnétisme microscopique

L’observation microscopique d’un matériau magnétique permet de mettre en évidence
l’existence de "domaines magnétiques" (ou domaines de Weiss) au sein desquels l’aiman-
tation est uniforme et dirigée (en règle générale) selon un des axes de facile aimantation
du cristal considéré. La figure 1.16 montre la structure en domaines typique qu’il est pos-
sible d’observer à la surface d’un alliage fer-silicium.

FIGURE 1.16: Mise en évidence des domaines magnétiques ; effet Kerr [Hubert et Schä-
fer, 2008]

Chacun des domaines est aimanté à saturation (vecteur indiqué par des flèches dans
le grain central). D’un domaine à l’autre, la norme de l’aimantation ne varie pas, seule
sa direction change. Les zones de transition entre deux domaines où la direction de l’ai-
mantation varie progressivement sont appelées parois magnétiques. Dans les matériaux
"usuels" du génie électrique à base de fer, l’épaisseur d’une paroi est généralement com-
prise entre 10 et 100nm. L’existence de plusieurs domaines dans chaque grain conduit à
une séparation assez nette des échelles.

En l’absence de champ magnétique, l’aimantation s’aligne spontanément suivant les
directions de facile aimantation. Lorsqu’on applique un champ magnétique, deux méca-
nismes d’aimantation distincts apparaissent : l’équilibre magnétique est modifié par mou-
vement des parois, c’est à dire par changement de taille des domaines, et par rotation de
l’aimantation à l’intérieur des domaines (voir figure 1.17). Dans le cas des matériaux à
anisotropie magnétocristalline élevée, le mouvement des parois est prédominant pour les
champs faibles et la rotation de l’aimantation apparaît pour des champs magnétiques plus
intenses.

Il est possible de mettre schématiquement en parallèle les mécanismes locaux de mou-
vement de parois et de rotation avec le processus d’aimantation vu à l’échelle macrosco-
pique. C’est ce qu’illustre la figure 1.18 dans le cas des matériaux à forte anisotropie ma-
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FIGURE 1.18: Corrélation entre structure en domaines magnétiques et aimantation ma-
croscopique.

gnétocristalline. Pour ce type de matériau, le début de la courbe d’aimantation, approxi-
mativement linéaire, est principalement dominé par des mécanismes de mouvement de
parois. Le "coude" de la courbe d’aimantation annonce le début de la rotation de l’aiman-
tation dans les domaines. A champ encore plus élevé, l’aimantation tourne en direction
du champ appliqué. Sa valeur tend vers la limite théorique représentée par l’aimantation
à saturation Msat .

2.2 Comportement magnéto-mécanique

Les phénomènes de couplage magnéto-mécanique dans les matériaux magnétiques
(non AMF) ont deux manifestations principales : la déformation de magnétostriction et
l’effet des contraintes sur l’aimantation.

2.2.1 Couplage magnéto-mécanique

2.2.1.1 Magnétostriction Quand un matériau ferromagnétique est soumis à un champ
magnétique, il se déforme. Cette déformation est associée à deux phénomènes distincts :
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FIGURE 1.19: Magnétostrictions longitudinales anhystérétiques de trois matériaux ferro-
magnétiques. Mesures réalisées au LMT–Cachan

— Les forces d’origine magnétique, associées aux gradients d’aimantation, provoquent
une déformation purement élastique. Il s’agit d’une effet de structure non consi-
déré dans une problématique de loi de comportement.

— Une déformation "spontanée", intrinsèque au matériau apparaît également (défor-
mation de Joule). Cette déformation liée au réarrangement des domaines et/ou à
des modifications des paramètres de maille fonction de l’aimantation locale, re-
lève du comportement local.

Ce deuxième phénomène est appelé magnétostriction. On notera cette déformation
sous la forme tensorielle εεεµ. Le comportement magnétostrictif εεεµ(~H), comme le com-
portement magnétique est fortement non-linéaire, voire non monotone (on se reportera
aux mesures réalisées au laboratoire pour trois matériaux différents - figure 1.19). Cette
non-linéarité est associée à l’existence d’une déformation maximale, appelée déforma-
tion à saturation (valeur scalaire notée usuellement λs). Les principales caractéristiques
de la magnétostriction sont son signe (λs peut être positif ou négatif), son amplitude (λs
varie typiquement en fonction des nuances de 0 à environ 10−3 et que cette déformation
s’effectue à volume constant (tr(εεεµ) = 0) [Du Trémolet de Lacheisserie, 1993, Du Tré-
molet de Lacheisserie, 2002]. On peut naturellement à ce stade faire un parallèle avec la
déformation de transformation des alliages à mémoire de forme dont la magnétostriction
possède tous les traits. L’amplitude de la magnétostriction est cependant inférieure d’un à
deux ordres de grandeurs aux déformations observées dans les AMF.

2.2.1.2 Effet d’une contrainte sur le comportement magnétique L’application d’une
contrainte modifie considérablement le comportement magnétique. Cet effet est docu-
menté dès le 19ème siècle. Dans le cas du nickel, une contrainte de compression uniaxiale
de -70 MPa multiplie par deux la perméabilité initiale ; une traction uniaxiale de même
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FIGURE 1.20: Effet des contraintes sur l’aimantation d’un acier bas-carbone (0,18wt%)
[Lollioz et al., 2006]

Le comportement du fer est plus complexe (figure 1.20) : une contrainte de traction
entraîne une augmentation de la perméabilité pour des champs magnétiques faibles, mais
une chute pour des niveaux de champ magnétique plus élevés. Ce phénomène est appelé
"effet Villari" ou "renversement de Villari". Une contrainte de compression conduit en
revanche généralement à une chute de la perméabilité. Dans tous les cas, l’influence sur
le comportement magnétique de l’application d’une contrainte n’est pas symétrique en
traction et compression. Ce mécanisme, mis en évidence dans de nombreux matériaux,
s’explique de la manière suivante : localement, la déformation εεε est la somme de deux
déformations : la déformation élastique εεεe d’origine mécanique et la déformation de ma-
gnétostriction εεεµ (équation (1.3)). La contrainte est associée linéairement à la déformation
élastique via la loi de Hooke locale. εεεµ désigne la déformation de magnétostriction "libre",
c’est à dire la déformation de magnétostriction qu’on observerait si le matériau pouvait se
déformer librement. En réalité, des incompatibilités de déformation apparaissent en raison
de l’hétérogénéité du matériau et du caractère non compatible de εεεµ. L’énergie élastique
peut ainsi augmenter ou a contrario diminuer en fonction de la manière dont la magnéto-
striction va s’exprimer (arrangement de la microstructure). On comprend également que
le comportement magnétique devienne fonction des contraintes appliquées puisqu’elles
provoquent également un réarrangement. La déformation de magnétostriction qui appa-
raît sous contrainte possède ainsi toutes les caractéristiques d’une déformation de trans-
formation d’un AMF lors d’un chargement pseudo-élastique.

εεε = εεε
e + εεε

µ (1.3)

2.2.2 Magnétostriction microscopique

Dans le cas d’un cristal de symétrie cubique, trois paramètres suffisent à décrire la
déformation de magnétostriction. Le caractère isochore de cette déformation permet de
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réduire à deux le nombre de ces paramètres. La déformation de magnétostriction s’écrit
(dans le repère cristallographique RC ([100],[010],[001])) à l’échelle d’un domaine ma-
gnétique α :

εεε
µ
α =

3
2

 λ100(γ
2
1−

1
3) λ111γ1γ2 λ111γ1γ3

λ111γ1γ2 λ100(γ
2
2−

1
3) λ111γ2γ3

λ111γ1γ3 λ111γ2γ3 λ100(γ
2
3−

1
3)


RC

(1.4)

λ100 et λ111 désignent les deux constantes magnétostrictives, λ100 (resp. λ111) étant
égal à la déformation de magnétostriction mesurée dans la direction < 100 > (resp.
< 111 >) d’un monocristal lorsqu’il est aimanté à saturation suivant cette direction. Les
paramètres γi sont les cosinus directeurs de l’aimantation locale ~Mα.

Considérons un matériau présentant une structure en domaines. La déformation libre
d’un domaine dans le repère de son aimantation est donnée par le tenseur (1.5) (cas par-
ticulier du tenseur Eq.(1.4)). A supposer que la structure en domaines est initialement
répartie de manière isotrope, la déformation moyenne est nulle en absence de tout charge-
ment. Sous l’effet d’un champ, le volume du domaine le mieux orienté augmente entraî-
nant une déformation macroscopique qui tend de manière asymptotique vers la déforma-
tion libre du domaine considéré. La figure 1.21 illustre cette situation pour un matériau
à magnétostriction négative : l’effet macroscopique est une contraction dans la direction
d’application du champ. Ce mécanisme se poursuit jusqu’à ce que la rotation intervienne
entraînant une modification du tenseur des déformations (Cf. forme générale (1.4)). On
atteint la déformation de magnétostriction à saturation.

εεε
l =

 λ0 0 0
0 −λ0

2 0
0 0 −λ0

2

 (1.5)
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ε
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FIGURE 1.21: Principe du processus de magnétostriction dans un monocristal - matériau
à magnétostriction "négative".

Le mécanisme, tel qu’il est décrit ci-dessus, est très proche du mécanisme déjà évoqué
de réorientation de variante dans les AMF par mouvement de macles. Le mécanisme de
rotation n’existe en revanche pas dans ces matériaux.
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3 Comportement des alliages à mémoire de forme ma-
gnétiques

3.1 Transformation de phase / Réarrangement martensitique
Les alliages à mémoire de forme classiques (AMF) ne sont pas ferromagnétiques. Ils

ne sont donc pas sensibles à l’application d’un champ magnétique. Ce n’est pas le cas
des alliages à mémoire de forme (ferro) magnétiques (AMFM) qui ont par conséquent la
possibilité d’être aimantés sous champ.
Au même titre que les AMF, ces alliages présentent une transformation de phase austénite
- martensite sous chargement thermique et/ou mécanique avec le couplage thermoméca-
nique associé. Cette transition peut également être activée par un chargement magnétique.
Mais cette dernière nécessite des champs magnétiques très importants. Les niveaux de
déformations associés à la transition austénite - martensite sont du même ordre que ceux
observés dans les AMF classiques (6 à 10 %) [Lexcellent, 2013]. Les AMFM présentent
également une localisation de la transformation en bandes sous contraintes mécaniques
pour des échantillons élancés [Pinneker et al., 2013].
La principale particularité tient à la réorientation sous champ magnétique de variantes
martensitiques. En effet, les variantes de martensite sont ferromagnétiques et ont chacune
une direction privilégiée d’aimantation correspondant à leur axe de facile aimantation.
De ce fait, l’application d’un champ magnétique permet de sélectionner la variante la
mieux orientée au détriment des autres. Cette réorientation martensitique est associée à
de grandes déformations (au delà de 12% pour certains monocristaux [Sozinov et al.,
2013]). La sélection des variantes de martensite entre elles peut également être activée
par un champ mécanique.
La réorientation entre variantes de martensite ne s’accompagne pas d’échanges ther-
miques.

3.2 Spécificités des alliages nickel - manganèse - gallium
Les alliages de composition NixMnyGa(z=1−x−y)%at. font partie des alliages de type

Heusler. L’austénite présente une maille cubique (L21) [Kokorin et al., 1992]. La marten-
site peut se présenter sous forme orthorhombique, tétragonale modulée (5M), monocli-
nique modulée (7M), tétragonale non modulée (NTM) [Kokorin et al., 1992] [Pons et al.,
2000] (figure 1.22). Les structures martensitiques peuvent être assez complexes. En effet,
elles peuvent présenter une modulation (pour la 5M et la 7M : variation des positions
atomiques sur une certaine période) qui se traduit par des pics satellites lors d’analyses
par diffraction des rayons X. La figure 1.23 représente la maille cristalline de l’austénite
et d’une martensite tétragonale qui en est issue.
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FIGURE 1.22: Structures cristallographique du Ni-Mn-Ga - de gauche à droite : austénite
(L21) ; martensite tétragonale modulée (5M) ; martensite monoclinique modulée (7M) ;

martensite tétragonale non modulée (NTM) [Lexcellent, 2013]

(a) (b)

FIGURE 1.23: Ni-Mn-Ga : a) phase mère d’austénite (cubique) ; b) maille de martensite
(tétragonale) d’après [Lexcellent, 2013]

3.3 Mécanismes d’aimantation sous champ magnétique

3.3.1 Mécanismes d’aimantation

Lors de l’application d’un champ magnétique, l’aimantation du matériau évolue. Les
deux mécanismes présentés plus haut (le mouvement de parois de domaines à 180◦ et la
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rotation de l’aimantation) sont communs à tous les matériaux ferromagnétiques. Le troi-
sième mécanisme qui correspond au processus de réorientation de variantes est spécifique
aux AMFM. Lors d’un processus d’aimantation, les différents mécanismes sont rarement
isolés et peuvent apparaître de manière concomitante.

Cubic austenite

Martensite

variant 1 (V1)

Martensite

variant 2 (V2)

Martensite

variant 3 (V3)

Hx>0

Hx=0

Hx>>0

Hx>>>0

Magnetic

domain

wall motion

Magnetization

rotation

Martensite

reorientation

V1+V2

FIGURE 1.24: a) Passage d’une variante austénitique cubique aux 3 variantes de mar-
tensite tétragonale ; b) mécanismes en jeu lors de l’aimantation sous champ magné-

tique [Chen et al., 2014]

3.3.1.1 Mouvements de parois de domaines à 180◦ . En l’absence de champ magné-
tique extérieur, l’aimantation est alignée sur les directions de facile aimantation. Du fait
des relations de symétrie, deux directions opposées apparaissent de manière équivalente.
L’application d’un champ magnétique suivant la direction de facile aimantation va pro-
voquer une sélection entre domaines d’aimantation opposée. Il s’agit d’un mouvement de
parois à 180◦ (figure 1.24.b). Aucune déformation n’est associée à ce mécanisme.

3.3.1.2 Rotation de l’aimantation . Considérons le cas où le champ n’est pas ap-
pliqué suivant une direction de facile aimantation. Les vecteurs aimantations vont alors
subir une rotation afin de s’aligner sur le champ (figure 1.24.b). La déformation associée
résulte du couplage spin-orbite et correspond à la magnétostriction. Il s’agit de déforma-
tions faibles (ordre de grandeur 10−5 à 10−6).

3.3.1.3 Mouvements de parois de domaines à 90◦ : réorientation de variantes sous
champ . Rappelons qu’en l’absence de sollicitation extérieure, plusieurs variantes de
martensite peuvent coexister. Chaque variante se compose de domaines dont l’aimanta-
tion est dirigée suivant son axe de facile aimantation. L’application du champ magnétique
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privilégie les variantes dont les directions de facile aimantation sont alignées en direc-
tion du champ appliqué. Cela se traduit par un mouvement des interfaces entre variantes
(figure 1.24.b). Les déformations associées sont de l’ordre de 10%.

3.3.2 Hystérésis du comportement

3.3.2.1 Hystérésis magnétique statique Cette dernière est le fruit des interactions
entre les parois et les défauts de la microstructure. Elle est commune aux matériaux
magnétiques et par conséquent aux AMFM. Les parois sont piégées par les défauts (fi-
gure 1.25) et leurs positions dépendent de l’équilibre entre l’énergie magnéto-statique
(énergie fournie par le champ extérieur appliqué) et l’énergie de perte (liée au changement
de longueur de la paroi). A partir d’un seuil Hd p, la paroi passe de manière irréversible
les défauts. Après saturation, à la décharge, il est nécessaire de fournir un champ coercitif
Hc au moins égal au champ de dépiégeage Hd p pour revenir à un état désaimanté. L’hys-
térésis magnétique qui en résulte dépend de la distribution statistique des défauts dans la
microstructure et des interactions entre défauts.
Le comportement est ainsi dépendant de l’histoire du chargement du matériau.

igure 9 – Saturation à partir de l’état désaimanté d’un matériau

Hdp
Hc

0 Hm

M

FIGURE 1.25: Apparition d’une hystérésis après saturation à partir d’un état désaimanté
[Nozières, 1998]

Dans la figure 1.26.a, nous pouvons observer l’hystérésis magnétique. Les mesures
sont faites sur un échantillon de martensite 5M monovariant (maille tétragonale, axe de
facile aimantation suivant l’axe court de la maille). Pour la mesure suivant l’axe de diffi-
cile aimantation, une compression de -3 MPa dans une direction perpendiculaire à celle
du champ magnétique est appliquée pour empêcher la réorientation de variantes. Les seuls
phénomènes illustrés dans cette figure (figure 1.26.a) sont le mouvement de parois à 180◦

(suivant l’axe de facile aimantation) et la rotation de l’aimantation (suivant l’axe difficile).
L’hystéresis est très faible. La déformation maximale suivant l’axe de difficile aimantation
correspond à la magnétostriction et atteint 0,06%.
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FIGURE 1.26: a) Courbes d’aimantation pour un monocristal monovariant de
Ni49,7Mn29,1Ga21,2 (martensite 5M) suivant l’axe de facile aimantation (free sample)
et l’axe de difficile aimantation (compression de 3 MPa) [Heczko, 2005] ; b) courbes
d’aimantation et mesure de la déformation associée sur un monocristal monovariant de
Ni48,6Mn26,3Ga25,1 (martensite 5M) présentant une réorientation dans le premier quadrant

des figures [Straka, 2007]

3.3.2.2 Hystérésis du phénomène de réorientation L’hystérésis de réorientation de
variantes est beaucoup plus large que l’hystérésis due aux mouvements de parois à 180◦.
En l’absence de champ mécanique extérieur, une variante sélectionnée grâce à un champ
magnétique reste présente même quand le champ est supprimé (figure 1.26.b).
Dans la figure 1.26.b, dans un premier temps, nous observons une partie linéaire corres-
pondant à la rotation suivie par un basculement qui correspond au début de la réorienta-
tion. Par la suite, l’échantillon atteint la saturation magnétique grâce au développement
de la variante la mieux orientée par rapport à la direction du champ. A la décharge et
lors de l’application du champ dans la direction opposée, la variante précédemment créée
reste présente car bien orientée par rapport à la direction du champ. Il n’y a ni rotation ni
réorientation dans la dernière partie du cycle.
On peut voir, en comparant les graphes de la figure 1.26 que l’hystérésis associée à la
réorientation de variantes est prédominante. Le niveau de déformation maximale associé
à la réorientation est de 6% (contre 0,06% pour la magnétostriction).

3.3.3 Couplage thermo-magnéto-mécanique

Nous nous intéressons à l’influence de la température et de la contrainte sur la réorien-
tation de variantes induite par un champ magnétique.
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FIGURE 1.27: a) Mécanismes en jeu lors du chargement ; b) mesures de la déformation
lors de cycles d’aimantation à contrainte constante pour un monocristal monovariant de

Ni2MnGa [Kiefer et al., 2007]
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3.3.3.1 Influence de la température La contrainte nécessaire pour réorienter la mar-
tensite diminue avec la température [Straka et al., 2006]. De plus, le niveau de déforma-
tion maximale diminue légèrement avec la température.
Au delà de la température de Curie, le matériau subit une transition ferromagnétique -
paramagnétique.

3.3.3.2 Influence de la contrainte Les interfaces entre variantes sont très mobiles.
Dans le cas du Ni2 - Mn - Ga, une contrainte de 1 à 12 MPa est souvent suffisante pour
provoquer la réorientation.
La figure 1.27 permet d’illustrer l’effet de l’application d’un champ magnétique et d’une
contrainte mécanique (compression) qui lui est perpendiculaire. Le champ magnétique
nécessaire pour amorcer la réorientation augmente avec la contrainte mécanique. Cette
contrainte influence également la largeur du cycle d’hystérésis et la déformation maxi-
male atteinte. Pour le Ni2 - Mn - Ga, une contrainte de -3 MPa peut suffire à rendre la
déformation complètement réversible.

Fig. 21. (a) Schematic diagram of the experimental setup for symmetric biaxial compression tests. (b) 

FIGURE 1.28: a) Schéma du dispositif expérimental de bicompression ; b) image de
l’échantillon et des mors (les lignes rouges représentent des zones de friction) [Xue, 2013]

Il existe finalement très peu d’études expérimentales sur le comportement multiaxial
des AMFM. L’une des rares références est celle de [Xue, 2013]. Cette dernière a effectué
des mesures biaxiales quasi statiques sur un monocristal de Ni50Mn28,5Ga21,5 présentant
une martensite tétragonale de type 5M à la température ambiante. L’échantillon est un
rectangle de 1×2,5×20mm3 ayant les faces parallèles aux plans {100} de l’austénite.
Au début de chaque essai, une compression uniaxiale σxx = −9 MPa est appliquée afin
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Fig. 23. Nominal stress−strain curves (σyy−εyy) at different levels of σxx: (a) σxx = 0 MPa, (b) σxx = 5 

FIGURE 1.29: Courbes contrainte - déformation (σyy - εyy) pour différentes valeurs de la
contrainte σxx [Xue, 2013]

de sélectionner la variante dont l’axe court est parallèle à l’axe ~x (~c//~x). Les contraintes
mécaniques sont appliquées grâce à une machine dédiée (figure 1.28). Les champs de
déformation sont mesurés par corrélation d’images in - situ. Plusieurs mesures sont effec-
tuées en bicompression dans un premier temps. Pendant les mesures, σxx est maintenue
constante et on fait varier σyy.
Les résultats (figure 1.29) montrent d’une part que les niveaux de déformation de transfor-
mation restent similaires en compression et en bicompression (5,7% en 1D (figure 1.29.a)
contre 5 à 5,7% en bicompression). Par ailleurs, plus la contrainte σxx est importante,
plus les déformations de réorientation deviennent réversibles. Aux niveaux de contraintes
biaxiales les plus élevées (figure 1.29.c), le comportement devient "superélastique" (au-
cune déformation résiduelle).
Les champs de déformation obtenus par corrélation montrent une transition nette entre
variantes en 1D (figure 1.29.a). Par contre, plus les contraintes biaxiales augmentent
(figure 1.29.b), (figure 1.29.c), plus la transformation apparaît héterogène. Les mesures
montrent également que la pente de réorientation augmente avec la valeur de σxx.
Par contre, même si les pentes diffèrent, la contrainte maximale nécessaire à la réorienta-
tion totale des variantes reste sensiblement la même pour tous les essais 2D. Les contraintes
permettant d’initier la réorientation (plateaux sur la figure 1.29) sont bien plus importantes
en 2D qu’en 1D.
L’auteur a également effectué des mesures de bicompression sous champ magnétique (fi-
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Fig. 27. Magnetic-field-induced strain at different levels of constant compressive stresses (σ and σ ). 

ternal

steresis

ternal

steresis

FIGURE 1.30: Déformation sous champ magnétique pour des valeurs constantes des
contraintes de compression biaxiale (σxx et σyy) [Xue, 2013]

gure 1.30) à l’aide d’un montage dédié.
Tous les éléments servant à appliquer la contrainte mécanique (système de poulies avec un
poids mort) sont fabriqués avec des matériaux non magnétiques. Des contraintes constantes
sont appliquées au matériau (σxx et σyy). Puis le matériau est soumis à un champ ma-
gnétique uniforme ~H//~x fourni par un électroaimant tel que µ0Hx = ±0.75T (fréquence
=0,002Hz). Avant chaque essai, un poids mort équivalent à une compression σyy = −4
MPa permet de sélectionner la variante dont l’axe court est parallèle à l’axe~y (~c//~y). Les
déplacements sont mesurés grâce à un interféromètre laser.
Les résultats préliminaires montrent que la contrainte σmax

yy nécessaire pour avoir une ré-
orientation complète est plus importante quand la contrainte auxilliaire σxx augmente.
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4 Stratégies de modélisation de la littérature

4.1 Modèles de comportement des AMF (non magnétiques)

Il existe principalement deux approches de modélisation du comportement des al-
liages à mémoire de forme. Il s’agit d’une part de l’approche macroscopique dite phé-
noménologique et de l’approche multiéchelle basée sur une démarche de transition de
l’échelle de la variante à celle du polycristal. Ces deux approches ont en commun une for-
mulation thermodynamique basée sur l’expression et la minimisation de l’énergie libre.
Elles (ces approches) restent complémentaires. En effet, l’approche multi-échelle permet
de rendre compte des mécanismes locaux liés à la transition martensitique. Parallèlement,
les modèles phénoménologiques (plus simples à mettre en œuvre) considèrent directe-
ment le comportement moyen.
De nombreuses études portent sur la modélisation du comportement des AMF dans la
littérature. Nous n’avons pas pour objectif de faire une revue exhaustive de ces travaux.
Nous allons plutôt à travers des exemples choisis souligner deux réalités. D’une part, les
approches de modélisation diffèrent souvent en fonction du choix des variables internes.
D’autre part, chaque modèle propose une prise en compte partielle des nombreux phéno-
mènes associés aux AMF (dissipation thermique, localisation, réorientation, dissymétrie,
anisotropie, tridimensionnalité).

4.1.1 Modèles phénoménologiques

La simplicité de mise en œuvre des modèles macroscopiques ainsi que le nombre
de variables internes plus faible (temps de calcul plus raisonnable) permettent leur im-
plémentation dans des logiciels pour calcul de structures. Nous pouvons citer à titre
d’exemple les modèles de [Chemisky, 2009] [Bouvet, 2001] [Morin et al., 2011].
Le modèle proposé par [Morin et al., 2011] est basé sur l’écriture d’un potentiel thermo-
dynamique sous la forme d’une énergie libre de Helmholtz. Les variables du modèle sont
la fraction moyenne de martensite et le tenseur gradient de transformation représentatif de
l’orientation. L’expression de l’énergie libre est enrichie par l’introduction d’une chaleur
spécifique (constante et identique pour l’austénite et la martensite). L’écriture de l’équa-
tion de la chaleur permet d’estimer la dissipation thermique fonction de l’incrément de
fraction de martensite créée. Le modèle est donc à même de prendre en compte le fort
couplage thermomécanique présent dans les AMF. Implémenté dans le code de calcul
éléments finis Cast3m, le modèle de [Morin et al., 2011] donne de bons résultats dans
la retranscription des courbes pseudoélastiques et l’évolution des hystérésis en fonction
de la nature et de la vitesse du chargement. Mais le modèle est quantitativement moins
représentatif aux grandes vitesses de déformation du fait, selon les auteurs, de la non prise
en compte des phénomènes de localisation dans les AMF.
Le modèle de Bouvet [Bouvet, 2001] est un modèle permettant de simuler des sollici-
tations tridimensionnelles pseudoélastiques aussi bien proportionnelles que non propor-
tionnelles. Les variables internes correspondent à la déformation de transformation et à
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des variables d’histoire qui permettent de modéliser les effets mémoire du matériau. Deux
surfaces de charge sont définies respectivement pour la transformation directe et la trans-
formation inverse. La température est considérée homogène. Bouvet postule une propor-
tionnalité entre la déformation de transformation et la fraction volumique de martensite.
Cette hypothèse sera validée dans la thèse de [Taillard, 2006].
Des auteurs comme Dimitri Lagoudas [Lagoudas, 2008] ont établi une liste très fournie
des modèles phénoménologiques proposés entre 1986 et 2006.

4.1.2 Modèles micro - macro

4.1.2.1 Modèles à l’échelle du grain La stratégie de modélisation locale dans la dé-
marche micro - macro peut se faire en considérant un volume homogénéisé ; cela suppose
de négliger les phénomènes aux interfaces.
Une autre stratégie consiste à construire un modèle topologique micromécanique avec
prise en compte des interfaces entre variantes. Seulement, l’expression des énergies d’échange
aux interfaces utilise des hypothèses sur la distribution et l’orientation de ces interfaces
mobiles.
Une autre méthode de modélisation très locale utilise la dynamique moléculaire. L’objec-
tif est de modéliser l’évolution d’un système d’atomes dont les interactions sont régies par
le principe fondamental de la dynamique. Ces modèles permettent notamment de simuler
l’influence d’un défaut (inclusion, précipité, dislocation) sur le comportement.
La base des modèles micromécaniques reste la thermodynamique. Les variables internes
correspondent aux fractions volumiques pour l’austénite et les variantes de martensite.
Les modèles peuvent être définis pour un grain ou une variante.
Dans les modèles micromécaniques, la transformation de l’austénite en martensite à l’échelle
du réseau cristallin est définie par la matrice gradient de transformation F telle que~r′=F~r.
~r et ~r′ sont les vecteurs positions du réseau avant et après transformation. Cette relation
rend compte du caractère géométrique de la transition cristallographique. εεεtr, la déforma-
tion de transformation lagrangienne (Green - Lagrange) pour chaque variante s’obtient
selon εεεtr = 1

2(
tFF− I). La déformation de transformation peut être définie à partir des

matrices de Bain qui sont calculées à partir des variations de paramètres de maille entre
deux systèmes cristallographiques. Une revue assez complète de ces matrices pour les
principaux AMF est donnée par [Bhattacharya, 2003]. Une autre approche, communé-
ment utilisée en micromécanique, consiste à définir l’orientation de la déformation de
transformation de chaque variante en fonction de la normale à son plan d’habitat et de sa
direction de transformation.
La déformation totale εεε peut être découplée sous la forme d’une déformation élastique
εεεe (directement dépendante du tenseur de rigidité de la phase considérée) et de la dé-
formation de transformation εεεtr. D’autres termes telles que la dilatation thermique ou la
plasticité interviennent également mais sont souvent négligés. L’additivité des déforma-
tion (Eq. (1.6)) peut être appliquée en supposant un comportement élastique similaire
pour l’austénite et la martensite et en se plaçant dans un cadre de petites perturbations.

εεε = εεε
e + εεε

tr (1.6)
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L’énergie libre du grain comprend généralement une composante chimique, une compo-
sante élastique qui comprend une énergie d’interaction. L’amorce de transformation appa-
raît sous la forme d’un effort critique dont le signe change selon la direction de sollicita-
tion. Des interfaces appelées plans d’habitat séparent l’austénite et la martensite. Chaque
variante est ainsi définie par la normale à son plan d’habitat. Les variantes de marten-
site qui se développent de manière conjointe forment également des interfaces. L’énergie
d’interaction est représentative de l’inhomogénéité des champs de déformations associés.
Elle dépend de la forme et de l’orientation des variantes considérées. L’observation des
variantes de martensite montre une morphologie particulière sous la forme de lamelles,
d’aiguilles ou encore de plaquettes.
Les modèles de monocristaux diffèrent principalement les uns des autres en fonction de
l’expression de l’énergie d’interaction. Certains prennent en compte une variante unique.
Ils s’appuient sur le fait que sous contrainte uniaxiale, il est fréquent qu’une variante
unique nuclée dans un monocristal. Par exemple [Lu et Weng, 1997] prend en compte
une variante unique de forme oblongue sélectionnée en fonction de l’orientation du cris-
tal (par rapport à la direction de sollicitation). Ce modèle, bien que peu réaliste pour
des cas de chargement complexe faisant intervenir plusieurs variantes, permet néanmoins
de reproduire de manière satisfaisante les courbes 1D de contrainte - déformation pseu-
doélastiques. D’autres modèles considèrent un ensemble de variantes (état multivariant).
Les variantes peuvent être considérées séparément ou sous la forme de domaines (pa-
quets) de variantes compatibles. La valeur de l’énergie d’interaction varie considérable-
ment entre ces deux configurations. Dans [Gao et Brinson, 2002] tout en en considérant
un état multivariant, l’énergie d’interaction est considérée comme une constante. D’autres
comme [Patoor et al., 1996] [Siredey et al., 1999] considèrent des opérateurs d’interface
entre variantes estimés par minimisation de l’énergie d’interaction. Le modèle de [Siredey
et al., 1999] considère des domaines de variantes compatibles et permet de représenter
le comportement pseudoélastique. La température est supposée constante. Mais ce der-
nier surestime l’énergie d’interaction pour des cycles thermiques à faible contrainte où le
nombre de variantes qui nucléent est assez important. [Niclaeys et al., 2002] a contourné
ce problème en définissant des domaines uniquement constitués de paires de variantes. De
cette manière, les combinaisons de domaines potentiellement compatibles sont beaucoup
plus importantes. [Blanc et Lexcellent, 2004] a développé un modèle monocristallin qui
prend en compte les matrices de Bain pour la description cristallographique de la mar-
tensite. Son modèle permet de simuler des courbes de traction et de compression pseu-
doélastiques (et la dissymétrie associée) ainsi que des courbes de réorientation dans un
cadre biaxial. Une revue intéressante des expressions adoptées pour définir l’énergie d’in-
teraction dans les modèles micromécaniques de comportement des alliages à mémoire de
forme a été faite en 2006 par les équipes de Lagoudas et Patoor à l’échelle du monocristal
( [Patoor et al., 2006]).

4.1.2.2 Modèles à l’échelle du polycristal A l’échelle du polycristal, l’existence des
joints de grains constitue une source supplémentaire d’incompatibilités. Il existe deux cas
extrêmes. Pour des grains élastiques linéaires en parallèle, une hypothèse de déforma-
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tion homogène peut être appliquée. Quand les grains sont disposés en série, un état de
contrainte homogène peut être considéré. Le schéma auto-cohérent, inspiré des modèles
de plasticité, permet une estimation intermédiaire. Dans cette approche, chaque grain est
considéré comme noyé dans une matrice homogène dont le comportement correspond au
comportement du polycristal. [Lexcellent et al., 2002] définit le polycristal comme un
ensemble de grains désorientés avec une texture aléatoire et sans interaction. Dans son
travail, l’objectif était de simuler les seuils de transformation dans un cadre biaxial. La
comparaison avec des points expérimentaux donne de bons résultats. Le modèle gagnerait
en précision en prenant en compte la texture des matériaux étudiés.
Le modèle de [Patoor et al., 1996] est un modèle très complet qui utilise un schéma auto-
cohérent. Ce modèle est à même de décrire les principales spécificités du comportement
des AMF : pseudoélasticité, influence de la température, boucles internes, dissymétrie
traction - compression et comportement multiaxial. La plasticité et la présence de défauts
ne sont néanmoins pas prises en compte.
Dans sa thèse, Anne Maynadier ( [Maynadier, 2012]) a utilisé une stratégie de modéli-
sation probabiliste. Le VER est constitué d’un nombre suffisant de grains. Chaque grain
est considéré comme un volume où coexistent les variantes (figure 1.31). Aucune in-
terface n’est définie et le VER correspond à un volume homogénéisé sans description
topologique. Le modèle proposé se base sur une formulation thermodynamique des éner-
gies des variantes à l’échelle de la microstructure [Maynadier, 2012]. Une démarche de
changement d’échelle est adoptée pour relier les grandeurs locales aux grandeurs macro-
scopiques.
Certains autres modèles micromécaniques existant, très complets, sont utilisés comme des
machines d’essais virtuels pour questionner la réponse de modèles phénoménologiques ou
servir de base de comparaison à une campagne expérimentale.
Une revue intéressante des modèles micromécaniques (et phénoménologiques) de com-
portement des alliages à mémoire de forme à l’échelle du polycristal a été faite en 2006
par les équipes de Lagoudas et Patoor ( [Lagoudas et al., 2006]).

4.2 Modéles de comportement des matériaux magnétiques

Il existe de nombreux modèles pour les matériaux magnétiques. Ils se distinguent pas
leurs échelles caractéristiques, la prise en compte ou non de certains phénomènes (hysté-
résis, courants de Foucault, couplage à la mécanique ...) et les méthodes de résolution.

4.2.1 Approche micromagnétique

Le micromagnétisme est une approche théorique permettant de décrire le processus
d’aimantation à l’échelle du µm3. Cette échelle est suffisamment large pour qu’on puisse
remplacer le caractère discret des moments magnétiques atomiques par des fonctions
continues, et suffisamment fine pour rendre compte des zones de transition entre do-
maines. La résolution numérique consiste à réaliser une minimisation d’une fonctionnelle
énergétique contenant des termes non convexes (énergie d’anisotropie magnétocristalline)
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FIGURE 1.31: Illustration des différentes échelles dans l’approche multiéchelle

et des termes d’interface (énergie d’échange). La solution du problème n’est pas unique et
conduit à des configurations en domaines caractéristiques de l’histoire magnétique et des
pas de calcul employés. Le couplage avec la mécanique s’effectue grâce à l’introduction
de l’énergie élastique et de la déformation libre de magnétostriction [Mballa-Mballa et al.,
2014]. La résolution impose de trouver un champ de moment magnétique et de déplace-
ment minimisant la fonctionnelle ainsi formée. Cette méthode est surtout employée afin
de modéliser des structures fines en domaines. Elle n’est pas adaptée à la résolution d’un
problème de VER polycristallin ou conduirait à des temps de calcul prohibitifs. Cette mé-
thode est très voisine de la méthode des champs de phase parfois employée pour le calcul
de microstructure en AMF.

4.2.2 Approche macroscopique

Parmi les modèles macroscopiques disponibles, il convient de distinguer les modèles
thermodynamiques anhystérétiques et/ou d’hystérésis, ou encore les modèles de pertes qui
ne prédisent pas à proprement parler le comportement. Les modèles thermodynamiques
utilisent habituellement une séparation formelle entre mécanismes réversibles non dissi-
patifs (souvent associées à des fonctions de Langevin) et mécanismes dissipatifs asso-
ciés à des équations différentielles du premier ou deuxième ordre. Le plus connu de ces
modèles est probablement celui de Jiles-Atherton-Sablik [Jiles et Atherton, 1984]. Il est
utilisé par de nombreux auteurs, est implanté dans certains codes de calcul et a été étendu
à des situations aussi diverses que le comportement dynamique ou le couplage magnéto-
élastique [Sablik et Jiles, 1993] et à la plasticité. Une variante de cette catégorie de mo-
dèle a été développé au LMT par Gourdin [Gourdin et al., 1998]. L’écriture du potentiel
thermodynamique permet d’accéder à un modèle d’aimantation (et de magnétostriction)
macroscopique élémentaire capable de décrire les microcycles en particulier. Le modèle
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historique de Preisach [Preisach, 1935] rentre dans la catégorie des modèles d’hystérésis.
Il fait intervenir des fonctions en série dont le sens physique des paramètres est parfois
difficile à identifier. Le modèle simplifié multiéchelle [Daniel et al., 2015] issu des travaux
menés au GeePs dans la continuité de ceux du LMT ou le modèle multidomaine [Lazreg
et Hubert, 2011] rentrent dans la catégorie des modèles macroscopiques. Leur principale
caractéristique est la notion de monocristal équivalent : un VER polycristallin peut être
modélisé à moindre coût à partir de la description du comportement d’un monocristal
dont l’équilibre en domaines est assuré par l’emploi d’une fonction de Boltzmann. Un
couplage de ces codes au modèle de Hauser permet de rendre compte de l’hystérésis
statique. Notons que le modèle de Gourdin utilise la thermodynamique des processus ir-
réversibles, à l’image des modèles de Lagoudas ou Moumni pour les AMF [Lagoudas
et al., 2006,Morin et al., 2011]. Le modèle de Preisach a également été employé pour ces
matériaux.

4.2.3 Approche multiéchelle

Les principaux éléments de ce modèle seront repris dans la partie modélisation mul-
tiéchelle du mémoire. Nous ne nous étendrons donc pas sur ce point dans ce paragraphe.
Notons simplement que la modélisation multi-échelle développée depuis une quinzaine
d’années au LMT [Buiron et al., 1999, Daniel et al., 2008] s’appuie sur trois échelles
différentes et leurs relations de passage associées. Compte tenu de l’énergie magnéto-
cristalline, il est possible de diviser le cristal en un nombre fini de familles de domaines
magnétiques (domaines et familles de domaines se trouvent confondus). Ce nombre cor-
respond au nombre de minima de l’énergie magnétocristalline. A chaque famille, on peut
faire correspondre une fraction volumique qui est fonction de l’énergie potentielle de
la famille considérée. Le raisonnement adopté est de considérer qu’à l’échelle du grain,
l’équilibre anhystérétique correspond à un minimum énergétique déterminé en combinant
une formulation explicite inspirée d’une fonction de Boltzmann pour calculer les frac-
tions volumiques des familles de domaines et la minimisation de l’énergie totale pour
calculer l’orientation de l’aimantation des domaines. Un changement d’échelle (locali-
sation et homogénéisation sous certaines hypothèses) permet de définir le comportement
magnétique, élastique et magnéto-élastique à l’échelle du monocristal (ou du grain). Un
deuxième changement d’échelle (localisation et homogénéisation sous certaines hypo-
thèses) permet de définir le comportement d’un VER. La notion de facteurs d’anisotro-
pie macroscopique (effet de surface, configuration) a été introduite afin de mieux rendre
compte de la distribution initiale anisotrope des domaines. Les modèles développés par
l’école de Metz [Patoor et al., 1996,Patoor et al., 2006] et de Besançon [Lexcellent et al.,
2006] pour les AMF utilisent des techniques de changement d’échelle proches. La loi
de comportement diffère cependant puisqu’elle reste issue de la thermodynamique des
processus irréversibles.
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4.3 Modèles de comportement des AMFM
Les modèles de comportement des AMFM sont soit inspirés des modèles de com-

portement des AMF classiques soit inspirés de modèles du comportement de matériaux
magnétostrictifs. Certains modèles prédisent la transition de phase entre l’austénite et la
martensite. Ces modèles constituent une minorité. En effet, le grand intêret des AMFM
repose sur la réorientation de variantes martensitiques sous champ magnétique et / ou
contrainte mécanique. Les deux mécanismes principaux associés à cette réorientation sont
la rotation de l’aimantation et le mouvement de parois de domaines magnétiques. La plu-
part des modèles existant se focalisent sur la représentation de la réorientation.
Tout comme pour les AMF, il existe aussi bien des modèles phénoménologiques que des
modèles micro-macro.

4.3.1 Modélisation phénoménologique du comportement des AMFM

Nous citerons brièvement quelques modèles phénoménologiques du comportement
des AMFM.
Le modèle proposé par Hirsinger et Lexcellent [Hirsinger et Lexcellent, 2003] a la parti-
cularité de prendre en compte le couplage thermo - magnéto - mécanique. Les variables
internes sont la fraction volumique de martensite et la taille des domaines magnétiques.
Néanmoins, dans cette référence, le modèle a uniquement été utilisé pour prédire la ré-
orientation entre deux variantes de martensite. De plus, l’anisotropie magnétocristalline
est supposée suffisamment importante pour empêcher la rotation des moments magné-
tiques. De ce fait, la direction de l’aimantation pour chaque variante est fixée.
Le modèle de [Xue, 2013] propose une écriture tridimensionnelle permettant de simuler
des chargements multiaxiaux en considérant toutes les variantes possibles de martensite.
Il s’agit d’un modèle basé sur la thermodynamique des processus irréversibles. Le cou-
plage thermo -magnéto- mécanique, ainsi que la rotation de l’aimantation sont pris en
compte. Ce modèle a été implémenté dans le logiciel éléments finis Cast3m pour des cal-
culs de structure.
Le lecteur intéressé par les modèles phénoménologiques des AMFM peut se référer à
deux revues intéressantes [Lagoudas, 2008] [Lexcellent, 2013].

4.3.2 Modélisation micro - macro du comportement des AMFM

Certains de ces modèles sont issus du micromagnétisme dont les principes sont rap-
pelés en section 4.2.1. Les valeurs de déformation et d’aimantation sont obtenues par
minimisation de l’énergie totale. Celle - ci correspond à la somme de 3 contributions :

— l’énergie élastique .
— l’énergie chimique : les variations d’enthalpie et d’entropie doivent être prises en

compte lors du changement de phase.
— l’énergie magnétique

A ces termes s’ajoutent des contributions des interfaces et certains termes non locaux. Les
variations spatiales de l’aimantation sont ainsi à l’origine d’un champ dit "démagnétisant"
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car souvent opposé au champ appliqué.
Il existe également des modèles statistiques qui prennent en compte une probabilité de
transition. Par exemple, dans [Govindjee et Hall, 2000], chaque variante (austénite et va-
riantes de martensite) est définie par son énergie libre. Le seuil de transformation d’une
phase α à une phase β correspond au minimum d’énergie entre les deux pour un char-
gement donné. La fonction de probabilité est une exponentielle de type Boltzmann. Un
champ coercitif est défini pour l’austénite et la martensite. Quand le champ extérieur est
supérieur ou égal au champ coercitif, l’aimantation de la phase va correspondre à la valeur
d’aimantation à saturation. Ce modèle prend aussi bien en compte la transformation de
phase que la réorientation de variantes martensitiques. Il a été appliqué par [Buchelnikov
et Bosko, 2003] à un alliage de Ni-Mn-Ga. La comparaison entre les courbes d’aiman-
tation et les cycles de chargement mécanique expérimentaux et numériques donne des
résultats satisfaisants.
Sur les modèles thermodynamiques, nous pouvons noter l’approche intéressante de
[Creton et Hirsinger, 2005] qui a proposé un modèle multiéchelle appliqué à un monocris-
tal de Ni-Mn-Ga définissant 2 variantes possibles. Le monocristal est considéré comme
une combinaison de domaines magnétiques ayant chacun une énergie libre composée d’un
terme mécanique et d’un terme magnétique. Les variables internes sont la direction d’ai-
mantation, la fraction de variante et la taille des domaines magnétiques. Le modèle prend
uniquement en compte la réorientation des variantes martensitiques.
Plus récemment, [Zhu et al., 2015] a développé un modèle multiéchelle dont l’objectif est
de prédire le comportement d’un alliage polycristallin de Ni - Mn - Ga obtenu par soli-
dification directionnelle. L’énergie libre est composée uniquement de l’énergie élastique
et de l’énergie chimique. Le modèle cherche en effet à reproduire le phénomène de ré-
orientation sous champ mécanique suite à la solidification. Un schéma auto - cohérent est
adopté. Le modèle permet de retranscrire les courbes de contrainte - déformation lors de
la réorientation en prenant en compte l’anisotropie héritée du procédé de mise en forme.

5 Techniques expérimentales de suivi in - situ de la trans-
formation de phase des AMF

5.1 Méthodes calorimétriques

L’utilisation des méthodes calorimétriques pour caractériser la transformation de phase
est liée aux phénomènes d’émission /absorption de chaleur intrinsèques à la transforma-
tion.
Des essais de calorimétrie différentielle DSC (Differential Scanning Calorimetry)
[Grenet et Legendre, 2010] permettent de retrouver les températures seuils de transfor-
mation (figure 1.32). Les données de sortie de la calorimétrie différentielle sont le flux
de chaleur en fonction de la température. L’échantillon de mesure est placé dans un ré-
ceptacle équipé d’un thermocouple, le tout étant disposé dans un four ou un cryostat. Un
deuxième réceptacle vide, également équipé d’un thermocouple et placé à côté du premier
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réceptacle, permet de faire une mesure différentielle des flux de chaleur en fonction de la
température du four. La transformation de l’austénite en martensite s’accompagne d’un
dégagement de chaleur et la transformation inverse d’une absorption de chaleur. La DSC
est largement utilisée pour la caractérisation des seuils de transformation des AMF et des
AMFM ainsi que pour étudier l’influence de traitements thermiques ou de déformations
résiduelles sur ces seuils. On peut notamment pour des alliages de type NiTi suivre l’effet
de la composition et des traitements thermiques sur l’apparition de la phase R.
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FIGURE 1.32: Calorimétrie différentielle : a) montage d’un appareil de DSC [Grenet et
Legendre, 2010] ; b) schéma d’une courbe DSC pour un AMF avec les températures seuils

(As,A f ,Ms,M f ) et les chaleurs latentes de transformation (∆H) [Lagoudas, 2008]

5.2 Méthodes optiques
Les expériences montrent que sur des échantillons élancés (haltères ou tubes), la

transformation de phase est un phénomène hétérogène. La martensite se forme dans des
bandes localisées dont le nombre dépend des conditions expérimentales. L’observation
des bandes de transformation peut être faite à l’aide d’une caméra visible ainsi qu’en lu-
mière rasante. Les plaquettes de martensite peuvent être observées au microscope optique
ou électronique. L’observation de domaines magnétiques peut se faire en micrographie
optique, par exemple en utilisant l’effet Kerr [Hubert et Schäfer, 2008].
Les déformations associées à la transformation martensitique peuvent être mesurées avec
des moyens classiques tels que les jauges de déformation. L’utilisation de la corrélation
d’images numériques offre le grand avantage de pouvoir observer les champs de déplace-
ment (et donc d’estimer les champs de déformations) sur toute la surface utile.

5.2.0.1 La corrélation d’images numériques La technique de corrélation (figure 1.33)
d’images 2D consiste à réaliser une comparaison entre une image de référence et une
image "déformée". Chaque image est définie par une fonction de niveaux de gris. La
qualité de ce dernier est assurée par un bon contraste de l’image. Ce contraste peut être
obtenu en utilisant la texture naturelle du matériau ou encore en appliquant un mouchetis
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sur la surface de l’échantillon. Un bon éclairage est également nécessaire. Les images sont
prises à l’aide d’une caméra opérant dans le visible. Une grille virtuelle sépare l’image
en imagettes. On définit les positions de départ ~X(X ,Y ) et finales~x(x,y) = ~X + ~U(~X) de
chaque imagette. ~U représentant le déplacement entre les deux images. La correspondance
entre les images repose sur la conservation du niveau de gris de l’image de référence f (~X)
et de l’image déformée g(~x) de sorte que f (~X) = g(~x) = g(~X +~U(~X)).

Transformation matérielle

φ(D)
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FIGURE 1.33: I) Principe de corrélation d’images [Brémand et al., 2011] ; II) observation
des bandes de martensite sur une feuille mince de Ni - Mn - Ga monocristallin lors d’un

essai de traction [Pinneker et al., 2013]
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5.2.0.2 Thermographie InfraRouge La thermographie infrarouge quantitative per-
met de réaliser une cartographie des sources de rayonnement lumineux. La corrélation
d’images et la thermographie sont des techniques complémentaires dans l’analyse expé-
rimentale des AMF. La première donne accès aux cartographies des déformations et la
seconde aux évolutions de température dues aux transferts thermiques caractéristiques de
la transition martensitique. La thermographie peut également servir à la mesure des pro-
priétés de conductivité et de diffusivité thermiques (figure 1.35) de l’austénite et de la
martensite [Delobelle, 2012].
Les photons infrarouges correspondent à un rayonnement électromagnétique dont la lon-
gueur d’onde λ est comprise entre 1µm et 12µm. Ces photons sont émis par les corps
soumis à l’agitation thermique en fonction de leur température et leur émissivité 0 <
ε(λ,T ) < 1. La référence est un corps noir sur lequel aucun rayonnement ne se réflé-
chit (ε = 1). Les courbes de Planck (figure 1.34) montrent l’évolution de la luminance
en fonction de la longueur d’onde pour un corps noir. L’émissivité des zones de mesure
peut être améliorée par l’application d’une peinture noire (opaque) d’émissivité plus im-
portante. La mesure se fait à l’aide d’une caméra infrarouge munie d’un détecteur à grille
spatiale. La mesure fournit une valeur numérique. Celle ci permet de remonter à la tem-
pérature du corps grâce à une courbe étalon construite à l’aide d’un corps noir soumis à
des températures imposées.
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FIGURE 1.34: Courbes de Planck [Pajani, 2001]
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F igur e 2.33: a) Principede l’expérienceet dispositif expérimental utilisé. b) Imageà un
FIGURE 1.35: Montage de mesure de la diffusivité thermique avec un chauffage par

impulsion laser [Delobelle, 2012]

5.2.0.3 IRIC Du fait du couplage thermomécanique qui accompagne la transforma-
tion de phase lors de ses essais, il est intéressant de pouvoir déterminer les champs ciné-
matiques et thermiques de manière simultanée. Sur des échantillons minces, les mesures
de corrélation et de thermographie peuvent être effectuées en utilisant deux caméras (une
visible et une thermique) placées en vis-à-vis sur chacune des faces de l’échantillon. La
simultanéité de l’information n’est pas assurée et les champs ne correspondent pas aux
mêmes points matériels. Pour cela, une nouvelle méthode a été développée [Maynadier,
2012] au LMT. Nommée IRIC (Infra Red Image Correlation : figure 1.36), cette méthode
permet de déduire les champs cinématique et thermique à partir d’une même image grâce
à l’utilisation d’un revêtement spécifique contrasté d’émissivité variable. Les mesures de
déformation et de température sont alors synchronisées et définies aux mêmes points.

(a) (b)

FIGURE 1.36: Dispositif expérimental : mesures IRIC [Maynadier, 2012]
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Les images sont prises par une unique caméra infrarouge. L’échantillon porte un re-
vêtement noir de haute émissivité aux bords et un mouchetis contrasté au centre. Ce
contraste permet la détermination des champs cinématiques, l’évolution des niveaux de
gris en fonction de la température étant retrouvée grâce à un étalonnage in situ. La pein-
ture noire sert de surface de référence pour retrouver l’évolution de l’émissivité dans la
partie utile. Le montage est isolé à l’aide de paravents pour limiter l’influence de l’envi-
ronnement sur l’essai. Un corps noir étendu permet de garder la température extérieure
constante et uniforme. Ainsi la contribution de l’environnement aux réflexions est quanti-
fiée et peut être déduite des images infrarouge, donnant accès à la contribution de l’échan-
tillon et donc à sa température propre.

5.3 Méthodes électriques : mesures de résistivité

Saint - Sulpice [Saint-Sulpice et al., 2014] a réalisé récemment une étude expérimen-
tale intéressante sur des aciers 301L (aciers qui présentent une transformation de phase).
L’auteur a défini l’influence de la transformation de phase sur les variations de la résis-
tivité électrique. Les évolutions de fraction de phase ont ainsi pu être déduites de me-
sures de résistivité. Les résultats obtenus ont été validés par comparaison avec d’autres
méthodes de mesures de la fraction volumique (méthode magnétique, diffraction des neu-
trons).
Comme le montre la figure 1.37 tirée des travaux de thèse de Taillard [Taillard, 2006], la
résistivité de l’austénite est différente de celle de la martensite. Une mesure de résistance
électrique permet d’estimer les phases en présence et de quantifier la fraction de chacune
en postulant une loi des mélanges.

FIGURE 1.37: Évolution de la résistivité pour un échantillon de CuAlBe lors d’un cycle
chauffage - refroidissement [Taillard, 2006]

Mesure et modélisation du comportement thermo-magnéto-mécanique des alliages à mémoire de
forme



50 Les alliages à mémoire de forme : état de l’art

5.4 Méthodes magnétiques : suivi de l’aimantation
Toutes les méthodes présentées dans les paragraphes précédents s’appliquent aussi

bien aux AMF qu’aux AMFM (exception faite de l’effet Kerr qui s’applique à l’obser-
vation de domaines magnétiques). L’un des effets de la transformation de phase dans
les AMFM est l’évolution de l’aimantation du matériau. En effet, bien que la marten-
site soit toujours ferromagnétique, l’austénite peut être aussi bien ferromagnétique que
paramagnétique. Dans le cas où l’austénite est ferromagnétique, son aimantation à satu-
ration diffère en général de celle de la martensite [Heczko et al., 2002]. La réorientation
de variantes martensitiques sous champ magnétique s’accompagne également d’une aug-
mentation des valeurs d’aimantation jusqu’à la saturation (mécanisme proche de la réor-
ganisation de domaines).
Les méthodes sont nombreuses pour mesurer l’aimantation d’un matériau
[Fiorillo et Mazaleyrat, 2009]. Une technique simple consiste à entourer l’éprouvette
d’une bobine et d’appliquer un champ alternatif. Le flux magnétique est estimé en in-
tégrant la tension induite aux bornes de la bobine. Ceci permet de déterminer l’induction
puis l’aimantation de l’échantillon.
Nous nous intéressons par la suite au magnétomètre à échantillon vibrant, technique qui
sera employée dans la partie expérimentale du chapitre 4. Dans un magnétomètre à échan-
tillon vibrant (VSM), la source de champ peut être un électroaimant, un solénoïde supra-
conducteur ou un aimant permanent. Dans un électroaimant, le champ magnétique généré
par une paire de bobines est canalisé et amplifié par un noyau de fer placé au centre des
bobines. Dans le VSM (figure 1.38), l’échantillon est placé au centre d’un système de bo-
bines pour la mesure de l’aimantation. Un mouvement alternatif de vibration est imprimé
à l’échantillon afin de générer une variation de flux au sein des bobines à champ constant.
Le flux puis l’induction sont calculés par intégration de la tension induite aux bornes de
la bobine.

5.5 Diffraction des rayons X et des neutrons
5.5.1 Diffraction des neutrons

Les neutrons sont des nucléons de charge neutre. Comme tout corpuscule possédant
une énergie cinétique, on peut leur associer une longueur d’onde. En fonction des vitesses
atteintes, cette longueur d’onde peut être réglée pour être du même ordre de grandeur
que les distances inter - atomiques. Les neutrons interagissent avec le noyau atomique.
Les neutrons possèdent un pouvoir de pénétration plus important que les rayons X. Ils
sont ainsi souvent utilisés en transmission. Un détecteur (compteur) permet la mesure des
neutrons diffusés par le réseau cristallin. Cette technique a été utilisée dans la thèse de
Dubois [Dubois, 2013] pour déterminer la texture à l’état austénitique d’un alliage de Cu
- Al - Be. Dans cette étude, des mesures in situ de suivi des micro - déformations ont
également été effectuées lors de cycles pseudoélastiques.
Les mesures in situ répertoriées dans la littérature sur des alliages à mémoire de forme
concernent principalement des chargements thermiques ou des chargements mécaniques
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FIGURE 1.38: Schéma d’un magnétomètre à échantillon vibrant ayant un électroaimant
comme source [Fiorillo et Mazaleyrat, 2009]

uniaxiaux (traction, compression ou torsion).
Les neutrons permettent de travailler avec des matériaux constitués d’atomes légers et
d’obtenir de bonnes résolutions sur les pourcentages faibles de phases dans un alliage.
Ils permettent également de sonder des volumes importants (jusqu’à 1cm3). L’accès à une
source neutron est cependant moins aisé que l’accès à une source rayons X : la production
des neutrons nécessite des réacteurs nucléaires ou des sources à spallation.

5.5.2 Diffraction des rayons X

5.5.2.1 Principe de la diffraction des rayons X Les rayons X ont été découverts par
Röntgen en 1895. Il s’agit d’un rayonnement électromagnétique. Ils sont obtenus par dé-
célération sous l’effet d’une haute tension électrique d’un faisceau d’électrons dans un
tube sous vide (ou tube rayons X). Dans ce cas, les électrons produits par chauffage d’un
filament métallique à la cathode viennent impacter un métal cible à l’anode, induisant le
rayonnement. Une autre source de rayons X est le synchrotron. Ils sont alors obtenus par
accélération d’électrons dans un anneau circulaire.
Le phénomène de diffraction des rayons X a été découvert par Laue en 1914. Il repose
sur un montage simple : un faisceau rayons X polychromatique est dirigé sur un mono-
cristal fixe posé sur un plateau. Un film photosensible permet d’enregistrer les faisceaux
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diffractés. Le phénomène de diffraction est le fait d’interférences constructives entre les
rayons X et le nuage électronique des atomes. La diffraction des rayons X par les cristaux
est possible car la longueur d’onde des rayons X est du même ordre de grandeur que la
distance inter-réticulaire (de l’ordre de l’Angström Å).
Les conditions préalables à la diffraction sont établies par W.L. Bragg en 1915 sur une
base empirique. Considérons une famille de plans d’indices de Miller {h,k, l} de distance
inter réticulaire d impactée par un rayonnement incident d’angle θ.
La loi de Bragg est une loi géométrique exprimant qu’une condition nécessaire de dif-
fraction est une proportionnalité entre la longueur d’onde incidente et la différence d’un
nombre entier n de pas entre deux plans parallèles :

2dsin(θ) = nλ

Cette loi suppose que la longueur d’onde du rayonnement soit au plus égale à 2d.

œ
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FIGURE 1.39: Condition de diffraction de Bragg [Broll, 1996]

Une autre condition nécessaire de diffraction est que le faisceau diffracté ait une inten-
sité non nulle. L’intensité diffractée par une famille de plans est proportionnelle au carré
du module du facteur de structure F [Cullity et Stock, 2001]. Les plans diffractant suivant
la deuxième condition doivent donc avoir un facteur de structure non nul.
Les diffractomètres actuels sont équipés de capteurs/détecteurs. Le rayonnement diffracté
est converti en signaux électriques dont le détecteur fait le compte.

5.5.2.2 Diffraction des rayons X sur des monocristaux Un monocristal est un solide
constitué d’un agencement continu d’un même motif géométrique. L’orientation cristal-
lographique est unique. Pour rappel, la diffraction a lieu lorsqu’un plan cristallographique
est en position favorable. Ainsi sur un monocristal à position fixée, un rayon incident
monochromatique ne pourra faire diffracter qu’une famille de plans à la fois en fonction
de l’angle d’incidence. Cette information est par conséquent partielle. Deux techniques
permettent d’avoir une information plus complète à partir d’un monocristal. L’utilisation
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d’une source polychromatique permet, pour une position fixée de l’échantillon, d’obtenir
plusieurs cônes de diffraction en fonction des longueurs d’onde incidentes. C’est l’une
des premières méthodes de diffraction appelée méthode de Laue. A l’époque, les lignes
de diffraction s’imprimaient sur un film photographique. L’autre méthode, dite du cris-
tal tournant, consiste à utiliser une source monochromatique et un cristal positionné sur
un goniomètre. La rotation du cristal permet à différentes familles de plans d’être suc-
cessivement en position de diffraction. La diffraction sur monocristaux est une technique
largement utilisée pour la détermination de structures cristallines.

5.5.2.3 Diffraction des rayons X sur des poudres Un polycristal peut être décrit
comme un assemblages de cristaux d’orientations variées. Une poudre est un polycristal
libre de contraintes et non texturé. Les grains ont une orientation aléatoire et sont indé-
pendants les uns des autres. La taille des grains doit être suffisamment petite par rapport
à la taille du faisceau diffractant afin d’avoir une statistique représentative. Pour chaque
position du faisceau, un volume équivalent de cristallites sera en position de diffraction.
Le montage θ− 2θ est commun en diffraction des poudres. Pour chaque position θ du
faisceau incident, des plans parallèles à la surface de l’échantillon diffractent à un angle
2θ. Un détecteur est donc placé à 2θ à cet effet.
Nous reprenons l’expression de l’intensité intégrale diffractée par une poudre monopha-
sée fournie par Cullity [Cullity et Stock, 2001] Eq. (1.7).
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(
I0Aλ3

32πr

)[(
ε0

4π

)2 e4

m2

][
|F |2 p

(
1+ cos22θ

sin2θcosθ

)](
eBDeb(sinθ/λ)2

)
(1.7)

I0, A, λ et θ sont respectivement l’intensité, la section, la longueur d’onde et l’angle
d’incidence du faisceau incident ; e et m la charge et la masse d’un électron ; r le rayon
du diffractomètre, F le facteur de structure ; p le facteur de multiplicité ; v le volume de
la maille ; ε0 = 4π.10−17m.kg.C−2. Le terme BDeb correspond au facteur de Debye per-
mettant de prendre en compte l’agitation thermique. Le terme

(
1+cos22θ

sin2θcosθ

)
correspond au

facteur de polarisation de Lorentz. µ représente le coefficient d’absorption linéaire.
Il est ainsi possible en utilisant la loi de Bragg et l’expression théorique de l’intensité de si-
muler le diffractogramme théorique d’une phase en connaissant ses paramètres de maille,
sa symétrie cristalline, le positionnement des atomes et leur nature. Cette démarche per-
met d’identifier un matériau par les angles de diffraction et les intensités des plans qui
diffractent.

5.5.2.4 Diffraction des rayons X sur des polycristaux texturés La présence de tex-
ture dans un polycristal est souvent une conséquence du procédé de mise en forme (lami-
nage, forgeage, étirage ...). Une poudre peut également présenter une texture, par exemple
quand la poudre est tassée dans le porte-échantillon, provoquant une orientation massive
des facettes de grains suivant la direction de tassement. En présence de texture, les distri-
butions d’orientations ne sont plus aléatoires. Il existe des directions cristallographiques
préférentielles et un volume de cristallites plus important pour certaines familles de plans.
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L’effet de la texture sur l’intensité de diffraction est prise en compte via une fonction de
distribution des orientations. Celle-ci peut être construite à partir de mesures de texture
par diffraction des rayons X ou par diffraction des électrons dans un microscope à ba-
layage (EBSD : Electron Back - Scattered Diffraction). Elle peut également être ajustée
pour être représentative d’un diffractogramme expérimental.

5.5.2.5 Analyse quantitative de phase par rayons X Dans le cas d’un matériau cris-
tallin mutiphasé, chaque phase en présence présentera des pics caractéristiques dans le
diffractogramme. En l’absence de texture, la fraction des phases est directement propor-
tionnelle au ratio des intensités intégrales de leurs pics. En présence de texture, la valeur
de l’intensité est biaisée. Il faut alors d’abord quantifier et corriger l’effet de la texture
avant de procéder à l’analyse quantitative.
L’analyse quantitative par diffraction des rayons X présente certaines limites. Elle ne fonc-
tionne guère pour des matériaux contenant des atomes légers. De même, une phase en
faible proportion peut ne pas être détectée quand les pics correspondant sont du même
niveau que le bruit de mesure. Par ailleurs, des pics appartenant à deux phases distinctes
peuvent diffracter à la même position et se superposer, rendant l’identification délicate.

5.5.2.6 État de l’art des mesures de diffraction aux rayons X sur les alliages à mé-
moire de forme Les mesures ex-situ de caractérisation d’alliages à mémoire de forme
sont assez nombreuses, souvent pour estimer l’effet d’un traitement thermique.
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FIGURE 1.40: Diffraction du NiTi illustrant les plans appartenant à l’austénite (A), à la
phase R (R) et à la martensite (M) [Urbina et al., 2010]

Les mesures in situ répertoriées dans la littérature concernent principalement des char-
gements thermiques [Kulkov et Mironov, 1995] [Urbina et al., 2010] [Bolender, 2008] ou
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des chargements mécaniques uniaxiaux. Les mesures in situ en chargement mécanique
concernent souvent la détermination de texture [Hasan et al., 2008]
[Raghunathan et al., 2008] ou la mesure de microdéformations [Robertson et al., 2007]
au cours d’un essai de traction.
Un suivi de fractions volumiques de phase par rayons X dans un alliage de NiTi a été pré-
senté par Urbina [Urbina et al., 2010] afin de déterminer l’effet des cycles thermiques sur
l’apparition de la phase R (figure 1.40). Une démarche similaire a été présentée dans la
thèse de Bolender [Bolender, 2008] , toujours lors d’un suivi en température de la compo-
sition en phases d’alliages de NiTi. Des essais de charge - décharge de traction uniaxiale
sur des fils de NiTi ont été effectués par Young [Young et al., 2010] avec des mesures in
situ de diffraction des rayons X au synchroton.

6 Motivation de l’étude
Un des objectifs de cette étude est d’étendre le modèle de [Maynadier, 2012] à un

cadre unique de modélisation du comportement des alliages à mémoire de forme qui
couvre aussi bien la transformation de phase sous des sollicitations thermo - (magnéto)
- mécaniques que le réarrangement martensitique sous champ magnétique et / ou méca-
nique. Le choix de ce modèle n’est pas fortuit. Le modèle de [Maynadier, 2012] se base
sur une approche simple à l’échelle de la variante. Sa formulation rend l’ajout d’un phé-
nomène physique ou d’une autre phase très aisé. Nous essayerons par ailleurs de pallier à
des limitations actuelles du modèle telles que le fait de négliger les phénomènes de dissi-
pation thermique.
Parallèlement aux développements apportés à ce modèle, une étude expérimentale est me-
née. D’une part, une connaissance fine de la microstructure et des propriétés intrinsèques
du matériau est nécessaire. Des mesures seront effectuées afin d’identifier les paramètres
du matériau étudié. D’autre part, il est nécessaire de valider les estimations de la modélisa-
tion. A cette fin, des mesures de fractions volumiques de phase par diffraction des rayons
X (DRX) in situ ont été entreprises lors de sollicitations thermiques (cycles de chauffage-
refroidissement), mécaniques (traction uniaxiale, traction - compression biaxiales) et ma-
gnétiques. L’exploitation des résultats de diffractométrie permet une analyse quantitative
des fractions volumiques des phases en présence. Celles-ci sont comparées aux estima-
tions du modèle à des fins de validation.
Ce travail permet ainsi d’offrir un cadre de modélisation unique pour les alliages à mé-
moire de forme (magnétiques ou non). Il présente également une base expérimentale d’es-
sais innovants tels que la mesure de fractions volumiques de phases in situ sous charge-
ments biaxiaux.
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Chapitre 2

Modélisation multiéchelle du
comportement d’un volume élémentaire

représentatif

Dans ce deuxième chapitre, nous nous intéressons à la
modélisation du comportement des alliages à mémoire de

forme polycristallins texturés.
Nous revenons d’abord sur le modèle multiaxial, multiéchelle
et thermomécanique de Maynadier [Maynadier, 2012]. Après

un rappel du principe de modélisation, nous faisons une
analyse des apports de cette approche ainsi que des

hypothèses limitantes dans sa formulation. Par la suite, un
modèle unifié du comportement thermo - magnéto -

mécanique des alliages à mémoire de forme (magnétiques et
non magnétiques) est proposé sur la base des travaux de

Maynadier [Maynadier, 2012] et ceux, antérieurs, de
Daniel [Daniel, 2003] et Buiron [Buiron et al., 1999]
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1 Discussion autour du modèle multiéchelle de Mayna-
dier [Maynadier, 2012] : Hypothèses, Limites, enjeux

1.1 Principes du modèle micro - macro multiéchelle de Maynadier
La stratégie de modélisation est probabiliste. Le VER est constitué de grains dont

la distribution est définie par une fonction de distribution d’orientations (FDO). Chaque
grain est considéré comme un volume où coexistent les variantes. Aucune interface n’est
définie et le VER est considéré comme un volume homogénéisé sans description spatiale.
L’approche est à l’origine issue des travaux de Nicolas Buiron [Buiron et al., 1999], puis
de Laurent Daniel [Daniel, 2003] .
Le modèle proposé se base sur une formulation thermodynamique des énergies des va-
riantes à l’échelle de la microstructure [Maynadier, 2012]. Une démarche de changement
d’échelle est adoptée pour relier les grandeurs locales aux grandeurs macroscopiques.

1.1.1 Comportement du monocristal

Chaque variante (φ) de phase est caractérisée par une énergie libre (2.1) procédant
d’une composante chimique (2.2) et d’une composante mécanique élastique (2.3).

Wφ =W T
φ +W σ

φ (2.1)

W T
φ = hφ−T sφ (2.2)

W σ
φ =

1
2

σσσφ : C−1
φ

: σσσφ (2.3)

sφ et hφ désignent l’entropie et l’enthalpie de la variante φ ; T est la température ab-
solue (K) ; σσσφ et Cφ désignent respectivement le tenseur des contraintes et le tenseur
d’élasticité locaux. La fraction volumique fφ d’une variante φ est estimée à l’aide d’une
formulation statistique de Boltzmann (Eq. (2.4)) impliquant une estimation "à l’équilibre"
des variantes (modélisation réversible). Cette formulation conduit à ce que la variante la
plus probable parmi les n variantes possibles soit celle qui minimise l’énergie libre [Da-
niel et al., 2008] [Daniel, 2003] [Buiron et al., 1999]. Le paramètre A conditionne la
rapidité des transformations et rend compte en partie de leur caractère stochastique.

fφ =
exp(−AWφ)

∑
n
φ=1 exp(−AWφ)

(2.4)

l’échelle intermédiaire est celle du grain. La variante est considérée comme une inclu-
sion dans le grain supposé infini, ce qui permet de traiter ce problème comme un problème
d’inclusion d’Eshelby (voir annexe C). Le tenseur d’Eshelby (SE) relie la déformation
totale de la variante (εεεφ) à sa déformation "libre" de transformation (εεεtr

φ
) Eq. (2.5). La

déformation de transformation est alors définie comme le tenseur de Green-Lagrange as-
socié à la transformation [Bhattacharya, 2003]. Nous utilisons par la suite une hypothèse
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des petites perturbations pour l’expression de l’énergie élastique. La formulation de Hill
permet de prendre en compte une contrainte macroscopique appliquée au grain. Le grain
étant une entité où l’élasticité est considérée comme homogène, l’équation (2.6) donne
l’expression de la contrainte locale par variante (voir annexe C).

εεεφ = SE : εεε
tr
φ (2.5)

σσσφ = σσσg +Cφ : (I−SE) : (εεεtr
g − εεε

tr
φ ) (2.6)

σσσg et εεεtr
g définissent la contrainte et la déformation de transformation du grain. La dé-

termination du tenseur d’Eshelby est rendue complexe car les variantes ne cessent d’évo-
luer lors de la transformation. L’hypothèse adoptée de déformation homogène à l’échelle
du grain permet de contourner ce problème mais conduit à une surestimation du niveau
des contraintes (2.7).

σσσφ = σσσg +Cφ : (εεεtr
g − εεε

tr
φ ) (2.7)

Cette hypothèse de déformation homogène renvoie à une distribution en parallèle des
variantes de martensite. Cette distribution minimise en effet la déformation totale du mi-
lieu. L’hypothèse est faite de l’unicité des tenseurs de rigidité pour chaque grain ainsi
qu’entre l’austénite et la martensite (Caust = Cmart = Cgrain = Cg). Dans ces conditions,
la déformation de transformation du grain (εεεtr

g ) correspond à une moyenne pondérée des
déformations de transformation des variantes (Eq. (2.8)).

εεε
tr
g =< εεε

tr
φ >=

n

∑
φ=1

fφεεε
tr
φ (2.8)

1.1.2 Comportement du polycristal

Une démarche classique d’homogénéisation et de localisation permet de relier l’échelle
du grain à celle du polycristal (voir annexe C). La formulation de Hill permet de définir
la contrainte au sein d’un grain σσσg en fonction de la contrainte macroscopique σσσ appli-
quée au VER (Eq. (2.9)). Dans cette expression, B correspond au tenseur de concentration
des contraintes. Un échantillonnage de distribution d’orientations de grains est obtenu par
EBSD. Le calcul du tenseur d’Eshelby se fait en utilisant cette distribution et en considé-
rant chaque grain comme une inclusion sphérique dans un domaine infini et orthotrope.
La démarche de localisation est auto-cohérente. Le tenseur effectif Ce f f a comme expres-
sion : Ce f f =< Cg : [(Cg +C∗)−1 : (Ce f f +C∗)]> avec C∗ le tenseur de Hill. L’expres-
sion du tenseur effectif est implicite ; son calcul est résolu numériquement.

σσσg = B : ΣΣΣ+Ce f f : (I−SE) : (EEEtr− εεε
tr
g ) (2.9)

Le modèle monocristallin permet de retrouver les moyennes de fractions et de défor-
mations pour chaque grain. Le volume étant discrétisé en N grains, les moyennes macro-
scopiques correspondent à des sommes discrètes.

EEEtr =< tB : εεε
tr
g >=

1
N ∑

N

tB : εεε
tr
g (2.10)
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1.2 Avantages du modèle

Nous pouvons citer des points forts du modèle :
— Le modèle permet des chargements thermomécaniques
— Le modèle permet des chargements multiaxiaux complexes
— Le modèle utilise une variable unique d’ajustement A : tous les autres paramètres

sont identifiables à partir d’observations expérimentales
— Qualitativement, le modèle est à même de représenter les principales spécificités

du comportement des AMF : couplage thermomécanique, dissymétrie traction -
compression, prise en compte de la texture du polycristal, effet d’une contrainte
résiduelle, dépendance de la réponse en fonction de la direction de sollicitation
pour un monocristal, longueurs des plateaux de transformation

— Dans sa version monocristalline, il a pu être implanté dans un code de calcul par
différences finies afin de représenter la structure en bandes sur une éprouvette
élancée.

1.3 Limites du modèle

Dans la thèse de Maynadier, le modèle [Maynadier, 2012] a été appliqué à un poly-
cristal texturé de NiTi en utilisant les hypothèses suivantes :

— La phase R n’est pas prise en compte dans la modélisation
— Les interfaces sont négligées : les interactions entre phases ou entre variantes

au sein d’un grain ne sont pas prises en compte. Ainsi à l’échelle du grain, les
contraintes internes résultant des incompatibilités de déformation n’interviennent
pas dans l’expression de l’énergie élastique. Celle -ci est par conséquent suresti-
mée. Cela n’a que peu d’effet sur la détermination des seuils de transformation.
Mais ce phénomène devient prépondérant lors du plateau de transformation, quand
les contrastes entre variantes s’accentuent.

— L’hystérésis de germination : elle peut être représentée grâce à l’emploi d’un dé-
calage des énergies libres dépendante du sens de transformation. La formulation
n’est cependant valable que pour des transformations complètes.

— Les échanges thermiques (endothermie et exothermie des transformations directe
et inverse) ne sont pas représentés. La température est considérée homogène et
uniforme à toutes les échelles (l’échange thermique a été pris en compte à l’échelle
de la structure lors des calculs en différences finies)

— La plasticité n’est pas prise en compte
— La déformation associée à la dilatation thermique est négligée
— Les temps de calculs son relativement imposants : pour un VER de 546 grains, il

faut environ 17 min pour un cycle chauffage - refroidissement et 8h pour un cycle
traction - compression en schéma auto - cohérent

— Les paramètres élastiques sont considérés isotropes et identiques par phase
— Le modèle n’a pas été validé quantitativement
— Il n’a à ce jour pas été utilisé pour reproduire des courbes de réorientation sous
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chargements biaxiaux
— La variation de l’entropie en fonction de la température n’est pas prise en compte.

2 Modèle multiéchelle unifié
A l’origine, le modèle de Daniel [Daniel, 2003] est un modèle multiéchelle du com-

portement magnétoélastique des matériaux ferromagnétiques. Il a par la suite été étendu
par Maynadier [Maynadier, 2012] aux couplages thermomécaniques des alliages à mé-
moire de forme. Les alliages à mémoire de forme magnétiques étant à la fois des alliages à
mémoire de forme et des matériaux magnétiques, l’idée est venue naturellement d’étendre
le modèle existant aux AMFM. Nous proposons donc dans le cadre de cette étude une
formulation unifiée, capable de simuler le comportement des matériaux précités (alliages
magnétiques, AMF, AMFM) ainsi que les couplages multiphysiques associés.
Dans notre formulation, l’échelle locale correspond à celle du domaine magnétique. Un
domaine correspond à un milieu défini par une aimantation, une température et une dé-
formation homogène. Les domaines coexistent au sein d’une variante (phase austénitique
ou variantes de la phase martensitique). L’échelle supérieure est celle du grain, consi-
déré comme un assemblage de variantes. La dernière échelle est celle du volume élémen-
taire représentatif (VER). Ce dernier est défini comme un polycristal composé de grains
d’orientations différentes. Par la suite, φ désignera une variante, c’est à dire une variante
martensitique ou la phase austénitique elle-même. φα désignera un domaine α au sein
d’une variante φ (figure 2.1).

Polycrystal :  
RVE 

Single crystal : 
Grain scale 

Phase :  
Variant scale 

Domain :  
Domain scale 

FIGURE 2.1: Illustration des différentes échelles.

2.1 Énergie libre des variantes
Le modèle proposé prend en compte le couplage chémo-magnéto-mécanique mais

néglige les effets de bord. Ainsi, au niveau de la définition de l’énergie totale d’une
variante (2.33), nous gardons une partie chimique W T

φα (2.12) et une partie élastique
W σ

φα (2.13).
Wφα =W T

φα +W σ
φα +W mag

φα (2.11)
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W T
φα = hφ−Tφαsφ (2.12)

W σ
φα =

1
2

σσσφα : C−1
φ

: σσσφα (2.13)

W mag
φα =W H

φα +W K
φα (2.14)

hφ et sφ correspondent à l’enthalpie (J.m−3) et l’entropie volumique (J.m−3/K) : elles
ne diffèrent pas entre des domaines d’une même variante de phase mais sont différentes
pour un domaine austénitique et un domaine martensitique. Tφα est la température locale
en Kelvin (K). L’entropie peut être considérée comme constante sur une gamme réduite
de température. Son évolution avec la température doit cependant être considérée si on
s’intéresse à des variations plus importantes. sφ peut alors en toute rigueur dépendre du
domaine α si sa température est différente. L’expression générale de sφα est alors donnée
par :

sφα = s0−ρcp(1−
T0

Tφα

+ ln(
T0

Tφα

)) (2.15)

où ρ, cp et T0 désignent respectivement la masse volumique, la chaleur spécifique et
la température de référence (à laquelle l’entropie de référence s0 est donnée).
Dans l’équation (2.13), σσσφα et Cφ sont les tenseurs de contrainte et de rigidité locaux.
Cφ varie d’une variante à une autre (du fait d’orientations différentes) et varie également
entre l’austénite et la martensite.
Pour prendre en compte le comportement ferromagnétique du matériau, une énergie d’ori-
gine magnétique W mag

φα (2.14) est également prise en compte. Cette énergie magnétique
se compose de l’énergie magnétostatique de Zeeman (W H

φα) (2.16) et de l’énergie d’aniso-
tropie magnétocristalline (W K

φα) ((2.17) ; (2.18)). Le domaine se définit comme un milieu
d’aimantation uniforme. Ainsi l’énergie d’échange n’est pas considérée. La contribution
des parois de domaines est également négligée. L’énergie magnétostatique de Zeeman
est directement associée au champ magnétique local ~Hφα (2.16) (avec µ0, la perméabi-
lité du vide). Cette énergie tend à aligner le moment magnétique du domaine (~Mφα) avec
le champ magnétique appliqué. L’énergie d’anisotropie magnétocristalline (W K

φα) tend à
aligner l’aimantation sur les axes de facile aimantation du cristal. Ces directions faciles
dépendent de la symétrie du cristal. L’équation (2.17) donne l’expression de W K

φα pour
une symétrie cubique (cas de l’austénite). L’équation (2.18) définit W K

φα pour une symétrie
uniaxiale d’axe ~eu (cas d’une martensite quadratique (tétragonale) avec direction facile
correspondant à l’axe "court" du cristal).

W H
φα =−µ0~Hφα .~Mφα (2.16)

W K
φα = K1(γ

2
1γ

2
2 + γ

2
2γ

2
3 + γ

2
3γ

2
1)+K2(γ

2
1γ

2
2γ

2
3) (2.17)

W K
φα = K0(1− γ

2
u) (2.18)
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K0, K1 et K2 correspondent aux constantes d’anisotropie magnéto cristalline. γi définit
les cosinus directeurs de l’aimantation locale de sorte que : ~Mφα = Msatφ.γi~ei. L’aimanta-
tion à saturation Msatφ est différente selon qu’on considère de l’austénite ou une variante
de martensite.

2.2 Loi de comportement local
Les variables internes du modèle sont les fractions volumiques de domaines fφα et

la direction d’aimantation locale au sein d’un domaine (deux angles sphériques par do-
maine : θφα and ψφα). Le nombre total de variables internes dépend du nombre de variantes
(n) et du nombre de domaines (m) dans chaque variante. Dans la référence [Daniel et al.,
2008], une fonction probabiliste de type Boltzmann est utilisée pour calculer les fractions
volumiques des domaines. Une minimisation de l’énergie est mise en place afin de dé-
terminer les directions d’aimantation. La fraction volumique de domaine fφα est donnée
par l’équation (2.19). As est le paramètre d’ajustement qui permet d’introduire les effets
d’inertie négligés dans la formulation du modèle [Daniel et al., 2008]).

fφα =
exp(−AsWφα)

∑
m
α=1 exp(−AsWφα)

(2.19)

Cette formulation est adaptée à la situation monovariant ferromagnétique (ferrite ou
austénitique ferromagnétique). Elle correspond à l’illustration donnée en figure 2.2.

Polycrystal :  
RVE 

Single crystal : 
Grain scale 

Domain :  
Domain scale 

FIGURE 2.2: Illustration des différentes échelles - situation monovariant (ferrite ou aus-
ténitique ferromagnétique).

Cette formulation ne permet pas de différencier un mouvement de parois de domaines
à l’intérieur d’une variante ou d’une phase et un mouvement de parois de domaines asso-
cié à une réorientation de variantes. Hors, les énergies d’interface associées sont complè-
tement différentes [Lagoudas, 2008]. Nous devons séparer ces deux phénomènes. Ainsi,
nous adoptons une nouvelle écriture de la fraction volumique de domaine fφα dans l’équa-
tion (2.20). Le paramètre As est remplacé par deux paramètres différents A and B tradui-
sant la différence d’inertie des deux mécanismes.

fφα =
∑

m
α=1 exp(−AWφα)

∑
n
φ=1 ∑

m
α=1 exp(−AWφα)

.
exp(−BWφα)

∑
m
α=1 exp(−BWφα)

(2.20)
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Il est notable que dans le cas où A=B, nous retrouvons la formule de l’équation (2.19)
en situation monovariante (φ = 1). De plus, la fraction volumique de la variante φ est
simplement obtenue selon :

fφ =
m

∑
α=1

fφα =
∑

m
α=1 exp(−AWφα)

∑
n
φ=1 ∑

m
α=1 exp(−AWφα)

(2.21)

L’équation (2.20) est complétée par une minimisation d’énergie (2.22) :

{θφα ,ψφα}= min(Wφα) (2.22)

Polycrystal :  
RVE 

Single crystal : 
Grain scale 

Phase :  
Variant scale  

FIGURE 2.3: Illustration des différentes échelles - situation multivariant paramagnétique.

Différents matériaux peuvent être considérés : matériaux ferromagnétiques sans trans-
formation de phase (figure 2.2), matériaux paramagnétiques (non magnétiques) avec trans-
formation de phase (figure 2.3), matériaux ferromagnétiques avec transformation de phase,
ou encore les matériaux ferromagnétiques où la température de transformation de phase
concorde avec la température de Curie (cas général représenté figure 2.1).

— La situation des matériaux ferromagnétiques sans transformation de phase peut
être obtenue en considérant A = B (cinétique équivalente en terme de mouvement
de parois et transformation) ou plus rigoureusement en considérant que le nombre
de variantes vaut 1 (système monophasé). Ceci revient à considérer n = 1 dans
l’équation (2.20). On obtient alors :

f1α = fα =
∑

m
α=1 exp(−AWα)

∑
m
α=1 exp(−AWα)

.
exp(−BWα)

∑
m
α=1 exp(−BWα)

=
exp(−BWα)

∑
m
α=1 exp(−BWα)

(2.23)

Ce qui rejoint l’expression originelle (2.19).
— La situation des alliages à mémoire de forme non ferromagnétiques peut être obte-

nue en considérant là encore A= B (il suffit ensuite de ne pas considérer les termes
énergétiques d’ordre magnétique), mais plus rigoureusement en considérant que le
nombre de "domaines" vaut 1 (système monodomaine). Ceci revient à considérer
m = 1 dans l’équation (2.20). On obtient alors :

fφ1 = fφ =
exp(−AWφ)

∑
n
φ=1 exp(−AWφ)

.
exp(−BWφ)

exp(−BWφ)
=

exp(−AWφ)

∑
n
φ=1 exp(−AWφ)

(2.24)
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— Il est également possible de considérer une transition de phase entre deux milieux
ferromagnétiques. L’expression (2.20) permet de traiter ce problème mais suppose
que la cinétique de mouvement de parois des deux phases ferromagnétiques est la
même. Il est possible de découpler les deux cinétiques en considérant la constante
B comme un paramètre dépendant de la phase φ considérée. On la note alors Bφ.
On peut alors avoir autant de valeurs Bφ que de variantes φ. On se limite généra-
lement aux deux phases (haute température, basse température) en considérant un
paramètre Bφ identique par variante dans une même phase. Cette décomposition
conduit à un paramètre supplémentaire à identifier.

fφα =
∑

m
α=1 exp(−AWφα)

∑
n
φ=1 ∑

m
α=1 exp(−AWφα)

.
exp(−BφWφα)

∑
m
α=1 exp(−BφWφα)

(2.25)

On peut considérer l’exemple de 2 phases notées 1 et 2. Les constantes sont au
nombre de 3 : A, B1 et B2. Les fractions de domaines dans les phases 1 et 2 valent :

f1α =
∑

m
α=1 exp(−AW1α)

∑
2
φ=1 ∑

m
α=1 exp(−AWφα)

.
exp(−B1W1α)

∑
m
α=1 exp(−B1W1α)

(2.26)

f2α =
∑

m
α=1 exp(−AW2α)

∑
2
φ=1 ∑

m
α=1 exp(−AWφα)

.
exp(−B2W2α)

∑
m
α=1 exp(−B2W2α)

(2.27)

Les fractions de phases sont données par :

f1 =
m

∑
α=1

f1α =
∑

m
α=1 exp(−AW1α)

∑
2
φ=1 ∑

m
α=1 exp(−AWφα)

(2.28)

f2 =
m

∑
α=1

f2α =
∑

m
α=1 exp(−AW2α)

∑
2
φ=1 ∑

m
α=1 exp(−AWφα)

(2.29)

On vérifie bien :
f1 + f2 = 1 (2.30)

— La transition de phase concomitante avec la disparition du caractère ferromagné-
tique est directement traitée par l’équation (2.20), les paramètres de la phase haute
température se caractérisant par une aimantation à saturation nulle. Il est ainsi
possible par le biais de cette approche de traiter un problème de type magnéto-
calorique. Cette approche est par exemple utilisée dans [Bartok et al., 2016].

2.3 Transitions d’échelle
2.3.1 Démarche de Transition d’échelles du modèle

Les sollicitations à l’échelle macroscopique (échelle du VER) sont la température T ,
le tenseur de contraintes σσσ et le (vecteur) champ magnétique ~H. Les réponses macrosco-
piques associées à ces chargements sont la déformation de transformation εεεtr et l’aimanta-
tion ~M. Une procédure de localisation est nécessaire afin de déduire les chargements aux
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échelles plus fines (grain, variante, domaine). Les réponses moyennes macroscopiques
sont obtenues par homogénéisation.
La température est considérée uniforme au sein du domaine, de la variante, du grain et du
VER (Tφα = Tφ = Tg = T ). Cette hypothèse peut s’appliquer même en présence d’échanges
thermiques. En effet, les AMFM sont des matériaux métalliques de suffisamment haute
conductivité thermique. De plus, nous travaillons sur des tailles de VER inférieures à
1mm3.
La détermination de la contrainte à l’échelle du domaine nécessite une procédure de lo-
calisation via la formulation de Hill. Le domaine est considéré comme une inclusion dans
le grain qui est le milieu équivalent. La déformation totale du domaine εεεφα est donnée par
l’équation (2.31) comme une somme des déformations élastiques εεεe

φα , des déformations
de transformation de phase εεεt

φα et des déformations de magnétostriction εεε
µ
φα . La magnéto-

striction est très faible comparée à la déformation de transformation et est de fait négligée
pour les variantes de martensite. Elle est néanmoins prise en compte pour l’austénite dont
la déformation de transformation est nulle.

εεεφα = εεε
e
φα + εεε

t
φα + εεε

µ
φα (2.31)

Nous définissons la déformation de transformation totale au sein d’un domaine :
εεεtr

φα = εεεt
φα + εεε

µ
φα . A l’échelle d’un grain, cette quantité est ainsi définie selon : εεεtr

g =

∑
n
φ=1 ∑

m
α=1 fφαεεεtr

φα (les données expérimentales nécessaires au calcul de ces tenseurs se
trouvent aisément dans la littérature). Une hypothèse de déformation homogène [Daniel
et al., 2008] est adoptée pour l’expression de la contrainte locale (2.32). Cela simplifie
grandement l’écriture de l’énergie élastique [Maynadier, 2012].

σσσφα = σσσg +Cφ : (εεεtr
g − εεε

tr
φα) (2.32)

σσσg est la contrainte à l’échelle du grain. Elle est définie en fonction de la contrainte
macroscopique σσσ, de la déformation de transformation macroscopique εεεtr, du tenseur de
concentration des contraintes B et du tenseur d’accommodation Cacc (voir [Daniel et al.,
2008] pour plus de détails) :

σσσg = B : σσσ+Cacc : (εεεtr− εεε
tr
g ) (2.33)

Les fluctuations importantes des volumes de variantes et de domaines au sein d’un
grain ne permettent pas une séparation claire des échelles à ce niveau. Il devient diffi-
cile alors de définir une procédure de localisation admissible du chargement magnétique.
Ce dernier est par conséquent considéré uniforme sur tout le grain : ~Hφα = ~Hφ = ~Hg.
D’après [Daniel et al., 2008], un grain peut être défini comme une sphère au sein d’un
VER. Le champ magnétique au sein d’un grain (monocristal) ~Hg peut par conséquent être
déduit à partir du champ magnétique macroscopique, de l’aimantation du grain ~Mg (qui
vérifie : ~Mg = ∑

n
φ=1 ∑

m
α=1 fφα ~Mφα , de l’aimantation macroscopique et de la susceptibilité

macroscopique sécante χm (avec χm = ‖~M‖/‖~H‖) :

~Hg = ~H +
1

3+2χm
(~M− ~Mg) (2.34)
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Il est à noter que les opérations de localisation (2.33) et (2.34) supposent une sépara-
tion claire des échelles entre un grain et un VER [Daniel et al., 2008]. Les opérations de
moyennage permettent de calculer les déformations de transformation et les aimantations
à l’échelle du grain (déjà défini auparavant), ainsi qu’à l’échelle d’un VER.

εεε
tr =< tB : εεε

tr
g >=

1
N ∑

N

tB : εεε
tr
g (2.35)

~M =< ~Mg >=
1
N ∑

N

~Mg (2.36)

A l’échelle du VER, ces quantités sont données par les équations (2.35) et (2.36) où
N correspond au nombre de grains dans le VER.
Le modèle multiéchelle ainsi défini est un modèle auto-cohérent. L’implémentation s’est
faite sur MATLAB. Le temps de calcul pour un point de chargement sur un VER de 100
grains est inférieur à 1 minute en utilisant un ordinateur personnel.

2.4 Modélisation de l’hystérésis
Quel que soit le comportement considéré des AMF, matériaux magnétiques ou AMFM

(mis à part le comportement élastique en général), celui-ci présente une forme d’irréver-
sibilité. Cette irréversibilité se traduit par la présence d’une hystérésis au cours d’un char-
gement cyclique.
Le modèle multiéchelle est un modèle réversible par essence puisqu’il prétend définir les
phases, variantes et domaines "à l’équilibre" lorsque le matériau est soumis à un char-
gement extérieur. Ce modèle ne peut donc pas représenter le comportement hystérétique
cyclique quel qu’il soit, sans ajout de termes correctifs ou de potentiels supplémentaires.
La prise en compte des phénomènes thermiques (exo ou endothermique) lors des trans-
formations de phases du premier ordre est une première avancée. Elle reste insuffisante
pour reproduire les cycles expérimentaux. En effet, aux effets thermiques doivent s’ajou-
ter deux phénomènes majeurs :

— Le phénomène de germination
— Les "frottements internes"

2.4.1 Modélisation de la germination

Le premier phénomène s’applique lors de tout changement de phase du premier ordre.
La croissance d’une phase dans un autre ne peut se faire qu’à partir du moment où le
germe de seconde phase a atteint une taille critique, taille correspondant à un équilibre
entre énergie volumique et tension de surface. En dessous de la taille critique, le germe
doit disposer d’une énergie potentielle supplémentaire (on parle de surfusion pour la crois-
sance d’une phase solide dans une phase liquide au cours d’un refroidissement). Il en va
de même lors de la transformation inverse.
Dans le cadre de la modélisation multiéchelle adoptée, il est possible de reproduire ce phé-
nomène cyclique en introduisant dans le bilan des énergies une constante additionnelle Lg.
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Ce terme est homogène à une enthalpie et peut être interprété comme le potentiel supplé-
mentaire requis pour autoriser la germination d’une phase dans une autre. Plaçons nous
par exemple dans un système à deux phases notées 1 et 2 dont on observe la transition lors
d’un chargement thermique. Seule l’énergie libre de Gibbs est considérée pour l’illustra-
tion. La figure 2.4 montre la position relative des courbes d’énergie libre en fonction de
la température sans prise en compte de Lg. Le croisement correspond à la température de
transformation (réversible). Dans cette situation, le passage de 1 vers 2 ou de 2 vers 1
s’effectue sans hystérésis. D’un point de vue algorithmique, la prise en compte de l’hys-
térésis consiste à augmenter de la quantité Lg l’énergie libre de la phase en cours de
formation lors d’un refroidissement ou d’un réchauffage. Cette situation est illustrée fi-
gure 2.5. Cette procédure conduit à une différenciation des températures de transition de 1
vers 2 et de 2 vers 1. On peut retrouver de cette façon les températures classiques appelées
Austenite start/ Austenite finish (As,A f ) et Martensite start/ Martensite finish (Ms,M f ), ici
notées (1s,1f et 2s, 2f). La figure 2.6 illustre ce point et montre pour l’exemple l’évolution
schématique de la fraction de la phase 2 dans le cas considéré.
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FIGURE 2.4: Illustration des courbes d’énergie libre des phases 1 et 2 et de leur domaine
de stabilité respectif.

Notons que Lg peut être introduit de la même manière lors d’un chargement méca-
nique conduisant à une transition de phase 1↔ 2. Ceci permet de représenter l’hystérésis
mécanique associée au comportement pseudo-élastique ou à l’effet mémoire simple sens.
La procédure reste néanmoins une procédure corrective qui ne fonctionne a priori que
lorsque la transformation est complète. Le traitement des transformations partielles néces-
site de pouvoir définir le passage d’une courbe d’énergie libre corrigée de Lg à la courbe
d’énergie libre à l’équilibre (courbes en pointillés vers courbes en traits pleins). Ce travail
non entrepris dans ces travaux de thèse pourrait par exemple s’inspirer des procédures
proposées par Depriester [Depriester et al., 2014].
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FIGURE 2.5: Illustration des courbes d’énergie libre des phases 1 et 2 avec prise en
compte de l’énergie de germination Lg.

2.4.2 Modélisation des frottements internes

Le deuxième type d’hystérésis est dû aux phénomènes inertiels et de friction interne
qui apparaissent lors du mouvement des interfaces entre variantes et/ou domaines et de
leur accrochage (pinning) sur les défauts du réseau cristallin. On parlera de mouvement
de parois lors d’un chargement magnétique ou de mouvements d’interfaces lors d’une
réorientation de variantes. Il existe de nombreux modèles microscopiques ou macrosco-
piques qui permettent de rendre compte de l’hystérésis associée. Ces modèles ont des
justifications physiques plus ou moins explicites mais s’expriment généralement sous la
forme d’équations différentielles du premier ou du deuxième ordre.
La mise en place des phénomènes d’hystérésis dans les matériaux ferromagnétiques a fait
l’objet des travaux de thèse de Rizzo [Rizzo, 2012] puis de Rekik [Rekik, 2014] au LMT.
Un des objectifs était de conserver la description anhystérétique du modèle multiéchelle
utilisant en particulier la fonction de Boltzmann pour la gestion des fractions de domaines,
et de lui ajouter un terme irréversible. Le modèle d’hystérésis statique développé par Hau-
ser [Hauser, 2004] à la fin des années 90 se prête bien à cette stratégie. Dans l’approche
de Hauser, l’hystérésis est définie comme un décalage par rapport à un comportement
de référence anhystérétique (réversible). Le champ magnétique total est ainsi vu comme
la somme d’une composante réversible qui constitue le squelette anhystérétique, direc-
tement issu du modèle multiéchelle, et une composante irréversible qui définit la boucle
d’hystérésis [Daniel et al., 2015].
Le champ irréversible ~Hg

irr défini à l’échelle du monocristal est calculé à l’aide de l’équa-
tion (2.37). L’expression découle d’une approche probabiliste postulant qu’une paroi a
une probabilité d’autant plus faible de s’accrocher à un défaut qu’elle s’en éloigne.

‖~Hg
irr‖= δ(

kr

µ0Msat
+ cr‖~Hg‖)

[
1−κ

gexp(− ka

κg‖~M
g− ~Mg

prev‖)
]

(2.37)
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FIGURE 2.6: Illustration du passage des phases 1 vers 2 puis 2 vers 1 avec les tempéra-
tures caractéristiques ; évolution de la fraction de phase 2 associée

Dans l’équation 2.37, ~Hg
irr est supposé être parallèle à ~Hg le champ magnétique ré-

versible (celui utilisé dans le modèle multiéchelle). δ est un paramètre égal à ±1, selon
que le matériau est chargé ou déchargé (le signe de δ est modifié chaque fois qu’il y a
une inversion dans la direction du chargement). kr, cr, ka et κg sont des paramètres ma-
tériau. La valeur de κg change à chaque fois qu’il y a une inversion dans la direction du
chargement également. Sa valeur actuelle est calculée à partir de sa valeur précédente κ

g
o

selon l’équation (2.38). ~Mg
prev correspond à la valeur de ~Mg au moment de l’inversion de

la direction du chargement constituant ainsi un effet mémoire.

κ
g = 2 − κ

g
o exp

(
− ka

κ
g
o
‖~Mg− ~Mg

prev‖
)

(2.38)

Dans le cas d’un chargement purement magnétique, une inversion du sens de char-
gement est détectée à l’instant t quand ∆H(t).∆H(t + dt) < 0. Plus généralement, une
inversion de direction de chargement magnéto-mécanique dans un grain g peut être dé-
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finie à l’instant t en utilisant la valeur moyenne de l’énergie libre locale W g =
∫

α
W α dα

quand ∆W g(t).∆W g(t+dt)< 0. Il faut également souligner que le paramètre kr de la rela-
tion de Hauser est corrélé au champ coercitif maximal Hmax

c , obtenu pour un cycle majeur
(Hmax

c = kr
µ0Msat

= ‖Hg
irr‖~Mg→∞;~Hg=~0). L’identification de ce paramètre semble donc rela-

tivement simple à réaliser. Les trois autres paramètres à identifier sont κ
g
o, ka et cr. κ

g
o

est égal à 1 pour un état initialement désaimanté. cr est identifié grâce à la connaissance
de la perméabilité initiale du matériau et ka est généralement optimisé par recalage de
l’approche à saturation. La figure 2.7 montre un exemple de modèle de comportement cy-
clique magnétique obtenu avec l’approche de Hauser. La courbe en pointillés correspond
au comportement anhystérétique. Le modèle ainsi défini peut être par exemple appliqué
lors de la simulation du comportement magnétique cyclique d’un AMFM (sans change-
ment de phase).
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FIGURE 2.7: Exemple de modèle de comportement cyclique magnétique obtenu avec
l’approche de Hauser. Pointillés : courbe anhystérétique / traits pleins : hystérésis magné-

tique

L’extension de l’approche de Hauser au chargement mécanique et à d’autres types
d’interfaces que les parois magnétiques semble a priori possible. Pourquoi en effet ne pas
par exemple définir une contrainte irréversible au même titre qu’un champ irréversible
a pu être défini pour un chargement magnétique ? Le terme de rappel à l’intérieur de
l’exponentielle devrait être alors défini par un écart en déformation de transformation (ou
de magnétostriction le cas échéant). A l’issue de cette thèse, cette idée n’en est restée
qu’au stade de projet.

2.4.3 Modèle anisotherme - Équation de la chaleur

L’approximation isotherme est utilisée dans les paragraphes précédents. Elle semble
cependant inadaptée aux alliages à mémoire de forme qui présentent des variations d’en-
thalpie d’un dizaine de joules par gramme. Cette variation d’enthalpie se traduit dans le
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matériau par une émission (transformation exothermique) ou une absorption (endother-
mique) de chaleur, comme cela a pu être souligné dans les chapitres précédents. Cette
prise en compte des variations de température suppose de pouvoir résoudre l’équation de
la chaleur du milieu représentatif (VER), avec prise en compte d’un éventuel échange
avec le "milieu extérieur" (il peut s’agir du matériau lui-même entourant le VER) ou d’un
bord libre du problème.

2.4.3.1 Conservation de l’énergie Considérons 2 phases (1, 2) de fractions : f1 = ψ,
f2 = 1−ψ. ψ est une variable interne d’un problème macroscopique de transformation
de phase. On exprime la conservation de l’énergie du milieu moyen en absence de char-
gement mécanique :

ρu̇ = qv−div(~qs) (2.39)

u désigne l’énergie interne spécifique et u̇ sa variation temporelle (puissance spéci-
fique), qv les sources volumiques de chaleur et ~qs le flux de chaleur issu des contours du
milieu (flux entrant).

La puissance spécifique se décompose selon :

ρu̇ = ρ(ḟ+ Ṫ s+T ṡ) (2.40)

où f est l’énergie libre spécifique et s l’entropie spécifique. En absence d’effet méca-
nique, les variables internes sont la température T et la fraction de phase ψ, soit :

ḟ =
∂f
∂T

Ṫ +
∂f
∂ψ

ψ̇ (2.41)

On y reconnaît la définition de l’entropie spécifique :

s =− ∂f
∂T

(2.42)

On remplace ḟ dans l’équation de conservation de l’énergie :

ρ(−sṪ +
∂f
∂ψ

ψ̇+ Ṫ s+T ṡ) = qv−div(~qs) (2.43)

qui se simplifie en :

ρ(
∂f
∂ψ

ψ̇+T ṡ) = qv−div(~qs) (2.44)

soit :
ρT ṡ = qv +Xψ̇−div(~qs) (2.45)

où X =−ρ
∂f
∂ψ

est la force thermodynamique associée à la transformation.
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2.4.3.2 Équation de la chaleur Notons que l’entropie spécifique dépend également
des variables internes : s(T,ψ). Sa variation s’écrit maintenant :

ṡ =
∂s
∂T

Ṫ +
∂s
∂ψ

ψ̇ =
∂s
∂T

Ṫ − ∂2f
∂T ∂ψ

ψ̇ (2.46)

On reconnaît :
∂s
∂T

=
cp

T
(2.47)

où cp est la chaleur spécifique du matériau.
On peut également réintroduire la force thermodynamique X dans l’équation. On obtient :

ṡ =
1
ρ

dX
dT

ψ̇+
cp

T
Ṫ (2.48)

La relation de conservation de l’énergie conduit ainsi à l’équation de la chaleur qui
prend la forme suivante avec transformation de phase :

ρcpṪ = qv−div(~qs)+Xψ̇−T
dX
dT

ψ̇ (2.49)

ou encore
ρcpṪ = q−div(~qs)+(X−T

dX
dT

)ψ̇ (2.50)

Nous devons à ce stade rechercher une forme explicite à la force thermodynamique X
associée à la transformation de phase. L’inégalité de Clausius - Duhem impose la positi-
vité du produit Xψ̇ mais ne donne pas sa forme.
Si on définit l’énergie libre du système comme étant la moyenne des énergies libres des
deux phases (f1 et f2), on peut écrire :

ρf = ψρ1f1 +(1−ψ)ρ2f2 (2.51)

On obtient alors, (à condition que les masses volumiques des deux phases ρ1 et ρ2
soient constantes) :

X =−ρ
df
dψ

= ρ2f2−ρ1f1 (2.52)

L’énergie de chacune peut elle-même s’écrire en fonction de l’enthalpie et l’entropie
selon :

f2 = h2−T s2 et f1 = h1−T s1 (2.53)

La dérivée de X par la température prend la forme suivante :

(T
dX
dT

) = T ρ2
df2

dT
−T ρ1

df1

dT
(2.54)

soit, en considérant une valeur de cp identique pour les deux 2 phases :

(T
dX
dT

) = T (−ρ2s2 +ρ1s1) (2.55)
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On obtient alors :

(X−T
dX
dT

) = ρ2(f2 +T s2)−ρ1(f1 +T s1) = ρ2h2−ρ1h1 = ∆hv (2.56)

où ∆hv est la variation d’enthalpie (par unité de volume) entre les deux phases (chaleur
latente), donnant :

ρcpṪ = q−div(~qs)+∆hvψ̇ (2.57)

Sans convection, en absence de source autre que la transformation et en condition
homogène (pas de variation spatiale) :

ρcp
∂T
∂t

= ∆hvψ̇ (2.58)

On peut éventuellement prendre en compte un transfert du VER vers le milieu exté-
rieur au VER :

ρcp
∂T
∂t

= ∆hvψ̇+ k
S
V
(T0−T ) (2.59)

T0 : température de référence (à l’infini). S et V sont la surface de contact du milieu
vers l’extérieur et le volume du VER. k s’apparente à un coefficient de convection.

2.4.3.3 Applications de l’équation de la chaleur

APPLICATION 1 : Modèle de comportement magnétique ou mécanique en condition
anisotherme

La mise en place numérique requiert un chargement incrémental et la ré - évaluation
à chaque pas de la température du milieu, fonction de l’incrément de fraction de phase,
source volumique thermique du problème. Ce type de mise en place peut conduire à des
oscillations si le pas de temps est trop élevé. Cette approche rend possible d’observer l’in-
fluence de la vitesse de sollicitation sur la réponse magnétique ou mécanique. L’incrément
de température ∆T et l’incrément de fraction de phase ∆ψ étant calculés au même pas de
temps ∆t, on utilise l’incrément de fraction de phase ∆ψ et la température de référence T
du pas précédent (pas (n−1)) pour assurer la stabilité du calcul :

∆T (n) =
∆hv

ρcp
∆ψ

(n−1)+
k∆t
ρcp

S
V
(T0−T (n−1)) (2.60)

Ce choix d’implémentation s’apparentant à un calcul explicite, le pas de temps doit
être choisi avec soin. L’utilisation d’une relaxation numérique est souvent nécessaire.
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APPLICATION 2 : Simulation de DSC.

Une mesure de DSC donne accès au flux de chaleur lors d’un essai en température
contrôlée (chauffage ou refroidissement). On reprend l’équation de la chaleur. La "me-
sure" DSC correspond au flux de chaleur (Watt) rapporté au volume de matière considéré
(Q/V ). Elle correspond au terme de transfert de l’équation de la chaleur :

ρcp
∂T
∂t

= ∆hvψ̇+
Q
V

(2.61)

soit :

Q =V
∂T
∂t

(ρcp−∆hv
dψ

dT
) (2.62)

La mesure du flux thermique Q à vitesse de température imposée ∂T
∂t = Ṫ connue pour

un échantillon de volume V permet :
— une mesure de cp, connaissant la masse volumique ρ et en se plaçant "loin" de la

transformation de phase (∂ψ/∂T = 0) :

cp =
Q

V ρṪ
(2.63)

— une mesure de la variation d’enthalpie de transformation volumique ∆hv, par inté-
gration du pic de dégagement de chaleur latente entre les températures de départ
Ts et de fin Tf : ∫ Tf

Ts

QdT =V Ṫ
(

ρcp(Tf −Ts)−∆hv

∫ Tf

Ts

dψ

dT
dT
)

(2.64)

avec ∫ Tf

Ts

dψ

dT
dT =

∫ Tf

Ts

dψ = 1 (2.65)

soit

∆hv =−
1
Ṫ

∫ Tf

Ts

QdT +V ρcp(Tf −Ts) (2.66)

— Dans le cas de transformations de phases multiples i∈ {1..N}, les variations d’en-
thalpies de la phase i à la phase i+1 peuvent généralement être mesurées séparé-
ment :

∆hi→i+1
v =− 1

Ṫ

∫ Ti+1

Ti

QdT +V ρcp(Ti+1−Ti) (2.67)

où Ti et Ti+1 désignent des températures où les phases i et i+ 1 sont stables et
présentes à 100%. La variation de température associée à des transformations suc-
cessives (ou parfois concomitantes) s’écrit :

∆T (n) =
N−1

∑
i=1

(
∆hi→i+1

v
ρcp

∆ψ
(n−1)
i+1

)
+

k∆t
ρcp

S
V
(T0−T (n−1)) (2.68)
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Il est également possible d’utiliser le modèle multiéchelle (calcul des variations
de variantes) pour "simuler" une mesure DSC à vitesse de température imposée Ṫ .
Le flux de chaleur au pas de temps (n) s’écrit :

Q(n) =V Ṫ
(

ρcp−
N−1

∑
i=1

(
∆hi→i+1

v
ψ
(n)
i+1−ψ

(n−1)
i+1

T (n)−T (n−1)

))
(2.69)

Nous revenons sur cette deuxième application dans le cadre de l’identification des para-
mètres du modèle multiéchelle.

3 Identification des paramètres du modèle multiéchelle

3.1 Configuration multi - phasée : déclaration d’une nouvelle phase
Nous avons défini un modèle de comportement des alliages à mémoire de forme. Ces

matériaux sont multiphasés. Le modèle considère à ce stade deux phases possibles (austé-
nite ou martensite). Seulement, dans le cas du NiTi, une phase intermédiaire (la phase R)
peut également apparaître. La formulation du modèle rend aisée l’implémentation d’une
nouvelle phase. Pour déclarer une nouvelle phase, il faut ajouter le calcul de l’énergie
libre caractéristique de cette phase. Les variables intrinsèques nécessaires à la définition
d’une variante φ sont :

— Ses paramètres thermodynamiques : son enthalpie hφ et son entropie sφ. Elles
peuvent être déduites d’une mesure de DSC expérimentale.

— Si la phase est ferromagnétique, nous aurons besoin de définir son aimantation à
saturation ainsi que la forme des tenseurs de magnétostriction et les constantes
d’anisotropie magnétocristalline.

— Ses paramètres élastiques : tenseur de rigidité Cφ. Dans le cas du NiTi, les pa-
ramètres élastiques sont considérés identiques pour l’austénite, la phase R, et la
martensite.

— La déformation (libre) de transformation εεεtr
φ

. Rappelons que celle - ci peut être
déduite des matrices de bains Uφ de sorte que εεεtr

φ
= 1

2(
tUφUφ− I). L’expression de

la matrice de Bain pour la plupart des transitions cristallographiques est donnée
par [Bhattacharya, 2003]. Elle nécessite la connaissance des paramètres de maille
de chaque phase. La mesure de celles - ci est notamment possible par diffraction
des rayons X aux températures adéquates.
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Matrices de Bain pour une transformation cubique←→ tétragonale

Cas du Ni2MnGa : A←→M

UUU1 =

β 0 0
0 α 0
0 0 α

 UUU2 =

α 0 0
0 β 0
0 0 α

 UUU3 =

α 0 0
0 α 0
0 0 β


Les constantes α et β sont définies en considérant une maille cubique de paramètre de

maille a0 et une maille tétragonale de paramètres de maille a et c tels que (a > c) : β = c
a0

et α = a
a0

.

Matrices de Bain pour une transformation cubique←→ monoclinique

Cas du NiTi : A←→M

UUU1 =

γ ε ε

ε α δ

ε δ α

 UUU2 =

 γ −ε −ε

−ε α δ

−ε δ α

 UUU3 =

 γ −ε ε

−ε α −δ

ε −δ α



UUU4 =

 γ ε −ε

ε α −δ

−ε −δ α

 UUU5 =

α ε δ

ε γ ε

δ ε α

 UUU6 =

 α −ε δ

−ε γ −ε

δ −ε α



UUU7 =

 α −ε −δ

−ε γ ε

−δ ε α

 UUU8 =

 α ε −δ

ε γ −ε

−δ −ε α

 UUU9 =

α δ ε

δ α ε

ε ε γ



UUU10 =

 α δ −ε

δ α −ε

−ε −ε γ

 UUU11 =

 α −δ ε

−δ α −ε

ε −ε γ

 UUU12 =

 α −δ −ε

−δ α ε

−ε ε γ



Les paramètres de maille sont a0 pour la maille cubique et (a,b,c,β) pour la maille
monoclinique. Les constantes γ, δ, α, et ε sont fonction de ces paramètres :

γ =
a(
√

2a+ csinβ)

a0

√
2a2 + c2 +2

√
2acsinβ

δ =
1

2
√

2a0

 c(c+
√

2asinβ)√
2a2 + c2 +2

√
2acsinβ

−b



α =
1

2
√

2a0

 c(c+
√

2asinβ)√
2a2 + c2 +2

√
2acsinβ

+b

 ε =
accosβ

√
2a0

√
2a2 + c2 +2

√
2acsinβ
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Matrices de Bain pour une transformation cubique←→ rhomboèdrique

Cas du NiTi : A←→ R

UUU1 =

α δ δ

δ α δ

δ δ α

 UUU2 =

 α −δ −δ

−δ α δ

−δ δ α



UUU3 =

 α δ −δ

δ α −δ

−δ −δ α

 UUU4 =

 α −δ δ

−δ α −δ

δ −δ α



Les paramètres de maille sont a0 pour la maille cubique et (a,β) pour la maille rhom-
boèdrique. Les constantes α et δ sont fonctions de ces paramètres :

α =
1
3

(√
1+2cosβ

)(
2
√

1− cosβ

)
δ =

1
3

(√
1+2cosβ

)(
−
√

1− cosβ

)
La définition d’une phase supplémentaire est donc une opération simple qui nécessite
uniquement l’identification de paramètres supplémentaires caractéristiques de la phase.
Le choix est fait de toujours garder l’austénite comme état de référence non déformé
(déformation de transformation nulle) et de définir les phases produites (phase R ou mar-
tensite) comme des transformations à partir de cet état de référence.
Nous supposons que, même dans le cas d’une transformation triphasée, l’expression de la
fraction volumique de variante reste la même (équation (2.24)). Ceci suppose de considé-
rer un paramètre d’ajustement A unique malgré la possibilité d’une double transformation
(Austénite→ Phase R→Martensite) pour le NiTi. Les cinétiques de transformation liées
à l’apparition de la phase R et à celle de la martensite ne sont pourtant pas nécessairement
identiques.

3.2 Identification des paramètres
Nous nous intéressons dans cette partie à l’identification des paramètres physiques

caractéristiques du matériau étudié ainsi qu’à la démarche d’identification des paramètres
d’ajustement.

3.2.1 Identification des paramètres matériau

L’utilisation du modèle requiert la connaissance de nombreux paramètres dont la plu-
part sont des paramètres physiques qui peuvent être trouvés dans la littérature ou identifiés
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à partir d’essais relativement simples. Le tableau 2.1 regroupe les données physiques né-
cessaires selon le type de matériau étudié (AMF, matériaux magnétiques, AMFM). Les
techniques utilisées pour l’identification sont la diffraction des Rayons X et l’EBSD pour
les paramètres de maille, le magnétomètre à échantillon vibrant (VSM) pour les para-
mètres magnétiques (Msat et Ki), la calorimétrie différentielle (DSC) pour les enthalpies
et entropies volumiques (hφ, sφ) et la chaleur spécifique (cp).

Param. AMF Matériaux AMF
non magnétiques magnétiques magnétiques

Paramètres de maille (nm) - DRX X non X
Msat (.105A/m) - VSM non X X

Ki (kJ.m−3) non X X
hφ (.106J.m−3) - DSC X X X
sφ (kJ.m−3/K) - DSC X X X

Elasticité (C11,C12,C44) (GPa) X X X
Magnétostriction (λ100, λ111) (ppm) non X X

cp (J/kg/K) - DSC X non X

TABLE 2.1: Paramètres physiques du modèle multiéchelle selon le type d’alliage étudié.
Paramètres à identifier pour chaque phase (austénite, phase R, martensite)

3.2.2 Identification des paramètres d’ajustement

Le modèle multiéchelle comporte en outre deux paramètres d’ajustement (éventuel-
lement des paramètres supplémentaires si plusieurs phases ferromagnétiques de suscepti-
bilités différentes sont considérées). Il s’agit des deux paramètres réglant la cinétique des
variations de fractions (équation (2.20)) : A et B. Comme indiqué plus haut, le paramètre
A règle la cinétique de transformation de phase, le paramètre B la cinétique magnétique.
Ils peuvent être identifiés séparément en considérant d’une part un chargement qui ne
modifie pas l’état magnétique (une DSC par exemple loin de la température de Curie), et
d’autre part un chargement magnétique qui ne modifie pas l’état chimique (une mesure
magnétique anhystérétique où l’intensité du champ sera insuffisante pour provoquer une
transformation de phase).

3.2.2.1 Identification du paramètre A Nous considérons donc une mesure de calo-
rimétrie différentielle en considérant une phase 1 de départ et une phase 2 d’arrivée. La
transformation est considérée comme totale, partant de 100% de phase 1 et allant vers
100% de phase 2. Par ailleurs, aucun chargement mécanique global ou local n’est pris en
compte.
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A l’échelle du cristal l’expression des fractions est donnée par les relations :

f1 =
exp(−AW1)

∑
2
φ=1 exp(−AWφ)

f2 =
exp(−AW2)

∑
2
φ=1 exp(−AWφ)

(2.70)

Compte tenu de la simplicité du chargement, les énergies libres Wφ s’expriment uni-
quement en fonction des enthalpies et entropies :

Wφ = hφ−T sφ

La fraction de phase 1 s’exprime alors simplement selon :

f1 =
exp(−A(∆hv−T ∆sv))

1+ exp(−A(∆hv−T ∆sv))
(2.71)

Où ∆hv = h1− h2 et ∆sv = s1− s2 sont les variations d’enthalpie et d’entropie volu-
miques.
Même si l’approche concerne au départ un cristal particulier, on remarque que les frac-
tions sont totalement indépendantes de l’orientation de ce cristal. La relation est donc
vraie pour tous les cristaux et donc pour le polycristal dans son ensemble.
Considérons maintenant la mesure DSC donnée par l’équation (2.62). Le flux de chaleur
volumique uniquement associé au changement de phase (on retire le flux associé à la
chaleur spécifique) s’exprime selon :

qv = Q/V =−Ṫ ∆hv
dψ

dT
(2.72)

La fraction ψ correspond à la fraction de phase 1 f1. On peut donc exprimer sa dérivée
par rapport à la température dψ

dT = d f1
dT grâce à l’expression (2.71). On obtient :

d f1

dT
= A∆sv

exp(−A(∆hv−T ∆sv))

1+ exp(−A(∆hv−T ∆sv))
−AT ∆sv

( exp(−A(∆hv−T ∆sv))

1+ exp(−A(∆hv−T ∆sv))

)2
(2.73)

L’expression peut se simplifier selon :

d f1

dT
= A∆sv( f1− f 2

1 ) (2.74)

A la température de transition Tt entre les deux phases, il est intéressant de remarquer
que f1 = f2 =

1
2 . On a donc :

d f1

dT

∣∣∣∣
Tt

=
1
4

A∆sv (2.75)

A l’aide de l’hypothèse selon laquelle la température de transition Tt correspond au
maximum d’émission de chaleur (maximal du flux volumique) max(qv) = qm = qv(Tt),
l’équation (2.72) donne alors en T = Tt :

qm =−Ṫ ∆hv
1
4

A∆sv (2.76)
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Le seul paramètre inconnu de cette relation est le paramètre A. On peut inverser cette
relation pour aboutir à son identification :

A =− 4qm

Ṫ ∆s∆h

A noter que A est nécessairement positif puisque ∆s et ∆h sont de même signe et que qm
et Ṫ sont toujours de signe opposé.

3.2.2.2 Identification du paramètre B On décrit dans ce paragraphe une proposition
d’identification du paramètre B. La démonstration pour un polycristal isotrope peut être
retrouvée dans les travaux de thèse de Laurent Daniel [Daniel, 2003] ainsi que dans [Da-
niel et al., 2008]). A la différence du coefficient A qui impliquait un chargement scalaire,
l’identification du paramètre B nécessite de considérer un chargement magnétique, donc
directionnel. On doit donc prendre en compte l’orientation du champ magnétique appli-
qué dans le repère cristallin.
L’expression des fractions retenue est celle utilisée pour un matériau ferromagnétique
sans changement de phase (équations (2.19) et (2.24))

fα =
exp(−BWα)

∑
m
α=1 exp(−BWα)

(2.77)

En l’absence de chargement mécanique et en considérant d’autre part que le champ est
suffisamment faible pour ne pas conduire à une rotation des moments, l’énergie à l’échelle
du domaine magnétique s’exprime simplement selon :

Wα =−µ0~Hα.~Mα

Le champ est considéré homogène dans cette approche simplifiée dirigé suivant un vecteur
directeur [001]. Les angles θα et ζα définissent la direction du vecteur aimantation ~Mα.
l’énergie vaut :

Wα =−µ0HMsat cosζα

La fraction de domaine α s’exprime selon :

fα =
exp(µ0BHMsat cosζα)

∑
m
α=1 exp(µ0BHMsat cosζα)

(2.78)

Le polycristal peut être vu comme un assemblage isotrope et distribué de manière
continue de moments magnétiques. Le caractère continu conduit à une nouvelle définition
des fractions selon :

fα =
exp(µ0BHMsat cosζα)∫

α

exp(µ0BHMsat cosζα)dα

(2.79)

Mesure et modélisation du comportement thermo-magnéto-mécanique des alliages à mémoire de
forme



Identification des paramètres du modèle multiéchelle 83

Le calcul de l’intégrale donne dans le système de coordonnées sphériques :∫
α

exp(µ0BHMsat cosζα)dα =
∫ 2π

0

∫
π

0
exp(µ0BHMsat cosζα) sin(ζα)dζαdθα (2.80)

ce qui conduit à :∫
α

exp(µ0BHMsat cosζα)dα =
4πsinh(µ0BHMsat)

µ0BHMsat
(2.81)

La fraction volumique d’un domaine α s’écrit donc selon :

fα = µ0BHMsat
exp(µ0BHMsat cosζα)

4πsinh(µ0BHMsat)
(2.82)

L’aimantation à l’échelle du polycristal vaut l’intégrale des aimantations des domaines
pondérées par leur fraction :

~M =
∫

α

fα
~Mα dα

Si on ne s’intéresse qu’à la composante M parallèle au champ (la seule non nulle compte
tenu du caractère isotrope du milieu), on a :

M = Msat

∫ 2π

0

∫
π

0
µ0BHMsat

exp(µ0BHMsat cosζα)

4πsinh(µ0BHMsat)
cos(ζα)sin(ζα)dζαdθα (2.83)

L’intégration peut se faire de manière analytique (voir [Daniel, 2003]). On obtient
après quelques calculs :

M = Msat
µ0BHMsat cosh(µ0BHMsat)− sinh(µ0BHMsat)

µ0BHMsat sinh(µ0BHMsat)
(2.84)

La susceptibilité initiale est définie par :

χ0 =
dM
dH

∣∣∣∣
H=0

(2.85)

En dérivant l’aimantation par rapport au champ et en faisant tendre le champ vers 0,
on aboutit à :

χ0 =
1
3

Bµ0M2
sat (2.86)

Comme pour le paramètre A, il est possible d’identifier B à partir d’une mesure :
celle de la susceptibilité initiale (anhystérétique) du polycristal ferromagnétique corres-
pondant :

B =
3χ0

µ0M2
sat

(2.87)

Mesure et modélisation du comportement thermo-magnéto-mécanique des alliages à mémoire de
forme



84 Modélisation multiéchelle du comportement d’un volume élémentaire représentatif

Param. AMF Matériaux AMF
non magnétiques magnétiques magnétiques

A =− 4qm
Ṫ ∆s∆h X non X

B = 3χ0
µ0M2

sat
non X X

TABLE 2.2: Paramètres d’ajustement du modèle multiéchelle selon le type d’alliage étu-
dié.

3.3 Prise en compte du nombre de variantes et passage à plusieurs
constantes dans l’équation de Boltzmann

Dans le cas des AMF non magnétiques, une seule constante est nécessaire a priori
dans l’équation de Boltzmann. Celle-ci est identifiée à partir du flux maximal mesuré lors
d’une DSC. Deux questions se posent :
1/ La relation d’identification de cette constante est-elle toujours vraie lorsqu’on passe
non plus d’une phase 1 à une phase 2, mais de n1 variantes de phase 1 à n2 variantes de
phase 2 ?
2/ La relation d’identification s’applique sur une pic d’émission de chaleur. Que se passe-
t-il quand on observe 2 pics d’émission de chaleur ? Cette situation apparaît par exemple
pour le NiTi au refroidissement, lorsque la phase austénitique se transforme d’abord en
phase R, puis la phase R en phase martensitique.

3.3.1 Prise en compte du nombre de variantes

L’équation de base définissant les fractions de phase dans un AMF est l’équation
(2.19) dont nous reprenons l’expression ci-dessous :

fφ =
exp(−AWφ)

∑
n
φ=1 exp(−AWφ)

(2.88)

Nous considérons deux phases 1 et 2 possédant chacune un nombre de variantes n1 et
n2 soumises uniquement à un chargement thermique (DSC).

La fraction totale de phase 1 vaut alors :

f1 =
n1 exp(−AW1)

n1 exp(−AW1)+n2 exp(−AW2)

On utilise ensuite l’expression Wφ = hφ−T sφ pour aboutir à l’expression suivante de
la fraction totale de phase 1 :
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f1 =
exp(−A(∆hv−T ∆sv))

1+ n1
n2

exp(−A(∆hv−T ∆sv))
(2.89)

où ∆hv = h1−h2 et ∆sv = s1−s2 sont les variations d’enthalpie et d’entropie volumiques.

L’expression diffère de l’équation 2.71 par la présence du rapport n1/n2. Elle est ap-
plicable sur le monocristal comme sur le polycristal. Comme précédemment, On dérive
cette expression en fonction de la température afin d’aboutir à une relation avec le flux
maximal du pic d’émission de chaleur.

d f1

dT
= A∆sv

exp(−A(∆hv−T ∆sv))

1+ n1
n2

exp(−A(∆hv−T ∆sv))
−A∆sv

n1
n2

(
exp(−A(∆hv−T ∆sv))

)2(
1+ n1

n2
exp(−A(∆hv−T ∆sv))

)2

(2.90)
expression qui peut se simplifier selon :

d f1

dT
= A∆sv( f1− f1 f2) (2.91)

A la température de transition Tt entre les deux phases, f1 = f2 =
1
2 . On a donc :

d f1

dT

∣∣∣∣
Tt

=
1
4

A∆sv (2.92)

Le résultat est donc INDEPENDANT du nombre de variantes dans chaque phase.
L’identification du paramètre A peut toujours se faire en utilisant :

A =− 4qm

Ṫ ∆s∆h
(2.93)

3.3.2 Utilisation d’une constante par phase

L’idée est de tenir compte de la présence potentielle de plusieurs phases et donc de
pics d’émission de chaleur associés. On remarque par exemple que pour le NiTi les pics
d’émission de chaleur du passage de l’austénite à la phase R puis de la phase R à la
martensite sont d’amplitudes proches. Leurs distributions (et donc les variations d’enthal-
pie et d’entropie associées) sont cependant assez différentes. L’application de l’expres-
sion (2.93) à Ṫ et qm fixés conduit alors à une estimation très différente du paramètre A.
La cinétique n’est de manière évidente pas la même. Quelle stratégie adopter ? on pour-
rait d’une part privilégier un faible nombre de constantes d’ajustement en utilisant par
exemple une sorte d’estimation moyenne. L’autre solution est d’introduire autant de ciné-
tiques que de "couples" de phases.
On pourrait également considérer des phases imbriquées les unes dans les autres : voir par
exemple la phase martensite comme une sous-structure de la phase R, au même titre que
les domaines magnétiques sont une sous-structure de la martensite dans les AMFM.
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On peut finalement imaginer prendre en compte les interactions mécaniques entre va-
riantes. Une telle prise en compte pourrait permettre un étalement des pics de DSC. Une
largeur de pic différente s’expliquerait ainsi par des interactions plus ou moins fortes entre
phases au cours de leur formation. Le paramètre A de la formule de Boltzmann traduit en
effet, entre autres, les effets mécaniques non considérés dans le modèle à l’échelle du
cristal.

3.4 Autres paramètres
3.4.1 Paramètres de l’hystérésis de germination

L’énergie de germination Lg est identifiée à partir des différences de température de
transformation ∆TRC au chauffage et au refroidissement (Lg = ∆sφ×∆TRC). Une mesure
DSC suffit à son identification.

3.4.2 Paramètres d’hystérésis magnétique statique

Les quatre paramètres kr, ka, cr, κ
g
0 (équations (2.37) et (2.38)) contrôlent le compor-

tement dissipatif selon l’approche de Hauser [Hauser, 2004]. Ils peuvent être identifiés de
façon à ajuster la description d’un cycle majeur d’hystérésis (figure 2.8) en l’absence de
contrainte ou de changement de phase, et à partir d’un état désaimanté.
kr (2.94) contrôle l’amplitude du champ coercitif, cr la première aimantation, ka (2.95) et
κ

g
0 la largeur et l’inclinaison du cycle d’hystérésis. κ

g
o est égal à 1 pour un état initialement

désaimanté. cr est identifié grâce à la connaissance de la perméabilité initiale du matériau.

FIG. 1. Characterization of a measured hysteresis loop by few phenomeno-FIGURE 2.8: Points caractéristiques sur une boucle d’hystérésis [Hauser, 2004]

La pente de la courbe d’aimantation initiale correspond à la susceptibilité initiale χ0
(figure 2.8). Hc et Msat définissent respectivement le champ coercitif et l’aimantation à
saturation (figure 2.8).

kr = µ0MsatHc (2.94)
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ka =
Msat

χ0Hc
(2.95)

3.4.3 Paramètres du modèle anisotherme

Pour rappel, l’équation obtenue si nous prenons en compte un transfert du VER vers
le milieu extérieur au VER est la suivante :

ρcp
∂T
∂t

= ∆hvψ̇+ k
S
V
(T0−T ) (2.96)

Nous pouvons résumer les paramètres intervenant dans la prise en compte de l’hysté-
résis thermique dans le tableau 2.3.

Param. Symboles
Échange thermique k S

V Cas adiabatique k = 0
Cas isotherme k = ∞

Masse Volumique ρ NiMnGa : pesée hydrostatique
NiTi : [Guénin, 1996]

Chaleur spécifique cp DSC

TABLE 2.3: Paramètres d’hystérésis thermique du modèle multiéchelle

4 Stratégie de validation du modèle
Nous avons présenté un modèle multiéchelle du comportement des alliages à mémoire

de forme. Tous les paramètres intervenant dans le modèle, ainsi que leur démarche d’iden-
tification ont été détaillés.
Nous allons évaluer qualitativement le modèle afin de voir s’il est à même de décrire les
spécificités du comportement liées à la transformation de phase et / ou la réorientation de
variantes de martensite. La démarche de validation portera également sur l’aspect quan-
titatif. Les variables internes du modèle sont les fractions volumiques de phase. Nous
souhaitons confronter les estimations du modèle à l’échelle du grain et à l’échelle du po-
lycristal. Nous avons pour cela mené des expériences sur des monocristaux de Ni - Mn
-Ga (AMFM) et des polycristaux de NiTi (AMF). Le choix de ces matériaux nous permet
également d’explorer plusieurs types de chargements multiphysiques (thermo - magnéto
- mécaniques).
Nous avons mis en place des dispositifs de mesure in - situ et ex - situ de fractions de
phase par diffraction des rayons X sous différentes sollicitations, en ayant pour objectif
de valider quantitativement et qualitativement le modèle.
Nous avons également confronté le modèle à des résultats expérimentaux de la littérature.
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La suite du manuscrit (chapitre 3 et chapitre 4) sera consacrée à la campagne expérimen-
tale qui a été menée sur les matériaux étudiés (NiTi : chapitre 3 et Ni - Mn - Ga : chapitre
4).
Le NiTi et le Ni - Mn - Ga nous servent de cas tests pour cette étude. Néanmoins, l’en-
semble de la démarche de modélisation et de la démarche expérimentale présentée par
la suite est applicable à tous les alliages à mémoire de forme (magnétiques et non ma-
gnétiques) ainsi qu’à des matériaux magnétiques ne présentant ni transition de phase, ni
réorientation de variantes.

Mesure et modélisation du comportement thermo-magnéto-mécanique des alliages à mémoire de
forme



Chapitre 3

Caractérisation in situ de la transition
martensitique : Etude d’alliages

polycristallins de NiTi

Dans ce chapitre, nous présentons la démarche de
caractérisation du comportement d’alliages polycristallins de

Ni-Ti. Les résultats expérimentaux sont progressivement
comparés aux estimations du modèle multiéchelle (présenté

au chapitre 2) à des fins de validation.
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1 Matériaux et identification des paramètres du modèle
Les expérimentations sont menées sur des échantillons polycristallins de nickel - ti-

tane (NiTi) quasi - équiatomique.
Pour rappel, à haute température, le NiTi est austénitique et présente une maille cubique
centrée monovariante [Bhattacharya, 2003]. La phase à basse température martensitique
est monoclinique et de plus faible symétrie (24 variantes) [Bhattacharya, 2003]. La trans-
formation de phase de l’austénite en martensite est exothermique et la transformation in-
verse endothermique. Ainsi, une analyse par DSC permet d’estimer les sauts d’enthalpie
et d’entropie associés à la transition de phase. Une double transition au refroidissement est
synonyme de l’existence d’une phase intermédiaire appelée phase R de maille trigonale
présentant 8 variantes [Bhattacharya, 2003].

1.1 Alliages utilisés
Nous avons travaillé sur deux lots fournis par la société NiTi France. Nous les nomme-

rons lotA et lotB. Sur chaque lot, des éprouvettes de différentes formes (plaques, éprou-
vettes haltères ou éprouvettes en croix) ont été mises en forme et usinées. Nous allons
présenter les spécificités de chaque lot par la suite.

1.1.1 Éprouvettes du lotA

1.1.1.1 Composition chimique Dans ce lot, le nickel - titane a une composition lé-
gèrement plus riche en nickel qu’en titane : Ni51at%Ti. La mesure de composition a été
effectuée par spectrométrie dans un microscope électronique à balayage. La composition
est homogène sur la zone scannée (300µm x 300µm).

1.1.1.2 Enthalpies libres et températures de transformation La mesure DSC est
reportée figure 3.1. Nous observons deux pics de transition au refroidissement, caracté-
ristiques de la présence de phase R. Un unique pic de transition est associé au passage de
la martensite vers l’austénite durant le chauffage. La DSC met en évidence l’hystéresis de
transformation entre le chauffage (TM→R→A=17,5◦C) et le refroidissement (TA→R=12,5◦C
et TR→M=-44,5◦C). Elle permet, lors du refroidissement, d’identifier la variation d’enthal-
pie associée à la transition de l’austénite à la phase R (∆hA→R=46.106 J.m−3) et de la
phase R à la martensite (∆hR→M=98.106 J.m−3) et donc d’estimer la variation d’entropie
entre l’austénite, la phase R et la martensite.

1.1.1.3 Orientation cristallographique La texture de l’austénite est obtenue directe-
ment par une mesure EBSD (figure 3.3). Cette texture discrète est représentée par une
série d’harmoniques sphériques (figure 3.2) [Bunge, 2013]. La mesure a été effectuée
sur une zone de 500µm x 500µm. La taille moyenne des grains est de 30µm (figure 3.3).
L’échantillon présente une texture isotrope transverse, en accord avec la technique de mise
en forme utilisée (forgeage).
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FIGURE 3.1: DSC des échantillons du lotA

FIGURE 3.2: Figures de pôles des échantillons du lotA : Direction <100>, Direction
<110>, Direction <111>
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FIGURE 3.3: Figure de pôles inverse (ND - direction normale) d’un échantillon issu du
lotA

1.1.1.4 Identification des paramètres du modèle multiéchelle Les paramètres du
matériau (tableau 3.1) et les paramètres de calcul (tableau 3.2) sont pour la plupart ob-
tenus par identification à partir de mesures effectuées durant cette étude. Les paramètres
élastiques de l’austénite ont été mesurés pendant un essai de traction (~F//~x) à une tempé-
rature de 30◦C. Le comportement élastique de la phase R et de la martensite est supposé
identique à celui de l’austénite.

Enthalpies Autres paramètres Paramètres de maille Propriétés
(106 J.m−3) ρ = 6500 kg.m−3 (nm) élastiques
∆hA→R = 46 [Guénin, 1996] Austénite Ex = 97 GPa

∆hR→M = 98+Lg a0 = 0,3015 νxy = 0,47
A→ R→M : Lg = 0 cp=700 J/kg/K Martensite

M→ R→ A : Lg = 23,4 DSC a = 0,2889 b = 0,412 Approximation
Entropies c = 0,4662 β = 96,8◦ isotrope

(106 J.m−3.K−1) V=1×1×1mm3 Phase R C11 = 559 GPa
∆sA→R = 0,16 S= 6 mm2 a = 0,302 α = 89,4◦ C12 = 495 GPa
∆sR→M = 0,28 C44 = 31.6 GPa

DSC DRX Essai de traction

TABLE 3.1: Propriétés du lotA : Ni51at%Ti et moyens expérimentaux utilisés pour les
obtenir
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FIGURE 3.4: lotA : figure de pôle du VER isotrope transverse de 169 grains utilisé pour
le modèle
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FIGURE 3.5: Comparaison essai - modèle lotA : DSC

Paramètres du modèle
A=B

6,15 . 10−7m3.J−1

Contrainte appliquée
0 MPa

pas de température
5 . 10−2K

TABLE 3.2: Paramètres de
calcul du modèle multié-

chelle pour le lotA

Des mesures DRX et DSC ont permis de mesurer les paramètres de maille ainsi que
les variations énergétiques associées à la transformation.
Nous avons pris en compte les variations d’enthalpie mesurées par DSC au refroidisse-
ment (∆hA→R et ∆hR→M) et au chauffage (∆hR→A = ∆hA→R et ∆hM→R = ∆hR→M +Lg). Le
paramètre A est identifié par rapport au pic unique de la DSC au chauffage (figure 3.5). Au
refroidissement, la simulation ne retranscrit pas la cinétique de la double transformation.
Le pic de simulation associé à la transformation de l’austénite à la phase R est bien plus
étalé que le pic expérimental.
Les calculs sont effectués sur un agrégat de 169 grains représentatif de la texture mesurée
par EBSD (voir figure 3.4).
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1.1.2 Éprouvettes du lotB

1.1.2.1 Composition chimique La composition en nickel - titane du lotB est quasi-
ment identique à celle du lotA (Ni50,8at%Ti).

1.1.2.2 Enthalpies libres et températures de transformation L’analyse DSC est
présentée figure 3.6. La double transition au refroidissement est synonyme de l’exis-
tence de la phase R. Un unique pic de transition est associé au passage de la martensite
vers l’austénite durant le chauffage. La DSC met en évidence l’hystéresis de transfor-
mation entre le chauffage (TM→R→A=17,5◦C) et le refroidissement (TA→R=3,3◦C TR→M
= -27,5◦C). La DSC permet d’identifier la variation d’enthalpie (∆hA→R=41.106 J.m−3

∆hR→M = 98.106 J.m−3) et donc d’estimer la variation d’entropie entre l’austénite, la
phase R et la martensite.
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FIGURE 3.6: DSC des échantillons du lotB

1.1.2.3 Orientation cristallographique Une analyse EBSD a été réalisée sur sur une
zone de 1000µm x 500µm. La figure de pôles représentée figure 3.7 montre une texture
isotrope transverse, très proche de la texture observée pour le lotA. La taille moyenne des
grains est de 30µm (figure 3.8).
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FIGURE 3.7: Figures de pôles des échantillons du lotB représentant les directions <100>,
<110> et <111>

FIGURE 3.8: Figure de pôles inverse (ND - direction normale) d’un échantillon issu du
lotB

1.1.2.4 Identification des paramètres du modèle multiéchelle Les paramètres ma-
tériau du lotB sont résumés dans le tableau 3.3. Les paramètres de calcul sont présentés
dans le tableau 3.4. Le modèle considère un agrégat de 81 grains représentatif de la texture
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mesurée par EBSD (figure 3.9). Nous avons pris en compte les variations d’enthalpie me-
surées par DSC au refroidissement (∆hA→R et ∆hR→M) et au chauffage (∆hR→A = ∆hA→R
et ∆hM→R = ∆hR→M +Lg).
On note un module d’élasticité beaucoup plus faible que celui du lotA.

Enthalpies Autres paramètres Paramètres de maille Propriétés
(106 J.m−3) cp=900 J/kg/K (nm) élastiques
∆hA→R = 41 DSC Austénite Ex = 46,7 GPa

∆hR→M = 98+Lg a0 = 0,301 νxy = 0,47
A→ R→M : Lg = 0 ρ = 6500 kg.m−3 Martensite

M→ R→ A : Lg = 16,5 [Guénin, 1996] a = 0,2883 b = 0,406 Approximation
Entropies c = 0,4667 β = 98,1◦ isotrope

(106 J.m−3.K−1) V=1×1×1mm3 Phase R C11 = 281 GPa
∆sA→R = 0,148 S= 6 mm2 a = 0,313 α = 91,4◦ C12 = 249 GPa
∆sR→M = 0,4 C44 = 15,8 GPa

DSC DRX Essai de traction

TABLE 3.3: Propriétés du lotB : Ni51at%Ti et moyens expérimentaux utilisés pour les
obtenir
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FIGURE 3.9: LotB : figure de pôle du VER isotrope transverse de 81 grains utilisé par le
modèle

Le paramètre A est identifié à partir du pic unique de la DSC au chauffage. La compa-
raison avec la DSC expérimentale (figure 3.10) montre bien que la valeur unique de A ne
permet pas de définir les cinétiques de transformation au refroidissement. On constate no-
tamment un étalement important des seuils de transformation entre l’austénite et la phase
R, comme pour le lotA.
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FIGURE 3.10: LotB : comparaison des DSC

Paramètres du modèle
A=B

7,75 . 10−7m3.J−1

Contrainte appliquée
0 MPa

pas de température
5 . 10−2K

TABLE 3.4: Paramètres de
calcul du modèle multié-

chelle pour le lotB

1.2 Calendrier d’essais

Certaines propriétés des deux lots d’échantillons (lotA et lotB) sont résumées dans
le tableau suivant (tableau 3.5). Nous pouvons noter qu’à température ambiante (25◦C),
les échantillons du lotB sont totalement austénitiques. A cette même température, les
échantillons du lotA sont constitués d’un mélange d’austénite et de phase R.

Compos. Texture présence Enthalpies Phases Éprouvettes
at% phase R 106 J.m−3 à Tamb = 25◦C

lotA Ni51Ti Isotrope Oui ∆hA→R=46 Austénite -haltères (1D)
transverse ∆hR→M=98 +phase R

lotB Ni50,8Ti Isotrope Oui ∆hA→R=41 Austénite -haltères (1D)
transverse ∆hR→M=98 -croix (2D)

TABLE 3.5: Résumé des caractéristiques des lots d’échantillons

Il est prévu sur chaque lot des mesures in - situ de diffraction aux rayons X sous char-
gements thermiques et /ou mécaniques (tableau 3.6). Pour rappel, l’utilisation de la DRX
nous permet de mesurer localement l’évolution des fractions de phases. Ces données ex-
périmentales doivent servir à la validation locale d’un modèle multiéchelle.
Nous disposons de deux lots d’échantillons de NiTi présentant des caractéristiques (tem-
pératures de transformation et enthalpies associées) différentes. Nous avons ainsi la pos-
sibilité d’explorer des cas de chargements différents et de questionner la robustesse du
modèle.
Les mesures DRX in - situ permettent d’avoir une simultanéité et une cohérence entre le
chargement et les résultats des diffractogrammes. Nous comptons par ailleurs utiliser des
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techniques non intrusives telles que la corrélation d’images numériques afin de complé-
ter l’information sur les fractions de phase par une mesure de l’évolution des niveaux de
déformation.

Mesures DRX in situ lotA lotB
Cycles chauffage - Refroidissement oui oui

Essais de traction oui oui
Essais de traction - compression non oui

Essais 2D non oui

TABLE 3.6: Bilan des mesures utilisant la diffraction des rayons X

2 Campagne expérimentale sur les échantillons du lotA

2.1 Cycles de chauffage - refroidissement
2.1.1 Suivi expérimental de la transformation sous chargement thermique

Nous avons réalisé un cycle de chauffage-refroidissement sans imposer de contraintes.
La commande en température a été faite à l’aide d’une platine Peltier (figure 3.11). Cette
platine peut atteindre au plus une température de 80◦C.

Goniomètre

Détecteur à gaz

Faisceau de rayons X

Echantillon

Platine Peltier

FIGURE 3.11: Montage DRX pour les mesures en température

Cette platine permet également un refroidissement de l’échantillon. Cependant, en
dessous de 0◦C, la formation d’une couche de givre conduit à l’apparition de pics de
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diffraction caractéristiques des cristaux de glace. La DSC indique que la martensite se
forme à des températures très inférieures. Afin de réaliser une transformation martensi-
tique complète, un flux d’azote liquide est utilisé. L’azote liquide a permis d’une part
d’assécher l’atmosphère autour de l’échantillon et ainsi empêcher la formation de glace.
D’autre part, la température atteinte grâce à l’azote liquide, de l’ordre de -200◦C, est suf-
fisante pour obtenir un état totalement martensitique. L’absence de système de contrôle
de la température ne nous permet pas d’obtenir des mesures intermédiaires entre 0◦C et
-200◦C.
L’acquisition est assurée par un détecteur courbe à gaz. Le faisceau de rayons X est généré
par un tube à rayons X utilisant une source de cobalt.
La figure 3.12 illustre les diffractogrammes obtenus lors du refroidissement. La démarche
d’identification ainsi que la liste des plans concernés pour chaque phase sont détaillées
dans l’annexe A.
Au début de l’essai, à 50◦C, les pics détectés correspondent aux plans caractéristiques de
l’austénite. Le pic le plus important (à 2θ =49,4◦) est le pic principal {110} de l’austénite.
Au cours du refroidissement, nous observons tout d’abord une diminution de l’intensité
des pics d’austénite dès 25◦C, puis les pics de phase R sont identifiables à partir de 10◦C.
Les pics de martensite sont détectés à -200◦C grâce à l’utilisation de l’azote liquide.
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FIGURE 3.12: LotA : évolution des diffractogrammes lors du refroidissement [Source
cobalt : 30kV 30mA /0 f aisceau = 1mm]

L’évolution du diffractogramme lors du chauffage (figure 3.13) illustre l’hystérésis
associée au retard de transformation. Les températures de transformation sont différentes
de celles obtenues au refroidissement. De plus, les pics de la phase R ne sont pas visibles.
Ces résultats, qui font supposer une transformation directe de la martensite en austénite
au chauffage, sont en accord avec l’analyse DSC.
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FIGURE 3.13: LotA : évolution des diffractogrammes lors du chauffage [Source cobalt :
30kV 30mA /0 f aisceau = 1mm]

L’analyse quantitative par DRX consiste à faire le lien entre les intensités diffractées par
les phases et leurs fractions volumiques. Dans la théorie des poudres, le ratio des fractions
de phases correspond au ratio des intensités mesurées. A contrario, en présence d’une
texture cristallographique ou d’une orientation préférentielle des grains, il est nécessaire
d’effectuer une correction des effets de texture avant de procéder à l’analyse quantitative.
Le détail de l’analyse quantitative des mesures DRX est présenté dans l’annexe A. Les
résultats sont confrontés aux estimations du modèle multiéchelle par la suite.

2.1.2 Estimations du modèle sous chargement thermique

La figure 3.14 compare les estimations du modèle aux fractions de phase mesurées
en fonction de la température. Le calcul est effectué pour le VER isotrope transverse de
169 grains (figure 3.4) avec les paramètres identifiés au début du chapitre pour le lotA.
Au refroidissement, le modèle prédit l’apparition intermédiaire de la phase R. Les valeurs
de fractions sont très proches de l’essai. Lors du chauffage, la transformation est quasi
directe de la martensite à l’austénite. La phase R apparaît très brièvement et en petite
quantité. Les tendances sont cohérentes et le modèle retranscrit l’évolution des fractions
de phases de manière satisfaisante.
Lors du refroidissement, le seuil de début de transformation de l’austénite est plus bas que
le seuil expérimental. La comparaison des DSC expérimentale et numérique (figure 3.5)
donne un élément de réponse. En effet, l’utilisation du paramètre unique A suppose une
cinétique de transformation identique quelles que soient les phases en jeu. Or, les ciné-
tiques de transformation de l’austénite à la phase R et de la phase R à la martensite (double
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pic de transformation au refroidissement sur la DSC expérimentale) sont très différentes.

−200 −150 −100 −50 0 50 100
0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

T(
o
C)

fr
a
c
ti
o

n

 

 

austenite(exp)

phase R(exp)

martensite(exp)

austenite

phase R

martensite

(a) Refroidissement

−200 −150 −100 −50 0 50 100
0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

T(
o
C)

fr
a
c
ti
o
n

 

 

austenite(exp)

phase R (exp)

martensite(exp)

austenite

phase R

martensite

(b) Chauffage

FIGURE 3.14: Comparaison essai - modèle lotA : évolution des fractions de phase en
fonction de la température : a) au refroidissement ; b) au chauffage [Conditions du calcul :

contrainte nulle ; pas=5 . 10−2 K]
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La figure 3.15 reporte l’évolution prévue par le modèle de chaque variante en fonction
de la température au chauffage (pointillés) et au refroidissement, pour un grain du VER.
Le résultat est similaire quel que soit le grain considéré. Comme attendu, le modèle prédit
des fractions équiprobables de variantes pour chaque phase ( 1

12× f M pour les 12 variantes
de martensite et 1

4 × f R pour les 4 variantes de la phase R).
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FIGURE 3.15: LotA : évolution des fractions de variantes en fonction de la température

2.2 Comportement pseudoélastique en contrainte uniaxiale
2.2.1 Tests de traction sur les éprouvettes du lotA

La deuxième série de mesure effectuée sur le lotA est un essai de traction uniaxiale
réalisé à la température (ambiante) de 30 ◦C. A cette température, le matériau se trouve
dans un état majoritairement austénitique. L’éprouvette utilisée est représentée figure 3.16.
Les éprouvettes sont sous forme d’haltères de 2mm d’épaisseur. Les mesures sont effec-
tuées en utilisant un des axes de la machine multiaxiale Astree du LMT (figure 3.17).

L’emploi de cette machine à deux vérins indépendants par axe permet d’une part de
maintenir un point central fixe, et d’autre part de solidariser le goniomètre de diffraction
sur l’axe vertical asservi de manière à maintenir la tâche focale au même point.
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FIGURE 3.16: Éprouvette 1D
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FIGURE 3.17: Montage DRX pour les mesures de traction sur Astree

La face supérieure de l’échantillon est électropolie afin d’y effectuer les mesures DRX.
La face inférieure, mouchetée, permet de prendre les images de corrélation. L’essai de
traction est réalisé avec un pilotage en déplacement à la vitesse v= 0,01 mm.s−1.

La figure 3.18.a montre l’évolution de la contrainte conventionnelle en fonction de
la déformation conventionnelle estimée à partir de la longueur utile et du déplacement
machine. La déformation augmente de manière homogène entre le point A et le point B.
Entre ces deux points, le comportement est quasi linéaire et correspond à l’élasticité de
l’austénite. La zone non linéaire qui suit marque le début de la transformation marten-
sitique. La transformation se poursuit entre les points C, D et E. Une grande part de la
déformation est recouvrée à la décharge.
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FIGURE 3.18: LotA : a) courbe contrainte - déformation conventionnelle ; b) échantillon
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FIGURE 3.19: LotA : cartographies des déformations εxx dans la zone d’intérêt (ROI)
suivant la direction de la traction obtenues par CIN [1pixel = 45µm]

L’utilisation de la corrélation d’images numériques (CIN) permet une bien meilleure
estimation des déformations et un accès à leur champ sur la zone utile de l’échantillon. La
zone choisie pour la corrélation est représentée dans la figure 3.19. Nous avons choisi de
représenter les champs de déformation longitudinale pour certains points caractéristiques
(points A, B, C, D et E indiqués sur la figure 3.18.a).
Des mesures DRX ont été effectuées dans la zone de corrélation pendant la traction uni-
axiale. La zone de mesure DRX est représentée dans la figure 3.19.
Nous avons effectué un deuxième cycle de charge - décharge afin d’obtenir des résultats
DRX pour des valeurs de contraintes supérieures à 340 MPa. Le pilotage a été réalisé en
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FIGURE 3.20: LotA : évolution des diffractogrammes lors du chargement de traction
[Source cobalt : 30kV 30mA]

déplacement jusqu’à 340 MPa. Nous avons ensuite effectué des paliers en effort.
Les résultats DRX mesurées à la température ambiante sont reportés figure 3.20. Ils
montrent un passage apparemment direct de l’austénite à la martensite. En effet, la défor-
mation de transformation de la phase R est beaucoup plus faible que celle de la martensite,
ce qui se traduit par un couplage plus faible. Nous observons également une sélection pri-
vilégiée des variantes dont l’axe principal de déformation est proche de la direction de
sollicitation en traction.
Les résultats DRX sont cohérents avec les observations obtenues par CIN (figure 3.19).
L’apparition des pics de martensite correspond à l’apparition de la bande de déformation
sur les images CIN. Lorsque la bande s’élargit pour couvrir toute la zone de mesure DRX,
les pics de martensite voient leur intensité augmenter. Puis ces pics se stabilisent quand
toute la zone de mesure DRX est traversée par la bande. Nous pouvons néanmoins no-
ter la persistance de pics d’austénite en fin de chargement. Ceci est caractéristique d’une
transformation incomplète.
Le diffractogramme de la martensite obtenue par traction est très différent de celui de la
martensite obtenue par refroidissement.
L’évolution de la température lors d’un essai à efforts imposés avec une vitesse v = 100
N.s−1 est reportée dans l’annexe E. Lors de cet essai, nous avons mesuré la température
grâce à un thermocouple placé dans la zone utile. Au cours de l’essai, la température de
l’échantillon est d’abord stable en amont de la transformation. Quand la transformation
martensitique est amorcée, la température augmente progressivement d’environ 9◦C (pour
une déformation longitudinale moyenne de 5%). Cela démontre la nécessité de prendre
en compte le caractère anisotherme du milieu pour les simulations de ce type d’essai.
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2.2.2 Comparaison Essai de traction-Modèle

Le modèle multiéchelle est un modèle de VER et non de structure. Il ne peut retrans-
crire ni le comportement moyen de l’échantillon pendant la traction ni la localisation en
bandes. Il doit pouvoir restituer en revanche le comportement de chaque point, à supposer
qu’on connaisse (ou qu’on évalue) le chargement thermomécanique en ce point.
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FIGURE 3.21: Zones utilisées pour la corrélation d’images dans la bande (zone 1 en bleu)
et en dehors de la bande (zone 2 en vert). Image donnée pour une contrainte appliquée

σ = 338 MPa

La figure 3.21 montre le champ de déformation mesuré par corrélation d’images nu-
mérique pour une contrainte appliquée de 338 MPa. Les zones 1 et 2 indiquées sur la
figure correspondent respectivement à une zone à l’intérieur de la bande de transforma-
tion et en dehors de cette bande. La courbe contrainte - déformation pour chacune de ces
zones est reportée figure 3.22. En dehors de la bande, la déformation stagne au voisi-
nage du seuil. Par contre, dans la zone 1, la déformation augmente jusqu’à atteindre 4,5%
environ.

Nous avons effectué une simulation en contraintes homogènes (CH) et une en schéma
auto-cohérent (AC) sur le VER isotrope transverse de 169 grains (figure 3.4). Ces simu-
lations utilisent les paramètres identifiés au début du chapitre pour le lotA. En dépit des
observations préalables et pour des raisons de simplification de calcul, les simulations
sont réalisées en conditions isothermes à T=30◦C. Les deux courbes sont reportées fi-
gure 3.22.
Le calcul en contraintes homogènes prédit des déformations beaucoup plus importantes
que le schéma auto - cohérent. En effet, en contraintes homogènes, le couplage est éli-
miné. Le VER se comporte comme un agrégat de grains sans interactions. La déformation
de saturation atteinte (environ 10%) est proche de celle d’un monocristal. Le calcul auto-
cohérent prédit une déformation à saturation beaucoup plus raisonnable (environ 6,5%).
Autant l’utilisation de l’hypothèse de contraintes homogènes conduit à une sous - estima-
tion des contraintes, autant l’approximation auto - cohérente les surestime. Le tenseur de
Hill est en effet calculé en utilisant une matrice élastique dans l’approche auto - cohérente.
Les évolutions des fractions de phase obtenues par simulation sont reportées figure 3.23.
Pour les deux simulations, le matériau présente un pourcentage initial de phase R de 15%.
Et ce pourcentage, d’abord stable au début du chargement, diminue avec l’apparition de
la martensite. Le passage à 50% de martensite s’effectue pour une contrainte de 320 MPa
en contraintes homogènes contre 520 MPa en calcul auto - cohérent. Le comportement

Mesure et modélisation du comportement thermo-magnéto-mécanique des alliages à mémoire de
forme



108
Caractérisation in situ de la transition martensitique : Etude d’alliages polycristallins de

NiTi

0 0.05 0.1 0.15
0

100

200

300

400

500

600
σ

 (
M

P
a
)

ε
Longi

 

 

Exp.: zone 2

Exp.: zone 1

Calcul: CH

Calcul: AC

FIGURE 3.22: Courbes contrainte - déformation estimées par le modèle en contraintes
homogènes (CH) et en schéma auto-cohérent (AC) et comparaison avec les points expé-

rimentaux des zones 1 et 2 [conditions de calcul : pas=1MPa, T=30◦C]

simulé lors de la décharge est superélastique.
Il est intéressant de remarquer que les solutions en contrainte homogène et en schéma auto
- cohérent élastique entourent le résultat expérimental (par exemple en ce qui concerne la
contrainte plateau). La prise en compte d’un module modifié (à l’image d’une adaptation
élastoplastique) permettrait sans doute d’obtenir un résultat numérique plus en accord
avec les résultats expérimentaux.
Les comparaisons du modèle avec les mesures expérimentales sont présentées figure 3.22.
Les courbes ont en commun un comportement linéaire au début du chargement suivi d’une
non linéarité associée au début de la transformation. Nous constatons que les seuils de dé-
but de transformation prévus par le modèle sont plus bas que les seuils expérimentaux. Ce
résultat peut s’expliquer par une valeur sans doute inadaptée du paramètre A. La valeur
du paramètre A joue un rôle important. Ce paramètre a été identifié sur le pic de DSC au
chauffage (figure 3.5). L’allure de la transformation en température est bien représentée au
chauffage, mais pas au refroidissement. Les pics de transformation au refroidissement ap-
paraissent très étalés. Ainsi, l’apparition de la phase R comme de la martensite est prédite
pour des valeurs de seuils plus basses que les valeurs expérimentales. Ce raisonnement
permet également d’expliquer le pourcentage initial de phase R assez important prédit par
les simulations. En effet, selon les estimations du modèle (figure 3.23), la phase R, pré-
sente à 15% au début de l’essai, disparaît avec l’apparition de la martensite. Ce résultat est
partiellement en accord avec les observations DRX. En effet, aucun pic caractéristique de
la phase R n’est identifié pendant la traction. Mais aucun pic de phase R n’est également
détecté au début de la mesure. Ainsi, la fraction initiale de phase R prévue par le modèle
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FIGURE 3.23: LotA : fractions de phase d’austénite (A), de phase R (R) et de martensite
(M) estimées par le modèle unifié en traction a) contraintes homogènes ; b) schéma auto -

cohérent

serait surestimée.
Nous remarquons néanmoins une évolution de la transformation très différente entre l’ex-
périence et les simulations. Sur les résultats expérimentaux, le module tangent est quasi-
ment nul, ce qui est caractéristique d’une transformation instantanée (en effort imposé).
D’après le constat expérimental, dès qu’une bande traverse la zone de mesure, cette der-
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nière devient majoritairement martensitique. Les résultats de DRX en sont une confirma-
tion. Ces comparaisons doivent cependant être considérées avec prudence puisque nous
rappelons qu’il s’agit d’une part d’un essai expérimental hétérogène et d’autre part d’un
modèle de VER. L’état de contrainte dans la bande et à l’interface bande / matrice austé-
nitique n’est par exemple pas connu exactement.

3 Campagne expérimentale sur les échantillons du lotB

3.1 Cycles de chauffage - refroidissement
3.1.1 Suivi expérimental de la transformation sous chargement thermique

Le suivi expérimental de la transformation sous chargement thermique a été réalisé au
sein d’un diffractomètre muni d’une enceinte à atmosphère contrôlée dans laquelle nous
faisons circuler de l’azote liquide en flux continu (infrastructure de l’ICMPE Thiais).
L’échantillon repose sur un porte-échantillon en cuivre muni d’un thermocouple pour la
mesure de température. Cette technique permet d’observer la transformation à des tem-
pératures intermédiaires entre 0◦C et -200◦C. Les mesures DRX sont effectuées à tem-
pérature stabilisée. Du fait de la petite taille de l’échantillon par rapport à celle du porte
- échantillon, ce dernier est également impacté par le faisceau RX. De ce fait, des plans
du cuivre sont présents dans le diffractogramme. Le dispositif expérimental est repré-
senté sur la figure 3.24. La source utilisée pour cette mesure est une source au cuivre
(λKα = 0,154nm).

(a) (b)

FIGURE 3.24: Diffractomètre avec contrôle de température : Thiais a) équipement RX
ICMPE Thiais ; b) chambre avec azote liquide

La comparaison de l’évolution des diffractogrammes au chauffage (figure 3.25.b) et
au refroidissement (figure 3.25.a) montre d’une part la différence des seuils entre les deux
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FIGURE 3.25: LotB : évolution des diffractogrammes lors du refroidissement [Source
cuivre : 40kV 40mA]
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trajets. Elle permet surtout de confirmer la non - apparition de la phase R au chauffage et
la transformation directe de la martensite en austénite. Ainsi la phase R apparaît comme
une étape intermédiaire lors du refroidissement mais elle n’est pas présente au chauffage.
Les températures étudiées varient de +30◦C à -67◦C.
Les pics de cuivre provenant du porte - échantillon sont visibles sur les diffractogrammes.
Il s’agit de pics assez intenses en comparaison des pics du NiTi. Néanmoins, ils ne coïn-
cident pas avec les plans diffractants de l’austénite. Ces pics ne sont affectés d’aucune
transformation et présentent un léger décalage de leur position au chauffage et au refroi-
dissement du fait de l’expansion thermique que subit le porte - échantillon.

3.1.2 Estimations du modèle sous chargement thermique

Le calcul est effectué sur le VER isotrope transverse de 81 grains (figure 3.9). Les
paramètres définis pour le lotB en début de chapitre sont utilisés. Le pas de température
est de 5.10−2 K. Aucune contrainte mécanique n’est imposée.
La comparaison de l’évolution des fractions de phases mesurée et simulée est représentée
en figure 3.27 et figure 3.28.
Au refroidissement, le modèle est cohérent avec l’expérience en prédisant une double
transformation austénite→ phase R→ martensite. De même, le modèle et l’expérience
sont en accord sur le fait que la nucléation de la martensite intervient avant la fin de la
transformation de l’austénite en phase R.
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FIGURE 3.27: Comparaison essai - modèle lotB : évolution des fractions de phase en
fonction de la température au refroidissement

Le seuil de début de transformation de l’austénite en phase R prédit par le modèle est
plus bas que le seuil expérimental. Le choix du paramètre A est déterminant. Ce dernier
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a été identifié sur le pic unique de la DSC au chauffage (figure 3.10). Ce choix a altéré
la représentation des cinétiques de transformation au refroidissement, avec notamment un
étalement important du premier pic de DSC simulé (correspondant à la transformation de
l’austénite en phase R) en comparaison avec le pic expérimental. Nous observons cet effet
sur les évolutions de fractions de phases.
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FIGURE 3.28: Comparaison essai - modèle lotB : évolution des fractions de phase en
fonction de la température au chauffage

Lors de la transformation inverse, la mesure montre l’absence de phase R au chauf-
fage. A contrario, le modèle prédit une apparition concomitante de l’austénite et de la
phase R. Sur les résultats de simulation, la phase R apparaît dans des proportions faibles
(de l’ordre de 10%) avant de disparaitre en faveur de l’austénite. Nous pouvons critiquer
ce résultat par rapport aux choix effectués pour la modélisation de l’hystérésis de ger-
mination. Afin de représenter cette hystérésis, nous avons pris en compte une énergie de
germination Lg. Néanmoins, celle - ci affecte uniquement la transition martensitique. La
transformation associée à la phase R est supposée strictement réversible. Ainsi, pour le
modèle, le pic unique de transformation au chauffage est une superposition (des pics asso-
ciés à la nucléation de la phase R et de l’austénite). Or, les mesures de fractions de phase
par DRX montrent bien que la phase R n’apparaît pas du tout au chauffage sur ce lot.
Le modèle d’hystérésis choisi, d’une formulation assez simple, est ainsi mis en défaut
dans le cas d’une transformation multiphasée.
Les fractions de variantes pour chaque phase, calculées par le modèle, sont équiprobables
( 1

12× f M pour les 12 variantes de martensite et 1
4× f R pour les 4 variantes de la phase R).

Elles sont tracées figure 3.29.
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FIGURE 3.29: LotB : évolution des fractions de variantes en fonction de la température

3.2 Comportement pseudoélastique en contrainte uniaxiale
3.2.1 Comportement mécanique sous traction uniaxiale

Les essais sont réalisés sur une machine d’essai appelée mini - Astree. Il s’agit d’une
mini machine de bitraction (fabricant : Deben) possédant quatre vérins indépendants avec
une charge maximale par axe de 2kN. Les caractéristiques de la machine sont détaillées
en annexe B. Les échantillons utilisés ont une épaisseur de 300µm et une longueur utile de
10mm figure 3.30. Les têtes d’éprouvette sont creusées de deux trous pour la fixation par
vis ainsi que d’un trou central permettant de régler l’alignement sur l’axe de la machine
grâce à des pions (figure 3.31.b).

Le montage expérimental correspond à la figure 3.31.a. Les essais sont réalisés à tem-
pérature ambiante, soit à T = 26,2◦C. L’essai est effectué en déplacement imposé. La
vitesse de sollicitation est de v=0,001mm.s−1.

Nous utilisons la corrélation d’images numériques (CIN) afin de mesurer les champs
de déplacements dans la zone utile de l’échantillon. Une caméra PCO Edge permet la
prise d’images. La zone utile de l’échantillon est mouchetée à l’aide d’une bombe de
peinture. Un éclairage est utilisé pour améliorer le contraste sur la zone d’intérêt.
La courbe effort - déplacement est reportée figure 3.32.
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FIGURE 3.30: Échantillons 1D du lotB (dimensions en mm) :~x // RD

(a) (b)

FIGURE 3.31: a) Montage mini Astree avec camera de mesure CIN ; b) échantillon 1D

Cette courbe est d’abord linéaire entre les points A, B et C. Sur cette portion de courbe,
l’austénite présente en début d’essai se déforme élastiquement. Au point D, nous remar-
quons une chute des valeurs d’effort. Ce phénomène est souvent caractéristique d’un dé-
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FIGURE 3.32: Courbe Force - déplacement Fx−Ux

but de localisation dans la zone étudiée. La transformation définit un profil quasi linéaire
entre les points E, F, G et H. Au point H, l’effort appliqué est diminué jusqu’à atteindre
une valeur quasi nulle en fin d’essai. Les trajets à la charge et à la décharge définissent
une courbe hystérétique. Le comportement est pseudoélastique.

FIGURE 3.33: Zone de corrélation
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FIGURE 3.34: Champs de déformation εxx

Nous avons ensuite choisi de représenter les champs de déformation εxx obtenus par
CIN (figure 3.34) pour certains points caractéristiques (points indiqués sur la figure 3.32
avec les valeurs de contrainte associées). La zone choisie pour la corrélation est représen-
tée dans la figure 3.33.
Au point A, le champ de déformation est homogène avec des valeurs de déformations
quasi nulles. Aux points B et C, quelques points en surbrillance laissent penser à une
transformation diffuse. Une bande unique de transformation apparaît au point D à 240
MPa. Puis celle - ci s’élargit sur une grande partie de la zone utile entre les points E et
H. En parallèle, une transformation diffuse est observée sur le reste de l’échantillon, sans
nucléation d’une nouvelle bande.
Au début de la décharge, au point I, les valeurs de déformation dans la bande et en dehors
de la bande diminuent. La bande se rétrécit entre les points J et K avant de disparaître au
point M, en fin de décharge. Des déformations résiduelles persistent dans l’échantillon au
point M.

3.2.2 Essai de traction uniaxiale avec mesures DRX in - situ

La machine mini - Astree, du fait de sa taille et de son faible encombrement peut être
placée sous la DRX pour des mesures simultanées de DRX lors de la traction. Le pilotage
peut être réalisé en déplacement ou en force. Ce second essai est effectué avec une tem-
pérature ambiante T = 25,6◦C en utilisant une vitesse de déplacement v=0,001mm.s−1.
Une source au cobalt est utilisée pour les mesures DRX. Un filtre de nickel placé sur le
détecteur permet de filtrer le rayonnement Kβ.

Il n’est pas possible de positionner la caméra pour la mesure de corrélation d’images
au dessus de l’éprouvette. Un cube polariseur, constitué de deux prismes mis en contact à
45◦ par un revêtement diélectrique, est placé au dessus de l’échantillon. La caméra peut
alors être placée horizontalement.
La zone de mesure DRX est dépourvue de mouchetis (figure 3.35). En effet, le mouchetis
donne lieu à des pics de diffraction qui peuvent fausser la mesure.
Nous constatons de plus l’existence d’une occultation d’une partie du détecteur courbe par
les mors de la machine. Les pics de plus forte intensité (dans la plage 2θ = [40◦;50◦]) ne
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FIGURE 3.35: a) Montage de mesure RX in situ lors d’un essai de traction ; b) position-
nement de l’ensemble machine + échantillon

sont pas captés. Afin de corriger ce problème, nous avons incliné l’ensemble du dispositif
(machine + échantillon) d’un angle de 13◦ (figure 3.35.b).
Pour effectuer une mesure DRX, le déplacement est maintenu constant et la prise de photo
est arrêtée. Nous attendons la fin de la relaxation et une stabilisation de la courbe effort -
déplacement. Cette étape dure 30 à 40 minutes en moyenne. Puis nous faisons une mesure
DRX d’une durée de 5 minutes. L’essai ainsi que la prise de vue reprennent à la fin de la
mesure DRX.
La figure 3.37 représente la contrainte appliquée en fonction de la déformation mesurée
par corrélation d’images. La zone de mesure de la corrélation est visible sur la figure 3.36.

1

2

F

masque

FIGURE 3.36: Echantillon 1D avec une zone sans mouchetis pour la mesure DRX et une
zone de mesure de corrélation
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FIGURE 3.37: Courbe contrainte conventionnelle - déformation mesurée par corrélation
d’images suivant l’axe de traction sur la zone de corrélation représentée en figure 3.36

(masque non pris en compte)

La courbe est d’abord linéaire entre les points A et B. Au point C, nous observons un
saut de contrainte caractéristique d’un début de localisation dans la zone de corrélation.
Nous effectuons des mesures DRX aux points A, B, D, E et F lors de la charge. Nous re-
marquons plus particulièrement une diminution de la contrainte lors des pauses associées
aux mesures DRX. Néanmoins, elle semble moins marquée avant la transformation (au
point B) que pendant la transformation (aux points D, E et F).
Lors de la décharge, l’allure de la courbe, d’abord linéaire jusqu’au point G, devient par
la suite non linéaire. La relaxation associée aux pauses est observée aux points G et H.
Néanmoins, après la mesure DRX au point I, nous remarquons plutôt une légère augmen-
tation de la contrainte. Afin de vérifier cette tendance, nous avons effectué une pause sans
mesure DRX au point I’. Lors de la pause, la contrainte a légèrement augmenté. Nous
pouvons expliquer ce phénomène en considérant les transferts thermiques lors de la trans-
formation martensitique. Lors de la charge, la transformation de l’austénite en martensite
est exothermique. Lorsqu’on maintient la sollicitation (pendant les pauses), la chaleur as-
sociée à la transformation est dissipée. Le matériau retrouve un nouvel état d’équilibre
caractérisé par une contrainte plus basse.
Le phénomène est inversé lors de la décharge. La martensite créée lors de la charge se
transforme en austénite. Cette transformation est endothermique. Lors des pauses, la tem-
pérature est régulée et revient au niveau de la température ambiante. La température de
l’échantillon augmente donc légèrement, traduisant un nouvel état d’équilibre.
Au point J, quasiment toute la déformation est recouvrée.

Nous pouvons compléter ces informations par l’observation des mesures DRX et des
champs de déformation mesurés par CIN.
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FIGURE 3.38: LotB : évolution des diffractogrammes lors de la charge [Source cobalt :
30kV 30mA /0 f aisceau=0,5mm]
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FIGURE 3.39: Champs de déformation ε11 sur la zone de corrélation représentée en fi-
gure 3.36 pendant la charge

Au début de l’essai (T = 25,6◦C et σ = 0 MPa), le NiTi est principalement austéni-
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tique. Seuls les plans d’austénite sont détectés par DRX (figure 3.38).
Au point B, le champ de déformation est homogène (figure 3.39). Les plans d’austénite
translatent légèrement vers la droite du fait de la traction qu’ils subissent.
Au point C, une bande de localisation apparaît dans la fenêtre de corrélation. Ceci est
en accord avec le saut de contrainte observé sur la courbe contrainte - déformation (fi-
gure 3.36). Nous n’avons pas effectué de mesure DRX en ce point.
Au point D, la bande de localisation s’élargit. Néanmoins, elle n’a pas encore atteint la
zone de mesure DRX. De ce fait, sur le diffractogramme, nous observons toujours les
plans d’austénite qui continuent de translater. Nous commeno̧ns à détecter des pics de
martensite au point D. En effet, la zone de mesure DRX se trouve à présent dans la bande
de localisation qui a continué de s’élargir (figure 3.39).
Les pics de martensite évoluent très peu dans cette bande de transformation. Les diffracto-
grammes au point E et au point F sont quasiment identiques. La bande de transformation
continue de s’élargir entre les deux points.
Nous ne remarquons pas l’apparition des pics de phase R dans la mesure DRX.
La transformation n’est cependant pas complète et il subsiste de l’austénite même au sein
de la bande de transformation. Cela se traduit par la persistance sur le diffractogramme
du pic d’austénite {110}.
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FIGURE 3.40: LotB : évolution des diffractogrammes lors de la décharge [Source cobalt :
30kV 30mA /0 f aisceau = 0,5mm]

Au début de la décharge (figure 3.40), nous observons bien que l’échantillon est prin-
cipalement martensitique dans la zone de mesure DRX. Les champs de déformation (fi-
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FIGURE 3.41: Champs de déformation ε11 sur la zone de corrélation représentée en fi-
gure 3.36 pendant la décharge

gure 3.41) et les diffractogrammes (figure 3.40) évoluent à peine entre les points F et G.
Au point H, la bande commence à rétrécir et la valeur de déformation diminue dans la
bande. En accord avec ce résultat, nous remarquons une diminution de l’intensité des pics
de la martensite et une augmentation de l’intensité des pics de l’austénite.
Au point I, la zone de localisation continue de diminuer, ainsi que les valeurs de déforma-
tion. Nous n’effectuons pas de mesure DRX en ce point.
Au point J, la bande de transformation a disparu. Seuls les plans d’austénite sont détectés
par DRX. L’échantillon redevient donc complètement austénitique dans la zone de mesure
DRX. Il subsiste néanmoins des points isolés dans l’échantillon qui présentent un niveau
de déformation important. Le comportement est quasi réversible.

3.2.3 Comparaison Essai - Modèle

Nous avons reporté figure 3.43.a la contrainte en fonction de la déformation moyenne
au voisinage de la zone de mesure DRX (figure 3.42). En effet, l’absence de mouchetis sur
la zone de mesure DRX empêche toute estimation par corrélation d’images. Le masque
noir qui délimite la zone sans mouchetis n’est naturellement pas pris en compte pour
l’estimation des déformations.

Le comportement en traction est simulé par le modèle unifié en utilisant un pas de
contrainte de 10 MPa. Le calcul est isotherme. La température de référence est fixée à la
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FIGURE 3.43: LotB : comparaison des courbes contrainte - déformation estimée par le
modèle et mesurée expérimentalement

température ambiante au cours de l’essai, soit T=26◦C. Nous utilisons le VER isotrope
transverse de 81 grains déduit des mesures EBSD sur le matériau. Nous avons retranscrit
la courbe de comportement simulé en schéma auto - cohérent et en contrainte homogène.
La courbe expérimentale est comparée au modèle figure 3.43.
Comme pour le lotA, le niveau de contrainte au plateau se situe entre les deux estimations.
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FIGURE 3.44: LotB : fractions de phase estimées par le modèle unifié en traction a)
contraintes homogènes ; b) schéma auto - cohérent

Des deux approches, la simulation utilisant l’hypothèse de contrainte homogène permet
d’obtenir une contrainte plateau néanmoins beaucoup plus proche de l’expérience. La
faible dimension des éprouvettes (sollicitant nettement moins de grains par unité de sur-
face que pour le lotA) n’y est peut être pas étranger. Les déformations dans le cas de
contrainte homogène, très importantes, se rapprochent d’un cas monocristallin (plus de
11%). La déformation à saturation pour le schéma auto - cohérent est plus raisonnable
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(environ 8%). Elle reste néanmoins très importante. Sur ce matériau, la valeur maximale
mesurée après saturation lors d’un essai de traction est inférieure à 6%. Le modèle né-
glige les sources d’incompatibilité telles que les joints de grains ou les interfaces entre
variantes. La différence entre les niveaux de déformation peut provenir de cette simplifi-
cation du modèle.
Les évolutions de fractions de phase prédites par le modèle sont reportées figure 3.44. Le
modèle prévoit une fraction initiale de phase R de 6%. Cette fraction augmente au début
du chargement et atteint 15% en schéma autocohérent et en contrainte homogène. L’évo-
lution des fractions de phase R correspond au "coude" sur la courbe de comportement.
La composition en phase R diminue avec l’apparition de la martensite. A saturation, il
ne subsiste que de la martensite. Une fraction de martensite de 50% est atteinte pour une
valeur de contrainte de 440 MPa en schéma auto - cohérent et 220 MPa en contrainte
homogène. On peut remarquer que le comportement à la décharge est superélastique. En
fin de simulation, le VER retrouve les fractions initiales d’austénite et de phase R.
Lors des mesures DRX, aucun pic appartenant à la phase R n’a été detecté dans la zone
de mesure. D’ailleurs, les courbes expérimentales ne présentent pas le "coude" caracté-
ristique de la nucléation de la phase R. Le modèle prédit un seuil de transformation de
l’austénite en phase R plus bas que le seuil réel, ce qui se traduit par une surestimation de
la présence de phase R.

3.3 Surfaces seuils de transition en traction-compression biaxiale

3.3.1 Objectifs de la campagne de mesure

Nous souhaitons dans cette partie explorer des cas de chargements biaxiaux propor-
tionnels. Nous utilisons à cette fin la machine biaxiale mini - Astree, décrite dans la partie
précédente. Les mesures sont effectuées sur un échantillon en croix dont le schéma est
donné figure 3.45.

Nous allons utiliser la corrélation d’images numériques (CIN) afin d’accéder aux
champs de déplacements dans la zone utile de l’échantillon 2D. Nous pourrons ainsi com-
parer les champs de déformations pour des contraintes uniaxiales et pour des contraintes
biaxiales. Nous nous servirons alors d’un critère pour définir le seuil de transformation
lors des différents cas de chargement. Ce seuil sera confronté à une estimation basée sur
des mesures de diffraction des rayons X in situ.

3.3.2 Montage de mesure

La figure 3.46.a montre la machine biaxiale en position d’essai. La zone utile des
échantillons 2D est un disque d’épaisseur 300µm et de rayon 1,5mm (figure 3.46.b). Nous
utilisons lors des essais une commande en déplacement moyen par axe avec un asservis-
sement du point central (dont le déplacement est maintenu nul). Une caméra PCO Edge
est utilisée pour la prise d’images CIN. Un mouchetis est appliqué sur l’échantillon avec
une bombe. Un éclairage est utilisé pour améliorer le contraste sur la zone de mesure.
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poinçon

FIGURE 3.45: Échantillons 2D du lotB (dimensions en mm) :~y // RD

3.3.3 Choix de la vitesse de sollicitation

Nous avons pu voir que pour les échantillons du lotA la transformation induite pen-
dant un essai de traction pouvait s’accompagner d’une élévation de température de l’ordre
de 9◦C (voir annexe E).
Notre objectif est de travailler avec des variations de température inférieures à 1◦C lors
des sollicitations mécaniques biaxiales sur les échantillons du lotB. Nous avons effectué
dans ce but des essais de traction préalables, utilisant une machine uniaxiale asservie en
déplacement, en mesurant la température à l’aide d’une caméra IR pour plusieurs choix
de vitesses de sollicitation. Les mesures sont effectuées sur un échantillon 2D à la tem-
pérature ambiante (T = 28,5◦C). Durant la charge, pour une vitesse v=0,001mm.s−1, la
température dans la zone utile évolue de moins de 1◦C pendant la transformation pour une
déformation longitutinale maximale εxx = 6,01%. Le détail de cette mesure est présenté
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FIGURE 3.46: a) Montage mini - Astree + Caméra ; b) échantillon 2D

en annexe E.
Avec la même température ambiante (T=28,5◦C) et une vitesse 10 fois plus importante
(v=0,01mm.s−1), la température de la zone utile évolue de moins de 1,5◦C pour une dé-
formation longitutinale maximale εxx = 7,1%.
A cette même vitesse de sollicitation, un echantillon 1D soumis à un essai de traction voit
sa température augmenter d’une valeur inférieure durant la transformation martensitique.
En effet, les échantillons 1D présentent une surface d’échange plus importante.
L’ensemble des mesures présentées par la suite seront effectuées à des vitesses de sollici-
tation de l’ordre de v=0,001mm.s−1.

3.3.4 Détermination des seuils de transformation par un offset de déformation
équivalente

3.3.4.1 Estimation de la contrainte dans la zone utile Les données accessibles lors
des mesures multiaxiales sont les valeurs d’effort et de déplacement des vérins, ainsi que
la déformation dans la zone utile mesurée par CIN. L’échantillon présente une complexité
de forme et des changements d’épaisseur. Nous ne pouvons pas déduire directement la
contrainte dans la zone utile à partir des données d’efforts sur les vérins. Par contre, nous
connaissons la géométrie de l’échantillon et les paramètres du comportement élastique
linéaire (module d’Young, coefficient de Poisson). Nous pouvons utiliser ces informations
dans le logiciel de calcul élements finis Abaqus afin de prédire la valeur de contrainte
dans la zone utile à partir d’un calcul élastique (annexe B). Nous avons ainsi pu définir
une matrice de passage (Eq(3.1)) qui donne les contraintes moyennes (en MPa) dans la
zone utile en fonction des forces moyennes appliquées (en Newton). Cette estimation a
été vérifiée lors d’un chargement uniaxial.
Les contraintes estimées ne sont valables que dans un cadre d’élasticité linéaire. Elles sont
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caduques quand apparaît la non linéarité induite par la transformation martensitique.(
σ11
σ22

)
=

(
m1 m2
m2 m1

)
∗
(

F1
F2

)
m1 = 0,3443mm−2 m2 =−0,1436mm−2 (3.1)

3.3.4.2 Critères de seuil Le critère de définition du seuil se présente sous la forme
d’un offset par rapport à la déformation équivalente de Levy - Mises (figure 3.47.b). La
déformation équivalente de Levy - Mises est calculée à partir des champs de déformation
mesurés par CIN. On s’intéresse à la valeur moyenne sur la zone d’intérêt (figure 3.47.a)
qui est inscrite dans la zone utile de l’échantillon. Nous ferons les estimations de seuils
en considérant des valeurs d’offset entre 1.10−4 et 5.10−4.
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FIGURE 3.47: a) Échantillon 2D avec zone de corrélation (rectangle rouge) [1pixel =
6,78µm] ; b) détermination du seuil par un offset de la déformation équivalente de Levy -

Mises

3.3.4.3 Trajets de chargement L’éprouvette 2D a été dimensionnée pour faire des
chargements dans tout l’espace des contraintes biaxiales jusqu’à ±2kN sans flamber. Les
trajets effectués sont visibles sur la figure 3.48. Afin d’éviter une sollicitation trop im-
portante et l’accumulation de déformations résiduelles, nous essayons de ne pas mener
les essais trop au delà du seuil de transformation. A cette fin, l’essai est arrêté manuelle-
ment quand l’opérateur détecte une non linéarité sur les courbes effort - déplacement. La
température ambiante en début d’essai est de T = 27◦C. La vitesse de sollicitation est de
l’ordre de v=0,001mm.s−1.
Toutes les mesures sont effectuées sur le même échantillon à la suite, la même journée, et
dans l’ordre des numéros indiqués figures 3.48 et 3.49.
Les détails du chargement (évolution de la déformation moyenne de Levy - Mises en
fonction de l’effort sur chaque axe) sont représentés sur la figure 3.50 pour certains char-
gements. Chaque point correspond à une image CIN.
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FIGURE 3.49: Chargements 2D en contraintes

3.3.4.4 Anisotropie du matériau Nous avons mesuré le comportement suivant les
deux axes des éprouvettes 2D. Pour cela, nous avons effectué le même essai (chargement
2 - figure 3.50.a) sur l’échantillon 2D en le positionnant à 0◦ (Axe 1) et 90◦ (Axe 2). Le
chargement a d’abord été appliqué suivant l’axe 2. Les résultats montrent un comporte-
ment élastique similaire (figure 3.51.a). Néanmoins, la pente de transformation martensi-
tique est plus importante sur l’axe 2. Nous avons comparé ces mesures aux estimations
du modèle en schéma auto - cohérent et en contrainte homogène (figure 3.51.b). Le calcul
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FIGURE 3.50: Efforts appliqués en fonction de la déformation équivalente de von Mises

est isotherme et est effectué sur le VER de 81 grains utilisé précédemment. La tempéra-
ture de simulation est T=26◦C avec un pas de contrainte de 1 MPa. La prise en compte
de la texture mesurée par EBSD suffit pour constater une légère différence du comporte-
ment suivant les deux axes de l’échantillon (figure 3.51.b). L’estimation auto - cohérente
semble plus en accord avec l’expérience que l’estimation en contrainte homogène.
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FIGURE 3.51: a) Courbes Effort - Déformation équivalente de Levy - Mises : traction
sur une éprouvette 2D ; b) courbe Contrainte - déformation longitudinale de traction :

Estimation du modèle

3.3.4.5 Répétabilité Il est très important de vérifier que les mesures faites sont répé-
tables. En effet, l’histoire du chargement pourrait influencer le résultat.
Nous avons répété le même essai deux fois d’affilée (chargement 14 - figure 3.50.d) pen-
dant une deuxième journée de mesure sur le même échantillon. Il s’agit du même échan-
tillon que celui utilisé pour la première série de trajets de chargement. La température
ambiante pour ces essais est de T=25,9◦C.
Les 2 mesures correspondant au chargement 14 donnent des résultats similaires reportés
figure 3.52.

3.3.4.6 Prise en compte des déformations résiduelles Toutes les mesures sont effec-
tuées sur le même échantillon à la suite sur la même journée. Nous avons accès aux états
de déformations à la fin de chaque chargement grâce à la mesure de corrélation. Ainsi
entre deux essais, l’échantillon accumule une déformation qui peut accélérer ou retarder
l’apparition de la transformation lors du chargement suivant. Les mesures de ces défor-
mations par corrélation d’images ont montré qu’elles étaient du même ordre de grandeur
que les offsets de déformation recherchés (figure 3.53). Ceci confirme l’importance de
leur prise en compte.

3.3.4.7 Surfaces seuils de bitraction - bicompression Les seuils sont définis par rap-
port à un offset. Les valeurs d’offset prises en compte sont de 1.10−4, 2.10−4 et 5.10−4.
Le critère utilisé est un critère de perte de linéarité décrit plus haut (figure 3.47). Les seuils
expérimentaux mesurés sont présentés en figure 3.54.

Sur certains trajets, seul un seuil correspondant à un offset de 1.10−4 a pu être défini.
Cela correspond aux essais arrêtés très proches de la perte de linéarité.
Nous avons représenté en vert les seuils correspondant aux essais de répétabilité pour
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FIGURE 3.52: Comparaison de 2 tests d’affilée avec le chargement 14
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FIGURE 3.53: Déformations résiduelles au cours de la campagne

un offset de 1.10−4. Ces derniers ont été mesurés lors d’une deuxième journée où la
température ambiante était de 25,9◦C (contre 27◦C pour les premières mesures). Ces tests
de répétabilité sont très satisfaisants.
Les seuils mesurés sont plus importants en traction qu’en compression. Ce résultat est en
contradiction avec les résultats de la littérature par exemple pour le chargement de traction
/ compression. Le seuil en compression d’un NiTi classique sans texture particulière est
supérieur en valeur absolue au seuil en traction. Sur le 4ème quadrant, les deux mesures

Mesure et modélisation du comportement thermo-magnéto-mécanique des alliages à mémoire de
forme



Campagne expérimentale sur les échantillons du lotB 133

−400−300−200−100 0 100 200 300 400
−400

−300

−200

−100

0

100

200

300

400

σ
Axe1

 (MPa)

σ
A

x
e
2
 (

M
P

a
)

 

 

Offset 1E−4 Offset 2E−4 Offset 5E−4 Repet.: Offset 1E−4

1er
quadrant

2éme
quadrant

3éme
quadrant

4éme
quadrant

FIGURE 3.54: Seuils de bitraction - bicompression définis pour 3 offsets de la déforma-
tion équivalente de von Mises [en vert : tests de répétabilité]

en compression uniaxiale (suivant l’axe 1 et l’axe 2) sont par ailleurs différentes.

3.3.5 Comparaison Essai - Modèle

Le modèle unifié a été appliqué au VER de 81 grains caractéristique de la texture
isotrope transverse du lotB. Les paramètres identifiés préalablement pour ce lot ont été
utilisés. Les calculs sont isothermes. Le pas de contrainte est de 5 MPa. Nous avons
simulé des trajets proportionnels en bitraction - bicompression. Les résultats de simula-
tion en contrainte homogène pour une température T = 27◦C sont reportés figure 3.55.
Les figures 3.55.a, b et c montrent l’évolution des fractions de phase dans l’espace des
contraintes. La figure 3.55.d reporte une cartographie des isovaleurs de déformation de
Levy - Mises associées.
Le modèle prédit une présence importante de phase R en compression et en bitraction
pour le lotB. Cette phase R, qui apparaît en précurseur de la martensite, donne une allure
particulière aux surfaces seuils de l’austénite. De fait, cette surface seuil a la forme d’une
poire inversée pour des niveaux de déformation entre 0,1% et 0,5%. Et cette poire s’in-
verse à des niveaux de déformation plus importants.
Il est ainsi intéressant de constater que le seuil en déformation n’est pas toujours lié aux
mêmes transformations de phase : en traction, le seuil trouvé correspond à une transfor-
mation austénite - martensite. Ce résultat est confirmé par les mesures DRX réalisées
lors des essais de traction préalables. En bitraction en revanche, le seuil correspondrait a
priori à une transformation de l’austénite en phase R. L’existence d’un système à 3 phases
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conduit ainsi à ce qu’un critère de perte de linéarité ne corresponde pas nécessairement à
un critère en quantité d’une phase considérée.
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FIGURE 3.55: Seuils de bitraction - bicompression : résultats de simulation en contrainte
homogène pour le lotB à T = 27◦C

Nous comparons figure 3.56 les seuils calculés en contrainte homogène et en schéma
auto-cohérent. Les deux surfaces semblent relativement homothétiques. On constate que
le schéma auto - cohérent prédit des seuils en contrainte plus élevés à même niveau de
déformation équivalente. Le seuil de contrainte en traction suivant l’axe 1 déterminé pour
1% de déformation vaut environ 200 MPa en contrainte homogène et 320 MPa avec le
schéma auto - cohérent. Cette valeur de seuil a été par ailleurs mesurée expérimentalement
au cours d’une traction uniaxiale du même matériau et estimée à 220 MPa. L’approche en
contrainte homogène semble ainsi donner des résultats plus proches des expériences que
l’approche auto-cohérente (pour le paramètre en question).
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La figure 3.57 permet de comparer la surface seuil obtenue par simulation utilisant un
critère en déformation de Levy-Mises fixé à 0,5% (en contraintes homogènes) aux résul-
tats expérimentaux mesurés par corrélation d’images numériques.
Même si les formes globales semblent correspondre, on constate un décalage manifeste
relatif des centres des surfaces de charge.
La présence d’un état de contraintes résiduelles pourrait expliquer ce décalage. Reve-
nons ainsi sur le procédé d’obtention des éprouvettes. Celles - ci sont issues d’un brut de
2mm d’épaisseur, lui - même obtenu par forgeage et laminage d’un barreau de 1 pouce
d’épaisseur. L’amincissement au centre (épaisseur de 300 µm) est obtenu par fraisage (fi-
gure 3.58.a). La forme générale est ensuite réalisée par électroérosion (figure 3.58.b). Une
procédure identique est employée pour les éprouvettes de traction (figure 3.59).
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FIGURE 3.58: a) Plaque après amincissement ; b) échantillon 2D après découpe finale

Une fois découpées, les éprouvettes subissent un traitement thermique leur permettant
d’acquérir un comportement superélastique (traitement en bain de sel à 480◦C pendant 2
minutes). Le procédé de fabrication s’achève par une étape de polissage électrolytique. Le
procédé utilisé est donc tel que la zone centrale des éprouvettes biaxiales reste confinée
même après la découpe finale, à la différence des éprouvettes uniaxiales où la géométrie
est ouverte. Il n’est ainsi pas exclu de supposer que les contraintes issues du procédé de
fraisage en particulier restent présentes au cœur de la zone utile de l’éprouvette biaxiale
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FIGURE 3.59: a) Plaque après amincissement ; b) échantillon 1D après découpe finale

malgré le traitement thermique.
La comparaison des mesures RX de référence réalisées sur les deux types d’éprouvettes
semble confirmer cette hypothèse. La figure 3.60 permet ainsi de comparer le pics {110}
d’austénite obtenus dans les deux cas (même profondeur, même source, même temps de
comptage). Le pic {110} mesuré pour l’éprouvette biaxiale est clairement décalé vers
les plus grands angles θ et sa corde à mi - hauteur est nettement plus large que pour
l’éprouvette uniaxiale. Le décalage aux grands angles est symptomatique de l’existence
de contraintes de traction (traction biaxiale). Il ne s’agit cependant que d’une information
de surface.

Nous nous sommes alors permis une correction manuelle en supposant un état de
contrainte résiduelle homogène de traction biaxiale dans la zone de mesure. La figure 3.61
illustre le propos : on constate que le choix d’un couple (σ11 = 80 MPa, σ22 = 40 MPa)
permet de faire correspondre approximativement les seuils expérimentaux et numériques.
Ces valeurs ne sont pas excessives et cohérentes avec le décalage de pic de diffraction
observé.

3.3.6 Surfaces seuils pour un VER isotrope

Nous avons simulé le comportement en bitraction - bicompression d’un VER isotrope
de 549 grains en utilisant les paramètres définis pour le lotB. Le calcul isotherme, en
contrainte homogène, est réalisé à température fixée de 27◦C et utilise un pas de contrainte
de 5 MPa. La figure de pôles <1 1 1> discrète associée au VER utilisé pour le calcul est
reportée figure 3.62.d.
Les résultats de simulation sont présentés figure 3.62.a, b et c. Nous retrouvons cette
présence importante de la phase R en compression et en bitraction pour ce VER isotrope.
La forme particulière des seuils ne serait ainsi pas un effet de la texture du matériau. Elle
semble plutôt liée au paramètre A trop faible provoquant une proximité trop importante
des transformations austénite→ phase R et phase R→martensite (problème déjà évoqué
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dans les paragraphes précédents).
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FIGURE 3.62: Seuils de bitraction - bicompression : résultats de simulation pour un VER
isotrope de 546 grains

3.3.7 Suivi de la transformation par diffraction des rayons X in - situ

3.3.7.1 Objectif Le critère de perte de linéarité est un critère questionnable. Il ne per-
met pas de savoir quelle phase est créée. De plus, la perte de linéarité peut venir d’autres
éléments de l’échantillon. En effet, si la transformation s’initie dans les bras par exemple,
nous nous retrouvons dans un cas de chargement bien plus complexe que prévu. Le suivi
par DRX des phases produites dans la zone utile de l’éprouvette biaxiale est donc perti-
nent à plusieurs titres. Les variations attendues sont cependant faibles compte tenu du fait
que le critère d’arrêt du chargement est un début de non - linéarité.

3.3.7.2 Montage utilisé Le montage utilisé (figure 3.63) est similaire à celui utilisé
pour la mesure de traction in - situ sur les échantillons 1D. La machine multiaxiale munie
de l’échantillon est placée sous la DRX. Un cube au dessus de l’échantillon permet de
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renvoyer l’image sur une caméra PCO Edge pour la CIN. Une partie de la zone utile est
mouchetée pour la corrélation d’images. Une partie est néanmoins laissée sans mouchetis
pour ne pas perturber la mesure RX. Afin d’éviter une occultation du détecteur courbe
CPS sur la plage de mesure 2θ = [40◦;50◦], l’ensemble mini - Astree + échantillon est
positionné avec une inclinaison de 13◦ (figure 3.63.b).

(a)

Faisceau DRX

incident

40°

Axe horizontal

du bâti DRX

Ensemble Echantillo
n + 

machine de tra
ction

13°

Z

X

detecteur 

CPS

(b)

FIGURE 3.63: a) Montage pour la mesure in situ : utilisation d’un cube pour l’obtention
de l’image de corrélation ; b) positionnement de la machine sur le bâti de la DRX

3.3.7.3 Trajets de chargement Dans cette partie, nous explorons quelques uns des
chargements reportés dans la partie précédente (chargements 2,4 et 9). Nous avons égale-
ment rajouté 3 autres trajets de chargements (chargements 15,16 et 17) (voir figure 3.64).
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Les mesures sont assez longues. En effet, nous devons pour chaque valeur de mesure
DRX attendre que le matériau ait relaxé et que la température se stabilise. Alors seule-
ment, nous faisons une mesure DRX. Celle - ci dure 5 min. Les mesures sont effectuées
sur le même échantillon que les premières mesures (chargements en noir). Les mesures
DRX ont été effectuées dans l’ordre suivant : chargement 17 ; chargement 9 ; chargement
16 ; chargement 15 ; chargement 4 et chargement 2. Par ailleurs, les mesures ayant été éf-
fectuées sur une même journée dans une pièce sans régulation thermique, la température
de la pièce a évolué pendant les mesures (+3◦C environ entre la première et la dernière
mesure). Nous avons relevé la température pour chaque essai.

3.3.7.4 Analyse DRX Une évolution des pics de diffraction est caractéristique de deux
choses. D’une part, du fait de la déformation qui leur est imposée, les angles de Bragg des
pics d’austénite ont tendance à changer (augmentant ou diminuant en fonction de l’état
de contrainte). D’autre part, l’apparition de phase R ou de martensite se traduit par une
diminution de l’intensité du pic d’austénite de départ. Si nous continuons le chargement
au delà du seuil, les pics de la nouvelle phase apparaîtront. En dessous de 1% de fraction
volumique, une phase sera cependant difficilement détectable. Sa nature (phase R, mar-
tensite) ne pourra être déterminée.
Les figures 3.65 et 3.66 regroupent une partie des résultats obtenus : zoom sur le pic de
diffraction {1 1 0} de l’austénite, histoire du chargement et évolution de ce pic en fonc-
tion du chargement. Seul le pic principal d’austénite est identifié car nous avons constaté
qu’aucun pic caractéristique d’aucune autre phase n’apparaît de manière significative au
cours des essais. Globalement, nous constatons effectivement un déplacement des pics
qu’on peut attribuer aux déformations élastiques du réseau. Il est intéressant de remarquer
que les changements importants du pic principal d’austénite (augmentation ou diminution
de l’intensité) correspondent systématiquement aux seuils détectés en corrélation d’image
(cette remarque concerne en particulier les trajets 2, 4 et 9 qui ont été effectués avec un
suivi par CIN puis un suivi par DRX).
Faute de temps, il n’a pas été possible de réaliser des mesures DRX au cours d’un essai
pseudoélastique multiaxial de plus forte amplitude, ou de comparer chargement propor-
tionnel et non - proportionnel dans ce cadre et avec ce type de suivi.
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(b) Chargement2 : T=28.6◦C
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(c) Chargement4 : T=29.3◦C
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FIGURE 3.65: Évolutions du pic A110 lors des mesures DRX in situ
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(c) Chargement16 : T=27.5◦C
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(d) Chargement16 : T=27.5◦C

48 49 50 51
0

200

400

600

800

2θ (°)

In
te

n
s
it
é

 (
c
o

u
p
s
)

 

 

1
2
3
4

(e) Chargement17 : T=24.9◦C
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FIGURE 3.66: Évolutions du pic A110 lors des mesures DRX in situ
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4 Bilan du chapitre

L’objectif de ce chapitre était de proposer une première démarche de validation du
modèle multiéchelle unifié présenté au chapitre 2, grâce à la réalisation de chargements
thermiques et mécaniques sur des échantillons d’AMF de nickel - titane et au suivi simul-
tané de la fraction des phases en présence à l’aide de la diffraction des rayons X.

Une première étape a consisté à identifier les paramètres physiques et numériques du
modèle. Une simple mesure de DSC permet cette opération. Les paramètres mécaniques
élastiques complètent le tableau. Les paramètres cristallographiques sont issus de la litté-
rature et en accord avec les mesures EBSD et DRX de référence obtenues.

Le premier chargement testé est un chargement thermique. Le modèle présente de très
bonnes aptitudes à reproduire l’évolution des fractions d’austénite, de phase R et de mar-
tensite au chauffage et au refroidissement. L’hystérésis de transformation est modélisée
grâce à l’emploi d’un paramètre de germination, valable uniquement pour la transforma-
tion austénite - martensite. La confrontation aux mesures expérimentales, notamment sur
le lotB, montre les limites de cette approche. Étant donné que les transformations faisant
intervenir la phase R sont considérées comme réversibles (sans hystérésis), le passage di-
rect de la martensite à l’austénite au chauffage est mal restitué. De même, le paramètre
A du modèle gère les cinétiques de deux transformations manifestement différentes. Bien
que la procédure d’identification soit plus simple, le modèle restitue mal les différences
de cinétiques observées. Une surestimation générale des niveaux de phase R dans la mo-
délisation à température ambiante en est la principale conséquence.

Nous avons ensuite mené des essais de traction uniaxiale suivis par DRX. Le compor-
tement des échantillons 1D est un comportement de structure puisque la déformation se
localise très rapidement dans des bandes transportant des déformations de l’ordre de 6%.
Le modèle multiéchelle est un modèle de VER ne permettant pas de restituer ce type de
comportement. Nous nous sommes donc intéressés à des zones de l’échantillon de part
et d’autre des bandes de localisation afin de proposer quelques confrontations modèle
/ essais. Les mesures DRX ont permis d’observer une transformation quasi immédiate
de l’austénite en martensite dans les bandes de transformation. Il subsiste néanmoins de
l’austénite résiduelle au cœur de ces bandes. On a pu montrer que le comportement se
trouvait globalement encadré par les approches en contrainte homogène et en schéma
auto - cohérent. L’approximation en contrainte homogène donne des résultats convain-
cants en terme de seuil. L’approche auto - cohérente prédit mieux les niveaux maximum
de déformation. Le modèle gagnerait probablement à utiliser une approche élastoplastique
pour l’estimation des modules du milieu équivalent.

Nous avons finalement pu mener des essais biaxiaux à l’aide d’éprouvettes spéciale-
ment conçues pour la machine multiaxiale mini - Astree développée au LMT. Des surfaces
seuil ont été évaluées dans le plan des contraintes par détection des non - linéarités dans
l’évolution de la déformation équivalente de Levy - Mises sous contrainte. La surface
seuil obtenue est en accord qualitatif avec la surface prédite par le modèle multiéchelle.
Une des sources manifestes d’écart est la présence probable de contraintes résiduelles
héritées de l’usinage. Elles conduisent à un décalage apparent du centre de la surface de
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charge dans l’espace des contraintes. Notons également que le modèle a pu montrer que
l’allure particulière des surfaces seuil aux faibles niveaux de déformation de transforma-
tion s’explique par une nucléation inattendue de phase R en compression et en bitraction.
Les simulations en contrainte homogène comme en schéma auto - cohérent aboutissent à
des résultats homothétiques. Le modèle permet également de rendre compte de l’effet de
l’anisotropie du matériau sur sa réponse mécanique. Il retranscrit bien la dissymétrie entre
la traction et la compression. Une fois l’état de contrainte résiduelle pris en considération,
les surfaces seuils simulées sont plutôt en accord avec les points expérimentaux, même
si la présence de phase R semble surestimée par le modèle. Les estimations de fraction
de phase par mesure in - situ de DRX au cours des essais biaxiaux n’ont pas donné les
résultats initialement escomptés, les non - linéarités atteintes étaient trop faibles pour être
associées à une variation significative des fractions de phases en présence, et donc pour
provoquer une évolution claire des diffractogrammes.
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Chapitre 4

Caractérisation in situ des alliages à
mémoire de forme magnétiques : Etude

sur monocristaux de Ni-Mn-Ga

Dans ce chapitre, nous présentons la démarche de
caractérisation du comportement d’alliages monocristallins
magnétiques à mémoire de forme (AMFM) en Ni - Mn - Ga.

Les estimations du modèle multiéchelle (présenté au chapitre
2) sont comparées aux résultats expérimentaux, ainsi qu’à des

expériences choisies dans la littérature, à des fins de
validation.
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1 Matériau et mise en place des essais
Les expérimentations sont menées sur des échantillons monocristallins de nickel -

manganèse - gallium (Ni -Mn - Ga). Les alliages de composition NixMnyGa(z=1−x−y)%at.
font partie des alliages de type Heusler. L’austénite présente une maille cubique (L21) [Ko-
korin et al., 1992]. La martensite peut se présenter sous forme orthorhombique, tétrago-
nale modulée (5M), monoclinique modulée (7M), tétragonale non modulée (NTM) [Ko-
korin et al., 1992] [Pons et al., 2000]. Les structures martensitiques peuvent être assez
complexes. En effet, elles peuvent présenter une modulation (pour la 5M et la 7M : varia-
tion des positions atomiques sur une certaine période) qui se traduit par des pics satellites
lors d’analyses par diffraction des rayons X.

1.1 Matériau
1.1.1 Composition chimique

L’étude est menée sur des monocristaux de Ni49,7% Mn29,5% Ga20,8at%. Les échan-
tillons sont des barrettes monocristallines de 20×5×2mm3 fournies par Goodfellow. Le
matériau est livré à l’état martensitique monovariant. L’axe [001] est suivant l’axe long de
l’échantillon.

1.1.2 Analyses cristallographiques préalables

Nous avons procédé à une analyse de l’orientation du monocristal par EBSD. Ce
dernier possède une structure tétragonale 5M [Pons et al., 2000]. Les 3 variantes mar-
tensitiques possibles pour cette structure sont schématisées dans la figure 4.1. Nous les
nommerons variante V1 (~c//~x), V2 (~c//~y), et V3 (~c//~z). L’analyse des resultats EBSD
confirme que la martensite observée dans le matériau est mono variante (variante V1 :
~c//~x). Il se compose donc de 2 domaines magnétiques d’aimantations opposées en l’ab-
sence de sollicitations extérieures.~c correspond à l’axe court de la maille tétragonale et~x
à la direction longitudinale de l’échantillon.

1.1.3 Géométrie des échantillons utilisés

La réalisation des différents essais a nécessité une découpe de la barrette initiale. Nous
avons découpé un cube de 2×2×2 mm3 (figure 4.2). Il a permis d’effectuer les mesures
de calorimétrie différentielle ainsi que les mesures d’aimantation sous champ magnétique.
Nous avons également découpé un échantillon de 6×5×2 mm3 pour réaliser des mesures
complémentaires. Nous avons utilisé une scie à fil diamanté afin de limiter l’impact de la
coupe sur l’état du matériau.
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Cubic austenite

Martensite

variant 1 (V1)

Martensite

variant 2 (V2)

Martensite
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H
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H

H

FIGURE 4.1: Passage d’une variante austénitique cubique aux 3 variantes de martensite
tétragonale

FIGURE 4.2: Image MEB du cube de 2×2×2 mm3
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1.1.4 Précautions pour la manipulation des échantillons

Les contraintes mécaniques nécessaires à la réorientation de monocristaux de Ni - Mn
- Ga sont très faibles (de l’ordre de 3 MPa). Par conséquent, la réorientation martensitique
peut être initiée par une simple pression manuelle. Le serrage lors d’une simple mesure
de dimensions à l’aide d’un palpeur micrométrique suffit à provoquer une réorientation
de variante et conduit à une déformation de l’ordre de 2% !
Par ailleurs, les déformations associées à la réorientation étant très importantes (de l’ordre
de 6% pour les monocristaux de Ni - Mn - Ga), le processus de réorientation peut s’ac-
compagner de l’initiation de fissures dans l’échantillon, voire de sa rupture.

<001> // ND

<100> // ND

ND

FIGURE 4.3: Analyse EBSD de la face 1 de l’échantillon

Une analyse EBSD de l’échantillon de la figure 4.2 est reportée figure 4.3. La fi-
gure 4.4 schématise les résultats EBSD obtenus pour les 3 faces du cubes accessibles lors
de la mesure. Cette analyse a été effectuée à la suite d’une série de trois mesures ma-
gnétiques menées jusqu’à la saturation sur chacun des axes de l’échantillon. La dernière
mesure était une saturation magnétique suivant l’axe~x devant permettre de retrouver l’état
de départ (monovariant V1 "parfait"). L’analyse révèle la présence de fissures. Ces défauts
correspondent à des sites de nucléation des variantes minoritaires V2 et V3. L’échantillon
présente ainsi un état multivariant, même si la variante V1 reste majoritaire. Il est difficile
de conclure si cette évolution de la microstructure est une conséquence du procédé de
coupe ou des cycles magnétiques.
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V1 V2 V3

x

y

z

FIGURE 4.4: Analyse EBSD de l’échantillon : la mesure fait état d’une situation mono-
variante V1 imparfaite avec présence des variantes V2 et V3 en faible quantité

1.2 Calendrier d’essais et matériels utilisés
Les mesures sur le Ni - Mn - Ga nous permettent d’explorer des chargements multi-

physiques différents de ceux du chapitre précédent. Dans le chapitre 3, nous avons mené
des essais sur des alliages de NiTi sous des sollicitations thermomécaniques uniaxiales et
biaxiales. Nous avons ainsi l’occasion d’évaluer le comportement d’un AMFM, lors de
sollicitations magnétiques principalement. Ces nouvelles données expérimentales doivent
servir à compléter la démarche de validation du modèle multiéchelle de prévision du com-
portement des alliages à mémoire de forme.
Nous avons tout d’abord prévu de réaliser des mesures de diffraction des rayons X au
cours d’un chargement thermique (cycle de chauffage - refroidissement à contrainte nulle
et champ nul - tableau 4.1). L’utilisation de la DRX nous permet d’identifier la nature des
phases présentes dans la zone de mesure.
Des sollicitations magnétiques sont également menées sur les monocristaux de Ni - Mn
- Ga. Lors de ces sollicitations à température ambiante, les niveaux de déformation asso-
ciés à la réorientation martensitique sont mesurés grâce à la corrélation d’images in - situ
(tableau 4.1). L’utilisation de la DRX permet d’identifier la nature des variantes présentes
dans la zone de mesure au début et à la fin des cycles d’aimantation.

Expériences Mesures
envisagées complémentaires

Cycle chauffage - Refroidissement Mesures DRX
Cycles d’aimantation Mesures DRX

Corrélation d’images

TABLE 4.1: Calendrier des essais
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La plupart des mesures a été effectuée à l’aide d’équipements de laboratoires parte-
naires. Nous utilisons ainsi le magnétomètre vibrant du laboratoire SATIE - ( ENS Paris
- Saclay) pour certaines mesures d’aimantation. Par ailleurs, nous avons pu effectuer des
mesures de déformation sous champ magnétique en utilisant un microdilatomètre dispo-
nible à l’EEL - Université de São Paulo.

1.3 Diffraction des rayons X sur monocristal de Ni-Mn-Ga
Les données brutes de DRX correspondent aux intensités diffractées par les familles

de plans cristallographiques en fonction de leur position de diffraction (Courbe I− 2θ).
Nous pouvons prédire le diffractogramme d’une phase par un calcul théorique basé sur
la théorie des poudres. Cette prédiction peut permettre une identification des familles de
plans diffractants lors d’une mesure expérimentale. L’utilisation de la théorie des poudres
suppose une distribution aléatoire des grains. Ainsi tous les plans cristallographiques res-
pectant la loi de Bragg sont à même de diffracter. L’intensité de diffraction (Eq(4.1)) est
proportionnelle à la multiplicité m des plans concernés et au module de leurs facteurs de
structure F (Eq(4.2)).

Itheor
hkl α

1
V 2 m∗L∗ |F |2 ∗ eBDeb(sinθ/λ)2

(4.1)

F =
N

∑
n=1

fnexp[2πi(hun + kvn + lwn] (4.2)

fn désigne les facteurs de diffusion atomique, (h,k, l) les indices de Miller des plans et
(u,v,w) les coordonnées fractionnaires des n atomes constitutifs du motif de la maille.

L =
1+ cos2(2θ)

sin2(θ)cos(θ)
(4.3)

L est le facteur de Lorentz dont le définition est donnée par l’équation (4.3). V correspond
au volume de la maille. BDeb définit le facteur de température. Nous pouvons le calculer
pour chaque atome connaissant sa masse atomique et sa température caractéristique.
Les données nécessaires à cette simulation sont donc le motif du réseau, les paramètres
de maille et la multiplicité de chaque plan.
La figure 4.5 présente les diffractogrammes théoriques de l’austénite et de la martensite
5M pour le Ni - Mn - Ga en considérant une source au cuivre (λKα = 0,154nm).

Les premières mesures DRX sont effectuées à la température ambiante sur l’échan-
tillon de 6× 5× 2 mm3. Nous utilisons pour ces mesures le dispositif de mesure DRX
présenté figure 4.6.a. Le faisceau de rayons X a une inclinaison fixe par rapport au bâti
DRX. Un détecteur courbe CPS Inel permet une mesure simultanée des rayonnements
diffractés sur une plage angulaire de 110◦.

Cette disposition est très pratique pour les analyses sur des poudres ou des polycris-
taux non texturés. En effet, il permet d’obtenir une information sur une large plage an-
gulaire sans changement de position de l’échantillon ou du système de mesure. La DRX
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FIGURE 4.5: Diffractogrammes calculés avec la théorie des poudres pour l’austénite
(maille cubique) et la martensite (maille tétragonale)
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FIGURE 4.6: a) Schéma de l’échantillon utilisé ; b) montage DRX pour les mesures en
température
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sur monocristaux est plus délicate. A une famille de plans diffractants correspond une
position angulaire, souvent unique, de l’échantillon. Les solutions usuelles consistent en
l’utilisation de goniomètres à plusieurs axes permettant d’effectuer une série de rotations
de l’échantillon et de mettre ainsi successivement différentes familles de plans en condi-
tion de diffraction. Nous envisageons pour ces mesures de placer le monocristal à une
position choisie en fonction de son orientation. La position choisie doit nous permettre de
mesurer les intensités pour une famille de plans caractéristiques de la maille tétragonale.
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FIGURE 4.7: a) Positionnement de l’échantillon sur le bâti de la DRX : recherche de
l’angle d’inclinaison β idéal ; b) pics DRX en fonction de l’inclinaison β par rapport au

plan du bâti [Source cuivre : 20kV 10mA /0 f aisceau = 1mm]

Nous savons grâce aux mesures EBSD que l’échantillon est martensitique et mono-
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variant à température ambiante. La variante présente est la variante V1 dont l’axe court
est parallèle à l’axe longitudinal de l’échantillon (~c//~x). Donc les plans {100} , {200},
{300}, {400} sont parallèles au plan (~x,~y) de l’échantillon. Nous savons également que
cette famille de plans doit remplir la condition de Bragg : 2dhklsinθBragg = nλ.
D’après le diffractogramme théorique figure 4.5, la famille de plans {400} diffracte à une
position détectable par le détecteur utilisé (fenêtre de détection 2θ : [35◦;145◦]). De plus,
elle est plus facile à détecter que la famille de plan {220} par exemple. Cette dernière,
bien que d’intensité plus importante, nécessiterait une coupe à 45◦ de l’échantillon.
La famille de plans {400} doit être positionnée à un angle β = 40◦− θBragg pour dif-
fracter (figure 4.7.b). En utilisant des valeurs de paramètres de maille de la littérature
(a=0,5936nm c=0,5593 [Jiang et al., 2004]), on retrouve un angle β théorique autour de
8,5◦. Nous avons testé quatre positions autour de cette valeur. Les résultats sont reportés
figure 4.7.a. Nous identifions le pic {400} de la maille tétragonale pour un angle β = 9◦.
Nous pouvons signaler que la mesure est sensible au positionnement à 1◦ près. La valeur
très importante de l’intensité est caractéristique de la diffraction d’un monocristal.

2 Identification des paramètres du modèle

2.1 Analyse calorimétrique
Les seuils de transition martensitique à contrainte (externe) nulle ainsi que les va-

riations d’enthalpie associées sont mesurés par calorimétrie différentielle (DSC) dont
le résultat est tracé figure 4.8. L’analyse DSC confirme que le matériau est complète-
ment martensitique à température ambiante. Nous pouvons également observer l’hystéré-
sis des températures de transition au chauffage (Tmart→aust=54,9◦C) et au refroidissement
(Taust→mart=45◦C ).
La DSC permet d’identifier la variation d’enthalpie (∆haust→mart = 44,2.106J.m−3 au
refroidissement et ∆hmart→aust = 34,4.106J.m−3 au chauffage). La connaissance de ces
quantités, associée à celle des températures de transition, permet d’estimer la variation
d’entropie à la température de transition. Les valeurs d’enthalpie sont cohérentes avec
celles trouvées dans la littérature [Jiang et al., 2004].
La température de Curie est nettement observable à T ≈ 103◦C.
La comparaison entre les DSC expérimentale et simulée par le modèle est reportée fi-
gure 4.9. Le paramètre A est identifié en utilisant le pic au refroidissement. Celui - ci est
de fait mieux représenté. La procédure d’identification de ce paramètre est détaillée en fin
de chapitre 2.
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FIGURE 4.9: Comparaison essai - modèle : DSC

Paramètres du modèle
A=0,124.10−4m3.J−1

Contrainte nulle
Champ magnétique nul

Pas de température : 5.10−2 K

TABLE 4.2: Paramètres du calcul
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2.2 Mesures magnétiques préliminaires
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FIGURE 4.10: a) Schéma du système de mesure VSM Origine image : htt p :
//utrecht.ewi.utwente.nl/smi/ ; b) schématisation de l’échantillon utilisé avec repérage des

faces

Les mesures magnétiques présentées dans cette partie sont effectuées à l’aide du cube
de 2× 2× 2 mm3 placé dans un magnétomètre vibrant (VSM) (figure 4.10.a). L’échan-
tillon est placé au centre d’un système de bobines pour la mesure de l’aimantation. Un
mouvement alternatif de vibration est imprimé à l’échantillon afin de générer une varia-
tion de flux au sein des bobines à champ constant. Le repère associé à l’échantillon est
représenté en figure 4.10.b.
La figure 4.11 montre la courbe d’aimantation initiale suivant l’axe~x (~H//~x) à la tempé-
rature ambiante (T=27◦C). Le matériau est à l’état martensitique à cette température. La
direction de sollicitation correspond à la direction de facile aimantation de la variante V1
majoritaire (~H//~x//~c). La courbe d’aimantation, d’abord linéaire, présente une incurva-
tion avant la saturation.
Nous avons également mené une mesure d’aimantation à une température où le matériau
est clairement austénitique (T=70◦C) suivant le même axe (~H//~x). Pour effectuer cette
mesure, un cryostat a été installé dans le VSM. Le refroidissement est assuré par un flux
d’azote liquide. La mesure est reportée figure 4.11.
Ces deux mesures magnétiques permettent d’identifier les valeurs d’aimantation à satu-
ration pour l’austénite (MAust

sat =4,0.105 A/m) ainsi que pour la martensite (MMart
sat =5,5.105

A/m). Elles permettent également l’identification des susceptibilités initiales χ0 et donc
du paramètre B= 3χ0

µ0M2
sat

. Les susceptibilités des deux phases étant proches alors que les ai-
mantations à saturation sont différentes, il n’existe pas un paramètre B idéal unique pour
les deux phases. Nous avons choisi d’utiliser une moyenne des deux paramètres.
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FIGURE 4.11: Courbes d’aimantation obtenues par VSM et comparaison avec le modèle
[Configuration pour la simulation : σxx =−5 MPa]

Paramètres du modèle
B=0,56.10−4m3.J−1

Températures : T=27◦C et T=70◦C
Contrainte nulle

Pas magnétique : 1.10−2 T

TABLE 4.3: Paramètres numériques du modèle multiéchelle

Nous avons également reporté figure 4.11 les courbes estimées par le modèle en utili-
sant les paramètres identifiés tableau 4.3.
Il a été constaté expérimentalement la présence d’une variante unique dont la stabilité est
assurée par diverses sources de rémanence, en particulier héritées du procédé de fabrica-
tion. L’état de départ n’est donc pas un état à l’équilibre, ce que le modèle ne permet pas
de retranscrire a priori .
Une manière de contourner cette difficulté est d’ajouter un terme de configuration au
modèle. Ce terme, déjà employé dans [Rekik, 2014], permet de définir une distribution
initiale déséquilibrée des variantes, sans modifier la polarisation magnétique.
Il s’agit concrètement d’ajouter une contrainte mécanique d’un niveau suffisant pour at-
teindre l’équilibre recherché. Cette contrainte porte le nom de contrainte de configuration.
Elle s’ajoute au chargement magnétique ou mécanique du problème.
L’utilisation de cette contrainte de configuration σxx = −5 MPa permet une présélection
de la variante V1 (~c//~x) pour les courbes d’aimantation simulées en figure 4.11.
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2.3 Résumé des paramètres

Les paramètres matériau utilisés pour la modélisation sont résumés dans le tableau 4.4.
Les coefficients de magnétostriction, les paramètres élastiques ainsi que les coefficients
d’anisotropie magnétocristalline (K0, K1 et K2) sont issus de la littérature.

Param. Aust. Mart.
param. maille(nm) - DRX a0=0,582 a=0,594,c=0,554

Msat (.105A/m) - VSM 4 5,5
χ0 - VSM 5,3 4,15

Ki (kJ.m−3) (K1=0,3, K2=0) K0=170
[Heczko et al., 2011] [Heczko et al., 2001]

hφ (.106J.m−3) - DSC -110 -144,4
sφ (kJ.m−3/K) - DSC 306,5 200
Lg(.106J.m−3) - DSC 1,35

Élasticité (C11 ; C12 ; C44) (GPa) (144 ;132 ;104) supposé identique
[Heczko et al., 2011] pour la martensite

Magnétostriction (ppm) (λ100 = 120, λ111 = 13) supposé identique
[Heczko et al., 2011] pour la martensite

Cp(J/kg/K)−DSC 500
ρ (kg.m−3) - Pesée 7799

TABLE 4.4: Résumé de l’ensemble des paramètres matériau du modèle multiéchelle

3 Suivi de la transformation martensitique pendant un
cycle thermique

3.1 Suivi de la transformation martensitique pendant un cycle chauf-
fage - refroidissement

Nous disposons des températures de transformation entre l’austénite et la martensite
grâce à l’analyse DSC. La mesure DRX permet de connaître plus précisément les para-
mètres de maille des phases. D’autre part, elle permet de mesurer l’évolution des fractions
de phase en fonction de la température. Cela suppose d’avoir un plan réflecteur accessible.
Nous utilisons le même dispositif que pour la mesure précédente (figure 4.6). L’échan-
tillon est posé sur une platine Peltier qui sert à commander la température. L’ensemble
échantillon - platine Peltier est tilté d’un angle β = 9◦ afin de mesurer l’intensité diffrac-
tée par les plans {400}.

Les mesures au refroidissement et au chauffage sont représentées respectivement en
figure 4.12.a et en figure 4.12.b. Nous pouvons noter l’hystérésis du seuil de transition
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FIGURE 4.12: a) Mesure DRX au refroidissement ; b) mesure DRX au chauffage [Source
cuivre : 20kV 10mA /0 f aisceau = 0,5mm inclinaison : β = 9◦]

entre les deux mesures (TA→M = 45◦C et TM→A = 52◦C). Au chauffage, la transformation
se caractérise par la disparition complète du pic 400tetra de la martensite et l’apparition
du pic 400cub de l’austénite. La transformation est brusque sur la zone de mesure. Elle
s’effectue sans transition, avec une sensibilité au degré Kelvin près. Le pic d’austénite
400cub apparaît plus petit du fait du positionnement à β = 9◦ qui lui est moins favorable.
De plus, la hauteur de l’échantillon évolue avec la transformation. A la fin du refroidisse-
ment, le pic de martensite 400tetra a la même intensité et le même positionnement que la
mesure initiale à température ambiante. Cette information indique la persistance d’un état
monovariant après l’austénisation. Nous remarquons une translation du pic de martensite
au chauffage entre 25◦C et 50◦C. Une première hypothèse est d’attribuer cette translation
aux effets de dilatation thermique. Néanmoins, la valeur de déformation associée à ce
déplacement de pic est 10 fois plus importante que celle liée à l’expansion thermique du
matériau. De même, nous excluons un mouvement du dispositif (glissement de l’échan-
tillon ou de la platine). En effet, le pic de martensite retrouve bien sa position initiale.

3.2 Comparaison essai - modèle
Nous avons testé le modèle en utilisant les paramètres identifiés sur le matériau (ta-

bleau 4.4). L’évolution des fractions de phase est reportée en figure 4.13. Nous retrouvons
l’hystérésis des seuils de transformation. Le passage de l’austénite vers la martensite en
5◦C (et inversément) correspond à l’analyse DSC. La mesure DRX est effectuée avec
des pas de température plus précis (1◦C dans la zone de transition). Elle démontre une
transition beaucoup plus franche (au degré près) entre l’austénite et la martensite.
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FIGURE 4.13: Estimations du modèle : évolution des fractions de phases en température
traits pleins : refroidissement / pointillés : chauffage

4 Suivi de la réorientation martensitique pendant un cycle
magnétique

Les mesures présentées dans cette partie sont effectuées sur le cube de 2×2×2 mm3.
Les champs magnétiques tracés sont corrigés du champ démagnétisant. Pour estimer les
coefficients de champ démagnétisant, nous avons considéré l’échantillon sous la forme
d’une sphère parfaite (Nx = Ny = Nz =

1
3 ). Le champ effectif Hi suivant une direction~i est

donc : Hi = Hmesure
i −Ni.µ0.Mmesure

i .
Les champs sont appliqués avec une vitesse de 0,02T.s−1 ; soit une fréquence de 0,0025
Hz pour une valeur maximale de champ Hmax =± 2 T.

4.1 Comportement du matériau sous champ magnétique

Les mesures magnétiques présentées dans cette partie sont effectuées à l’aide d’un
magnétomètre vibrant (VSM) sur le cube de 2× 2× 2 mm3 à température ambiante
(T=27◦C). La figure 4.14.a montre la courbe d’aimantation initiale suivant l’axe~x (~H//~x)
à la température ambiante (T=27◦C). Le matériau est à l’état martensitique à cette tempé-
rature. La direction de sollicitation correspond à la direction de facile aimantation de la
variante V1 majoritaire (~H//~x//~c). La courbe d’aimantation, d’abord linéaire, présente
une incurvation avant la saturation. Cette courbe a déjà été présentée figure 4.11.

L’analyse EBSD effectuée sur toutes les faces du cube permet de voir que ce dernier
présente un faible pourcentage de variantes V2 et V3 (figure 4.15). Initialement, avant la
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FIGURE 4.14: a) Aimantation initiale mesurée suivant l’axe de facile aimantation ~x :
monocristal multivariant ; b) aimantations mesurées suivant l’axe de facile aimantation
~x et l’axe de difficile aimantation ~y après saturation du matériau : monocristal "quasi"

monovariant. Mesures effectuées par VSM au laboratoire SATIE - ENS Paris Saclay
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FIGURE 4.15: Analyse EBSD de l’échantillon : la mesure fait état d’une situation mono-
variante V1 imparfaite avec présence des variantes V2 et V3 en faible quantité

coupe, ce pourcentage était nul. Nous remarquons que ces variantes minoritaires appa-
raissent surtout sur des défauts locaux de l’échantillon. Leur apparition peut correspondre
à un processus d’accomodation des déformations dues à la coupe.
Par ailleurs, ces mesures EBSD ont été effectuées après que l’échantillon ait subi un cycle
d’aimantation suivant l’axe de difficile aimantation. Ce test génère normalement une ré-
orientation des variantes et donc un fort niveau de déformation. Il est assez probable que
la présence de ces variantes minoritaires et des défauts associés dans la microstructure
soit l’héritage du chargement magnétique.
L’inflexion sur la courbe (figure 4.14.a) après la première partie linéaire correspondrait
donc à la réorientation des variantes minoritaires.
Par la suite, nous avons réinitialisé le matériau par un traitement thermique de chauffe
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jusqu’à la température d’austénisation puis un refroidissement à l’air jusqu’à la tempéra-
ture ambiante. Le matériau est alors saturé magnétiquement suivant la direction de facile
aimantation (~H//~x). L’objectif est de réorienter toute variante résiduelle afin de ne sélec-
tionner que la variante V1.
Nous menons alors une seconde série de mesures sur le cube (résultats reportés figure
4.14.b). Le matériau possède deux axes de difficile aimantation (suivant les axes longs
de la maille tétragonale - directions ~y et~z - seul le chargement magnétique suivant ~y est
mesuré) ; ainsi qu’un unique axe de facile aimantation (suivant l’axe court de la maille
tétragonale - direction de chargement //~x).
Le mouvement de parois à 180◦ est le phénomène dominant lors de l’aimantation sui-
vant la direction ~x (en partant d’une structure monovariante "parfaite"). La réorientation
des variantes martensitiques ainsi que la rotation des aimantations locales (pour s’aligner
dans la direction du champ) interviennent quand le champ est appliqué suivant un axe de
difficile aimantation (direction ~y). Il semble que la rotation des aimantations soit le phé-
nomène principal apparaissant lors de la mesure d’aimantation suivant l’axe de difficile
aimantation. La réorientation n’intervient qu’au voisinage de la saturation.
Nous avons comparé les premières mesures d’aimantation figure 4.14 sous champ aux
prédictions du modèle. Les résultats de simulation du monocristal étudié sont reportés
figure 4.16.
Nous avons effectué une simulation du comportement suivant l’axe~x avec deux valeurs de
contrainte de configuration. La valeur choisie pour la contrainte de configuration définit
l’état de départ du matériau. Une contrainte de configuration σxx =−5 MPa est suffisante
pour présélectionner la variante V1 (~c//~x) uniquement. Lorsqu’on diminue cette valeur,
on s’éloigne d’un état de départ monovariant. Ainsi, pour une valeur de la contrainte de
configuration σxx =−1,5 MPa, les autres variantes (V2 et V3) sont présentes mais mino-
ritaires.
Pour une valeur de σxx = −1,5 MPa, lors d’un chargement magnétique ~H//~x, les va-
riantes minoritaires sont réorientées aux champs forts. Il en résulte une contraction sui-
vant l’axe de sollicitation (figure 4.16.b).
En ce qui concerne le comportement suivant l’axe de facile aimantation de la variante V1
~H//~x, expérience et modèle diffèrent à l’approche de la saturation : on constate un chan-
gement de pente avant la saturation pour les résultats expérimentaux. Ce comportement
n’est pas retranscrit par le modèle. Ce changement de pente est associé au mécanisme
de réorientation qui intervient aux champs élevés. La rotation est en compétition avec la
réorientation de variantes.
Lors de la sollicitation suivant l’un des axes de difficile aimantation de la variante V1
(~H//~x), le modèle prévoit une élongation suivant l’axe ~x. L’amplitude de déformation
correspondant (de l’ordre de 6%) est cohérente avec la transition attendue (figure 4.16.b).
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FIGURE 4.16: a) Courbes d’aimantation mesurées par VSM et comparaison avec le
modèle Traits pleins=Expérience / Pointillés=Modèle ; b) résultats de simulation asso-
ciés : Déformations de transformation suivant l’axe ~x pour différentes configurations en

contrainte
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4.2 Influence de l’état initial de contraintes mécaniques sur le com-
portement du matériau

L’échantillon de 2× 2× 2 mm3 sur lequel ont été effectués les essais présente de
nombreux défauts dont des fissures apparentes sur les faces. Il a par ailleurs fait l’objet de
plusieurs chargements magnétiques.
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+ dilatométre
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 1
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FIGURE 4.17: a) Schéma du magnétomètre vibrant ; b) schéma de l’échantillon pris entre
les deux plateaux du dilatomètre

Nous avons mesuré la déformation lors de cycles d’aimantation à température am-
biante. La mesure est faite à l’aide d’un micro - dilatomètre. Le principe de la mesure
est le suivant : l’échantillon est placé entre les deux plateaux d’un condensateur. La va-
riation de longueur de l’échantillon induit une variation de la capacité du condensateur.
Une simple conversion permet de retrouver les valeurs de déformations correspondantes.
Contrairement à la corrélation d’images qui est une mesure de champ surfacique, la me-
sure de déformation par micro - dilatométrie est une mesure de déformation moyenne sur
le volume. L’ensemble échantillon + micro - dilatomètre est placé entre les pôles d’un
électroaimant pour le contrôle du champ magnétique.
Au départ, le matériau est monovariant imparfait. La variante V1 est la variante princi-
pale mais les variantes V2 et V3 sont présentes de façon minoritaire. Lors de la première
mesure, nous effectuons trois cycles magnétiques à la suite (figure 4.18). Le champ ma-
gnétique est appliqué selon l’une des directions de difficile aimantation de la variante
principale V1 (~H//~y) (soit la direction de facile aimantation de la variante V3). La ré-
orientation est continue et progressive. Du fait de la présence de la variante V2 en début
d’essai, la déformation finale maximale suivant ~y (de l’ordre de 4,5%) est inférieure à la
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déformation maximale théorique de l’ordre de c−a
a = 6,7%. Nous remarquons une irré-

versibilité partielle lors de la diminution du champ. Cette irréversibilité persiste lors des
trois cycles magnétiques effectués.
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FIGURE 4.18: Déformations mesurées par micro - dilatométrie au cours de cycles d’ai-
mantation suivant un des axes de difficile aimantation de la variante V1 (~H//~y). Mesures

effectuées à l’EEL - Lorena

A la suite des cycles 1, 2, et 3, la variante principalement présente dans l’échantillon
est donc la variante V2 (obtenue par réorientation de la variante V1 au départ).
Par la suite, nous avons effectué deux cycles suivant la direction~x (figure 4.19). L’objectif
est de retrouver la variante V1 de départ. Lors de ces cycles (cycles 4 et 5), le champ
magnétique est appliqué selon l’une des directions de difficile aimantation de la nouvelle
variante principale V2 (~H//~x). L’application du champ magnétique permet de réorienter
massivement l’échantillon et d’avoir comme variante principale la variante V1 en fin de
cycle. Néanmoins, l’irréversibilité partielle laisse penser que nous n’avons pas un état
monovariant parfait en fin de mesure. Nous retrouvons bien lors du cycle 4 une élongation
dans la direction ~y d’une valeur maximale de 6%. Lors des décharges et lors du cycle
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suivant (cycle 5), l’irréversibilité est à nouveau partielle avec une déformation résiduelle
de 2,15%.
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FIGURE 4.19: Déformations mesurées par micro - dilatométrie au cours de cycles d’ai-
mantation suivant l’axe de facile aimantation de la variante V1 (~H//~x). Mesures effec-

tuées à l’EEL - Lorena

Une mesure DRX a été réalisée au début de la campagne (au point A de la figure 4.17.a)
et à la fin de la campagne de mesure (au point G de la figure 4.17.b) sur chaque face de
l’échantillon. Nous avons utilisé un diffractomètre θ−2θ équipé d’une source au cuivre.
Nous nous sommes intéressés aux familles de plans {400}, pour les raisons exposées en
début de chapitre. Les rayonnements Kα1 et Kα2 apparaissent de manière distincte du fait
d’une meilleure résolution angulaire du détecteur. Pour aider à la compréhension des ré-
sultats, nous avons d’abord représenté figure 4.20 le diffractogramme théorique attendu
en présence de la variante V1.
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FIGURE 4.20: Résultats théoriques de diffraction pour un monovariant V1 parfait

Les spectres de diffraction mesurés sur les faces de l’échantillon sont reportés fi-
gure 4.21.
Les mesures montrent bien qu’au début de la campagne, la variante principale est la va-
riante V1 mais que les autres variantes sont présentes en minorité. En fin de mesure, on
constate une présence importante des pics de la variante V1 et de la variante V2. La grande
particularité sur cet échantillon est, d’après nous, un niveau plus élevé de contraintes ré-
siduelles. Ainsi, nous assisterions à une compétition entre ces niveaux de contraintes et
le champ magnétique. Les contraintes résiduelles auraient tendance à favoriser la variante
initiale lors du retour aux champs faibles. Ces effets de compétition entre le champ ma-
gnétique et la contrainte mécanique sont notamment observés par [Xue, 2013] et [Straka,
2007].
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FIGURE 4.21: Évolutions du spectre DRX mesuré au début et à la fin des cycles d’aiman-
tation : mesures au point (A) à gauche et mesures au point (G) à droite. Mesures effectuées

à l’EEL - Lorena [Source cuivre]
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5 Comparaison essai de la littérature / modèle
Nous n’avons pas exploré des sollicitations en contrainte sur l’échantillon lors de la

campagne expérimentale. En effet, cet objectif n’était d’une part pas visé. D’autre part,
nous ne disposions ni de l’équipement ni du temps nécessaire à une étude expérimentale
plus poussée. Néanmoins, le modèle a une écriture multiaxiale et multiphysique. Il permet
de simuler le comportement sous des sollicitations combinées thermiques - magnétiques -
mécaniques en 3D. Nous avons voulu tester le modèle dans une configuration multiaxiale.
Pour cela, nous avons simulé la réorientation martensitique en bicompression.

-

-

FIGURE 4.22: a) Chargement uniaxial σxx = 0 MPa ; σyy variable ; b) chargement biaxial
σxx = -5 MPa ; σyy variable ; c) chargement biaxial σxx = -9 MPa ; σyy variable . Mesures

effectuées sur un monocristal de NiMnGa d’après [Xue, 2013]

Les expériences, reportées figure 4.22, ont été menées par Xue Chen dans sa thèse
de doctorat ( [Xue, 2013]). Celle - ci a réalisé des essais biaxiaux sur un monocristal de
Ni - Mn - Ga ayant la même composition que le nôtre. Les plans {400} de l’austénite
sont alignés avec l’axe~x de l’échantillon. Les valeurs de seuils thermiques et d’enthalpie
fournies dans le manuscrit sont : Ms = 50,5◦C, M f = 48,5◦C, As = 57◦C, A f =
58,5◦C, ∆h = 7,7J.g−1. Nous avons supposé les autres paramètres identiques à notre
lot de NiMnGa. Lors des mesures expérimentales, l’échantillon était d’abord réorienté par
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compression pour sélectionner une variante unique en début d’essai. Nous avons pour les
simulations appliqué une contrainte de configuration d’une valeur de −1,5 MPa afin de
présélectionner cette variante.
Nous avons simulé les essais de bicompression en maintenant la contrainte σxx constante
(figure 4.23). Les seuils évalués par le modèle sont similaires aux seuils expérimentaux.
L’auteur observe un comportement superélastique pour les valeurs de σxx plus élevées
(σxx = −9 MPa). Le modèle, dans sa version actuelle, ne permet pas de reproduire le
comportement hystérétique à la décharge.
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FIGURE 4.23: Estimations du modèle (contrainte de configuration pour le modèle σxx = -
1,5 MPa ) paramètres de simulation : A = 0,37 . 10 −4 m3.J−1 B = 0,56 . 10 −4 m3.J−1

6 Conclusion
Dans ce chapitre, nous avons caractérisé le comportement d’un monocristal de NiMnGa.

Les mesures ont porté sur la transformation de phase entre l’austénite et la martensite, in-
duite thermiquement et la réorientation de variantes martensitiques, sous l’action d’un
champ magnétique.
L’utilisation de l’EBSD et de la DRX a permis d’identifier la nature des variantes pré-
sentes dans le matériau avant et en cours d’essai. Nous avons ainsi pu observer une accu-
mulation de variantes résiduelles dans l’échantillon au fur et à mesure des chargements.
Ceci a conduit à une semi - réversibilité de la réorientation martensitique associée à l’his-
torique des chargements sur l’échantillon.
Nous avons comparé les courbes expérimentales aux simulations du modèle multiéchelle
unifié. Ce dernier est à même de reproduire les seuils de transformation de phase. De
même, le modèle retranscrit bien les seuils de réorientation martensitique et les niveaux
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de déformation associés, lors de l’application d’un champ magnétique unidirectionnel ou
encore lors de sollicitations mécaniques uniaxiales ou biaxiales.
Le modèle permet d’explorer des chargements très complexes (contraintes multiaxiales
combinées à un champ magnétique unidirectionnel, ou même tourant !), avec différentes
configurations de départ (prise en compte d’une texture pour un polycristal, distributions
des variantes de départ pour un monocristal).
Néanmoins, le modèle ne permet pas, dans sa version actuelle, d’aborder l’hystérésis qui
intervient lors de la décharge à la suite d’une réorientation de variantes.
Le modèle permet par ailleurs de tester des situations difficiles à réaliser expérimenta-
lement. C’est le cas de la réponse magnétique et magnéto - mécanique d’un polycristal
isotrope de NiMnGa. Le matériau est en effet très fragile. L’assemblage polycristallin
n’est pas stable expérimentalement (le matériau se pulvérise très rapidement). Un calcul
en condition de contraintes homogènes peut être proposé.
Nous avons testé le modèle sur un polycristal isotrope de 546 grains (les figures de pôles
<100> et <111> associées sont représentées figure 4.25). Nous avons simulé le compor-
tement pour une sollicitation suivant l’axe ~x, suivant l’axe ~y et suivant l’axe~z. Les trois
courbes d’aimantation, reportées figure 4.25.a, présentent des allures similaires. La défor-
mation associée (figure 4.25.b) est une contraction maximale εxx

tr =−2,1% pour ~H//~x et
une élongation maximale εxx

tr =+1,05% pour ~H//~y et ~H//~z. Les valeurs de la déforma-
tion maximale sont, sans surprise, très inférieures à celles du monocristal.
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FIGURE 4.24: Figures de pôles du VER isotrope de 546 grains
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FIGURE 4.25: a) Courbes d’aimantation calculées à l’aide du modèle pour un VER iso-
trope de 546 grains ; b) résultats de simulation associés : déformations de transformation

suivant l’axe~x (pas de contrainte de configuration)
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Ce travail de thèse vise le développement et la validation d’un modèle multiéchelle
capable de prédire aussi bien le comportement des AMF que celui des AMFM, pour des
chargements multiphysiques complexes. Nous nous sommes intéressés à la modélisation
du comportement d’un polycristal. L’approche multiéchelle adoptée s’appuie sur des stra-
tégies de changement d’échelles du domaine magnétique à la variante, de la variante au
grain puis du grain au polycristal. Le modèle proposé se base sur une formulation ther-
modynamique des énergies des domaines à l’échelle de la microstructure. Il s’inspire du
travail de [Maynadier, 2012].

Parallèlement au développement de ce modèle, une étude expérimentale était né-
cessaire afin d’une part d’identifier les propriétés intrinsèques des matériaux étudiés, et
d’autre part de valider les estimations de la modélisation. A cette fin, des mesures de frac-
tions volumiques de phase par diffraction des rayons X in - situ ont été entreprises lors de
sollicitations thermiques (cycles de chauffage-refroidissement) et mécaniques (traction,
compression, essais 2D) sur des alliages de NiTi. L’exploitation des résultats de diffracto-
métrie a permis une analyse quantitative des fractions volumiques des phases en présence.
Celles-ci ont été comparées avec succès aux estimations du modèle.

Le modèle permet de rendre compte des phénomènes associés à la transition de phase
et des spécificités du NiTi (apparition de la phase R et uniformité de la transformation
en température, sélection de variantes sous chargement mécanique). L’utilisation de deux
lots différents de NiTi (ayant notamment des températures de transformation différentes)
a permis de tester une forme de robustesse du modèle.

Une mesure de surface de début de transformation avec un seuil en déformation a éga-
lement été réalisée grâce à la mise en place d’un essai de chargement mécanique biaxial.
Les résultats expérimentaux sont en accord avec le modèle (surface seuil en forme de
poire inversée). Le modèle indique d’ailleurs que cette forme est liée à un accroissement
inattendu de la fraction de phase R, en bitraction notamment.

Nous avons ensuite pu explorer d’autres cas de chargements multiphysiques grâce à
l’utilisation de monocristaux de Ni - Mn - Ga. L’étude expérimentale sur le Ni - Mn - Ga
correspond à une étude préliminaire dont le mérite a été de nous aider à mieux comprendre
les mécanismes en jeu. L’utilisation de la DRX a permis de lier l’allure des courbes d’ai-
mantation ainsi que les valeurs de déformations à la nature des variantes présentes dans le
matériau. Le modèle permet bien de retrouver les courbes d’aimantation initiale suivant
les axes de facile et de difficile aimantation. Il permet également de simuler le compor-
tement moyen d’un polycristal isotrope ou non isotrope, même si aucune comparaison
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expérimentale n’a pu être proposée. De même, le modèle permet de reproduire les effets
de couplages magnétomécaniques. Les possibilités qu’offre le modèle en termes de cas
tests sont très grandes. Il est tout à fait possible de tester des cas de compétition entre
contraintes biaxiales et champ magnétique ou encore de voir l’effet d’un champ tournant
sur le comportement d’un AMFM.

Un des points importants abordés dans le manuscrit est celui de l’hystérésis. L’hysté-
résis n’a pas une source unique dans les AMF. Il peut être lié aux transferts thermiques
associés à la transformation martensitique, à l’hystérésis de germination, aux frottements
internes lors des mouvements de parois sous chargements magnétiques. Il peut également
traduire l’irréversibilité inhérente à la réorientation de variantes sous champ magnétique.

Le modèle permet d’une part de représenter le cycle d’hystérésis magnétique. L’ap-
proche de Hauser utilisée consiste à prendre en compte une densité de distribution de dé-
fauts sur la trajectoire des parois de domaines. Les paramètres d’identification dépendent
de quantités macroscopiques telles que le champ coercitif ou encore la susceptibilité ini-
tiale. La prise en compte des phénomènes de frottement est faite à l’échelle du VER
uniquement et rend compte d’un comportement moyen.

L’hystérésis associée aux transferts thermiques a également été traitée. L’approche
adoptée dérive de l’équation de la chaleur. Un calcul incrémental est effectué avec des pas
de chargement adaptés. L’évaluation de la variation de température est d’abord obtenue "a
posteriori" grâce à une première évaluation des niveaux de fractions de phase. Un calcul
de convergence est alors mené jusqu’à stabilisation de la réponse en température. Néan-
moins, une telle approche ne peut strictement s’envisager que dans le cadre d’un calcul
de structure.

L’hystérésis de germination est également prise en compte dans le modèle sous une
forme très simplifiée à ce stade. Il s’agit principalement de se baser sur les résultats de
DSC pour définir des niveaux d’enthalpie différents selon le trajet de chargement. Cet
aspect est clairement à améliorer.

Par ailleurs, le modèle ne permet pas de simuler la non réversibilité de la réorienta-
tion martensitique, pourtant clairement observée expérimentalement, en particulier avec
les AMFM. Les mesures ont montré que cette réorientation sous champ pouvait devenir
complètement réversible à des niveaux de contraintes importants. Cette modélisation reste
un objectif complexe à atteindre.

Le modèle, dans sa version actuelle, est tout à fait apte à reproduire quantitativement
des seuils de transformation de phase et qualitativement l’évolution du comportement au
delà de la transition. Il peut ainsi servir à questionner des modèles phénoménologiques ou
encore des résultats expérimentaux. Il faut néanmoins veiller à ce que l’échelle de com-
paraison soit pertinente.

Un autre aspect non traité dans ce travail de thèse est l’introduction de la loi de com-
portement de VER dans un code de calculs de structures par différences finies ou élé-
ments finis. Le modèle utilisant une quinzaine de variables internes à l’échelle du grain
pour autant de variantes de phases et nécessitant une centaine de grains pour obtenir un
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comportement de VER, la simulation d’une structure n’est pas envisageable en l’état. La
solution en passe d’être testée est l’utilisation d’un cristal équivalent, méthode dont la
pertinence a déjà été démontrée pour les modèles magnétiques [Bormio Nunes et Hu-
bert, 2015]. Il s’agira ainsi de simuler des situations de chargement thermomécanique et
magnéto-mécanique hétérogènes et les phénomènes de localisation associés.

Ce travail de thèse a été l’occasion de développer des dispositifs expérimentaux in-
novants pour la caractérisation des AMF. Nous avons ainsi pu mener un suivi in - situ de
la transformation de phase par DRX sous contraintes biaxiales, associé à des mesures de
déformations par corrélation d’images. L’utilisation de la DRX in - situ ouvre déjà des
perspectives intéressantes telles que la possibilité d’explorer la réorientation de variantes
martensitiques sous chargement magnétique. Le dispositif correspondant est disponible au
laboratoire. Il consiste en l’utilisation du petit électroaimant (présenté en chapitre 4) qui
peut être placé sous le bâti de la DRX (figure 4.26). Si l’étude est menée sur un monocris-
tal, il sera important de réfléchir au positionnement de l’échantillon. Du fait des rotations
du réseau cristallographique sous champ, les plans des nouvelles variantes risquent en
effet de ne pas être dans la bonne configuration de diffraction.

Notons enfin que l’ensemble de la démarche de caractérisation expérimentale et de
modélisation peut être étendu à d’autres AMF.
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FIGURE 4.26: Dispositif de mesures DRX in - situ sous champ magnétique
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Annexe A

Diffraction des rayons X

La DRX permet de mesurer les intensités diffractées par les plans cristallographiques
des phases. Pour identifier une phase, il est possible de simuler son diffractogramme théo-
rique (courbe I − 2θ [Intensité - Angle de diffraction]) en se basant sur la théorie des
poudres. Cette démarche nécessite de connaître la structure cristallographique de la phase
(symétrie cristalline, positions et nature des atomes, paramètres de maille). Nous avons à
cet effet développé un code sur MATLAB qui permet de calculer le diffractogramme théo-
rique de chacune des 3 phases du NiTi (Austénite, phase R, Martensite). Nous avons ainsi
pu définir les phases qui apparaissaient / disparaissaient durant l’essai par identification
de leurs plans cristallographiques caractéristiques.

1 Diffraction des rayons X à la température austénitique :
Problématique de la texture

L’analyse de phase par diffraction des rayons X nécessite une étape d’identification
des pics caractéristiques de chaque phase présente dans le matériau. Connaissant la nature
cristallographique des phases ainsi que les conditions de diffraction, il est possible de
simuler les diffractogrammes théoriques. Ces derniers permettent de connaître la nature
des plans qui diffractent ainsi que leurs positions de diffraction et les intensités relatives
correspondantes.

1.1 Simulation du diffractogramme théorique de l’austénite

L’analyse des résultats DRX nécessite une indexation préalable des pics de chaque
phase. Celle-ci se fait souvent en se basant sur une simulation des diffractogrammes de
poudre. Les trois phases du NiTi sont l’austénite, la phase R et la martensite. Les structures
cristallographiques de ces phases sont décrites dans la littérature.
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1.1.1 Théorie des poudres

L’utilisation de la théorie des poudres suppose une distribution aléatoire des grains.
Ainsi tous les plans cristallographiques respectant la loi de Bragg sont à même de diffrac-
ter. L’intensité de diffraction est proportionnelle à la multiplicité m des plans concernés et
au module de leurs facteurs de structure Fhkl (A.1).

Itheor
hkl α

1
v2 m∗L∗ |Fhkl|2 ∗ eB(sinθ/λ)2

(A.1)

L =
1+ cos2(2θ)

sin2(θ)cos(θ)
(A.2)

L est le facteur de Lorentz (Eq.(A.2)). v correspond au volume de la maille. B définit
le facteur de température. Nous pouvons le calculer pour chaque atome connaissant sa
masse atomique et sa température caractéristique. Il est intéressant de prendre en compte
ce facteur. En effet, les déplacements dûs à l’agitation thermique sont loin d’être négli-
geables si nous les comparons aux distances interatomiques. De plus, nous réalisons des
expériences sur une plage de température assez importante [+100◦C ; -100◦C].

Les données nécessaires à cette simulation sont donc le motif du réseau, les para-
mètres de maille et la multiplicité de chaque plan. Le tableau A.1 résume ces données
tirées de la bibliographie pour les phases du NiTi. La phase R est souvent considérée
comme hexagonale pour des raisons de simplification. Du fait de la variabilité du faisceau,

Réseaux Motifs Paramètres de maille
Cubique Ni 0 0 0 a=b=c=0,3017nm

Ti 1
2

1
2

1
2 α = β = γ = 90◦

Hexagonale Ni 0 0 1
2 a=b=0,7345nm

Ni 1
3

2
3 0,562 c=0,527nm

Ni 0,322 -0,0169 0,852 α = γ = 90◦

Ti 0 0 0 β = 120◦

Ti 1
3

2
3 0,028

Ti 0,318 -0,008 0,337
Monoclinique Ni 0,0372 1

4 0,6752 a=0,2898nm
Ti 0,4176 1

4 0,2164 b=0,4108nm
c=0,4646nm
α = γ = 90◦

β = 97,78◦

TABLE A.1: Structures cristallographiques des phases du NiTi d’après [Urbina et al.,
2010]

de la variabilité de la microstructure (hétérogénéités locales, contraintes internes,...) les
pics expérimentaux ne se présentent pas comme des fonctions Dirac mais présentent une
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dispersion qui évolue selon la déviation angulaire et selon la nature de la maille élémen-
taire. Pour prendre en compte cette dispersion de manière simplifiée, nous représentons
les pics sous la forme de gaussiennes centrées sur la déviation angulaire 2θ0.
Le programme est écrit sous Matlab.
La figure A.1 représente le diffractogramme issu de la théorie des poudres pour l’austé-
nite.
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FIGURE A.1: Diffractogramme théorique de la phase austénitique du NiTi [Source cobalt
(λKα=0,1789nm)]
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1.1.2 Calcul théorique sur polycristal texturé

Les échantillons de NiTi dont nous disposons ne sont pas sous forme de poudre. Ce
sont des plaques fines polycristallines obtenues par laminage et présentant une texture iso-
trope transverse. La texture peut impacter les intensités relatives dans le sens où certains
plans auront une statistique plus favorable. Afin de quantifier l’effet de la texture, nous
pouvons nous appuyer sur une fonction de distribution des orientations au sein du maté-
riau. Certains logiciels permettent de choisir une fonction de correction de texture et d’en
ajuster les paramètres pour retrouver une bonne approximation d’un diffractogramme ex-
périmental. Cette méthode peut donner une allure proche du graphe expérimental même
si la texture trouvée est différente de la texture réelle du matériau. Par ailleurs, il est
nécessaire d’avoir des pics bien définis pour limiter les erreurs. Or les pics de la marten-
site par exemple sont réputés de très faible intensité. Nous préférons utiliser les mesures
d’orientations obtenues à température ambiante par EBSD (figure A.2). Nous utilisons
une fonction qui peut être sous différentes formes (gaussiennes, fonctions de type March
- Dollase, suite d’harmoniques sphériques...) pour représenter la fonction de distribution
d’orientations (FDO) pour l’austénite. L’expression de l’intensité de diffraction héritée de
la méthode des poudres est alors enrichie de cette fonction afin de prendre en compte l’ef-
fet de texture (Eq. (A.3)). Dans cette équation gc représente la distribution des orientations
pour la maille cubique de l’austénite.

Icorr
hkl = Itheor

hkl ∗ f (gc) (A.3)

FIGURE A.2: Figures de pôles mesurées par EBSD de l’austénite du lotA
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1.1.2.1 Conditions de diffraction Le positionnement de l’échantillon et la configura-
tion du montage jouent un rôle important sur la prise en compte de la texture. Dans notre
montage (Figure A.3), la source des rayons X est une source au cobalt (λKα=0,1789nm).
Le faisceau vient impacter le matériau avec une incidence de 50◦ par rapport à la normale.
Notre montage est fixe (position de l’échantillon, faisceau, détecteur). Le détecteur courbe
permet une mesure simultanée sur une plage angulaire de 110◦. La condition de diffraction
de Bragg permet d’associer une position et une déviation angulaire pour chaque famille de
plans. De plus, nous sommes limités à une fenêtre de détection qui dépend de l’ouverture
angulaire du détecteur.

FIGURE A.3: Montage de diffraction

1.1.2.2 Fonction de texture : gaussienne Nous disposons des orientations discrètes
de n grains sur une zone représentative grâce à la mesure EBSD. Nous pouvons utiliser
une fonction simple sous forme de gaussienne pour représenter cette distribution (Eq.
(A.4)). Le paramètre C à ajuster correspond à la largeur à mi - hauteur de la fonction
gaussienne. Le vecteur diffraction correspond à la bissectrice entre le faisceau incident
et le faisceau diffusé. αi correspond à l’écart angulaire entre le vecteur diffraction et la
normale au grain i. Cette correction de texture est implémentée dans le programme Matlab
qui permet le calcul des intensités théoriques. La figure A.4 illustre l’effet de la texture
sur le diffractogramme pour différentes valeurs du facteur de correction C.

f (gc) =
n

∑
i=1

e−
αi

2

2C2 (A.4)
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FIGURE A.4: Intensité théorique normalisée pour le LotA : correction de texture pour
l’austénite avec une fonction gaussienne

1.2 Mesure DRX à l’état austénitique (T=50◦C)

Les premières mesures DRX sont effectuées à la température de 50◦C (figure A.6). A
cette température et en se basant sur les DSC, le matériau est complètement austénitique
pour chacun des lots de NiTi.

1.2.1 Dispositif expérimental

Nous utilisons un montage DRX in situ (figure A.5). Il se compose d’un goniomètre
sur lequel sont positionnés l’ensemble (tube à rayons X - collimateur de faisceau) et le
détecteur courbe (INEL CPS 180 : 2θ =110◦). Les diffractogrammes rapportent l’intensité
diffractée par les familles de plans {hkl} en fonction de leur angle de Bragg 2θ [Cullity
et Stock, 2001] . Les expérimentations sont menées sur des échantillons de nickel - titane
quasi équiatomique du lotA. Nous utilisons une source au cobalt (λKα=0,1789nm). La
commande en température est faite à l’aide d’une platine Peltier (figure A.5). Cette platine
peut atteindre une température de 80◦C.

1.2.2 Identification des plans diffractants

La figure A.6 présente le diffractogramme expérimental mesuré à T=50◦C. Tous les
plans diffractants sont identifiables et correspondent comme attendu à des plans de l’aus-
ténite.

La comparaison des diffractogrammes expérimental et théorique (issu de la théorie
des poudres) (figure A.7) de l’austénite montre une nette différence des intensités de pics
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FIGURE A.5: Montage DRX pour les mesures en température
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FIGURE A.6: RX sur NiTi à T=50◦C pour les échantillons du lotA [Source Cobalt : 30kV
30mA t=10min]

diffractant pour le lotA. Par exemple, le pic principal A200 de la maille cubique, dont
l’intensité théorique relative est de 14%, n’apparaît pas expérimentalement. Ce résultat
est caractéristique d’un effet de texture. En effet, le matériau présente une texture isotrope
transverse héritée du procédé de fabrication (forgeage).

La figure A.7 donne une estimation du nouveau diffractogramme théorique de l’au-
ténite une fois la texture prise en compte. La correction de texture permet une meilleure
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estimation des intensités relatives (en particulier la disparition du pic A200 - voir tableau
A.2).
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FIGURE A.7: NiTi lotA T=50◦C : comparaison des diffractogrammes expérimentaux et
théoriques

Plans 2θ théor. (◦) Irelati f théor. Irelati f théor. 2θ exp. (◦) Irelati f exp.
h k l a0 = 0.3015nm Poudre Correction gaussienne

C=2,5◦ C=1◦

110Kβ - - - 44,4◦ 11,7%
110 49,6◦ 100% 100% 100% 49,4◦ 100%
111 61,8◦ 1% 0,3% 0,4% non détecté non détecté
200 72,7◦ 14% 0% 0% non détecté non détecté

211Kβ - - - 81,8◦ 12,9%
210 83◦ 1,3% 0,6% 0,8% - -
211 93,1◦ 29,6% 46,7% 74,4% 92,8◦ 66,6%
220 113,9◦ 12,3% 10,6% 11,1% 113,7◦ 37,5%
221 125,6◦ 0,9% 0,6% 0,9% - -
300 125,6◦ 0,2% 0% 0% - -
301 139,3 ◦ 32,9% 26,9% 32,8% 139,5 ◦ 35,8%

TABLE A.2: Plans diffractant et intensités relatives : lotA

Une démarche similaire permet l’identification des plans diffractants pour le lotB.
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1.3 Texture de la phase R et de la martensite
1.3.1 Diffractogrammes issus de la théorie des poudres

Les données nécessaires sont résumées dans le tableau A.1. Pour rappel, la phase R
est considérée hexagonale. La figure A.8 représente les diffractogrammes issus de la théo-
rie des poudres pour l’austénite, la phase R et la martensite. Nous pouvons voir que ces
phases présentent des natures de plans diffractants et des ratios de pics reconnaissables.
Nous pouvons également observer l’effet de la perte de symétrie (au passage de l’austénite
vers la phase R ou vers la martensite) par l’augmentation du nombre de plans diffractants.
Dans une démarche d’identification, il faut néanmoins prendre garde au fait que les in-
tensités relatives entre l’austénite, la phase R et la martensite sont souvent différentes (la
phase R et la martensite conduisent à des diffractogrammes de moindre intensité) et que
certains pics peuvent parfois se superposer.

1.3.2 Estimation de la texture de la phase R et de la martensite

La phase R et la martensite héritent de la texture de la phase mère. La démarche
adoptée est reprise de Humbert [Humbert et al., 2010]. Nous nous basons sur la texture
de l’austénite afin de retrouver les textures associées aux phases créées. Le passage de la
maille cubique à la maille monoclinique (martensite) ou trigonale (phase R) correspond au
produit d’une translation U et d’une rotation R. Les relations d’orientations (Eq. (A.5) Eq.
(A.7)) [Otsuka et Ren, 2005] entre vecteurs de base permettent de retrouver les matrices
de rotation (Eq (A.6) Eq. (A.8)) correspondant aux changements de repère.

[100]c→ [100]M [010]c→ [011]M [001]c→ [01̄1]M (A.5)
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FIGURE A.8: Diffractogrammes théoriques de la martensite et de la phase R du NiTi
[source Cobalt (λKα=0,1789nm)] : a) Phase R ; b) Martensite

ROR =

−1 0 0
0 1√

2
− 1√

2
0 − 1√

2
− 1√

2

∗
1 0 0

0 cos(β) sin(β)
0 −sin(β) cos(β)


c→M

(A.6)

[111]c→ [100]T [011̄]c→ [010]T [2̄11]c→ [001]T (A.7)
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ROR =


1√
6

1√
2

1√
3

−2√
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0 1√
3

1√
6
−1√

2
1√
3


c→R

(A.8)

Le nombre de variantes créées dépend du ratio des symétries de chaque système. Par
exemple, la martensite possède un seul axe de symétrie donc deux matrices de symétrie
de rotation contre 48 matrices de symétrie pour le système cubique. L’idée est de faire
subir à la FDO de l’austénite une rotation correspondant à la transformation considérée.
Cela suppose de prendre en compte d’une part la rotation de base mais aussi les symétries
intrinsèques à chaque système. Prenons gc qui correspond aux orientations des grains cu-
biques. Elles sont invariantes par rapport aux symétries Qc du cube. On fait subir à cette
orientation la rotation des vecteurs de base gM = ROR Qc gc. Nous avons alors les orien-
tations monocliniques gM (ou trigonale gR dans le cas de la phase R) qui elles sont inva-
riantes par rapport aux symétries QM de la maille monoclinique (ou trigonale QR). Nous
pourrions utiliser en guise de vérification la démarche inverse pour, à partir de l’orienta-
tion de la martensite (ou de la phase R), retrouver celle de la phase mère gc = R−1

OR QM gM.
Les figures A.9 ,A.10 représentent les figures de pôles de la martensite et de la phase R
du lotA estimées à partir de la texture de l’austénite. Ce résultat est cohérent avec les
relations d’orientation Eq.(A.5) Eq.(A.7).

FIGURE A.9: Figures de pôles estimées de la martensite du lotA
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FIGURE A.10: Figures de pôles estimées de la phase R du lotA

2 Analyse quantitative de phase
Il est indispensable pour mener une analyse quantitative fiable des phases en présence

de modéliser l’influence de cette texture sur les pics de diffraction [Fall et al., 2014].
La démarche correspondante a été présentée dans les paragraphes précédents pour une
fonction de texture gaussienne. La correction de texture a permis d’une part d’expliquer
les différences constatées entre le diffractogramme expérimental et la théorie des poudres.
Néanmoins, une fonction de texture gaussienne ne permet pas une correction satisfaisante.
Les intensités de certains plans (exemple A220) ne sont pas mieux représentés.
Des corrections plus complexes sont proposées par certains logiciels libres.
Le logiciel MAUD [Lutterotti et Gialanella, 1998] [Morales et al., 2002] permet par
exemple de définir une texture sous la forme d’harmoniques sphériques. Les coefficients
des séries d’harmoniques sont affinés par moindres carrés afin de s’ajuster au diffracto-
gramme expérimental. La figure A.11 donne un exemple du nouveau diffractogramme
théorique de l’auténite une fois la texture prise en compte sur MAUD (série d’harmo-
niques sphériques). L’ajustement permet d’obtenir un résultat satisfaisant.

Par ailleurs, le logiciel MAUD permet de faire une analyse quantitative des fractions
de phase par la méthode Rietveld.
Les paramètres affinés pour chaque phase sont la texture, la forme des pics de diffraction,
la correction du bruit de fond. Enfin, l’analyse quantitative consiste à ajuster les frac-
tions des trois phases du NiTi (austénite, phase R, et martensite). L’objectif, là encore,
est d’obtenir le jeu de fractions qui permette le meilleur accord avec le diffractogramme
expérimental.
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FIGURE A.11: Diffractogramme expérimental à T=50◦C (en bleu) et diffractogramme
calculé sur Maud avec la texture associée (en noir)

La qualité du raffinement par moindres carrés est évaluée avec le facteur Rwp (équation
(A.9)). Ce dernier transcrit les différences entre les courbes expérimentales et les valeurs
théoriques. Il représente le cumul des erreurs de corrélation sur l’ensemble des paramètres
de la méthode Rietveld (fractions de phase, bruit de fond, paramètres de maille, forme des
pics,...). Les valeurs du facteur Rwp lors des mesures en température sur les échantillons
du lotA sont résumées dans le tableau A.3. Les valeurs très basses témoignent de la qualité
de l’analyse quantitative.
Les niveaux d’erreur sont du même ordre pour les essais sur le lotB.
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Rwp =

√
∑

N
i=1 [wi(I

exp
i − Icalc

i )]2

∑
N
i=1 [wiI

exp
i ]2

avec wi =
1√
Iexp
i

(A.9)

Tchau f f age(
◦C) -200 5 10 15 20 25

Rwp(%) 1.88 1.85 1.9 1.9 1.9 2
TRe f roidissement(

◦C) 50 30 25 10 5 1 -200
Rwp(%) 2.2 2.2 2.3 2.3 2.24 2.2 1.88

TABLE A.3: Valeurs du facteur Rwp lors des mesures DRX en température sur les échan-
tillons du lotA
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Annexe B

Dimensionnement des éprouvettes du
lot B

1 Démarche de dimensionnement
Le LMT s’est récemment doté d’une mini machine permettant d’appliquer des contraintes

biaxiales de traction / compression (fabricant : Deben). Cette machine, nommée mini -
Astree (figure B.1), posséde quatre vérins indépendants permettant d’appliquer une charge
maximale ±2kN par axe. Les autres caractérisitiques de la machine sont les suivantes :

— Une course maximale de 5mm sur chaque vérin
— Une épaisseur maximale de l’échantillon de 8mm
L’utilisation de cette machine ouvrait de nouvelles perspectives pour cette thèse. La

plus importante était la possibilité d’explorer des chargements mécaniques biaxiaux. De
plus, la taille de la machine permettait son utilisation in - situ avec le système de mesure
DRX. Il a d’ailleurs été dimensionné dans ce sens ! Autre avantage : la machine impose
d’utiliser des échantillons assez petits. Ceci implique d’utiliser moins de matière pour la
fabrication des échantillons et d’avoir des coûts de fabrication réduits.
Notre objectif était de pouvoir effectuer des mesures de surfaces seuils de transformation
martensitique à température ambiante.
Nous avons dimensionné nos échantillons de sorte à obtenir une contrainte moyenne au
moins égale à 500 MPa dans la zone utile (pour la valeur d’effort maximale de 2kN).
En effet, nous avions déjà travaillé avec un lot de NiTi du même fournisseur. Le seuil en
traction de ce lot précédent était inférieur à 400 MPa.
La taille des échantillons devait naturellement permettre de respecter l’encombrement de
la machine.
Les échantillons 2D (figure B.2) sont évidés au centre. Cette opération permet de concen-
trer les contraintes dans la zone utile (et ne pas induire de transformation dans les bras).
Elle permet également d’atteindre le niveau de contrainte souhaité dans la zone utile. Afin
de pouvoir mener une comparaison pertinente entre les résultats 1D et 2D, le choix a été
fait d’avoir les mêmes épaisseurs dans les deux zones utiles. Les échantillons 1D et les
échantillons 2D ont donc une épaisseur identique de 300µm dans la zone utile et de 2mm
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FIGURE B.1: La machine "mini - Astree"

sur les têtes d’éprouvettes. De même, les échantillons 1D et 2D sont issus du même brut
et ont subi le même procédé de fabrication.

Pour la fabrication des échantillons, des plaques de 2mm d’épaisseur sont obtenues par
laminage à partir d’une barre de 1pouce. Par la suite, l’amincissement au centre (épais-
seur 300µm) est obtenue en découpant une poche à l’aide d’une fraise. Ces étapes sont
identiques pour les éprouvettes 1D et 2D. Enfin, les bords sont découpés pour donner la
forme finale des éprouvettes. Celles - ci subissent alors un traitement thermique de super-
élasticité avant d’être polies.
Un trou percé au milieu de chaque tête d’éprouvette permet de centrer les échantillons
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(a) Éprouvettes 1D

poinçon

(b) Éprouvettes 2D

FIGURE B.2: Échantillons du lotB (dimensions en mm)

grâce à des pions. Pour éviter un glissement des échantillons au niveau des mors, ces
derniers sont choisis grippés. Par ailleurs, deux trous percés de part et d’autre des têtes
d’éprouvettes permettent de solidariser l’échantillon et les mors par vissage.
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2 Estimation des contraintes : calcul élastique sur ABA-
QUS

Contrairement aux mesures uniaxiales, l’estimation des contraintes à partir de la connais-
sance des forces n’est pas immédiat lors des chargements biaxiaux. Cette estimation est
possible en connaissant la géométrie de l’échantillon et les paramètres du comportement
élastique linéaire (module d’Young, coefficient de Poisson), à l’aide d’un calcul élastique
(avec le logiciel de calcul élements finis Abaqus) (figure B.3).
Nous avons modélisé un quart de l’échantillon 2D avec comme conditions limites la va-
leur d’effort sur le vérin. Le matériau est considéré isotrope. Les paramètres élastiques
choisis correspondent à des valeurs admissibles pour le NiTi à l’état austénitique :

— Un module d’Young E=48GPa
— Une coefficient de Poisson ν = 0,3
A partir de ce calcul, il est possible d’estimer une matrice de couplage permettant

d’estimer les contraintes en fonction des forces appliquées (Eq. (B.1)). Cette estimation a
été vérifiée avec un cas uniaxial.
Les contraintes estimées ne sont valables que dans un cadre d’élasticité linéaire. Elles sont
caduques quand apparaît la non linéarité induite par la transformation martensitique.

(
σ11
σ22

)
=

(
m1 m2
m2 m1

)
∗
(

F1
F2

)
m1 = 0,3443mm−2 m2 =−0,1436mm−2 (B.1)

Les efforts F1 et F2 (en Newton) sont obtenus en intégrant la contrainte normale sur les
faces FaceA et FaceB. Les contraintes σ11 et σ22 (en MPa) correspondent aux contraintes
dans le centre de l’échantillon.
L’effort critique de flambage en mode 1, déterminé pour un chargement en compres-
sion est supérieur à 3000N. Ces échantillons peuvent ainsi être utilisés en compression
jusqu’à apparition de la non-linéarité en dessous de la charge maximale de -2kN sans
flamber. Nous avons également vérifié l’homogénéité de la contrainte dans la zone utile.
On observe que la variation des contraintes n’excède pas 3,3% dans la zone utile des
échantillons 2D (zone utile : épaisseur = 300µm ; rayon= 1,5 mm).
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Test 1: trac6on

Ux=0

Uy=0

Uy=0

Ux=0.07mm

Face A

Face B

(a) Conditions limites

	

	

(Avg: 75%)

S, S11

6.025e+00
+4.397e+01
+9.397e+01
+1.440e+02
+1.940e+02
+2.440e+02
+2.940e+02
+3.440e+02
+3.940e+02
+4.440e+02
+4.940e+02
+5.439e+02
+5.939e+02

Node: 16

Elem: PART 1 1.32449

Min: 6.025e+00

Node: 23

Elem: PART 1 1.44717

Max: +5.939e+02

Min: 6.025e+000

Max: +5.939e+002

(b) Contraintes σ11

FIGURE B.3: Calcul élastique sur l’échantillon 2D [FFaceA
1 = 1633 N ; FFaceB

2 = 438 N]
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Annexe C

Problème d’inclusion

Nous considérons un milieu homogène de matrice de rigidité C non soumis à des
sollicitations extérieures. Une inclusion I (correspondant à un grain g ou un domaine φα),
présente dans le milieu, subit une déformation libre εεεL

I . Cette déformation correspond
au comportement de l’inclusion (transformation de phase, magnétostriction) si aucune
résistance n’est exercée par le milieu environnant. Le tenseur d’Eshelby SE

I [Eshelby,
1957] permet de relier la déformation réelle de l’inclusion εεεI à sa déformation libre εεεL

I :

εεεI = SE
I : εεε

L
I (C.1)

I

FIGURE C.1: Problème d’inclusion d’Eshelby

La loi de Hooke permet d’associer la contrainte dans l’inclusion à sa déformation
élastique :

σσσI = C0 : εεε
e
I = C0 : (εεεI− εεε

L
I ) = C0 : (SE

I − I) : εεε
L
I (C.2)

C0 correspond au tenseur de rigidité du "milieu équivalent". Son expression dépend
des hypothèses adoptées. Il peut être défini comme la rigidité du milieu homogène (schéma
auto cohérent) ou comme une rigidité limite (moyenne, minimum, maximum,...). Le ten-
seur de quatrième ordre SE dépend uniquement de la rigidité du milieu équivalent C0 et
de la forme choisie pour l’inclusion.
Considérons maintenant le cas d’un chargement macroscopique extérieur (contrainte ma-
croscopique σσσ et déformation εεε). La contrainte et la déformation dans l’inclusion sont le
résultat d’une superposition entre la solution hétérogène et les champs macroscopiques :

σσσI = σσσ+C0 : (SE
I − I) : εεε

L
I (C.3)
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εεεI = εεε+SE
I : εεε

L
I (C.4)

Nous obtenons ainsi la formule de localisation de Hill (formulation de Hill) [Hill,
1965] :

σσσI = σσσ+C0 : (SE
I
−1− I) : (εεε− εεεI) (C.5)

σσσI = σσσ+C? : (εεε− εεεI) (C.6)

C? est le tenseur d’influence de Hill.
Nous pouvons utiliser :

σσσI = CI : εεε
e
I (C.7)

et
σσσ = C : εεε

e (C.8)

et la formule de décomposition de la déformation :

εεεI = εεε
e
I + εεε

L
I (C.9)

et
εεε = εεε

e + εεε
L (C.10)

La formulation de Hill permet d’aboutir à l’équation (C.11) :

σσσI = B : σσσ+Cacc : (εεεL− εεε
L
I ) (C.11)

Cette relation générale peut s’appliquer à chaque transition d’échelle.
Concernant la transition d’échelle entre le domaine et le grain, nous retenons comme
proposé dans [Daniel et al., 2008] une condition de déformation homogène, ce qui conduit
à privilégier un arrangement en aiguilles (ou lattes) :

εεε = εεεI (C.12)

εεε
e + εεε

L = εεε
e
I + εεε

L
I (C.13)

C−1 : σσσ+ εεε
L = C−1

I : σσσI + εεε
L
I (C.14)

σσσI = CIC−1 : σσσ+CI : (εεεL− εεε
L
I ) (C.15)

Si on ajoute une hypothèse d’élasticité homogène (CI = C), l’expression se simplifie
suivant :

σσσI = σσσ+C : (εεεL− εεε
L
I ) (C.16)

Les opérations de moyenne s’appliquent selon :

< σσσI >= σσσ et < εεε
L
I >= εεε

L (C.17)
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Annexe D

Calcul des courbes limites de transitions
entre phases dans le diagramme de

Clapeyron

On considère 2 phases (fraction de phase 1 : ψ, fraction de phase 2 : 1−ψ) à l’équilibre
soumises à un état de contrainte macroscopique σσσ et à une température T . Les deux phases
étant à l’équilibre, leur énergie libre est égale :

ρ1f1 = ρ2f2 (D.1)

L’état de contrainte dans chacune des phases (σσσ1,σσσ2) doit être pris en compte, donnant
source à une énergie élastique telle que :

1
2

σσσ1 : C−1
1 : σσσ1 +ρ1(h1−T s1) =

1
2

σσσ2 : C−1
2 : σσσ2 +ρ1(h2−T s2) (D.2)

où C1 et C2 désignent les tenseurs d’élasticité des deux phases. On va considérer dans
cette approche simplifiée que les milieux sont isotropes de tenseur d’élasticité C égal
dans les deux phases. Soit Cacc le tenseur d’accommodation entre les deux phases (voir
équation (C.11)), on a :

σσσ1 = σσσ+Cacc : (εεεL− εεε
f
1) (D.3)

σσσ2 = σσσ+Cacc : (εεεL− εεε
f
2) (D.4)

εεε
f
1 , εεε

f
2 et εεεL désignent les tenseurs de déformation libre dans les phases 1 et 2 et le

tenseur de déformation libre moyen.
Développons maintenant les parties élastiques des énergies libres dans les phases 1 et 2 :

ue
1 =

1
2

σσσ1 : C−1 : σσσ1 (D.5)

ue
2 =

1
2

σσσ2 : C−1 : σσσ2 (D.6)
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ue
1 =

1
2
(σσσ+Cacc : (εεεL− εεε

f
1)) : C−1 : (σσσ+Cacc : (εεεL− εεε

f
1)) (D.7)

ue
1 =

1
2
(σσσ : C−1 : σσσ+2(εεεL−εεε

f
1) : Cacc : C−1 : σσσ+(εεεL−εεε

f
1) : Cacc : C−1 : Cacc : (εεεL−εεε

f
1))

(D.8)
De même, on a :

ue
2 =

1
2
(σσσ : C−1 : σσσ+2(εεεL−εεε

f
2) : Cacc : C−1 : σσσ+(εεεL−εεε

f
2) : Cacc : C−1 : Cacc : (εεεL−εεε

f
2))

(D.9)
Les opérations de moyenne imposent également :

εεε
L = ψεεε

L
1 +(1−ψ)εεεL

2 (D.10)

Il est intéressant d’observer que quel que soit le tenseur d’ordre 4 K, on a :

(εεεL− εεε
f
2) : K : (εεεL− εεε

f
2) = (ψεεε

f
1 +(1−ψ)εεε

f
2 − εεε

f
2) : K : (ψεεε

f
1 +(1−ψ)εεε

f
2 − εεε

f
2)

= (ψεεε
f
1 −ψεεε

f
2) : K : (ψεεε

f
1 −ψεεε

f
2)

= ψ(εεε
f
1 − εεε

f
2) : K : (εεε f

1 − εεε
f
2)ψ (D.11)

D’autre part :

(εεεL− εεε
f
1) : K : (εεεL− εεε

f
1) = (ψεεε

f
1 +(1−ψ)εεε

f
2 − εεε

f
1) : K : (ψεεε

f
1 +(1−ψ)εεε

f
2 − εεε

f
1)

= (1−ψ)(εεε
f
2 − εεε

f
1) : K : (εεε f

2 − εεε
f
1)(1−ψ) (D.12)

Une fois ces expressions réintroduites dans l’équilibre énergétique, on constate que les
termes : 1

2(σσσ : C−1 : σσσ), ψ(εεε
f
1−εεε

f
2) : Cacc : C−1 : Cacc : (εεε f

1−εεε
f
2)ψ et 2εεεL : Cacc : C−1 : σσσ

sont présents à droite et à gauche de l’égalité. Ils s’éliminent donc ne laissant que :

−σσσ : εεε
f
1 +ρ1h1−T ρ1s1 =−σσσ : εεε

f
2 +ρ2h2−T ρ2s2 +C (D.13)

avec
C =

1
2
(εεε

f
2 − εεε

f
1) : Cacc : C−1 : Cacc : (εεε f

2 − εεε
f
1) (D.14)

C est indépendant des fractions volumiques et du chargement thermique et méca-
nique ! Il se comporte comme un décalage en enthapie. La différentiation de cette équa-
tion conduit alors à l’élimination de ce paramètre. On aboutit à l’équation des pentes des
lignes de Clapeyron (transition de phase dans le diagramme de Clapeyron) selon :

dσσσ

dT
=

(ρ1s1−ρ2s2)

εεε
f
2 − εεε

f
1

(D.15)

Cette équation compte 6 projections associées aux 6 termes du tenseur des contraintes.
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Annexe E

Pré - test : Influence de la température

La figure E.1 montre que pour les échantillons du lotA la transformation induite pen-
dant un essai de traction s’accompagnait d’une élévation de température de l’ordre de
9◦C. En effet, l’apparition de la martensite est une transformation exothermique qui tend
à ralentir la transformation par effet de couplage thermomécanique.
L’objectif de cette partie est d’avoir une estimation de la vitesse maximale à utiliser pour
avoir des variations de température inférieures à 1◦C lors des sollicitations mécaniques
sur les échantillons du lotB.

FIGURE E.1: Évolution de la température : traction sur lotA
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1 Dispositif expérimental
Nous avons effectué une mesure de traction sur une éprouvette biaxiale à différentes

vitesses de déformation et en mesurant la température. Nous avons utilisé pour cela la
corrélation d’images numériques sur une face de l’échantillon et la mesure par caméra
Infra - Rouge sur l’autre face (figure E.2). Nous souhaitions une simultanéité des mesures
pendant l’essai.
A cette fin, la face pour la CIN est mouchetée et la face pour les mesures IR est recouverte
de peinture noire à haute émissivité. Un corps noir (émissivité proche de 1) est utilisé afin
d’effectuer une calibration entre les valeurs numériques de la caméra et la température
appliquée au corps noir.
La machine biaxiale mini - Astree ne permettant d’avoir accès qu’à une des faces de
l’échantillon, nous avons privilégié pour cette phase de pré - test une machine de traction
uniaxiale classique ayant une charge maximale de 10T (Machine : MTS 10T). Il s’agit
d’une machine électrohydraulique munie de mors hydrauliques.
Nous avons effectué un premier essai piloté en déplacement avec une vitesse de v =
0,001mm.s−1. L’effort appliqué est parallèle à l’axe ~x tel que défini sur la figure E.5.a.
L’axe~x désigne l’axe de l’échantillon 2D dépourvu du marquage en poinçon.

FIGURE E.2: Dispositif expérimental : échantillon avec de part et d’autre une caméra
visible et une caméra infrarouge

2 Résultats
La température ambiante est de T=28,5◦C. Sur l’une des faces de l’échantillon, la

caméra infrarouge met en lumière un gradient initial de température (figure E.3). En effet,
le mors bas est au contact du circuit hydraulique. Il est plus chaud que le mors haut.
Nous avons défini trois zones de mesure de température sur l’échantillon. Ces zones sont
visibles sur la figure E.3. Nous avons suivi l’évolution de la température moyenne sur ces
zones pendant la charge (figure E.4).
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FIGURE E.3: Mesures IR : températures initiales sur l’échantillon avant le début de l’es-
sai

Durant la charge, la température dans la zone utile évolue de moins de 1◦C pendant la
transformation pour une déformation longitutinale maximale εxx = 6,01%. En effet, la
vitesse de sollicitation est très lente. Cela permet de plus facilement réguler la température
grâce aux échanges avec le milieu. De plus, la zone utile a une épaisseur très faible de
300µm.

La figure E.5 montre la courbe de comportement mesurée dans la zone centrale de
l’échantillon (rectangle rouge). Les champs de température et de déformation aux points
(a), (b), (c) et (d) sont présentés figure E.6. L’élévation de température dans la zone cen-
trale correspond bien au début de la transformation martensitique. La transformation s’ini-
tie en plusieurs endroits de la zone centrale de manière simultanée. De ce fait, le champ
de déformation dans la zone centrale est très homogène, sans localisation (absence de
bandes de transformation). A la même température ambiante (T=28,5◦C) et une vitesse
10 fois plus importante (v=0,01mm.s−1), la température de la zone utile évolue de moins
de 1,5◦C pour une déformation longitutinale maximale εxx = 7,1%
A cette même vitesse de sollicitation, un echantillon 1D soumis à un essai de traction verra
sa température augmenter d’une valeur inférieure durant la transformation martensitique.
En effet, les échantillons 1D présentent une surface d’échange plus importante.
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FIGURE E.4: Évolution de la température sur la zone1, la zone2 et la zone3 pendant
la charge. La figure représente la température en fonction du numéro d’image [vitesse

0,001mm.s−1]
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FIGURE E.5: a) Photo de l’échantillon avec mouchetis. Le rectangle rouge définit la
zone de corrélation [1pixel = 6µm] ; b) courbe effort - déformation de Mises (les termes

de déformation sont mesurés par CIN dans la zone de corrélation) ~F//~x
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FIGURE E.6: Mesures CIN et Mesures IR correspondant aux points (a), (b), (c) et (d) de
la courbe de comportement en figure E.5.b
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Titre : Mesure et modélisation multi échelle du comportement thermo-magnéto-
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Mots-clés : Alliages à mémoire de forme, Alliages à mémoire de forme magnétiques, Diffraction des rayons X,
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Résumé : Le comportement des alliages à mé-
moire de forme (AMF) et des alliages à mémoire de
forme magnétiques (AMFM) est régi par les méca-
nismes de transformation martensitique à l’échelle
de la microstructure, à l’origine de leurs proprié-
tés remarquables (mémoire de forme, superélasti-
cité, grandes déformations associées à la réorien-
tation martensitique sous champ magnétique). Les
mécanismes de transformation et de réorientation
martensitique peuvent être induits par des sollicita-
tions thermiques, magnétiques et / ou mécaniques
et de manière couplée. La mise au point d’outils de
conception fiables nécessite une meilleure prédicti-
bilité du comportement réel des alliages à mémoire
de forme sous sollicitations thermo - magnéto - mé-
caniques complexes. Le choix d’une modélisation
multiaxiale et multi échelle est pertinent.

Le modèle reporté présente une formulation uni-
fiée, permettant de simuler aussi bien le comporte-
ment des AMF que celui des AMFM. Parallèlement
au développement de ce modèle, une étude expé-
rimentale est nécessaire afin d’une part d’identifier
les propriétés intrinsèques des matériaux étudiés, et
d’autre part de valider les estimations de la modé-
lisation. A cette fin, des mesures de fractions volu-
miques de phase par diffraction des rayons X in situ
ont été entreprises lors de sollicitations thermiques
(cycles de chauffage-refroidissement), mécaniques
(traction, compression, essais biaxiaux) et magné-
tiques (champ magnétique unidirectionnel). L’ex-
ploitation des résultats de diffractométrie permet
une analyse quantitative des fractions volumiques
des phases en présence. Celles-ci sont comparées
aux estimations du modèle à des fins de validation.

Title : Measurement and multiscale modeling of thermo-magneto-mechanical
behavior of shape memory alloys

Keywords : Shape memory alloys, Magnetic shape memory alloys, X - Ray Diffraction, Multiscale modeling,
Thermo - mechanical couplings, Magneto - mechanical couplings

Abstract : The behavior of shape memory al-
loys (SMA) and magnetic shape memory alloys
(MSMA) is governed by the martensitic transfor-
mation mechanisms at the scale of the microstruc-
ture. This transformation is at the origin of their
remarkable properties (memory effect, superelasti-
city, large deformations associated with the mar-
tensitic reorientation under magnetic field). The
martensitic transformation and reorientation me-
chanisms can be induced by thermal, magnetic and
/ or mechanical stresses and in a coupled man-
ner. The development of reliable design tools re-
quires a better predictability of the actual behavior
of shape memory alloys under complex thermal-
magneto-mechanical loading.
The choice of multiaxial and multiscale modeling

is relevant. The model proposed in this work pre-
sents a unified formulation, making possible to si-
mulate both the behavior of SMA and MSMA. In
parallel with the development of this model, an ex-
perimental study is necessary in order to identify
the intrinsic properties of the materials studied and
to validate the estimates of the modeling. For this
purpose, measurements of phase fractions by in-
situ X-ray diffraction were carried out during ther-
mal (heating-cooling cycles), mechanical (tensile,
compressive, biaxial) and magnetic (unidirectional
magnetic field) loadings. The diffraction patterns
allow a quantitative estimation of the volume frac-
tions of the phases. These are compared to model
estimates for validation purposes.
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