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Pourquoi est-ce que la fumée de cigarettes ne retourne-t-elle pas dans la cigarette ? 

Pourquoi les molécules s’éloignent elles les unes des autres ? 

Pourquoi la goutte d’encre dans de l’eau ne se reforme-t-elle jamais ? 

Parce que l’univers va naturellement vers la dissipation. C’est le principe d’entropie. 

La tendance de l’univers à évoluer vers un état de désordre croissant. 

Le principe d’entropie est directement lié à la flèche du temps, une conséquence de 

l’expansion de l’univers. Mais que se passera-t-il quand la force gravitationnelle 

contrebalancera la force de l’expansion ? Ou si l’Energie du vide quantique s’avère trop 

faible ? C’est à ce moment que l’univers pourrait entrer dans une phase de contraction : 

« Le Big Crunch ». 

Que deviendra le temps ? 

Va-t-il s’inverser ? 

Personne ne le sait. 

Mr Nobody (2009) 

 

 

« Toute science suffisamment avancée est indiscernable de la magie. » 

Arthur C. Clarke, Profiles of the Future (1953) 

 

 

The greatest teacher, failure is. 

Yoda, The Last Jedi (2017) 
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Les erreurs sont des mécanismes qui nous permettent d’apprendre de nous et des autres. 

L’Homme a tendance à ne pas répéter les erreurs qu’il regrette. Malgré les souffrances 

qu’elles peuvent nous causer, les erreurs nous poussent à améliorer notre vie. Nous nous 

reprochons parfois la façon dont nous sommes comportés avec nos amis, notre famille, 

notre hiérarchie, mais cela nous aide à devenir meilleur la fois suivante. Nous regrettons 

notre paresse sur les bancs de l’école mais pas l’exaltation des soirées, ni la satisfaction 

de l’école buissonnière. Si nous tirons les leçons de ces écarts, nous faisons alors preuve 

de davantage d’assiduité plus tard, au cours de notre vie professionnelle. Nos erreurs 

peuvent se révéler un fardeau. Mais si nous finissons par nous débarrasser de ce poids 

alors nous pouvons les sublimer. A ce moment précis, ces erreurs se métamorphosent 

en jalons de notre existence, en repères qui nous rappellent combien nous avons 

progressé. A ce moment précis, nos erreurs cessent leur lente transformation en remords 

et ne laisseront que de légères cicatrices. Finalement, la vie n’est-elle pas qu’un long 

plan d’expérience ? 

 

Rencontres d’un seul jour, connaissances, amis (de la maternelle à aujourd’hui), 

mentors, parents (les disparus comme les vivants), soyez certains que les mots et 

l’histoire de ce manuscrit renferment une partie de chacun d’entre vous. 

 

A ma mère qui m’a appris la loi des mélanges et m’a donné l’amour de la cuisine. 

A mon père qui m’a enseigné le gout des cocktails et leurs effets. 

A mon frère avec qui j’ai découvert les mystères du métal, de la fantasy et des sciences 

fiction. 

A mes enfants avec qui j’ai compris l’entropie. 

A l’autre moitié de moi-même. Elle et moi sommes aussi différents que le sont la 

martensite et l’austénite mais restons intrinsèquement liés et chimiquement identiques. 
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Résumé 

Les alliages métalliques conventionnels sont constitués d'un élément majoritaire, comme le cuivre, 

le fer, ou le nickel, associé à d'autres éléments présents en plus faible quantité. En 2004, Cantor et 

al. réalisent un alliage composé de 5 éléments dont la répartition est équiatomique. Ces alliages à 

haute entropie (AHEs) suscitent un intérêt croissant pour les applications en conditions extrêmes 

grâce à leur bon comportement à haute température et leur grande stabilité chimique. Par ailleurs, 

les alliages à mémoire de forme à haute température (HT-AMFs) sont sujets à une faible durée de 

vie liée à la précipitation de phase aux joints de grains au-dessus de 200°C. Dans le cadre de cette 

thèse, des alliages combinant la résistance à haute température des AHEs et l’effet mémoire de 

forme à haute température (HT-AMFs) ont été élaborés en creuset froid et ont fait l’objet d’une 

caractérisation approfondie sur le plan microstructural et thermomécanique. Les moyens de 

traitements thermiques et d’analyses associés ont dû être adaptés à l’étude de ces nouveaux 

matériaux à haute entropie et contenant des métaux à haut point de fusion. Les températures 

d’activations de ces alliages ainsi que les phases en présences ont été identifiées en couplant des 

essais de flexion en température. La durée de vie de ces nouveaux HE&HT-AMFs a été éprouvée 

lors d’essais de fatigue en flexion sous contrainte et en température. Le comportement des 

nouveaux AHEs est aussi comparé aux comportements des AMFs usuels, notamment les alliages 

binaires NiTi et TiNb. Les évolutions microstructurales à l’origine de l’optimisation de la haute 

entropie ont été étudiées par diffractions des rayons X, microscopie optique et électronique, DSC 

et essais mécaniques. Ce travail se conclut par une étude visant l’estimation de la température Ms 

pour les HE-AMFs en fonction de la composition chimique de l’alliage. L’équation proposée est 

issue de l’étude des compositions de HE-AMFs de la littérature scientifique et des alliages produits 

pour ces travaux de thèse. 

 

MOTS CLES : Alliages à mémoire de forme haute température, alliage à haute entropie, 

transformation martensitique, superélasticité, traitement thermiques, fatigue à faible nombre de 

cycle de basse et haute température. 
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Résumé en anglais 

Conventional metal alloys are made up of a majority element, such as copper, iron, or nickel, 

associated with other elements present in smaller quantities. In 2004, Cantor et al. produced an 

alloy composed of 5 elements with an equiatomic distribution. These high entropy alloys (HEAs) 

are of growing interest for applications in extreme environments thanks to their good behavior at 

high temperatures and their high chemical stability. On the other hand, high-temperature shape 

memory alloys (HT-SMAs) are subject to a short lifetime due to phase precipitation at grain 

boundaries above 200°C. In this thesis, alloys combining the high temperature strength of HEAs 

and the high temperature shape memory effect (HT SMAs) have been developed in cold crucible 

and have been thoroughly investigated in terms of microstructure, metallurgical state and 

thermomechanical responses. The study of these new materials with high entropy and containing 

high melting point metals has obliged us to adapt our means of heat treatment and related analysis. 

The activation temperatures of these alloys as well as the phases present have been identified by 

coupling temperature bending tests. The lifetime of these new HE&HT-SMAs has been tested in 

stress bending and temperature fatigue tests. The behavior of the new AHEs is also compared to 

the behavior of the usual AMFs, in particular the binary alloys NiTi and TiNb. The microstructural 

evolutions at the origin of the high entropy optimization have been studied by X-ray diffraction, 

optical and electronic microscopy, DSC and mechanical tests. This work concludes with a study 

of the Ms temperature estimation for HE-SMAs as a function of the chemical composition of the 

alloy. The proposed equation is based on the study of the compositions of HE-SMAs from the 

scientific literature and the alloys produced for this thesis work. 

 

KEYWORDS: High temperature shape memory alloys, high entropy alloys, martensitic 

transformation, superelasticity, heat treatment, low and high temperature cycle fatigue. 
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Introduction générale 

Depuis la nuit des temps, l’homme entretient une relation particulière avec la 

métallurgie [1]. Les premiers métaux reconnus par l’homme ont été le cuivre et l’or que 

l’on trouvait dans la nature à l’état de métal (dit natifs) et non de minerai. Les hommes 

commencèrent donc par transformer le cuivre natif par martelage à froid puis plus 

facilement encore à tiède : le savoir-faire de la métallurgie naissait [2]. Bien plus tard, 

l’homme s'aperçut que les métaux pouvaient fondre et qu’il était possible de les mouler. 

L'âge du bronze et des premiers alliages humains s'étend sur une longue période qui se 

termine vers -1000 ans avant JC avec la découverte des bas fourneaux qui permettent 

de réduire le minerai de cuivre. L’Age du fer commence à la fin de l’Age de bronze et 

la métallurgie se transforme radicalement. Le travail de l’acier et des fontes (la 

sidérurgie) commence avec l’utilisation des énergies naturelles à travers les moulins à 

eau et à vent afin d’assurer la soufflerie nécessaire à l’utilisation des hauts fourneaux 

[3–5]. La sidérurgie connaît son plus fort développement à la fin du XVIIIe siècle. La 

production en masse d'acier permit la réalisation de machines à vapeur et le début de la 

révolution industrielle. 

 

L’homme a toujours su développer de nouveaux alliages en fonctions de ses appétits de 

conquête et de ses besoins industriels et militaires. En ajoutant plusieurs éléments à un 

alliage prédéfinis, certaines propriétés initiales de l’alliage peuvent être améliorées et 

d’autres propriétés peuvent être ajoutées. En additionnant du carbone au fer pur, les 

aciers acquièrent une plus grande résistance mécanique. Grâce à l’ajout de chrome, les 

aciers deviennent inoxydables. Ainsi, la très grande majorité des alliages utilisés dans 

l’industrie sont basés sur un élément majoritaire de référence avec des ajouts mineurs 

d’éléments d’alliage. Le bon équilibre mécanique des concentrations n’est cependant 

pas facile à trouver car il faut éviter la formation de phases fragiles. 

 

Des aciers à fortes valeurs ajoutées nommés TWIP pour « TWinning Induced 

Plasticity » et TRIP pour « Transformed Induced Plasticity » ont été développés à la fin 

du XIXème siècle par Sir Hadfield [6, 7]. Ces aciers ont une résistance mécanique élevée 

combinée à une bonne aptitude à la déformation plastique facilitant la mise en forme à 

froid et conduisant à une réduction de l’épaisseur et de la masse des pièces. Les aciers à 
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effet TRIP et TWIP sont essentiellement constitués de fer (Fe) comme élément de base, 

de manganèse (Mn), de carbone (C), d’aluminium (Al) et de silicium (Si). 

 

Le début du XXème siècle s’accompagne de la découverte d’une nouvelle propriété 

métallurgique que l’on nommera bientôt effet mémoire de forme. Ölander et al. 

découvrent le comportement pseudoélastique de l’alliage binaire Au-Cd en 1932 [8]. 

Peu après, Greninger et Mooradian observent la transformation réversible d’une phase 

martensitique en fonction de la température sur un alliage binaire Cu-Zn [9]. 20 années 

s’écoulent avant que l’effet mémoire, intrinsèquement lié au comportement 

thermoélastique de la phase martensite, soit décrit par Chang et Read [10]. L’alliage Ni-

Ti a été développé pour la première fois en 1963 par le Naval Ordnance Laboratory et 

commercialisés sous le nom de Nitinol® (Nickel Titanium Naval Ordnance 

Laboratory). William Buehler, son concepteur, découvre les propriétés remarquables de 

cet alliage par accident [11, 12].  Actuellement, c’est encore l’alliage à mémoire de 

forme (AMF) le plus utilisé dans l’industrie. 

 

L’avantage de ces alliages est leur niveau élevé de déformation réversible pouvant 

atteindre 30% pour certaines compositions, soit 60 fois celle de l’acier à haute limite 

d’élasticité. Ces alliages ont aussi des inconvénients comme une limite d’élasticité faible 

(comprise entre celle de l’acier et celle de l’aluminium). Le coût élevé de production et 

l’exigence des traitements thermiques des AMFs rendent difficile leur mise en œuvre et 

sont des freins à leur utilisation. En conséquence, ces matériaux doivent être utilisés 

dans des applications précises où les propriétés superélastiques, l’effet amortissant ou 

l’effet mémoire de forme seront exploités. Les AMFs souffrent aussi de limitations 

pratiques rendant délicate leur utilisation industrielle. Les difficultés rencontrées dans 

la conception d’actionneurs à base d’AMFs consistent à surmonter leurs nombreuses 

limites, notamment une fréquence d’actionnement, une contrôlabilité et rendement 

énergétique trop faibles. Les actionneurs AMFs sont généralement activés 

thermiquement via le chauffage par effet Joule. La désactivation de l’actionneur est plus 

longue car elle se produit par transfert de chaleur dans l’environnement sans 

refroidissement forcé. Par conséquent, le fonctionnement de l’actionneur est 

dissymétrique. Si le temps d’actionnement est relativement rapide, le temps de 

désactivation lui est beaucoup plus lent. Plusieurs méthodes ont été proposées pour 
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réduire ces écarts de temps trop longs à la désactivation notamment en optant pour 

l’utilisation d’une famille d’AMFs dont la transformation de phase martensitique 

s’opère à plus haute température : les HT-AMFs. En raison de l’augmentation des 

températures de transformation, le courant requis pour obtenir une force d’actionnement 

donnée est augmenté mais la désactivation du système est plus rapide car l’écart entre 

la température ambiante et les hautes températures est plus élevé diminuant ainsi la 

dissymétrie thermomécanique. Malheureusement, les HT-AMFs actuels ont une tenue 

en service plus réduite comparativement aux AMFs. Ils sont sujets à une fatigue 

structurelle et à une fatigue fonctionnelle dues aux dommages microstructuraux lors des 

chargements cycliques thermo-mécaniques à haute température. Ces deux types de 

fatigues aboutissent inexorablement vers la perte de l’effet mémoire ou de la 

superélasticité au cours du temps.  

 

En 2004 émerge un nouveau concept d’alliage dit à « haute entropie » basé sur l’idée 

d’un mélange d’au moins cinq éléments dont la concentration reste équiatomique [13]. 

Etrangement, pour certaines de ces compositions particulières, les alliages présentent 

une phase unique avec une structure cristalline simple et monophasée. Les premières 

études ont mis en évidence un grand potentiel pour cette nouvelle famille de matériaux 

telles qu’une haute résistance mécanique issue de la distorsion naturelle de la maille 

cristallographique, une grande stabilité thermique liée à la diffusion ralentie et l’addition 

de plusieurs propriétés grâce à l’effet cocktail. Le concept d’alliages à haute entropie 

(AHEs) permet alors d’explorer un champ de combinaisons infini si on s’affranchit de 

la définition équiatomique des compositions ouvrant ainsi une toute nouvelle voie 

d’exploration scientifique qui suscite naturellement un intérêt croissant compte tenu des 

performances escomptées. De nouvelles études expérimentales visent à comprendre 

l’évolution des propriétés mécaniques en fonction des éléments constituant l’alliage et 

de la concentration de chacun de ces éléments. La plupart des compositions étudiées 

dans la littérature scientifique est basée sur le mélange des métaux de la quatrième 

période du tableau périodique des éléments (Co, Cr, Fe, Mn, Ni, Al), ou des éléments 

réfractaires (Ti, Hf, Nb, W, Zr, Ta). Dans le cas des alliages à haute entropie qui est un 

cas d’étude récent, le mélange de plusieurs éléments en forte concentration produit un 

système multi-composants dont la prédiction et la description sont rendues difficiles par 

le manque d’outils mathématiques et numériques relatant ces nouveaux alliages. En 

effet, les diagrammes de phases des alliages binaires et ternaires sont décrits et détaillés 
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pour la majorité des domaines de compositions et aident à la compréhension de ces 

mélanges. Les méthodes numériques THERMOCALC et CALPHAD sont des outils 

mathématiques incontournables en métallurgie. Ces méthodes collectent les 

informations expérimentales d’un alliage afin de nourrir un modèle mathématique dont 

les paramètres ajustables permettent de prédire de manière fiable l’ensemble des phases 

et leurs propriétés. Malheureusement, dans le cas des alliages contenant quatre éléments 

ou plus, il existe encore trop peu de données thermodynamiques permettant la 

compréhension de ces alliages. 

 

Le présent travail de recherche constitue une contribution au domaine. Il vise à élaborer 

puis à caractériser des AMFs combinant les effets liés à la transformation de phase 

réversible austénite/martensite à haute température (HT) et les effets de la haute entropie 

(HE). L’effet HT permettra l’utilisation d’AMFs à haute température et conduira à un 

fonctionnement symétrique de l’actionneur dans les phases d’activation et de 

désactivation. L’effet HE contribuera à améliorer la tenue en fatigue structurelle et 

fonctionnelle des AMFs. Afin de répondre à ces enjeux technologiques et aux défis 

scientifiques portant sur le développement et l’analyse d’alliages HE&HT-AMFs, il est 

important d’expliciter l’organisation du manuscrit et synthétiser les objectifs poursuivis 

dans ses cinq chapitres. 

 

Premièrement, un état de l’art sur les deux familles d’alliages, à mémoire de forme et à 

haute entropie, sera présenté. Les AMFs seront détaillés en fonction du niveau 

d’entropie des différents alliages (basse et moyenne entropie), de leur famille respective 

(base Cu, base Fe ou base Ti) ainsi que de leur classe de températures de transformation 

(AMFs ou HT-AMFs). A la fin de ce chapitre, une synthèse est présentée concernant 

des travaux menés par les précurseurs de la conception de ces alliages HE&HT-AMFs 

comme le professeur Ukrainien Georgiy Firstov de l’Institute for Metal Physics [14] et 

le professeur Americain Ibrahim Karaman de Texas A&M University [15]. 

 

Dans le second chapitre, les techniques expérimentales utilisées dans ces travaux sont 

présentées et appliquées afin d’étudier ces nouveaux systèmes à mémoire de forme et à 

haute entropie. Bien entendu, des moyens conventionnels ont été nécessaires comme la 
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diffraction des rayons X, la microscopie optique et la microscopie électronique, les 

analyses chimiques et les essais mécaniques. L’étude des HE&HT-AMFs n’en est qu’à 

ses balbutiements et de nouveaux moyens de production et d’analyses ont dû être mis 

au point afin de libérer les verrous techniques et scientifiques découverts au fil de l’eau 

de ces travaux de thèse. Dans ce chapitre, les nouveaux moyens techniques mis en œuvre 

seront présentés et leur utilisation sera justifiée. 

 

Le troisième chapitre est dédié à l’étude thermodynamique d’un alliage de type NiTi-

Like à haute entropie. Pour ce faire, nous proposons l’étude initiale de l’alliage 

(TiHfZr)50(NiCu)50 (% atomique) développé et étudié en 2015 par Firstov et al. [16]. 

Cette étude préliminaire débouchera de manière impromptue sur la création et l’étude 

d’un tout nouvel alliage Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 (% atomique) dont l’effet mémoire se 

déclenche au-dessus de 150°C. Dans ce chapitre, la tenue en service à haute température 

du HE&HT-AMF quinaire Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 sera comparée avec celle de l’alliage 

HT-AMF ternaire NiTiZr. Ces deux alliages seront soumis simultanément à de 

nombreux tests et nous comparerons ainsi leurs microstructures et les phases en 

présence à la fin de chacune des étapes. Ainsi, il sera possible de déterminer si les effets 

liés à la HE préserve les HT-AMFs et améliore leur tenue en fatigue.  

 

Le quatrième chapitre sera consacré à l’étude d’un alliage superélastique à haute 

température. Pour ce faire, nous étudierons une composition unique non issue de la 

littérature pionnière. En se basant sur nos travaux antérieurs sur les alliages TNTZ 

biomédicaux (Ti, Nb, Ta, Zr) [17–19], nous avons développé un alliage à haute entropie 

de type TiNb-like de composition Ti30Hf19Zr25(NbTa)26 (% atomique). La mise en forme 

à froid de cet alliage se révélera tout à fait surprenante permettant de fabriquer du fil par 

laminage à froid. Cet alliage sera ensuite testé mécaniquement en flexion 3-points sur 

une large gamme de température (-40°C à 200°C) afin d’éprouver ses capacités 

superélastiques. 

 

Finalement, le cinquième et dernier chapitre présentera le rôle que joue les éléments 

d’alliage (Al, Co, Cu, Fe, Hf, Nb, Ni, Pd, Ta, Ti, Zr) sur l’évolution des températures 

de transformation de phase dans les HE-AMFs. Ce rôle est déterminé par un système 
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d’équations surdéterminé permettant de résoudre une matrice construite à l’aide des 

données de la littérature scientifique et des données issues de ces travaux de thèse. A la 

fin de ce chapitre deux nouveaux alliages en l’occurrence 

Ti27,4Hf17,4Zr15,2Ni26,5Cu6,4Co6,9 et Ti27,5Hf17,5Zr15,3Ni26,6Cu12,9 (% atomique) seront 

élaborés afin de vérifier la robustesse de la formulation proposée.  

 

Une conclusion en deux temps clôture le présent manuscrit. Les principaux éléments et 

les résultats expérimentaux marquants sont synthétisés afin de mettre en exergue 

l’apport scientifique de ces travaux. Les développements dégagés par les résultats 

obtenus sont ensuite présentés comme potentielles perspectives ouvrant ainsi la voie 

vers de futurs travaux dans la thématique des AHEs et des HE&HT-AMFs. 
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Chapitre 1- Revue bibliographique : des AMFs 

usuels aux HE-AMFs 

Le chapitre I présente un état de l’art sur les alliages à mémoire de formes (AMFs), 

notamment ceux destinés à une utilisation à haute température. Après un court rappel 

sur les principales caractéristiques de ces différents matériaux, nous présentons 

l’utilisation des AMFs, leurs applications connues, les avantages de ces métaux 

intelligents ainsi que leurs limites. Dans un second temps, ce chapitre s’attachera à la 

présentation des alliages à haute entropie (AHEs) en commençant par les propriétés 

particulières de ces alliages et les différents critères de formation utilisés lors de la 

conception et l’élaboration de ces alliages. Un court paragraphe clôturera ce chapitre en 

relatant l’historique et l’état de l’art des alliages à mémoire de forme qui sont aussi à 

haute entropie (HE-AMFs). 
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1. Les alliages à mémoire de forme  

1.1. Introduction 

Les AMFs présentent des comportements tout-à-fait particuliers par rapport aux alliages 

métalliques usuels qui permettent de les qualifier de matériaux « intelligents » (SMART 

materials) car ils réagissent de manière réversible aux stimuli de leur environnement 

thermomécanique. Ces propriétés sont dues à un changement de phase à l’état solide du 

matériau s'opérant à l'échelle du réseau cristallin. L'état cristallographique d'un AMF 

dépend de la température d’utilisation du matériau (TU). Par convention : 

- la phase à haute température est appelée austénite ou phase austénitique (A) 

- la phase à basse température est appelée martensite ou phase martensitique (M).  

Les phases austénitique et martensitique dans les AMFs sont des phases métastables, il 

est très facile de passer d'une phase à l'autre par variation lente de la température et/ou 

de la contrainte contrairement à la martensite présente dans les aciers. 

 

Les AMFs présentent soit l’effet superélastique, soit l’effet mémoire de forme (simple 

ou double sens) soit de l’effet amortissant (désigné aussi comme effet caoutchoutique) 

[20, 21]. Ces propriétés permettent aux AMFs de répondre à un large éventail 

d’applications dans de nombreux domaines comme le biomédical, l’aéronautique et le 

spatial. C’est l’utilisation de l’effet mémoire de forme des AMFs en tant qu’actionneurs 

mécaniques activés thermiquement qui est la plus étudiée dans la littérature.  

 

1.2. Transformation martensitique et propriétés thermomécaniques des 

AMFs 

1.2.1. Historique 

Les propriétés remarquables des AMFs sont connues depuis les années 30. En 1951, 

Chang et Read ont démontré la réversibilité de la martensite dans un alliage Au-Cd [10]. 

En 1938, Greninger et Mooradian ont observé l'effet de mémoire de forme dans les 

alliages Cu-Zn et Cu-Sn [22]. Toutefois, ce n'est que dans les années 1960 que les AMFs 
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suscitent un intérêt technologique grâce à la découverte de l’effet mémoire dans un 

alliage de titane. Buehler et ses collègues du laboratoire d'armement de la marine 

américaine ont découvert par hasard le changement de phase d’un alliage équiatomique 

de Ni-Ti, qui sera connu sous le nom de Nitinol (Ni-Ti-Naval-Ordnance-Laboratory) 

[12]. Dès lors, ses applications sont développées dans différents domaines de la science 

des matériaux et de l'ingénierie [11, 23, 24]. En variant le pourcentage des composants, 

il est possible de faire varier la température de transformation de phase dans une plage 

de 0°C à 100°C [25]. Cet alliage de titane fait preuve d’un effet mémoire plus 

remarquable que les autres AMFs présents sur le marché, il résiste mieux aux milieux 

corrosifs que les AMFs à base cuivre et il est déclaré biocompatible dès les années 1980 

[26, 27].  

1.2.2. Transformation martensitique dans les AMFs  

1.2.2.1. Définitions 

Avant la découverte de l’effet mémoire de forme, la transformation martensitique était 

réservée aux transformations de phases dans les aciers [28]. Ce terme décrit la 

transformation lors de la trempe d’un acier pour donner de la martensite à partir de la 

phase austénite dite stable à haute température. La martensite a été nommée en l'honneur 

d'Adolf Martens, un ingénieur allemand qui a fait des observations avec un microscope 

à un grossissement de 400X sur des aciers dans différents états métallurgiques. De 

nombreux autres ingénieurs  et métallurgistes (dont le géologue anglais Sir Henry 

Clyfton Sorby [29] et la scientifique française Floris Osmond [30]) ont contribué de 

manière significative aux premières observation des différentes phases présentes dans 

l’acier et de leur formation, mais c'est à Martens que revient le droit de donner son nom 

à la martensite [31]. Une définition plus générale a été établie en 1979 [32–34], c’est 

une transformation de phase displacive du premier ordre, sans diffusion, et caractérisée 

par une déformation homogène du réseau cristallin. Cette déformation est constituée 

principalement par un cisaillement. La cinétique de transformation et les microstructures 

obtenues sont dominées par l’énergie de déformation. Par extension, les termes 

austénite, martensite et transformation martensitique ont été généralisés à un grand 

nombre d’alliages dont les transformations de phase possèdent certaines caractéristiques 

similaires à celle des aciers. Dans les AMFs de type NiTi, l'austénite est stable au-dessus 
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d’une température de 800°C mais elle peut être maintenue à température ambiante grâce 

à une trempe sévère. On parlera alors de phase métastable.  

  

La Figure 1 montre le diagramme d'état, donnant l'état de l'AMF en fonction de la 

température et de la contrainte. Un AMF est caractérisé par 4 températures de 

transformation :  

 

- martensite-start (Ms) et martensite-finish (Mf) pour la transformation de A vers M au 

refroidissement. 

- austenite-start (As) et austenite-finish (Af) pour la transformation de M vers A au 

chauffage.  

 

 

Figure 1 - Diagramme d’état montrant les différentes activations du changement de 

phase réversible entre l’austénite et la martensite : (en rouge et bleu) passage de 

l’austénite à la martensite induit par la température, (en orange et violet) passage de 

l’austénite à la martensite induit par la contrainte. 

 

La Figure 2 traduit un cycle de transformation martensitique et fait apparaitre un 

décalage en température entre la phase de refroidissement et la phase de chauffage ; ce 

décalage est appelé hystérésis. La transformation de M vers A s’opère à plus haute 

température que la transformation directe de A vers M. La croissance de la martensite 

est progressive au cours du refroidissement. Cette hystérésis représente l’énergie de 

frottement irréversible dissipée pendant la transformation. La valeur de l’hystérésis 

influence les caractéristiques de la transformation et, par conséquent, le comportement 
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des actionneurs en AMF, surtout au refroidissement. On parle alors de trois niveaux 

d’hystérésis :  

- L’hystérésis est faible quand elle est comprise entre de 0 et 40 °C, 

- L’hystérésis est conventionnelle quand elle est comprise entre 40 et 80°C 

- L’hystérésis est grande quand elle est supérieure à 80 °C. Une importante énergie 

mécanique est mise en jeu et la réversibilité de la transformation est limitée dans 

le meilleur des cas voire impossible. 

 

Figure 2 - Fraction de la martensite transformée en fonction de la température. 

 

1.2.2.2. Martensite auto-accommodante  

 

Rappelons que la transformation martensitique correspond à une transformation par 

cisaillement homogène (transformation déviatorique isochore), et quelle met en jeu deux 

phases distinctes séparées par une interface commune : cette interface se nomme plan 

d’habitat. Lors du refroidissement, la martensite croît progressivement dans l'austénite 

sous forme de plaquettes, appelées variantes. Lors du refroidissement à partir de l’état 

austénitique, un certain nombre de variantes de martensite se crée avec des orientations 

différentes de plans d’habitat. Les variantes ont toutes strictement la même structure 

cristalline mais elles diffèrent par leurs orientations dans l'espace et leurs plans d’habitat 

avec l'austénite résiduelle. Il existe 24 orientations des variantes de martensite qui sont 

équiprobables en l'absence de contrainte mécanique lors du premier cycle de 

transformation de A vers M [35]. Les déformations de toutes les variantes de martensite 
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se compensent entre elles de telle sorte que le changement de forme macroscopique soit 

nul. On dit alors que la martensite est auto-accommodante (Figure 3a). 

 

1.2.2.3. Martensite orientée (par l'application d’une contrainte)  

Lorsque l’on applique une contrainte mécanique lors du refroidissement de A vers M, 

certaines variantes sont favorisées par rapport à d’autres, produisant ainsi une 

déformation macroscopique importante (Figure 3b). Certaines orientations des variantes 

deviennent dominantes lorsque la contrainte est appliquée. On parlera alors de 

martensite orientée qui permet d’avoir plus de déformation macroscopique.  

 

 

Figure 3 - Orientation des variantes de martensite : a) Transformation martensitique sans contrainte, b) 

Réorientation des variantes en refroidissement sous contraintes. Comparaison des longueurs des 

différents états : c) Forme à l’état austénitique, d) Apparition des variantes auto-accommodées dans la 

forme martensitique, e) Apparition des variantes privilégiées dans la forme martensitique.  
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1.2.3. Propriétés thermomécaniques des AMFs 

Les propriétés thermomécaniques des AMFs sont nombreuses et sont détaillées ci-après. 

 

1.2.3.1. Effet mémoire simple-sens 

 

L'effet mémoire simple-sens est défini comme le recouvrement de forme lors du passage 

de M vers A par augmentation de température après déformation en phase martensitique. 

A l’échelle macroscopique, l’effet mémoire de forme simple-sens est illustré à l’aide 

d’un ressort en AMF sur la Figure 4: 

- de A vers B : élongation d’un ressort martensitique à la température ambiante, 

- de B vers C : décharge élastique ; le ressort reste allongé dans son état 

martensitique, 

- de C vers D : augmentation de la température ; le ressort reprend peu à peu sa forme 

lors de la transformation progressive de la martensite en austénite, 

- de D vers A : diminution de la température jusqu’à atteindre la température 

ambiante ; le ressort a retrouvé sa forme originelle. 

 

Figure 4 - Explication de l'effet mémoire de forme simple sens : (A) forme originelle du ressort dans son 

état martensitique à température ambiante, (B) et (C) ressort étiré dans son état martensitique à 

température ambiante, (D) forme originelle du ressort dans son état austénitique avec une température 

supérieure à la température Ms. 

 

 

 



 

37 

 

1.2.3.2. Effet mémoire double-sens 

Cet effet traduit le passage de l’austénite à la martensite orientée par simple variation de 

température, et ceci sans appliquer d’effort mécanique au matériau. Ceci n’est possible 

que pour des AMFs ayant préalablement subi un cyclage en température à contrainte 

constante ou un cyclage en contrainte à température constante. Ce cyclage est appelé 

processus d’éducation et induit des contraintes internes qui favorisent certaines 

variantes de martensite orientées provoquant ainsi un changement de forme 

macroscopique. Ces AMFs à effet mémoire double-sens (EMDS) non assisté par une 

contrainte extérieure sont très peu utilisés dans l’industrie mais trouvent une utilité dans 

les domaines de la magie et de l’illusion [36]. L’effet mémoire double-sens des AMFs 

est schématisé sur la Figure 5 : 

 

- de A vers B : augmentation de la température avec une reprise progressive de la 

forme originelle du ressort dans son état austénitique, 

- de B vers A : diminution de la température avec une reprise progressive de la forme 

éduquée du ressort dans son état martensitique. 

 

 

Figure 5 - Explication de l'effet mémoire de forme double sens sans contrainte.  Exemple d’un ressort 

éduqué : (A) forme étirée du ressort éduqué dans son état martensitique à température ambiante, (B) 

forme originelle du ressort dans son état austénitique à une température supérieure à la température 

Ms. 
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1.2.3.3. Effet mémoire double-sens assisté 

 

L’effet mémoire double-sens assisté (EMDSA) des AMFs traduit le passage de 

l’austénite à la martensite orientée par la variation de température avec une application 

d’un effort mécanique contrôlé pour que le matériau se déforme au refroidissement lors 

du passage de A vers M. Le passage de la forme à basse température à la forme à haute 

température se fait simplement par variation de la température. La Figure 6 montre le 

trajet correspondant dans le plan contrainte-température et dans le plan déformation-

température :  

- de A vers B : augmentation de la température avec une reprise progressive de la 

forme originelle comprimée du ressort dans son état austénitique sous un 

chargement à contrainte constante, 

- de B vers A : diminution de la température avec un allongement progressif du 

ressort dans son état martensitique sous un chargement à contrainte constante. 

 

Figure 6 - Explication de l'effet mémoire de forme double sens assisté par la contrainte. Exemple d’un ressort 

: (A) forme étirée sous contrainte du ressort dans son état martensitique à température ambiante, (B) forme 

originelle du ressort dans son état austénitique sous contrainte à une température supérieure à la 

température Ms. 

 

1.2.3.4. Superélasticité 

 

Les propriétés de superélasticité (SE) sont obtenues lorsqu’une contrainte est appliquée 

à un AMF initialement en phase austénitique. Il est possible de déformer jusqu'à 30% et 

ceci de manière totalement élastique certains monocristaux d’AMFs cuivreux [37, 38]. 

Ces valeurs sont bien plus faibles dans le cas des AMFs polycristallins. Les 
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déformations élastiques réversibles dans l’alliage quasi équiatomique de NiTi sont 

classiquement de l’ordre de 8% [39]. La Figure 7 montre le trajet dans le plan contrainte-

déformation correspondant à la superélasticité d’un AMF : 

 

 

 

Figure 7 - Explication de la propriété superélastique. Exemple d’un ressort : (A) forme du 

ressort dans son état austénitique à température ambiante, (B) forme étirée du ressort 

dans son état martensitique à une contrainte supérieure à la contrainte de 

transformation. 

 

 

1.2.3.5. Effet d’amortissement ou effet pseudoélastique. 

 

Les AMFs présentent des propriétés d’amortissement particulières [40]. La phase 

austénitique offre peu de capacité d’amortissement. La phase martensitique absorbe 

l’énergie par déformation pseudoplastique grâce au mouvement des interfaces entre les 

variantes de martensite. C’est lorsque le matériau est biphasé, c’est-à-dire qu’il contient 

à la fois de l’austénite et de la martensite que les propriétés d’amortissement sont les 

meilleures grâce aux mouvements des interfaces austénite/martensite (Figure 8). Lors 

de l’utilisation de cet effet, l’alliage ne se transforme jamais totalement ni en martensite 

ni en austénite. La déformation réversible de cet effet est alors limitée (de l’ordre de 2% 

de déformation réversible). 
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Figure 8 - Explication des propriétés amortissantes des AMFs. Exemple d’un ressort biphasé à 

température ambiante : (A) forme libre du ressort dans son état biphasé M+A1, (B) forme légèrement 

étirée du ressort dans un état biphasé M+A2 (avec A2 > A1). 

 

1.3. Applications des AMFs 

Les AMFs appartiennent à une classe de matériaux dits adaptatifs et sont capables de 

remplir de nombreuses fonctions dans des domaines très variés [11, 23, 24]. On peut 

citer quelques exemples d’utilisation dans certains secteurs comme l’industrie 

biomédicale (implant, prothèses, agrafes ostéosynthèse, fils guide, arches 

orthodontiques, stents, corbeilles pour calculs rénaux), l’aéronautique (décalage de 

fréquences nuisibles, atténuation de bruits), l’aérospatiale (déploiement d’antennes, 

système de séparation d’étage, roue de rover), l’horlogerie (ressort et balancier de 

montre), le bâtiment (structure antisismique et volet intelligent). Les applications des 

AMFs en ingénierie sont très nombreuses [11]. La Figure 9a montre les principaux 

secteurs d’utilisation des AMFs et la Figure 9b compare l’utilisation des différents 

effets. Cette étude montre que le domaine médical est le plus demandeur d’AMFs et que 

c’est l’effet mémoire simple sens le plus utilisé. 

 

Figure 9 - Utilisation des AMFs par secteurs (8a) et par effet (8b) [11]. 
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La miniaturisation est un avantage avancé dans l’industrie pour l’utilisation des AMFs 

en tant qu’actionneurs linéaires ou rotatifs. L’objectif de la miniaturisation est de mettre 

au point des actionneurs qui offrent des performances mécaniques élevées dans un 

espace limité ; c'est pourquoi les éléments d'actionnement miniaturisés doivent être 

légers et compacts. Ashby et al. [41] proposent des outils d’aide aux choix de différents 

actionneurs dont les AMFs et d’autres matériaux SMART. Mavroidis et al. [42] 

simplifient cette démarche en considérant le rapport puissance/poids en fonction du 

poids des différents actionneurs. Ainsi, les actionneurs en AMF ont le rapport 

puissance/poids le plus élevé parmi les technologies légères et donc le plus fort potentiel 

de miniaturisation (Figure 10). 

 

Figure 10 - Diagramme d’aide au choix d'un activateur en fonction du rapport 

Puissance/Masse versus Masse (Mavroidis et al. [42]).  

 

1.4. Les limites des AMFs 

Les AMFs présentent des limites, dont un faible rendement énergétique, qui doivent être 

soigneusement étudiées et analysées avant d'utiliser les AMFs pour des applications 

industrielles [43]. Ces inconvénients sont répertoriés dans le Tableau 1. Un actionneur 

à base d’AMF est un moteur thermique miniature où l'énergie thermique est directement 

convertie en travail sans autre partie mécanique. Par conséquent, l'efficacité de 

l'actionneur ne peut pas être supérieure à celle du cycle de Carnot. Les actionneurs AMF 

fonctionnent à une faible bande passante, ce qui signifie qu'ils sont relativement lents à 

effectuer un cycle surtout lors de la phase de refroidissement à cause de l’inertie 

thermique. En effet, le temps de cycle dépend principalement des caractéristiques de 

transfert de chaleur mis en place pour le système de refroidissement de l’actionneur. 
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Selon l'environnement, la dissipation de la chaleur peut être problématique notamment 

dans un environnement à haute température avec une faible convection. Dans ces 

conditions, le transfert de chaleur vers le milieu environnant lors du refroidissement est 

très réduit. Pour un environnement à basse température ou/et à forte convection, le 

transfert de chaleur est amélioré et la fréquence d’utilisation peut être augmentée. Les 

HT-AMFs peuvent être une réponse à la demande des industriels désireux d’augmenter 

la fréquence d’utilisation des actionneurs à mémoire de forme. Les AMFs ont une tenue 

en service plus faible que les alliages conventionnels qui ne sont pas SMART. Afin 

d’atteindre un nombre de cycle avoisinant 106, il ne doit pas y avoir de changement de 

phase (zone élastique de l’AMF) ou très peu (déformation inférieure à 1% suivant 

Tableau 1). Les propriétés telles que, la taille des grains, les défauts et les inclusions 

sont des facteurs importants qui affectent le comportement en fatigue des AMFs. Dans 

le cas du Nitinol, Eggeler et al. [44] étudient l’influence de la taille des grains, de la 

concentration de contraintes aux joints de grains qui conduit à une déformation 

permanente et à l'initiation de fissures. Mahtabi et al. [45] font l’état de l’art de la fatigue 

du Nitinol montrant que les microfissures ont tendance à s'amorcer à partir d'endroits où 

les concentrations de contraintes sont plus importantes, comme les précipités fragiles 

(Ti3Ni4 et Ti2Ni, les inclusions (carbure TiC et oxyde TiO) ou les porosités, lors de 

charges cycliques ou de cycles thermiques. 

Tableau 1 - Faiblesses et inconvénients des AMFs, inspiré 

des travaux de Jani et al. [11]. 
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1.5. Les AMFs à haute température 

La plage d’utilisation en température des propriétés thermomécaniques des AMFs est 

étendue. On trouve trois zones de température définissant les AMFs : 

 

- de -274°C à -100°C : AMF basse température (BT-AMF) [18] 

- de -99°C à 150°C : AMF classique  

- de 151°C à 1300°C : AMF haute température (HT-AMF) [19–21] 

Cette thèse porte sur les HT-AMFs dont le fonctionnement s’opère au-dessus de 150°C. 

 

Les AMFs à haute température de transformation peuvent simplifier et améliorer 

l’efficacité de fonctionnement de nombreux composants mécaniques conçus pour 

fonctionner à des températures supérieures à 100°C, ce qui pourrait avoir un impact sur 

le milieu de l’automobile, les industries aéronautique et aérospatiale. Pour les 

applications aérospatiales, l’économie de poids est essentielle et conditionne le choix du 

type d’actionneur. L’amélioration des capacités à haute température des AMFs est 

essentielle notamment dans le domaine spatial. Les HT-AMFs ont les attributs 

nécessaires pour être une technologie efficace pour remplacer de nombreux modèles 

d’actionneurs aérospatiaux. 

 

Ces HT-AMFs peuvent être classés en trois groupes en fonction de leurs températures 

de transformation martensitique :  

- Premier groupe : les 4 points de transformations sont compris entre 150 et 400 °C, 

- Second groupe : les 4 points de transformations sont compris entre 401 et 700 °C 

- Troisième groupe : la transformation s’opère au-dessus de 701 °C. 

 

En plus des températures de transformation élevées, les HT-AMFs doivent également 

présenter des niveaux de déformation réversibles supérieurs à 2% et une tenue en service 

de plusieurs centaines de cycles. Ces deux critères deviennent de plus en plus difficiles 

à satisfaire à mesure que la température d’utilisation (Tu) augmente. La structure 
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intermétallique de nombreux systèmes HT-AMF ainsi que les coûts élevés des 

matériaux utilisés posent des problèmes supplémentaires pour la commercialisation des 

HT-AMFs. Malgré ces difficultés, ces alliages sont de plus en plus étudiés et la 

littérature scientifique s’étoffe [46–49]. Des progrès ont été nécessaires à toutes les 

étapes du processus de fabrication et de transformation de ces alliages onéreux mais il 

est maintenant possible que des alliages tels que TiNiPd et TiNiPt soient utilisés 

industriellement [50–53]. 
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2. Les AMFs à basse et moyenne entropie 

2.1. Les AMFs base titane 

Les alliages NiTi sont les AMFs les plus courants, mais ils sont limités dans les 

applications par une température de transformation basse comprise entre -100°C et 

110°C. Les études récentes ont montré que l’addition d’un troisième ou d’un quatrième 

métal à une base NiTi peut augmenter significativement cette température de 

transformation tout en conservant une bonne stabilité dimensionnelle. On parle alors de 

NiTiX ou de NiTiXY (X et Y peuvent être Pt [54], Pd [15, 23, 50, 51, 53, 55–57], Hf 

[51, 53, 55, 58–60], Zr [59, 61–63] ou Au [48, 53, 59, 64]). Ces changements de 

propriétés sont associés à la formation de précipités à l’échelle nanométrique. 

 

2.2. Les AMFs base cuivre 

La métallurgie des AMFs à base Cu est moins onéreuse que celle des AMFs base titane. 

L’alliage CuAl est connu pour son effet HT mais aussi pour sa faible stabilité thermique 

[65]. Comme pour les alliages de type NiTiX, l’adjonction d’un troisième et/ou d’un 

quatrième élément dans la composition CuAl peut palier à la faible durée de vie des 

actionneurs en HT-AMFs : ces éléments supplémentaires peuvent être Ni [66], Be [67–

69], Co, Cr ou Ni+Be [70]. 

 

2.3. Les AMFs base fer 

Kajiwara et al. [28] et Dunne et al. [71, 72] ont fait chacun un résumé des AMFs base 

Fe. Il y a deux groupes différents qui émergent de la littérature : 

 

- ceux dont le comportement ressemble aux AMFs classiques de type NiTi avec des 

hystérésis faibles (FePt, FePd et FeNiCo) 

- les AMFs base Fe avec des hystérésis larges (FeNiC et FeMnSi) 

 

En 2010, Tanaka et al. [73] présentent un alliage Fe–29Ni–18Co–5Al–8Ta–0.01B (% 

massique) qui montre une déformation réversible de 13% à température ambiante avec 

une contrainte de transformation de1200 MPa. En général les AMFs base Fe sont de 

bons candidats pour les applications utilisant la pseudoélasticité, l’effet caoutchoutique 
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ou l’effet amortissant. Les avantages des AMFs base Fe sont nombreux : facilité de mise 

en forme, très peu couteux, soudables et usinables. 

 

Les différentes propriétés et familles des AMFs ainsi que leurs domaines d’applications 

ont été abordés dans les premières pages de ce chapitre. Il apparait clairement que 

l’utilisation des AMFs en industrie ouvre de nombreuses perspectives technologiques 

malgré le large éventail de leurs inconvénients, d’autant plus lors de leur utilisation à 

haute température. La suite de ce manuscrit se focalise sur l’étude et l’amélioration des 

propriétés des HT-AMFs dont l’entropie de mélange est considérée comme haute. 
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3. Les alliages à haute entropie (AHEs) 

À la fin du 18e siècle, le scientifique et métallurgiste allemand Franz Karl Achard mène 

des recherches sur les alliages complexes composés de 5 à 7 composants en quantités 

égales (équiatomique). FK Achard est probablement le premier scientifique à avoir 

entrepris l'étude de ce type d'alliage, c'est pourquoi il est considéré comme l'un des 

précurseurs de la recherche sur les AHEs. En 1788, Achard publie son livre intitulé 

"Recherches sur les Propriétés des Alliages Métalliques" [74]. Dans ce livre, il publie 

les résultats de recherches sur plus de 900 combinaisons différentes d'alliages obtenus à 

partir des métaux connus à l'époque : fer, cuivre, étain, plomb, zinc, bismuth, antimoine, 

arsenic, argent, cobalt et platine. FK Achard réalise de nombreuses expériences sur ces 

alliages, notamment des mesures de densité, de dureté, de résistance et de plasticité. 

Avec deux siècles d'avance, FK Achard observe que les propriétés des matériaux 

obtenus diffèrent considérablement de celles des alliages conventionnels. 

 

3.1. Introduction aux AHEs 

Les alliages métalliques sont pour la plupart constitués d'un élément principal en forte 

proportion qui est associé à d'autres éléments présents en plus faible quantité : par 

exemple donnons Fe-C (% massique) pour l’acier et CuSn (% massique) pour le bronze. 

La composition précise d'un alliage peut être ajustée en fonction des performances 

requises par l’ajout d’un troisième ou d’un quatrième élément comme le montre les 

différences entre deux super alliages de nickel, Incoloy® NiCrFe et Inconel® 

NiCrFeNbMo [75]. Les comportements recherchés sont la bonne tenue en service à 

haute température, une résistance à la corrosion accrue, des propriétés mécaniques 

supérieures. Un diagramme pseudo ternaire présentant le mélange de 3 alliages binaires 

équiatomiques permet de représenter les catégories d’alliages métalliques traditionnels 

actuellement utilisés dans l’industrie (Figure 11). Les régions au centre du diagramme 

sont peu ou pas encore étudiées, ce qui met en évidence la possibilité de réaliser de 

nouvelles combinaisons et de nouveaux alliages multi-composants [76].  
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Figure 11 - Pseudo diagramme ternaire de trois alliages 

binaires, proposé par Ye et Wang [76]. 

 

En 2004, Cantor et Yeh définissent un AHE comme étant un mélange équimolaire de 5 

éléments [13]. Ces « cocktails » de métaux forment une solution solide 

remarquablement stable même à haute température. L'explication provient de la 

thermodynamique de ces multi-composants. En effet, un alliage est d'autant plus stable 

que l'énergie libre de Gibbs du mélange qu’il constitue est faible. Contrairement aux 

alliages traditionnels, dans un AHE, c'est l’entropie de l'énergie de Gibbs qui l'emporte 

sur l’enthalpie. La découverte de ces nouveaux alliages révolutionne la conception des 

matériaux métalliques classiques et ouvre de nouvelles perspectives d'innovation. 

Actuellement, l'étude des AHEs est l'un des domaines les plus dynamiques de la 

recherche en science des matériaux. Les principaux défis et verrous scientifiques 

concernent la compréhension des méthodes d'élaboration, des microstructures et des 

propriétés. La plupart des AHEs sont élaborés par fusion des constituants au four à arc.  

 

3.2. Formation et propriétés des AHEs 

Parmi les facteurs agissant sur la microstructure et sur les propriétés des AHEs, cinq 

sont considérés comme étant les plus importants. Ce sont des effets liés à la 

thermodynamique (entropie et enthalpie), à la cinétique (phase privilégiée) ou alors aux 

effets structurels (distorsion de la maille) [77]. Ces différents facteurs peuvent entraîner 

des conséquences sur les propriétés métallurgiques de ces alliages. 
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3.2.1. Effet haute entropie 

D’une façon générale, il a été constaté par Zhang et al. [78] que les AHEs forment moins 

de phases différentes à l’inverse des principes établis par la règle des phases de 

Gibbs sur les alliages conventionnels. En effet, les AHEs montrent sous certaines 

conditions une tendance à former des solutions solides plutôt que des phases 

intermétalliques [79, 80]. Cela peut être expliqué par le niveau élevé de l’entropie dans 

l’alliage qui améliore la solubilité des composants. Les solutions solides possèdent une 

entropie de configuration plus élevée, due à la répartition aléatoire des éléments et 

l’augmentation du nombre des composants dans l’alliage contrairement aux phases 

intermétalliques, dans lesquelles des éléments d’alliage se seraient réorganisés en 

structures élémentaires ordonnées et favorisées par l’élément majoritaire en présence 

dans l’alliage sans entropie. 

Dès 2006, Yeh et al. [81] expliquent ce phénomène via la relation de l’énergie libre de 

Gibbs. Un système thermodynamique à l’équilibre, sous conditions isobares et 

isothermes, essaye toujours de minimiser son énergie de Gibbs afin d’atteindre un 

niveau énergétique stable. Cette énergie est définie comme suit : 

 

avec H : l’enthalpie, T : la température et S : l’entropie. 

Dans le cas des alliages, on utilise les différences entre les états élémentaires des 

différents composants et l’état mélangé : 

 

∆Gmix représente l’énergie libre du mélange, 

ΔHmix représente l’enthalpie du mélange, 

ΔSmix représente variation de l’entropie du mélange, 

T est la température. 

  

𝐺 = H –  𝑇𝑆 

 

(1) 

 ∆Gmix = ∆Hmix − T∆Smix 

 

(2) 
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On constate que le terme d’entropie lié à la température rivalise avec l’enthalpie. 

Comparé à un alliage conventionnel avec une entropie de mélange moindre à une 

température donnée, ce terme réduit l’énergie de Gibbs et stabilise la phase d’équilibre. 

A une même température, un alliage conventionnel formera plutôt une structure 

intermétallique, alors qu’un AHE formera plutôt une solution solide, à la condition que 

l’enthalpie de mélange ne dépasse pas l’entropie.  

 

L’entropie de mélange évolue en fonction du nombre d’éléments dans un alliage. Elle 

suit la relation suivante, issue de la loi de Boltzmann, avec ci la concentration molaire 

de l’élément i et R la constante universelle des gaz parfaits (R=8,314 J.K−1.mol−1) : 

 

L’évolution logarithmique de ΔSmix incite Yeh [81, 82] à fixer une limite pour le nombre 

d’éléments dans un alliage à haute entropie. Au-delà de 13 éléments, le gain du terme 

d’entropie par rapport à l’enthalpie devient insuffisant pour minimiser l’énergie de 

Gibbs ainsi que pour surmonter les différents autres effets accentués par un nombre 

croissant d’éléments. 

3.2.2. Distorsion de la maille 

Contrairement aux alliages conventionnels avec un élément majoritaire formant une 

matrice et des plans atomiques ordonnés, un mélange équimolaire de minimum cinq 

éléments différents perturbe la structure cristalline. Avec une répartition parfaitement 

aléatoire, chaque atome n’est donc plus entouré d’atomes du même élément. Les 

perturbations et tensions dans la maille peuvent donc être causées par la différence de 

rayon atomique (Ra) ainsi que les différentes des forces d’attractions entre les éléments.  

 

 
∆Smix =  −𝑅 ∗ ∑ ci ln(𝑐𝑖

𝑛

𝑖
) 

 

(3) 
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Figure 12 - Représentation de la distorsion de la maille dans différents mélanges métalliques : a) 

dans un métal pur, b) dans un alliage binaire conventionnel de type acier, c) dans un alliage binaire 

équiatomique, d) dans un alliage quinaire équiatomique à haute entropie (inspiré de Zhang et al. 

2014 [78]) 

 

Ces différences causent une distorsion de la maille plus importante que dans des alliages 

conventionnels (Figure 12) où il y a relativement moins de perturbations. L’influence 

thermique est réduite car la maille est constamment sous contrainte. Ainsi, l’énergie 

nécessaire pour activer des changements de phase est plus élevée. A l’échelle 

macroscopique, ces contraintes causent une dureté plus élevée, jusqu’à rendre les 

alliages cassants et fragiles. Pour une différence de taille trop grande, la structure 

cristalline ne peut plus se former lors du refroidissement et passe à une structure 

amorphe, appelée verres métalliques [83]. 

3.2.3. Diffusion ralentie 

Une maille déformée a également pour conséquence d’entraver la diffusion d’atomes à 

travers celle-ci. La structure cristalline ordonnée d’un métal pur facilite la diffusion le 

long des emplacements atomiques ainsi que la diffusion interstitielle, qui est ralentie par 

les tensions dans la maille d’un AHE. Pour la plupart des changements de phase dans 

un alliage, la diffusion est un aspect important afin d’atteindre un équilibre stable, 

déterminant la microstructure et les propriétés. Lors d’un refroidissement, les atomes, 

n’ayant pas suffisamment d’énergie ni de place pour diffuser à travers la maille pour 

former leurs structures d’équilibre, restent coincés. Les AHEs possèdent une tendance 
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à former des structures nanocristallines, des nano-précipités, regroupant ainsi les atomes 

n’ayant diffusé que sur de très courtes distances ainsi que des phases amorphes. Ces 

nano-précipités durcissent l’alliage, ce qui peux être exploité pour améliorer certaines 

propriétés comme la dureté. Cependant, ils peuvent aussi le rendre fragile et augmenter 

la température d’activation de diffusion pour d’éventuels traitements thermiques [84]. 

 

3.2.4. Effet cocktail 

Composé de plusieurs éléments majoritaires, les propriétés finales d’un AHE ne peuvent 

pas encore être clairement prédites. L’effet cocktail décrit d’un côté la possibilité de 

cumuler, de combiner ou/et d’augmenter des caractéristiques des éléments purs, mais 

également la possibilité d’obtenir des nouvelles propriétés inattendues et inexistantes. 

Cet effet est dû aux multiples différences de configurations micro-structurelles 

possibles. 

 

L’étude de Yeh et al. [85] sur l’alliage MoNbTaVW démontre l’effet cocktail cumulatif 

: en prenant uniquement des éléments métalliques réfractaires, on obtient un point de 

fusion de l’alliage au-dessus de 2600°C. De plus, le comportement en fatigue et la limite 

d’élasticité à hautes températures peuvent être comparables ou supérieurs aux 

superalliages comme l’Inconel. Ces propriétés suggèrent une application future dans le 

domaine industriel à haute température, en tant que pièces de turbines, fours ou 

réacteurs.  

 

L’étude de Yeh et al. [81] sur un alliage de AlxCoCrCuFeNi montre l’effet que porte la 

variation du pourcentage d’aluminium sur la dureté. Pour de faibles quantités 

d’aluminium, la dureté est inférieure à 200 HV mais cette dureté augmente quand la 

concentration en aluminium augmente. Ce durcissement est dû à de multiples causes : 

l’aluminium a tendance à former facilement des précipités même à basse température, 

de plus son rayon atomique (Ra) est supérieur aux autres ce qui bouleverse la taille de la 

maille. D’autre part, le passage de la maille cubique faces-centrées (74% de compacité) 

à cubique-centrée (68% de compacité) rend l’alliage moins dense. Toutes ces 

modifications sont la conséquence du durcissement structural de ces AHE. 
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On constate donc qu’il est possible d’allier et même d’ajuster la composition des AHEs 

en fonction des caractéristiques souhaitées, comme on peut déjà le faire avec les alliages 

conventionnels. Ces quatre effets ne sont pas complétement déterministes des propriétés 

finales des alliages, mais guident et facilitent le choix des éléments composants en vue 

des caractéristiques souhaitées.  

 

3.3. Critères thermodynamiques 

3.3.1. Intérêt et origine des critères 

 

L’étude des AHEs est un domaine de recherche récent. Cette métallurgie est complexe, 

les moyens théoriques pour orienter les choix de composition des alliages et les outils 

de prédiction de la microstructure qui détermineront les propriétés de l’alliage final 

n’existent pas ou sont en cours de développement. Trois microstructures principales 

peuvent se former : des solutions solides mono ou multiphasées, des intermétalliques ou 

des structures amorphes. Lorsque c’est possible, la solution solide monophasée est 

toujours à privilégier. La nouveauté de ce domaine de recherche implique un manque 

d’expériences, l’inexistence de modèles mathématiques ou thermodynamiques. Des 

logiciels tel que Thermocalc qui auraient été entièrement validés pour les AHEs et des 

bases de données complètes font également défaut. Actuellement, le développement de 

AHEs s’appuie des critères thermodynamiques et physiques utilisés pour l’étude 

d’alliages conventionnels qui s’appuie sur les travaux de Hume-Rothery [86]. Ces 

travaux font ressortir quatre règles pour la solubilité des mélanges métalliques et la 

formation d’une solution solide dans le cas d’alliages binaires : 

 

1. La différence des diamètres atomiques des composants doit être inférieure à 15%. 

2. La structure cristalline des deux éléments doit être identique. 

3. L’électronégativité des deux éléments doit être similaire. 

4. La valence doit être identique pour une meilleure solubilité. 

 

L’utilisation de ces règles ne s’applique simultanément qu’à deux ou trois des éléments 

présents dans la composition à haute entropie. Néanmoins, ces quatre critères sont les 
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plus utilisés pour isoler la solution solide et prédire la microstructure de l’alliage. Les 

conclusions tirées de ces valeurs limites restent empiriques. 

 

3.3.2. Critères de formation d’une solution solide 

 

Dans leurs travaux sur les AHEs, Zhang et al. [87, 88] proposent les deux critères 

suivants, basés sur les règles de Hume-Rothery. δ, exprimé en pourcentage, représente 

la différence de rayon atomique (Ra), ri le rayon atomique de l’élément i ; n est le nombre 

d’éléments composant l’alliage et ci la concentration molaire de l’élément i.  

 

Plus δ est faible, plus l’intégration des différents atomes dans la maille est facilitée ; cela 

a pour effet d’augmenter la solubilité et de réduire la distorsion de maille.  

 

Le second critère considère l’enthalpie de mélange ∆Hmix, issue de la relation de Gibbs.  

 

 

Le terme 𝐻𝑚𝑖𝑥
𝐴𝐵  représente l’enthalpie de mélange binaire entre deux des éléments qui 

composent l’alliage. Le critère prend donc en compte la somme pondérée de l’enthalpie 

de chaque paire d’éléments dans une composition complexe de 5 éléments. Comme 

suggéré avec l’effet de haute entropie, une enthalpie faible ou négative dans la relation 

de Gibbs stabiliserait la formation d’une solution solide. 

 

Ces deux critères sont considérés comme nécessaires à la formation d’une solution 

solide. Afin de pouvoir prédire et différencier le type exact de maille dans celle-ci, Guo 

et Miracle [79, 89] utilisent deux critères supplémentaires, également issus des règles 

de Hume-Rothery : 

 

 

 

 

𝛿 = 100√∑ ci(1 − ri/(∑ ciri))²
n

i=1

n

i=1
 

 

 
∆Hmix =  ∑ 4𝐻𝑚𝑖𝑥

𝐴𝐵
𝑛

𝑖=1,𝑗≠1
∗ 𝑐𝑖𝑐𝑗 
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- la différence d’électronégativité, avec χi traduisant l’électronégativité de Pauling : 

 

 

- la 

moyenne       des  

- la moyenne des électrons de valence (VEC: « valence electron concentration ») :  

𝑉𝐸𝐶 =  ∑ 𝑐𝑖(𝑉𝐸𝐶)𝑖

𝑛

𝑖=1
 

 

 

Afin d’obtenir des valeurs numériques associées aux critères ci-dessus et délimitant le 

domaine de solution solide, plusieurs alliages différents ont été réalisés et analysés. Les 

différentes études ne montrent qu’aucun des critères ne délimite clairement le domaine 

de solution solide. Cependant, il est toutefois possible d’admettre des limites pour ∆Hmix 

et δ, entre lesquelles l’apparition d’une solution solide est plus probable :  

 

−10 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙 < ∆𝐻𝑚𝑖𝑥 <  5 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙    𝑒𝑡    0% < δ < 4% 

 

 

La formation d’une solution solide sera favorisée si ∆χ est faible ou proche de 0.  

 

L’influence des électrons de valence a également été étudiée par Guo et al. [79] qui 

concluent finalement, que ce critère permet de distinguer la formation de structures 

monophasées cubiques centrées des structures cubiques à faces centrées. Ainsi, si VEC 

est inférieur à 6,87 alors la structure sera cubique centrée. Si VEC est supérieur ou égale 

à 8 alors la structure sera cubique à faces centrées. Et finalement, si 6,87<VEC<8 alors 

la structures pourra être mixte. 

 

En combinant les critères d’enthalpie, de différence de Ra et de VEC tout en minimisant 

l’électronégativité, il est donc possible d’obtenir des AHEs monophasés. Néanmoins, 

les valeurs limites choisies restent empiriques et des exceptions existent et échappent 

aux règles établies comme le montrent les travaux de Guo et al. [83] sur l’alliage 

 

∆𝜒 = 100√∑ ci(1 − 𝜒i/(∑ ci𝜒i))²
n

i=1

n

i=1
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CrCuFeMnNi. Ces exceptions confirment le besoin de produire des modèles et des 

critères plus fiables, qui nécessitent la poursuite des recherches sur ces alliages 

complexes. 

 

Différents critères et approches ont été élaborés en ayant recours aux méthodes 

CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams). Lederer et al. [90] apportent des 

précisions sur les différents critères de choix, mais l’étude des AHEs manque d’une base 

de données expérimentalement vérifiée. Pour l’instant, les critères évoqués restent donc 

les plus simples à utiliser. 
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4. Vers la conception d’AMFs à haute entropie 

De nombreuses applications potentielles pour les AMFs impliquent des environnements 

chauds et corrosifs comme les moteurs à réaction. Les HT-AMFs actuels sont limités 

soit par leur température d’activation, soit par leur prix exorbitants (utilisation de Zr, 

Hf, Au, Pt et Pd) ou par leur faible tenue en service [91]. 

L’imbrication des deux domaines HT (haute température) et HE (haute entropie), 

permettrait de pallier tous les défauts des HT-AMFs : 

 

 - transformation de phase au-dessus de 150°C 

 - diminution du prix 

 - augmentation de la tenue en service à haute température 

  

 

4.1. Les éléments d’équivalence de remplacement et/ou de substitution 

Dans l’un des premiers travaux sur les AHEs, Cantor et al. [13] ont défini ce type 

d’alliage comme une composition équiatomique comportant au minimum cinq éléments 

chimiques. Zhou et al. [92] modifient cette vision unique de l’équiatomicité des 

composants en élargissant la plage acceptable de la concentration atomique comprise 

entre 5 et 35 % (% atomique). Les alliages de référence dans cette catégorie sont le 

CoCrFeMnNi [13] et CoCrCuFeNi [93]. Les différents éléments qui constituent ces 

alliages ont été choisis car ils appartiennent tous aux métaux de transition et sont tous 

placés sur la ligne 4 du tableau périodique des éléments. 

Il est possible de déterminer des éléments équivalents potentiels pour les cinq éléments 

principaux qui constituent la plupart des AMFs (Ti, Ni, Cu, Al, Mo, Nb). En étudiant 

les différentes familles d’AMFs décrites dans la littérature (NiTi-X, CuAl-X, FeMn-X, 

TiNb-X), il est possible de mettre en évidence les propriétés chimiques communes aux 

éléments d’équivalence et de faire un choix dans le remplacement partiel ou total d’un 

élément par un autre dans une composition d’un AMF [14–16, 57, 94–97]. 
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Les éléments équivalents proposés tout au long de ce manuscrit ont été choisis selon 

plusieurs critères que nous avons déterminés et utilisés [98] : 

 

- Rayon atomique et rayon de covalence 

- Électronégativité de Pauling 

- Température de fusion et énergie de fusion 

- Température d’évaporation et énergie d’évaporation 

- Classification des métaux : pauvres, de transition ou alcalino-terreux 

 

La Figure 13 montre les 8 critères et la barre d’erreur proposée pour chacun des 8 

critères. Les équivalents parfaits sont les éléments qui valident l’ensemble des critères. 

Les critères validés apparaissent en rose sur la Figure 13. 

 

 

Figure 13 - Critères d'équivalence et niveaux d'acceptation. Exemple : (en vert) le tantale qui peut 

remplacer totalement le niobium, (en rouge) le manganèse qui ne remplace convenablement aucun 

élément.  
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Ainsi, il est facile de faire une cartographie des éléments d’équivalence et de représenter les résultats 

sur un tableau périodique des éléments (Figure 14). Ainsi les alliages pouvant remplacer les principaux 

éléments dans la composition des HE-AMFs sont : 

• famille 1 : Ti, Zr et Hf 

• famille 2 : Ni, Fe, Co, Cu, Pd, Pt et Au 

• famille 3 : Nb et Ta 

• famille 4 : Mo, Cr, V et W 

• famille 5 : Al, Zn, Ga et In 

• famille 6 : Mn 

 

 

 

Figure 14 - Cartographie des équivalents participant à la transposition d’un AMF 

en HE-AMF (Peltier et al. 2021 [98]). 

 

4.2. La relation entre les éléments et les phases induites après trempe 

Les HE-AMFs développés lors des travaux de cette thèse sont des alliages à base de 

titane. Le titane est un métal de transition qui peut former des solutions solides avec un 

grand nombre d’éléments d’addition. Ces différents éléments modifient le domaine de 

stabilité des phases β et α. On peut distinguer les éléments alphagènes, bétagènes ou des 

éléments neutres. Cette classification des éléments (Figure 15) dans les alliages de titane 

est donnée par Combres et al.  [99, 100]. 
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Figure 15 - Classification des éléments alphagènes, bétagènes et neutres 

(Combres et al. 1995 [99]). 

 

Les alliages de titane sont classés en trois catégories en fonction de la teneur des 

éléments alphagènes ou bétagènes : on distingue les alliages α, les alliages α-β et les 

alliages β. 

Cette dernière classe comporte les alliages ayant une concentration en éléments 

bétagènes supérieure à 5% massique (Figure 16). On distingue alors deux catégories : 

- Les alliages β-métastables 

- Les alliages β-stables.  

La Figure 16 montre les structures de trempes issues de différents alliages en fonction 

de la concentration en éléments bétagènes. Ce diagramme est issu des travaux de 

Combes et al. en 1995 [99–101]. 

Les alliages β-stables sont des alliages fortement chargés en éléments bétagènes avec 

une concentration de ces éléments supérieure à 30 % massique. Cette forte concentration 

leur confère une grande stabilité thermodynamique. La microstructure est 

exclusivement β à température ambiante. Les traitements thermiques n’entraînent pas 

sa décomposition et tout mécanisme de durcissement structural est quasi impossible.  

Les alliages β-métastables sont moins chargés en éléments bétagènes, la concentration 

est comprise entre β1 et β2. La trempe plus ou moins rapide utilisée après les traitements 

thermiques de mise en solution conduisent à l’apparition de phases, telles que la phase 

ω et la martensite α’’. Cette phase martensitique peut également être induite sous 

contrainte lors de la déformation à froid de la phase β. Les AMFs base titane font partie 

de la famille des alliages β-métastables.  
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Kolli et al. [102] ont fait un état de l’art complet sur ces alliages de titane β-métastables. 

Les éléments bétagènes tendent à stabiliser la phase β. Le pouvoir bétagène des éléments 

d’addition est quantifié en prenant pour référence certains éléments comme le 

molybdène ; on parle alors de « Moly equivalent » ou Mo-eq. [103, 104], La 

concentration en Mo-eq pour les alliages β-métastables est comprise entre β1 et β2, 

respectivement 5 et 30 (% massique). 

 

 

Figure 16 - Evolution de la structure de trempe en fonction de la concentration en éléments 

bétagènes [99] dans les alliage de titane. 

 

Si l’équivalence de l’élément molybdène est le critère le plus utilisé, il existe dans la 

littérature d’autre critères d’équivalence : pour l’élément fer (Fe-eq.) [105], pour 

l’élément nickel (Ni-eq.) [106, 107] ou pour l’élément chrome (Cr-eq.) [108]. Les 

équations suivantes permettent de calculer les différentes équivalences pour les 

différentes concentrations des alliages. 

 

Mo eq= 1,0 [Mo] + 0,2 [Ta] + 0,28 [Nb] + 0,4 [W] + 0,67 [V] + 1,25 [Cr] + 1,25 [Ni] + 1,7 

[Mn] + 1,7 [Co] + 2,5 [Fe] ; (%mass.) 

 

Fe eq= 4,0 [Mo] + 21,43 [Ta] + 12,29 [Nb] + 7,14 [W] + 5,71 [V] + 2,57 [Cr] + 1,00 [Fe] - 

5,14 [Al] + 25,71 [Zr] ; (%mass.) 

 

Ni eq= 0,35 [Cr] + 1,0 [Ni] + 0,25 [Cu] ; (%mass.)  

 

Cr eq= 1,0 [Mo] + 0,7 [Nb] + 1,0 [Cr] ; (%mass.)  
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4.3. La relation entre les éléments et les températures de 

transformation 

4.3.1. Le cas des AMFs cuivreux 

Les éléments et leurs concentrations respectives ont un effet sur les températures de 

transformation dans les AMFs. Dans la littérature liées aux AMFs base Cu, l’effet de la 

teneur en Al est en moyenne 8 fois plus grand que celui de Ni, Mn ou Zn [65, 109, 110], 

mais inférieur à celui du béryllium. La température de transformation Ms peut être 

calculée à partir des équations proposées notamment par Belkahla et al. [70, 111]. La 

dépendance linéaire de la température Ms à la composition chimique de l’alliage est 

représentée alors sous la forme d’une droite. Le Tableau 2 répertorie les équations 

proposant le calcul de Ms pour les AMFs à base Cu en fonction des éléments contenus 

dans l’alliage étudié.  

 

Tableau 2 - Influence des éléments sur le calcul théorique de la température Ms en °C 

 

4.3.2. Le cas des alliages NiTi et NiTiX 

Dans la littérature sur les AMFs de type NiTi, les équations de calcul de Ms en fonction 

de la concentration de l’élément nickel sont nombreuses [112, 113]. En 2010, Frenzel 

et al. [114] ont montré avec précision les limites de l’utilisation de l’alliage binaire NiTi 

à haute température. Sur la Figure 17, l’alliage binaire est étudié sur une plage de 

composition comprise entre 48 et 51 Ni at% pour des alliages dans un état homogénéisé. 

Entre 48 et 49,7 Ni at%, la température Ms n’évolue pas et reste fixée à une température 

maximale d’utilisation de 70°C. De 49,7 à 51 Ni at%, la température Ms décroit jusqu’à 

-73°C. Ainsi, lors de la fabrication d’un alliage de NiTi quasi équiatomique il est 
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possible d’ajuster les températures d’utilisation (Figure 17). Cette méthode ne 

s’applique qu’à l’alliage binaire NiTi. 

 

 

Figure 17 - Influence de la teneur en Ni sur la température Ms des alliages NiTi 

(Frenzel et al. 2010 [25]). 

 

En 2015, Frenzel et al. ont étudié la possibilité de prédire la température Ms d’alliages 

binaire, ternaire et quaternaire à base NiTi en fonction de VEC (cv) [25]. La 

concentration moyenne d’électrons de valence (cv) d’un alliage peut être définie comme 

le rapport du nombre d’électrons de valence (ev) sur le total d’électrons de l’alliage (et), 

cv = (ev/et) [60]. Ce rapport peut être calculé de la manière suivante : 

 

ZA, ZB, ZC, ZD, etc., et fA, fB, fC, fD, etc., représentent respectivement les numéros 

atomiques et la fraction atomique des éléments A, B, C, D, etc. dans l’alliage. 

Les calculs de VEC pour de nombreux alliages sont détaillés dans les travaux de 

Zarinejad et al. [60, 115]. La Figure 18 montre l’évolution de la température Ms pour 

les alliages NiTi, NiTiCu et NiTiCuCo. 
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Figure 18 - Influence du facteur Cv sur la température Ms des 

alliages de base NiTi (Frenzel et al. 2013 [25]). 

4.3.3. Le cas des alliages TiNb et TiNbX 

En 2004, Kim et Miyasaki [116] ont déterminé une manière de calculer la température 

Ms des alliages binaires de Ti-Nb en fonction de la teneur en élément Nb (Figure 19). 

On constate que la température Ms diminue de 40°C pour une augmentation de 1% 

atomique de la teneur en Nb pour les alliages Ti-(20 à 28)Nb. Ms devient inférieure à la 

température ambiante lorsque la teneur en Nb est supérieure à 25,5% atomique. Les 

alliages Ti-(25,5 à 27)Nb présentent une superélasticité à la température ambiante tandis 

que l’effet de mémoire de forme est observé dans les alliages Ti-(de 22 à 25)Nb. La 

Figure 19 montre aussi l’influence de Ta et Zr sur la température Ms. Si les deux 

éléments bétagènes Nb et Ta ont une influence linéaire sur la température Ms, ce n’est 

pas le cas de l’élément Zr qui est neutre (ni alphagène ni bétagène). 

 

Figure 19 - Influence de la teneur en Nb, Zr et Ta sur la 

température Ms des alliages TiNb, TiNbZr et TiNbTa (Kim et al. 

2004 [117]). 
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5. AMFs à haute entropie : les pionniers 

Les premiers alliages à mémoire de forme et à haute entropie (HE-AMFs) ont été étudiés 

par Firstov et al. [14, 16, 118]. Ces alliages ont été obtenus en modifiant un alliage 

binaire NiTi, en ajoutant les éléments Zr et Hf pour remplacer une partie de la teneur en 

élément Ti, et les éléments Co et Cu pour remplacer en partie l’élément Ni. Firstov et 

al. ont démontré que les alliages Ti16,67Zr16,67Hf16,67Ni25Cu25 et 

Ti16,67Zr16,67Hf16,67Ni16,67Cu16,67Co16,67 sont capables de subir une transformation de 

phase martensitique thermoélastique avec une température Ms supérieure à 200°C. 

Firstov et al. présentent un diagramme de phase pseudo ternaire (TiZrHf)50NixCoyCuz 

qui est issu des nombreuses compositions testées lors de leurs études (Figure 20b). Les 

analyses par rayons-X des phases en présence effectués sur chacune des compositions 

permettent rapidement d’identifier la présence de martensite à température ambiante 

dans certains alliages. La Figure 20a montre les diffractogrammes des quatre alliages de 

l’étude de Firstov et al. 2015 ; à savoir TiHfZrNiCu, TiHfZrNiCo, TiHfZrCoCu et 

TiHfZrNiCoCu. Les alliages de la zone délimitée par le trait en pointillé rouge sur la 

Figure 20b qui sont typiques de la présence de martensite à température ambiante. Ces 

alliages à haute entropie de type « NiTi-like » subissent une transformation 

martensitique de B2 à B19 identique à celle de l’alliage NiTi binaire. L’alliage 

Ti16,67Zr16,67Hf16,67Ni25Co10Cu15 montre une déformation réversible de 4% sous 650 

MPa à 200°C. Pour comparaison, l’effet mémoire de forme du NiTi conventionnel sous 

200 MPa est de 5% en dessous de 100°C. 
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Figure 20 - Résumé des premiers travaux de Firstov et al. 2015 [16] sur les HE-AMFs : a) 

Diffractogrammes des phases en présence dans les alliages TiHfZrNiCu, TiHfZrNiCoCu, 

TiHfZrNiCo, et TiHfZrCoCu b) Diagramme pseudo-ternaire délimitant les compositions 

martensitiques à température ambiante (tracé discontinu en rouge).  

 

Canadinc et al. [15] ont étudié par la suite des HE-AMFs avec des températures de 

transformation plus élevées : Ti16,67Hf16,67Zr16,67Ni25Pd25 dont la température Ms est 

supérieure à 600°C. De même, Wang et al. [119] ont étudié des HE-AMFs riches en Ti 

qui subissent une transformation martensitique induite sous contrainte qui est réversible 

et peut atteindre 5% de déformation (Ti49Hf15Zr20Al10Nb6 et Ti50Hf15Zr20Al10Nb5). 

 



 

67 

 

6. Conclusion du chapitre 1 

Le chapitre I présente les travaux sur les AMFs à faible, à moyenne et à haute entropie. 

Les études récentes confirment que le concept d’AMFs à haute entropie n’est pas 

aberrant. Ces nouveaux alliages présentent alors des températures de transformations 

plus élevées que les alliages à mémoire de forme usuellement étudiés (mélanges 

binaires, ternaires ou quaternaire). D’autres effets liés à la haute entropie devraient 

conférer à ses alliages des caractéristiques inédites dans la famille des AMFs. On pourra 

ainsi développer des alliages à transformation de phase avec de plus grandes contraintes 

de transformation, et une plus grande résistance à l’utilisation à haute température et 

d’autres propriétés intrinsèques aux éléments introduits dans la nouvelle composition 

(matériaux réfractaires par exemple). La suite de ce manuscrit de thèse montrera les 

évolutions techniques qui ont été nécessaires pour produire et étudier ce type d’alliages 

complexes à transformation de phase dont la métallurgie n’est qu’au balbutiement. 
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Chapitre 2 - Présentation des techniques 

expérimentales utilisées et développées 

 

De nombreuses techniques expérimentales d’élaboration et de caractérisation ont été 

mises en œuvre dans ces travaux de thèse afin d’établir les relations entre la 

microstructure des alliages et leurs propriétés mécaniques, notamment celles liées à 

l’effet mémoire de forme. Ce chapitre propose une description de l’ensemble des 

techniques classiques employées en métallurgie ainsi que les nouveaux moyens mis en 

œuvre pour l’étude de cette nouvelle famille d’AMFs. Dans un premier temps seront 

présentés les moyens d’élaboration des alliages. Dans un second temps, seront 

développés les moyens affectés aux traitements thermomécaniques. Dans un dernier 

temps, seront exposés les moyens d’analyse et de caractérisation microstructurale à 

différentes échelles, ainsi que les moyens de caractérisation mécanique et thermique, 

notamment les moyens usuellement utilisés pour l’étude spécifique des AMFs. 
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7. Elaboration et traitements thermomécaniques  

7.1. Creuset froid ou four à lévitation magnétique  

La fusion d’alliages à hauts points de fusion contenant du Hf, du Ta ou du Nb demande 

de développer de nouvelles solutions technologiques adaptées. D’autre part, 

l’élaboration d’alliages contenant les éléments Ti et Zr, qui sont réputés avoir une très 

forte affinité avec l’oxygène et avec l’azote, devra se faire sous une atmosphère 

parfaitement inerte pour éviter une oxydation ou une nitruration de l'alliage. La fusion 

en creuset froid nous permet de fondre des éléments à haut point de fusion en limitant 

le contact entre le bain liquide du métal en fusion et le creuset en cuivre refroidi à l’eau 

car ce type de fusion s’accompagne d’une quasi-lévitation de la charge liquide. La fusion 

en creuset froid évite donc toute contamination issue de l’utilisation d’un creuset en 

graphite, en alumine ou en quartz. L’élaboration de mélange d’alliages contenant des 

métaux à bas point de fusion (Cu ou Al) et des métaux à haut point de fusion (Ta, Hf et 

Nb) requiert d’établir des procédures précises afin de limiter l’évaporation des métaux 

à bas points de fusion. En effet, le tantale qui est un matériau réfractaire fond à 3017°C 

alors que la température de vaporisation du cuivre est de 2562°C.  

Le creuset froid est présenté sur la Figure 21. Il est composé de plusieurs secteurs 

indépendants en cuivre qui sont refroidis par une circulation d'eau. Un inducteur permet 

d’appliquer un champ magnétique concentré sur les différents morceaux de métaux 

constituant la charge présente à l’intérieur du creuset. Ces champs provoquent un 

échauffement de la préparation métallique jusqu'à la fusion des différents métaux ou 

alliages mères. La température en surface du métal est mesurée par deux pyromètres 

optiques : le premier est de type J (plage de mesure 1100°C à 3200°C) et le second de 

type K (plage de mesure 25°C à 1100°C). 
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Figure 21 - Présentation du creuset froid et de son environnement. 

 

Les champs induits alliés à la forme du fond du creuset provoquent une force répulsive 

qui pousse le métal en fusion à s’éloigner du fond du creuset froid et génèrent ainsi la 

lévitation de la charge liquide. De plus, le bain de métal subit un brassage 

électromagnétique naturel qui permet une très bonne homogénéisation du métal en 

fusion par convection.  

Pour l'élaboration des lingots, les métaux et alliages purs sont sous la forme de barres, 

pellets ou plaquettes. Les différents métaux sont ensuite pesés sur une balance de 

précision (Mettler) pour atteindre les masses nécessaires à l’élaboration du lingot d’un 

volume avoisinant les 20 centimètres cube (cm3). Les différentes étapes d’élaboration 

en creuset froid sont détaillées sur la Figure 22. Ces étapes sont scindées en trois 

catégories : 

- la première fusion des éléments purs 

- les refusions successives liées à l’importance de l’homogénéité du bain de fusion 

- la fusion de coulée en lingotière qui permet d’obtenir enfin une géométrie exploitable 

pour les études à venir de l’alliage. 

Les lingots sont fondus plusieurs fois (jusqu’à 10 fois pour le cas des lingots contenant 

du tantale). Entre chacune des fusions, le lingot est retourné dans le creuset à l’aide d’un 

éjecteur sans que l’on ait besoin d’ouvrir le creuset et ainsi rompre l’atmosphère 

protectrice ; le retournement permet de décoller le lingot du creuset et ainsi 

d’économiser de la puissance de chauffeuse, de limiter les échanges de chaleur indirects 

entre le liquide en fusion et l’eau du circuit de refroidissement, de modifier la 
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localisation des métaux lourds infondus dans le creuset et ainsi d’augmenter 

l’homogénéité de l’alliage final. Les fusions sont réalisées dans une atmosphère 

totalement contrôlée et inerte en sous-pression d’argon pur (9.10-2 MPa). Cette 

atmosphère est obtenue par 5 passages successifs entre une légère sous-pression d’argon 

ultra pur et un vide primaire réalisé à l’aide d’une pompe sèche (6.10-2 MPa). 

 

Après les différentes fusions, la charge liquide est coulée dans une lingotière. Cette 

opération est réalisée sans altération des conditions protectrices de l’atmosphère. 

Différentes lingotières ont été usinées afin d’obtenir des lingots cylindriques ou 

parallélépipédiques en fonction des besoins de l’étude. Les lingots à section carrée sont 

préconisés pour les études de déformation à froid à l’aide de laminoirs alors que les 

lingots de section circulaire sont préconisés pour l’étude en compression de pions.  

 

Figure 22 - Détails des étapes d'élaboration par creuset froid sous atmosphère 

contrôlée : a) Charge initiale des différents métaux purs, b) e) et h) Fusion de la charge, 

c) et f) Refroidissement du lingot dans le creuset froid, d) et g) Retournement de la 

charge, i) Coulée en lingotière de l’alliage (Peltier et al .[120]). 
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7.2. Traitements thermomécaniques et développement d’instruments 

spécifiques aux HE-AMFs 

 

En utilisant des mélanges de métaux réfractaires comme W, Ta, Nb, les températures de 

liquidus peuvent atteindre des températures supérieures à 2000°C. Ainsi le transus β des 

AMFs à haute température pourra se situer plus haut que pour les températures des 

AMFs binaires. Il est donc important de pouvoir pratiquer des traitements thermiques et 

des trempes sur une très large gamme de température (2500°C à 250°C) et de temps (du 

traitement flash de quelques secondes au traitement thermique de plusieurs jours). En 

science des matériaux et plus particulièrement en métallurgie, le traitement 

thermomécanique désigne une succession de traitements d'un matériau combinant des 

effets thermiques (traitement thermique d’homogénéisation, recuits, vieillissement, 

trempe) et des effets mécaniques (laminage, étirage, forgeage). 

Cette succession d’opérations gouverne certaines propriétés mécaniques du produit fini 

comme la dureté, la formabilité et l’effet mémoire de forme. Un exemple de traitement 

thermomécanique des AMFs est montré sur la Figure 23. Ce traitement 

thermomécanique doit être adapté à chacun des alliages produits. Ainsi, les phases 

d’homogénéisation et de mise en solution peuvent être fusionnées si la température de 

fusion de l’alliage (Tf) est trop proche de la température de transus béta (Tβ). Les 

vieillissements peuvent être supprimés si la nature des alliages n’est pas sujette à la 

précipitation. La phase de déformation mécanique peut elle aussi être supprimée si 

l’alliage n’a pas la ductilité suffisante ou si les caractéristiques mécaniques de l’alliage 

n’évoluent pas dans un état écroui (CW pour cold worked) [121].  

 

Ce traitement complexe peut comporter alors : 

- une homogénéisation à haute température avec Tf-200>T(°C)>Tβ 

- une mise en solution avec T(°C)> Tβ 

- une trempe pour fixer la phase béta à température ambiante 

- un premier vieillissement à basse température avec 300°C>T(°C)>200°C 

- une déformation mécanique pour induire de l’écrouissage  

- un second vieillissement à basse température avec 600°C>T(°C)>400°C 
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Chacune de ces étapes est décrite dans la suite de ce chapitre. 

 

 

Figure 23 - Exemple schématique des différentes étapes 

possibles lors d'un traitement thermomécanique adapté aux 

AMFs 

7.2.1. Traitements thermiques 

Afin de conserver la phase β à température ambiante et obtenir les propriétés 

recherchées d’effet mémoire ou de superélasticité, les alliages β-métastables étudiés 

nécessitent une trempe. Les traitements thermiques consistent donc à porter les alliages 

à une température supérieure au transus β (Figure 24) pendant une durée déterminée et 

de terminer le processus par une trempe plus ou moins violente (à l’huile, à l’eau ou au 

gaz).  
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Figure 24 - Diagramme binaire d'un AMF : Evolution de la 

température de transus béta en fonction de la teneur de 

l’élément Y dans l’élément X (Peltier et al. [70]). 

 

Les alliages dont la composition se situe dans la zone β (en violet sur la Figure 24) 

peuvent générer de la transformation de phase. Cette zone est limitée par le transus β 

(en orange sur la Figure 24). Si la trempe est effectuée à partir de 800°C, alors les 

compositions comprises entre Compo1 et Compo3 pourront générer de l’effet mémoire 

à température ambiante. Si la trempe s’effectue à partir de 600°C, seule Compo2, qui 

est eutectoïde, pourra être à mémoire de forme à température ambiante. 

 

Afin d’éviter toute contamination, les recuits sont réalisés sous atmosphère protectrice 

dans un four développé en interne pour ce type d’alliage ; ce four est équipé d’un 

système unique de trempe sous gaz protecteur breveté (En cours de dépôt). Les 

traitements thermiques sont réalisés dans une atmosphère totalement contrôlée et inerte 

en surpression d’argon pur (1,1 bar). Cette atmosphère est obtenue par 5 balayages 

successifs d’argon ultra pur et un vide secondaire (5.10-5 MPa) réalisé à l’aide d’une 

pompe turbo-moléculaire sèche.  
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Le prototype du four utilisé est visible sur la Figure 25, il est composé d'un four tubulaire 

horizontal dans lequel se trouve un tube en quartz. L’une des extrémités est reliée au 

système de vannes, permettant de mettre l’ampoule permanente sous atmosphère 

contrôlée, et l’autre extrémité à un bouchon amovible. Les trempes réalisées sur ce 

prototype sont rapides et efficaces. Le gaz propulseur est un gaz ultra pur et totalement 

neutre ; il protège la charge en même temps qu’il propulse les échantillons vers le bac 

contenant le fluide de trempe. Il suffit de mettre l’ampoule en surpression pour 

automatiquement actionner l’ensemble du processus de trempe, l’ouverture du bouchon 

et l’éjection des échantillons dans le bac de trempe. Ce four fait l’objet d’un dépôt de 

brevet. 

 

 

Figure 25 - Four de traitement thermique à ampoule permanente conçu et adapté aux alliages de titane 

(dépôt de brevet en cours). 

 

Un second four a été conçu afin de réaliser des traitements thermiques sur des 

échantillons de très petite taille, inférieure au millimètre cube. Ce four est un simulateur 

de traitement thermique qui nous permet d’ajuster les traitements thermomécaniques 

complexes en économisant les lingots issus du creuset froid. Ce simulateur est 

parfaitement adapté aux échantillons de 40 g destinés aux études en calorimètre en 

suivant la norme ASTM F2004 [122]. Le simulateur est montré en Figure 26. Le 

chauffage s’effectue grâce à un four à induction et la régulation en température à l’aide 
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d’un pyromètre laser. Le système de mise sous atmosphère contrôlée et le système 

d’éjection sous protection gazeuse sont les mêmes que pour le four à ampoule 

permanente. Ce micro-four sera la seconde partie du brevet initial du four à ampoule 

permanente. 

 

 

Figure 26 - Prototype du simulateur de traitement thermique 

adapté aux échantillons de très petite taille pour les analyses 

en calorimètre (dépôt de brevet en cours). 

7.2.2. Les traitements thermiques à très haute température 

Les traitements thermiques réalisés au-dessus de 1600°C sont appelés HHT (High Heat 

Treatment). Malheureusement, le quartz utilisé dans la fabrication des fours à ampoules 

permanentes est à l’état liquide à 1650°C mais il est pâteux dès 1400°C. Dans cette 

phase pâteuse, il est impossible de mettre le quartz sous pression ou sous vide car le tube 

gonflerait ou se collapserait lors des traitements longs. Afin d’effectuer ce type de 

traitement thermique une modification profonde du creuset froid a été réalisée. La 

conception du creuset, du doigt de coulée et du système de trempe ont été entièrement 

modifiées pour les travaux de cette thèse. Ce nouveau creuset a été réalisé par la société 

CFSYS suivant les plans fournis. Ces modifications sont visibles sur la Figure 27 et 

permettent des traitements thermiques longs en phase solide des lingots à haut point de 

fusion produit à l’aide du creuset froid à lévitation. 
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Figure 27 - Modifications apportées au creuset froid afin de produire des 

traitements thermiques à très haute températures, a) Vue d’ensemble, b) 

Creuset droit et doigt de coulée renforcé, c) Système d’éjection et de trempe. 

7.2.3. Transformation des lingots 

 

Le laminoir utilisé pour la fabrication de fil à section carrée est un laminoir Duo de la 

marque Rollin équipé d’une paire de rouleaux à gorges. Les rouleaux à gorges présentent 

des rainures en forme de « V » de différentes dimensions, comme illustré sur la Figure 

28a. Ces rainures entraînent une compression bidirectionnelle sur les sections carrées 

des échantillons, ce qui empêche tout déplacement transversal lors du passage du fil 

entre les rouleaux presseurs. La réduction de section se fait par le passage successif du 

fil dans les 20 différentes gorges des rouleaux, de la plus grande gorge vers la plus petite. 

En ajustant l’écartement des rouleaux, les billettes à section rectangulaire de 20x20 mm2 

directement issues du creuset froid peuvent être transformées en fil de 1,5x1,5 mm2 

(Figure 28b). Un four peut être adapté en amont du laminoir afin d’effectuer du laminage 

à chaud. 
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Figure 28 - Transformation des lingots par laminage : a) passage successif d’un fil dans 

les rouleaux à gorges de différentes tailles, b) Section initiale d’une billette et section 

finalisée d’un fil après laminage (Lohmuller et al. [121], Peltier et al. [98]). 
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8. Caractérisation microstructurale des alliages  

 

Des échantillons sont prélevés dans chacun des lingots afin d’analyser la microstructure 

de chacune des compositions des alliages élaborés. En fonction de leur ductilité, le mode 

de prélèvement est optimisé ; usinage, découpe mécanique ou jet d’eau ou encore 

tronçonnage. Dans la plupart des cas, les échantillons sont prélevés à l’aide d’une 

tronçonneuse SECOTOM STRUERS avec une vitesse de meule de 2000 tr/min et une 

avance de coupe de 0,005mm/s. La meule est refroidie par un jet d’eau lors de la 

découpe. La faible vitesse d’avance et la lubrification permettent de limiter 

l’échauffement et l’écrouissage du matériau. Après leur enrobage à chaud 

(CITOPRESS-1 STRUERS) dans une résine conductrice (POLYFAST STRUERS), les 

échantillons sont polis mécaniquement avec une polisseuse programmable 

(TEGRAMIN-25 STRUERS). Le polissage commence par l’utilisation de papiers 

abrasifs de granulométrie décroissante (de 1200 à 4000) puis avec des draps chargés de 

solutions diamantées (9 m et 3 m). La dernière opération est un polissage de finition 

à l’OPS (solution de silice colloïdale) jusqu’à l’obtention d’une surface parfaitement 

polie sans rayures. 

  

8.1. Microscope optique  

La microscopie optique est la technique la plus aisée et rapide pour contrôler l’évolution 

de la microstructure à chacune des étapes du protocole expérimental. L’observation de 

la microstructure d’un matériau requiert une préparation spécifique en métallographie 

présentée en annexes. 

Le microscope Zeiss (Figure 29a) utilisé pour ces travaux est relié à une caméra CCD 

et permet d’obtenir des micrographies à des grossissements jusqu’à x1000. Sur ce 

microscope, la possibilité d’utiliser le contraste interférentiel allié à des filtres 

Nomarsky permet de mettre en évidence les faibles variations de relief dues à la présence 

de la martensite (Figure 29b). 
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Figure 29 - Analyse optique de la martensite sur l’alliage 

(TiHfZr)50Ni25Cu25 : a) Microscope Zeiss, b) Martensite observée à 

l'aide de filtres Nomarsky. 

 

8.2. Diffraction des rayons X  

La diffraction à rayons X (DRX) est une technique permettant de déterminer la structure 

et la nature de la maille des différentes phases présentes dans un échantillon. 

 

8.2.1. Dispositif expérimental 

Le diffractomètre utilisé est un appareil BRUKER de type AXS en configuration de 

Bragg-Brentano θ-2θ (Figure 30a). La source de rayons X est une anode de cuivre dont 

la raie Kα2 est filtrée par un monochromateur en graphite. Le tube de rayons X est 

alimenté sous une tension de 40 kV et une intensité de 40 mA.  

 

Figure 30 - Diffractomètre à rayons X : a) Echantillon placé dans le goniomètre, b) 

Diffractogrammes des deux états métallurgiques de la transformation martensitique. 
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8.2.2. Identification des phases  

 

A titre d’illustration, le diffractogramme d’un AMF CuAlNi présentant la différence 

entre la martensite (phase monoclinique β’1) et l’austénite (phase cubique centrée β) est 

présenté en Figure 30b [123]. Les diffractogrammes sont post-traités avec le logiciel 

Maud pour quantifier la quantité de chaque phase en présence. L’indexation de 

l’austénite ne pose pas de problème particulier car cette phase cristallise selon un réseau 

cubique centré et ne possède qu'un seul paramètre de maille susceptible de varier avec 

la composition. L’indexation de la martensite s’avère bien plus complexe. Cette phase 

cristallise selon un réseau orthorhombique pour les AMFs base Ti, un réseau 

monoclinique pour les AMFs base Cu, ce qui offre a priori la possibilité aux trois 

paramètres de maille a, b et c et à l’angle β de varier indépendamment en fonction de la 

composition de l'alliage notamment dans les mélanges complexes comme les AHEs où 

la maille sera très distordue (Figure 31). 

 

Figure 31 - Les différentes mailles cristallographiques et leurs paramètres associés. 

 

8.3. Microscope électronique à balayage 

Un microscope optique se sert de la lumière (faisceau photonique) et d’une lentille en 

verre, sa résolution est limitée à un grossissement de 2000 fois. Pour une observation 

plus fine de la microstructure (grossissement de 2 000 000) ou pour effectuer des 

analyses de composition chimique des différentes phases en présence (Figure 32c et 

Figure 32d), il est nécessaire d’utiliser un MEB (microscope électronique à balayage). 
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8.3.1. Observation des microstructures  

 

Les observations ont été réalisées sur un microscope Zeiss SUPRA40 (Figure 32a), 

équipé d’un filament tungstène. Une analyse EBSD (Electron Back Scattering 

Diffraction) peut être réalisée avec ce MEB car il est équipé d'un détecteur spécifique et 

d’une caméra CCD. Pour effectuer une analyse EBSD, un échantillon préalablement 

préparé, poli et dégazé est placé sous vide dans la chambre du microscope. Cette 

technique permet de révéler plus clairement la martensite, l’austénite et les textures 

locales (Figure 32b) car cette technique augmente le contraste des images transmises. 

 

8.3.2. Analyse chimique  

 

La spectroscopie de rayons X à dispersion d'énergie (EDX) est une technique d’analyse 

chimique utilisée conjointement avec la microscopie électronique à balayage. L’analyse 

EDX est utilisée pour identifier la composition élémentaire d’un échantillon. Lorsque 

l'échantillon est bombardé par un faisceau d'électrons, des rayons X sont éjectés des 

éléments à la surface de l'échantillon. L’intensité des rayons X ainsi émise est propre à 

l'élément bombardé. Les données générées par l'analyse EDX consistent en des spectres 

montrant des pics correspondant aux éléments présents dans l'échantillon analysé. La 

technique peut être qualitative (Figure 32d) et/ou quantitative (Figure 32c). Elle fournit 

également une cartographie des distributions spatiales des éléments de l’échantillon. 

 

Nous avons utilisé une seconde technique pour l’analyse chimique de nos alliages. Il 

s’agit de l’analyse dispersive en longueur d’onde ou encore Wavelength Dispersive X-

Ray Spectrometry (WDS). Cette technique fait intervenir la dispersion angulaire par 

diffraction d’un rayon X sur un monocristal. Cette dispersion dépend de la longueur 

d’onde du rayon diffracté. Cette technique est moins rapide que l’EDX, mais elle offre 

une meilleure résolution spectrale et permet la détection d’éléments en traces jusqu’à 

100 ppm. 
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Figure 32 - Analyses au MEB d'un HE-AMF : a) Le MEB Supra40, b) La martensite révélée 

par la technique de l'EBSD. La composition chimique de l'alliage : c) ponctuellement en 

pointant une des phases en présence, ici la martensite, d) sur la globalité de l’échantillon. 

 

 

8.4. Caractérisation mécanique et thermique  

8.4.1. Modification des propriétés acoustiques 

 

Comme le jour de la découverte fortuite de l’effet mémoire dans l’alliage Ni50Ti50 par 

Buehler et al. en 1959 [124], il est possible de se servir de la sonorité différente de la 

martensite et de l’austénite pour déceler rapidement l’effet mémoire dans un lingot issu 

du creuset froid. En effet, Buehler décèle que ses lingots de NiTi n’ont pas la même 

résonance en fonction du temps écoulé entre la sortie du four et lorsqu’il les laisse 

tomber au sol. Les lingots froids émettent un son sourd (« a dull thud similar to dropping 

a sack of flour on the ground ») lorsqu’ils touchent le sol alors que les lingots chauds 

font un son de cloche (« bell-like ring »). 
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De la même manière, il est facile de tester les modifications de sonorité s’il y a un 

changement de phase, même si celui-ci n’est que partiel. Pour ce faire, on utilise 5 

températures distinctes : 

 

- une température froide :  on plonge le lingot dans l’azote liquide à -196°C 

pendant 5 minutes 

- une température modérée : le lingot repose à la température ambiante de 25°C 

pendant 1 heure 

- une température chaude : on plonge le lingot dans l’eau bouillante à 100°C 

pendant 15 minutes 

- une température élevée : on introduit le lingot dans un four à 400°C pendant 15 

minutes 

- une température très élevée : on introduit le lingot dans un four à 600°C pendant 

15 minutes 

 

 

A la suite de ces 5 mises en température, le lingot est suspendu à une cordelette et frappé 

avec un butoir. Les sons résultant du choc sont enregistrés puis analysés et comparés 

entre eux avec le logiciel gratuit Audacity. Le son sourd de la martensite et le son 

cristallin de l’austénite sont représentés sur un audiogramme sur la Figure 33. 

 

 

Figure 33 - Audiogramme des phases en présence dans un NiTi 508; a) Son sourd 

de la martensite, b) Son cristallin de l'austénite. 

 

Tous les lingots produits lors de ces travaux de thèse ont été soumis à ce test. Afin de 

parvenir au plus vite à des résultats scientifiques, les lingots dans l’état métallurgique 

As-Cast (AC ou brut de coulée) dont la sonorité est modifiée par la température 



 

85 

 

d’utilisation ont été étudiés. Les autres compositions, celles qui n’ont pas, ou peu, de 

changement de son et donc pas, ou peu, de martensite réversible thermiquement seront 

étudiés ultérieurement lors des travaux de recherche au sein de l’équipe. La Figure 34 

résume les caractéristiques physiques validant les compositions des lingots.  

 

 

Figure 34 - Zone d'intérêt déterminée par le test de la résonnance. 

8.4.2. Essais conventionnels : monotones et cycliques  

La caractérisation du comportement mécanique est effectuée par des essais de traction, 

de compression ou de flexion en configuration 3-points. Ces essais sont utilisés pour 

déterminer les caractéristiques mécaniques des matériaux telles que le module 

d’élasticité, la limite élastique, la résistance maximale et la déformation à rupture dans 

le sens de sollicitation. Dans le cas particulier des AMFs, les essais de traction informent 

aussi sur le changement de phase austénite-martensite puisque la transformation 

martensitique peut être induite par l’application d’une contrainte. L’allure des courbes 

obtenues dépendent alors de nombreux paramètres tels que la température de la 

transformation martensitique Ms et la microstructure initiale. 

La machine de traction est une Z500 de la société Zwick (Figure 35a). Le pilotage de la 

machine et l’acquisition des données sont réalisés à l’aide du logiciel TestXpert. Les 

tests menés sont des essais mécaniques en charge puis en décharge ou des essais dits en 

boucles internes. Ces essais s’appuient sur des normes ASTM régissant la 

caractérisation mécanique des AMFs [125, 126]. 
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Les essais de traction ou de flexion 3-points sont réalisés sur des éprouvettes 

normalisées ou sur des fils de section carrée. Afin de capter l’effet mémoire et la 

superélasticité, la machine est équipée de plusieurs options :  

 

- d’un extensomètre Epsylon de longueur initiale l0=25mm capable de se déformer de manière 

réversible jusqu’à 25% adapté aux essais de traction. 

- d’une étuve à froid mécanique -40°C/+250°C. 

- d’une station d’acquisition de marque National Instrument. 

 

8.4.3. Les essais de traction 

Les essais de traction permettent de déterminer les caractéristiques mécaniques d’un 

matériau conventionnel comme le module d’Young E, la limite élastique σy ou la 

contrainte maximum σmax. 

Dans le cas de matériaux à mémoire de forme, pseudoélastiques ou superélastiques, la 

courbe de traction peut être séparée en plusieurs domaines (Figure 35b). La déformation 

recouvrable εrec, est mesurée lors de chaque décharge à contrainte nulle. εrec se compose 

de deux parties : la déformation élastique εe, correspond au retour élastique 

conventionnel, et la déformation caoutchoutique ou superélastique εse intrinsèque au 

changement de phase et à l’effet mémoire de forme. Si la déformation imposée n’est pas 

totalement réversible lors de la décharge à contrainte nulle, la déformation résiduelle est 

notée εres.  

 

 

Figure 35 - Essai mécanique : a) Machine universelle ZWICK Z500, b) 

Description d’un essai de traction sur un alliage superélastique. 
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8.4.4. Les essais de flexion 

L’étude par essais de flexion permet une caractérisation simple des principales 

propriétés mécaniques d’un alliage. L’éprouvette de flexion est plus simple à produire 

que l’éprouvette de traction. La flexion 3-points est un essai hétérogène car l'éprouvette 

est sollicitée en traction sur la face inférieure et en compression sur la face supérieure. 

Au centre de l’éprouvette persiste une zone à contrainte normale nulle (axe neutre) qui 

n’est pas sollicitée. Les essais de flexion peuvent être de deux types : à 3 points ou à 4 

points. L’éprouvette est positionnée sur les deux appuis fixes du montage de flexion. Un 

poinçon mobile appuie alors au centre de l’éprouvette. 

 

Le comportement superélastique des AMFs est déterminé par des essais de flexion selon 

la norme ASTM F2082 [125]. Le banc d'essai utilisé a été conçu pour déterminer la 

courbe de contrainte/déformation en flexion d'un fil ou d’un ruban en AMF en phase 

austénitique sur une large gamme de températures (25°C à 250°C). Ces essais ont été 

réalisés sur une machine universelle de traction/compression Zwick équipée d'une 

chambre thermique. La Figure 36 montre les étapes d’un essai de flexion. La flèche est 

calculée à partir du déplacement de la traverse. Ce déplacement est enregistré en temps 

réel à l'aide du logiciel de contrôle (TestXpert) qui calcule automatiquement la 

contrainte de flexion (σf) et la déformation de flexion (εf). Les données nécessaires au 

calcul sont la largeur (b) et l'épaisseur (t) de l’éprouvette ainsi que la distance entre les 

supports (L). Pendant l'essai, la machine enregistre le déplacement (D) de la traverse et 

la charge de flexion (F) nécessaire pour obtenir ce déplacement. σf et εf sont calculés par 

la théorie des poutres d'Euler-Bernoulli [127] : 

 

Figure 36 - Flexion 3 points : a) Eprouvette non sollicitée avant l’essai, 

b) Déformation de l'éprouvette lors de l'essai. 
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8.4.5. Analyse de l’effet mémoire à haute température  

 

Pour analyser les caractéristiques en fatigue thermique des alliages à mémoire de forme 

à haute température, des éprouvettes parallélépipédiques de 20x4x0,7 mm3 sont placées 

dans une enceinte de choc thermique afin d’être soumises à 200 cycles thermiques. 

Chaque cycle dure 60 minutes, les vitesses de chauffage et de refroidissement sont fixées 

à 10°C/min. La température maximale du cycle est limitée à 325°C sans atmosphère 

protectrice afin d’imiter au mieux une utilisation industrielle de l’effet mémoire de 

forme à haute température.  

Afin de démontrer la persistance de l’effet mémoire à haute température, des essais 

thermomécaniques de flexion trois points ont été effectués sur les éprouvettes 

rectangulaires ayant subi les cycles de températures dans l’enceinte de choc thermique. 

Ces essais sont effectués sur un montage multi-instrumenté (Figure 37). Les essais sous 

contrainte constante (500MPa) sont effectués en appliquant une charge statique de sur 

l’appui central du montage. L’effet mémoire est activé thermiquement à l’aide 

d’éléments chauffants et d’une régulation électronique (vitesse de refroidissement et de 

chauffage de 20°C/min). Les essais sont controllés à l’aide d’un ordinateur connecté à 

un dispositif d’acquisition de données (LabView) qui fournit la courbe déplacement-

température pour les étapes de chauffage et de refroidissement. Lors des essais de 

flexion trois points, il n’y a pas de limites physiques en termes de déformation de 

l’échantillon pendant la phase de refroidissement. 

 

Figure 37 - Schéma du montage utilisé pour tester l'EMDSA des HT-AMFs 

(Peltier et al. [120]) 
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8.4.6. La calorimétrie différentielle à balayage 

 

L'analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC ou Differential Scanning 

Calorimetry en anglais) est une méthode permettant d’étudier les transitions physiques 

dans un matériau en révélant les échanges thermiques. Cette analyse sert à détecter les 

températures de changement de phase (transition de phase solide 1 vers une phase solide 

2, transition d’état solide vers liquide ou inversement) et les valeurs de l’enthalpie libre.  

La DSC mesure grâce à plusieurs thermocouples la différence de température entre un 

échantillon de référence, dont l’enthalpie libre de transformation est nulle sur la plage 

de mesure de l’essai, et l’échantillon étudié. L’enceinte adiabatique de la DSC assure 

un chauffage ou un refroidissement linéaire des deux éléments placés dans la même 

enceinte, côte à côte. Lorsque la température de l’enceinte atteint un des points de 

transition ou de transformation des échantillons, on observe un effet exothermique ou 

endothermique. Ces différences d’énergie entre les deux échantillons placés dans 

l’enceinte sont signifiées par la fin de la linéarité de la courbe soit par un changement 

de pente, soit par l’apparition d’un pic. 

Dans ce travail, les analyses DSC ont été effectuées sur une DSC 131 de chez 

SETARAM (Figure 38a). La mesure peut être conduite sous protection gazeuse (argon, 

azote ou hélium). La vitesse de chauffage et de refroidissement est égale à 10 K.min-1 

suivant la norme ASTM F2004 [122, 128] relative aux alliages à mémoire de forme. 

Avec l’aide du logiciel SETSOFT, il est possible d’analyser les courbes issues de l’étude 

(Figure 38b). Selon la méthode décrite dans la norme ASTM F2004 [122], la méthode 

des tangentes permet de déterminer les quatre températures de transformation qui 

déterminent le début et la fin des transformations des phases observées (As pour 

Austénite Start, Af pour austénite finish, Ms pour Martensite Start et Mf pour Martensite 

Finish). Le Logiciel SETSOFT permet aussi de déterminer l’énergie de transformation 

en J/g qui est représentée par l’aire des différents pics et les sommets des pics 

austénitique et martensitiques respectivement appelés Ap et Mp. 
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Figure 38 - Analyse DSC d'un AMF : a) Machine Setaram et son environnement, b) Courbe issue de 

l'analyse montrant les températures des points de transformation d'un alliage NiTi. 
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9. Conclusion du chapitre 2 

 

L’analyse microstructurale des alliages a été effectuée à différentes échelles 

(microscopie optique, DRX, MEB-EBSD) afin d’établir l’influence de la 

microstructure, de la température et des contraintes sur les propriétés mécaniques. La 

spectroscopie à dispersion d’énergie a été utilisée pour l’analyse chimique de 

l’homogénéité de la composition des lingots élaborés, pour l’analyse chimiques des 

phases et des précipités en présence lors des différentes étapes (Elaboration, 

homogénéisation, vieillissement, fatigue thermique). Les essais mécaniques en 

température (au-dessus de la température Af et en dessous de la température Mf) 

permettent de caractériser le comportement mécanique et d’évaluer les propriétés liées 

au changement de phase entre la martensite et l’austénite (effet mémoire, superélasticité, 

pseudoélasticité, amortissement). La mise au point de nouvelles procédures, de 

techniques expérimentales et de nouveaux équipements a été nécessaire pour conduire 

à bien ces travaux. Ces techniques ont été utilisées pour développer plusieurs types 

d’HE-AMFs dérivés des compositions binaires NiTi, TiNb, FeMn.  
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Chapitre 3 - Elaboration et étude d’un AMF à 

haute température et à haute entropie sur la base 

d’un alliage binaire équiatomique NiTi 

 
Le présent chapitre porte sur le développement et la caractérisation d’un nouvel alliage 

combinant un effet de mémoire de forme à haute température (Ms au-dessus de 110°C) 

avec les caractéristiques mécaniques et fonctionnelles de la haute d’entropie. Les 

premiers travaux de thèse commencent par la transformation d’un alliage NiTi binaire, 

ou NiTiZr ternaire, en NiTiZr-CuHf qui a été étudié de nombreuses fois par Firstov et 

al. depuis 2011 [14, 16]. Dans ce chapitre, les caractéristiques mécaniques à haute 

température de l’alliage à haute entropie NiTiZr+CuHf ont été comparées à celle de 

l’HT-AMF de composition ternaire NiTiZr étudié lui aussi par Firstov et al. en 2004 

[46, 47].  

  

L’objectif de ce chapitre est de développer un alliage à haute entropie, homogénéisé par 

traitement thermique dont l’effet mémoire de forme se produit à haute température et 

dont la base sera un alliage NiTi-like (c’est-à-dire un alliage qui comportera les éléments 

nickel et titane). La première partie de ce chapitre est consacrée à l’étude de l’alliage 

(TiHfZr)50(NiCu)50 proposé dans les travaux de Firstov et al. [14]. La seconde section 

présente le choix d’une autre composition chimique proche de celle proposée par Firstov 

et al. La troisième section est quant à elle consacrée aux résultats expérimentaux et aux 

caractéristiques mécaniques de l’alliage étudié. Le chapitre se conclura sur une 

discussion comparant la tenue en service des deux AMFs à haute température étudiés 

dans ce chapitre, l’alliage quinaire TiHfZrNiCu à haute entropie et un alliage ternaire 

TiNiZr à faible entropie. 
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10. Etude de l’alliage (TiHfZr)50(NiCu)50 

Dans un premier temps, un lingot de l’alliage Ti16,67Hf16,67Zr16,67Ni25Cu50 proposé par 

Firstov et al. [14] a été produit à l’aide du creuset froid et mis en solution β par traitement 

thermique. Il a été analysé ensuite par DSC, DRX MEB et par EDX. 

 

L’analyse DSC de l’alliage de Firstov produit pour cette étude montre les mêmes 

thermogrammes que ceux présentés par Firstov en 2015 [14].  Les courbes DSC de la 

Figure 39 montrent les thermogrammes de deux états de cet alliage. Les échantillons 

prélevés dans le lingot révèlent des pics de transformations de phase à l’état brut de 

coulée (AC) entre 25°C et 400°C. L’échantillon homogénéisé, puis mis en solution et 

trempé à l’eau (ST + WQ) ne présente pas de transformations de phase lors du cycle 

thermique en calorimètre. 

 

 

Figure 39 - Thermogrammes des deux états AC et ST de 

l’alliage (TiHfZr)50(NiCu)50   

 

De même, les diffractogrammes DRX de la Figure 40 montrent que les deux états 

étudiés sont différents. Dans l’état AC, l’échantillon présente des pics de martensite B19 

plus intenses que le pic austénitique (B2). Sur l’échantillon ST + WQ, on remarque une 
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augmentation de la phase austénitique (B2) favorisant la superélasticité. Il semble donc 

que l’alliage (TiHfZr)50(NiCu)50 ne puisse pas être utilisé comme un HT-AMF dans son 

état ST+WQ. 

 

 

Figure 40 - Diffractogrammes des deux états AC et 

(ST+WQ) de l’alliage (TiHfZr)50(NiCu)50 

 

Les observations MEB montrent une phase globulaire dendritique et une phase 

interdendritique pour l’état AC (Figure 41a). La composition chimique moyenne de 

l’échantillon AC, déterminée par EDX, est celle souhaitée lors de l’élaboration de 

l’alliage (onglet orange de la Figure 41a). Cependant, l’analyse chimique des deux 

phases en présence montre une différence de composition pouvant atteindre 2,3% 

atomique pour l’élément hafnium. Une de ces deux phases dévoile clairement des 

variantes de martensite formées pendant le refroidissement de la phase dendritique, 

visibles en EBSD. Cette phase semble se former naturellement et sa formulation est 

proche d’un alliage de type Ni50Ti50-like, dont la composition chimique est 

Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 (onglet violet sur la Figure 41b). 

 

La suite de ce chapitre est consacrée à l’étude de cette nouvelle composition dont un 

lingot a été élaboré (Figure 41b). Cette composition unique n’a jamais été étudiée dans 

la littérature ouverte. Le lingot a été homogénéisé à 1000°C pendant 190h puis traité 

thermiquement au-dessus du transus β à 900°C pendant 2 heures afin d’être mis en 

solution et enfin trempé à l’eau (Figure 41c).  
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Figure 41 – observation au MEB des étapes des étapes d’élaboration d’un HE-AMF : a) (TiHfZr)50(NiCu)50 

AC, b) Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 AC, c) Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 ST + WQ. 
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11. Etude de la nouvelle composition Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 

Dans ce paragraphe, les caractéristiques mécaniques associées à l’effet mémoire à haute 

température du nouvel alliage quinaire Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 ont été comparées à celles 

d’un alliage ternaire de référence Ni49Ti33Zr18 connu de la littérature et étudié par Firstov 

et al. en 2004 [46] dans son état ST + WQ. 

 

Pour analyser les caractéristiques en fatigue thermique des alliages TiHfZrNiCu et 

NiTiZr, des éprouvettes de flexion de dimensions 20x4x0,7mm3 des différentes 

compositions ont été placées dans une chambre de choc thermique afin d’être soumises 

à 200 cycles de fatigue thermique. Chacun des cycles dure 60 minutes, les vitesses de 

chauffage et de refroidissement sont fixées à 10°C.min-1. La température maximale du 

cycle est inférieure à 400°C sans atmosphère protectrice afin d’imiter au mieux une 

utilisation industrielle de l’effet mémoire de forme à haute température. Les échantillons 

ont ensuite été analysés en DSC, DRX et MEB après un nombre de cycles prédéfini. 

 

Afin de démontrer l’effet mémoire, des essais thermomécaniques de flexion trois points 

ont été effectués sur les éprouvettes rectangulaires de fatigue thermique. Les essais sous 

contrainte constante ont été effectués en appliquant une charge statique de 500 MPa sur 

l’appui central du montage. Les essais sont monitorés à l’aide d’un ordinateur connecté 

à un dispositif d’acquisition de données (LabView) qui fournit la courbe déplacement-

température pour les étapes de chauffage et de refroidissement. Les essais de flexion 

trois points ont été effectués après les cycles de fatigue thermique prédéfinis, à savoir : 

1, 50 et 200 (respectivement nommés C1, C50 et C200).  

 

11.1. Validations des critères liés à la haute entropie 

Le Tableau 3 compare différents HE-AMFs en fonction des cinq critères proposés dans 

le chapitre 1. Dans ce tableau, l’alliage CrMnFeCoNi, principalement étudié par Cantor 

et al. [13], satisfait l’intégralité des critères et servira de témoin même s’il ne présente 

pas de changement de phase. Les alliages NiTi-like de la littérature ne satisfont au mieux 

que le critère de haute entropie ΔSmix/R [13–15, 118, 120, 129, 130]. 
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Tableau 3 - Les différents critères et leurs valeurs de satisfaction : les valeurs grisées ne sont pas 

validées. 

 
 

Le second critère considère l’enthalpie de mélange ∆Hmix, issue de la relation de Gibbs. 

C’est le critère le plus difficile à satisfaire dans les AHEs à mémoire de forme de type 

NiTi-like. Ce critère prend en compte la somme pondérée de l’enthalpie de chaque paire 

d’éléments dans une composition complexe de n éléments. Un alliage dont l’enthalpie 

des mélanges est comprise entre -10 et 10 kJ.mol-1 dans la relation de Gibbs est plus 

prompt à former une solution solide. Le Tableau 4 montre les valeurs de chacune des 

paires d’éléments, pour l’alliage de Cantor et al. (Tableau 4b) et les alliages NiTi-like 

(Tableau 4a) issus de la littérature scientifique. Les matrices des éléments d’équivalence 

de transformation d’un alliage binaire en alliage quinaire ou senaire sont entourées en 

orange pour les Ti-eq et en violet pour les Ni-eq. Ce tableau montre des valeurs élevées 

lors d’une composition binaire d’un élément Ni-eq avec un élément Ti-eq. Ainsi, le 

critère d’enthalpie ne pourra pas être respecté sur les HE-AMFs de type NiTi-like. 

 

Tableau 4 - Matrice des enthalpies des combinaisons binaires 

possibles : a) dans un alliage NiTi-like, b) dans l'alliage de Cantor 

et al. [13]. 
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11.2. Caractérisation de la transformation martensitique des alliages 

La Figure 42 montre les courbes issues des essais par DSC des deux alliages à mémoire 

de forme haute température Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 et Ni49Ti33Zr18. Ces deux alliages 

montrent une transformation réversible austénite/martensite à haute température ainsi 

qu’une enthalpie élevée (supérieure à 10 J.g-1) au premier cycle.  

 

 

Figure 42 - Thermogramme des alliages à mémoire de forme à haute température : 

Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 (trait plein) et Ni49Ti33Zr18 (trait pointillé). 

 

La structure cristallographique des deux alliages a été identifiée à l’aide de la DRX à 

température ambiante (Figure 43). Les diffractogrammes montrent l’existence de la 

phase austénitique B2 et de la phase martensitique B19 nécessaires à l’effet mémoire de 

forme dans les alliages NiTi et NiTi-like [131]. Les diffractogrammes montrent aussi la 

présence d’intermétalliques (Ti2Ni et Ti3Ni4) dans les deux alliages. Cependant, lors de 

l’étude de l’alliage ternaire, les pics des deux intermétalliques et le pic de la phase B2 

semblent moins intenses que ceux du diffractogramme de l’alliages quinaire. 
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Figure 43 - Diffractogrammes des alliages à mémoire de forme à haute température : Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 

(trait plein) et Ni49Ti33Zr18 (trait pointillé). 

 

Le Tableau 5 présente les paramètres de maille des différentes phases présentes dans les 

alliages étudiés. Ces paramètres ainsi que les emplacements des pics des phases B2 et 

B19 sont en accord avec ceux observés par Firstov et al. pour TiHfZrNiCu [46] et 

Bertheville et al. pour le NiTiZr [61]. Nous pouvons montrer une très légère différence 

entre nos résultats et les travaux de Carl et al. [62], et Firstov et al. [16]. Ces légères 

différences de paramètres de maille peuvent s’expliquer par les petites variations de la 

teneur atomique des différents éléments entre les alliages ternaires et quinaires. 

 

Tableau 5 - Paramètres de mailles issus des diffractogrammes DRX. 

 
 

L’étude en microscopie électronique montre plusieurs phases en présence dans les 

échantillons ST + WQ (Figure 44). La composition et la quantification des phases sont 

présentées sur le tableau de la Figure 44 pour l’alliage ternaire NiTiZr et pour l’alliage 

quinaire TiHfZrNiCu. En plus de la matrice, on peut observer deux phases dans l’alliage 

à haute entropie : une phase « noire » riche en titane et pauvre en nickel, et une phase « 
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grise » riche en cuivre et pauvre en titane. Il convient de noter que la phase « noire » 

dans les deux alliages est semblable à Ti2Ni [129] et que la phase « grise » est semblable 

à Ti3Ni4 [132–134], ce qui correspond à l’indexation des diffractogrammes DRX 

illustrée sur la Figure 43. On remarque qu’il n’y a qu’une seule phase en plus de la 

matrice dans l’alliage ternaire NiTiZr : la phase « noire » riche en titane. 

 

 

Figure 44 - Etude MEB des alliages à mémoire de forme à haute température : 

a) Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23, b) Ni49Ti33Zr18. 

 

La Figure 45 montre l’effet mémoire de forme à haute température sous une contrainte 

de 500 MPa de l’alliage ternaire Ni49Ti33Zr19 et de l’alliage Ni27Cu23Ti16Hf19Zr15 à haute 

entropie. Les essais mécaniques sont des essais de flexion 3-points sous contrainte 

constante (Figure 45a). Pour l’échantillon Ni27Cu23Ti16Hf19Zr15 illustré en trait plein sur 

la Figure 45b, la déformation réversible maximale (εr) est de 2 %, aucune déformation 

irréversible (εirr) n’est observée. La réponse à la déformation de l’alliage Ni49Ti33Zr19, 

illustrée en pointillé à la Figure 45b, présente une grande déformation réversible (εr) 

pouvant atteindre 3,8 %. Comme pour l’alliage à haute entropie, aucune déformation 

irréversible (εirr) n’est observée. La déformation recouvrable mesurée sur l’alliage 

TiHfZrNiCu est relativement faible par rapport à celle des autres AMFs usuellement 

utilisés dans l’industrie, notamment le Nitinol dont la déformation réversible est quatre 

fois supérieure. La limite de déformation réversible de l’alliage TiHfZrNiCu est liée aux 

contraintes internes et à la distorsion de la maille intrinsèque à la métallurgie des AHEs. 
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Figure 45 - Détermination de l'effet mémoire de forme à haute température : a) Schéma de l'EM 

sous la contrainte constante en flexion de 500 MPa, b) Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 (trait plein) et Ni49Ti33Zr18 

(trait pointillé). 

 

11.3. Analyse de l’évolution des propriétés mécaniques des alliages 

après cyclage thermique 

 

Avant d’être analysés, les échantillons ont été vieillis sans contrainte en cyclage 

thermique dans une enceinte de choc climatique (entre 50°C et 325°C). Les échantillons 

et leur effet mémoire ont été testés en DSC, DRX, MEB après les cycles de 

vieillissement n°50 (C50) et n°200 (C200). 

 

11.3.1. Analyse de l’évolution des propriétés par DSC 

 

La Figure 46 montre les résultats de l’évolution des températures de transformation en 

calorimétrie des deux alliages à haute température. La Figure 46a montre l’état initial 

des alliages, La Figure 46b et la Figure 46c montrent respectivement les capacités des 

alliages après les cycles C50 et C200. Les températures de transformation diminuent 

avec le nombre de cycles pour les deux alliages, mais l’effondrement de Mp (température 

du sommet du pic de transformation au refroidissement) et Ap (température du sommet 

du pic de transformation pendant le chauffage) est plus rapide pour le NiTiZr que pour 

le TiHfZrNiCu. La Figure 46d montre l’évolution de l’enthalpie de transformation 
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pendant la fatigue thermique. Les valeurs d’enthalpie sont obtenues en mesurant la 

surface entre la ligne de base et les pics sur les courbes DSC de refroidissement et de 

chauffage. 

 

 

Figure 46 - Courbes DSC des deux alliages lors de la fatigue thermique : a) cycle 1, b) cycle 50, c) cycle 

200, d) Evolution de l'enthalpie. 

 

La Figure 46d montre aussi que, contrairement à l’HE&HT-AMF, l’enthalpie du NiTiZr 

diminue et atteint un niveau proche de zéro après 200 cycles thermique entre 50°C et 

325°C. Toutes les courbes DSC de l’étude sont exemptes de formation de phase R 

malgré la fatigue thermique à haute température. Avec le nombre croissant de cycles, 

les températures des points de transformation et l’enthalpie des deux alliages diminuent. 
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11.3.2. Analyse par DRX 

 

La Figure 47 montre l’évolution des phases lors du cyclage thermique des deux alliages. 

Avec un nombre croissant de cycles, il est observé que la fraction de martensite B19 

diminue tandis que la fraction d’austénite B2 augmente pour l’alliage à mémoire de 

forme ternaire NiTiZr. Nous pouvons également identifier une légère augmentation des 

composés intermétalliques Ti2Ni, qui sont couramment observés dans ce type d’alliages 

ternaires [135, 136]. Bien que l’alliage quinaire contienne les deux phases B19 et B2 

dès le premier cycle, aucune évolution n’est visible sur les diffractogrammes de la 

Figure 47b. 

 

 

Figure 47 - Evolution des courbes DRX des deux alliages pendant la fatigue thermique : a) NiTiZr, b) 

TiHfZrNiCu. 

11.3.3. Analyse par MEB 

 

Les études en microscopie électronique, représentées par la Figure 48 pour l’alliage 

ternaire et la Figure 49 pour l’alliage quinaire, montrent une augmentation de 

l’hétérogénéité de composition et une évolution des phases en présence, surtout pour 

l’alliage ne contenant que trois éléments (NiTiZr). L’alliage quinaire quant à lui présente 

une grande stabilité tout au long de l’étude. La composition et la quantification des 

phases sont présentées sur la Figure 48 pour NiTiZr et la Figure 49 pour TiHfZrNiCu. 

 

Dans le cas de l’alliage ternaire, on remarque que deux phases sont présentes après le 

cycle C200 de fatigue thermique en plus de la matrice : une phase « noire » et une phase 
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« grise ». La phase « noire » est très riche en Ti, elle était présente dès le premier cycle 

et sa fraction reste stable même après 200 cycles. La phase "grise" apparaît pendant les 

premiers cycles (avant C50) et apparait aux joints de grains. 

 

 

Figure 48 - Distribution des phases dans l’alliage ternaire NiTiZr en fonction 

du nombre de cycles : a) 1er cycle, b) 50 cycles, c) 200 cycles. 

 

 

Figure 49 - Distribution des phases dans l’alliage à haute entropie TiHfZrNiCu 

en fonction du nombre de cycles : a) 1er cycle, b) 50 cycles, c) 200 cycles. 
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Dans le cas du HE&HT-AMF, les deux phases noire et grise sont présentes avant le 

cyclage thermique. Ces phases sont toujours présentes après 200 cycles de fatigue 

thermique. La phase « noire » est riche en Ti alors que la phase "grise" est pauvre en 

titane. Ces analyses au MEB montrent que la quantité de phases n’évolue pas ou peu 

dans l’alliage quinaire. 

 

11.4. Caractérisation de l’effet mémoire à haute température 

 

La Figure 50 montre l’évolution de l’effet mémoire de forme à haute température sous 

contrainte en flexion trois points de l’alliage ternaire (Figure 50a) et de l’alliage 

HE&HT-AMF (Figure 50b). Bien que la déformation réversible de l’alliage NiTiZr 

avant vieillissement soit d’environ 4%, une grande déformation irréversible est présente 

après 200 cycles thermiques. La Figure 50a montre la dérive des points de 

transformation sous contrainte pour l’alliage NiTiZr et confirme les résultats des tests 

DSC à partir du cinquantième cycle thermique. Les analyses EDX et MEB mettent en 

évidence l’existence de plusieurs autres phases à C200, qui modifient alors la 

composition de la matrice et induisent la diminution de la déformation recouvrable. 

 

La Figure 50b montre que l’effet mémoire de forme de l’alliage à haute entropie est 

limité (deux fois plus petit que celui de l’alliage ternaire NiTiZr) mais cet effet mémoire 

ne se dégrade pas lors de la fatigue thermique. Néanmoins, il convient de signaler que 

les performances de fonctionnement à haute température en utilisation prolongée de ce 

nouvel alliage sont supérieures à celles observées pour toutes les classes d’alliages à 

mémoire de forme étudiées [14, 15, 129] et qu’aucune déformation irréversible n’est à 

observer. La diffusion lente justifie partiellement l’origine de la longue durée de vie de 

l’alliage à haute entropie sous atmosphère non protectrice. La déformation sévère du 

réseau cristallin explique à elle seule l’origine du faible effet mémoire observé sur le 

HE&HT-AMF.  

 

En comparant les essais sur les deux compositions, Ni27Cu23Ti16Hf19Zr15 est beaucoup 

plus stable à haute température tout au long de l’étude et cette observation se vérifie 

avec toutes les méthodes de caractérisation effectuées. 
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Figure 50 – Déformation en flexion 3-points de l’éprouvette. Effet mémoire à haute température des deux 
alliages en fonction du nombre de cycles en fatigue thermique : a) Ni49Ti33Zr18, b) Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23. 
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12. Conclusion du chapitre 3 
 

Dans ce chapitre, deux alliages à mémoire de forme ont été développés et caractérisés : 

un ternaire (NiTiZr) et un quinaire (NiTiZr+CuHf ou TiHfZrNiCu). Le premier est un 

alliage à mémoire de forme à haute température (HT-AMF) alors que le second est un 

alliage à mémoire de forme à haute entropie et à haute température (HE&HT-AMF). 

Ces deux alliages ont été étudiés expérimentalement en termes de composition, de 

transformation martensitique et de réponses mécaniques après des cycles de fatigue 

thermique. L’analyse et la comparaison des résultats expérimentaux obtenus conduisent 

aux conclusions suivantes : 
 

- Après un traitement thermomécanique, l’alliage NiTi-like à haute entropie mis 

au point au cours de cette étude présente une solution solide quasi monophasée 

alors qu’il ne vérifie qu’un seul des critères établis menant à un alliage 

fonctionnel à haute entropie. 

- Après le premier cycle thermique, l’alliage quinaire et l’alliage ternaire ont la 

même enthalpie et les mêmes points de transformation. 

- Toutes les méthodes de caractérisation confirment la diminution ou la perte de 

l’effet mémoire de forme de l’alliage ternaire NiTiZr à partir du dixième cycle 

de fatigue thermique. 

- Les techniques expérimentales utilisées confirment la très grande stabilité de 

l’effet mémoire de l’alliage quinaire TiHfZrNiCu et ce jusqu’au 200ème cycle de 

fatigue thermique. 
 

Les tests effectués dans ce chapitre montrent que les alliages à mémoire de forme à haute 

entropie fonctionnent et peuvent combler les carences chimiques des AMFs 

conventionnels à haute température. La diffusion lente, un des effets résultant de la haute 

entropie, semble être l’effet qui contribue à améliorer les performances en service des 

HE et HT AMFs pendant les cycles thermiques à haute température. En outre, il convient 

de mentionner que la distorsion sévère de la maille cristallographique et l’effet cocktail 

n’interdisent pas l’effet de mémoire mais peuvent le limiter. Le fait que l’effet mémoire 

du HE&HT-AMF soit inchangé après 200 cycles à 325°C suggère que l’alliage 

développé peut être utilisé efficacement pour les actionneurs à haute température, et ce 

sans aucune protection gazeuse.  
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Chapitre 4 - Elaboration et étude d’un alliage 

superélastique à haute entropie sur la base d’un 

alliage binaire Ti-26Nb 

 

 

Pour les AMFs, le comportement superélastique (SE) s’observe à partir d’une contrainte 

critique, celle-ci augmente lorsque la température croit. Cette dépendance à la 

température est une caractéristique qui limite grandement l’utilisation des AMFs dans 

les applications à haute température. Dans ce chapitre, nous chercherons une gamme 

d’alliage SE ou PE (pseudo élastique) à base de TiNb dans laquelle la contrainte critique 

pourra être optimisée par composition chimique ou traitement thermomécanique afin 

d’être moins dépendante à la température. L’effet PE comprend une invariance ou une 

faible dépendance des contraintes de transformation à la température. Ce comportement 

invariant est souhaitable pour une certaine gamme d’applications qui impliquent de 

grandes fluctuations de température notamment dans le milieu aérospatial [11, 23, 137]. 

La Figure 51 présente certaines nouveautés dans le développement des applications des 

AMFs dans ce domaine : Figure 51a - développement de microsatellites grâce aux 

charnières miniaturisées, Figure 51b - Roue de ROVER à base de fils tissés en NiTi SE 

[138], Figure 51c - Tenue de contention à fibres NiTi SE [139]. 

 

 

Figure 51 - Applications récentes des AMFs dans le milieu aérospatial : a) Miniaturisation des actionneurs 
et des charnières des CubeSats (Nimesis Technology), b) Roue de Rover en fil d'AMFs tissés [138], c) 
Nouvelle combinaison de contention BioSuit [139]. 
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Actuellement, l’intérêt croissant pour l’exploration spatiale par des entreprises privées 

ou des organismes gouvernementaux stimule la demande de nouveaux matériaux aux 

nouvelles propriétés. L’exploration lunaire ou celle d’un autre corps céleste comme une 

planète, Mars par exemple, ou une comète comme 67P/Churyumov-Gerasimenko, 

nécessite des matériaux qui fonctionnent sur une grande échelle de température car la 

grande différence de température entre le jour (partie de l’astre exposée au soleil) et la 

nuit (partie de l’astre non-exposée au soleil) peut atteindre 300°C comme pour sur la 

Lune, de 130°C sur la face éclairée à -170°C sur la face cachée [140]. Le changement 

de température pour la planète Mars est moins contrasté, de 20°C à -150°C [141]. Les 

ingénieurs de la mission Rosetta [142–144], qui a permis de faire « atterrir » une sonde 

sur une comète dont la vitesse avoisine les 55 000 km/h, ont eu recours aux AMFs pour 

développer de nouveaux systèmes de  propulsion et d’arrimage. Ces alliages particuliers 

avec un comportement SE ou PE sur une large gamme de températures peuvent servir 

de charnières, de ressorts pour les télescopes ou panneaux solaires dépliants, ainsi que 

de constituants pour les roues des engins motorisés d’exploration [145, 146]. 

Dans cette optique, ce chapitre sera consacré à l’élaboration d’un nouvel alliage 

superélastique à haute entropie dont l’effet pourra être utilisé à haute température. La 

microstructure de cet alliage sera étudiée. L’alliage sera ensuite caractérisé 

mécaniquement à basse et haute température. Le comportement de cet alliage à haute 

entropie sera comparé aux comportements d’autres alliages à basse entropie connus de 

la littérature comme les alliages binaires SE Ni50Ti50 et Ti74Nb26 (% atomique) et un 

alliage quaternaire de base titane (Ti77Mo13Zr6Sn4) nommé TMA™ ou BETAIII pseudo 

élastique. 
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13. Composition d’un alliage superélastique à haute 

entropie 

 

Dans le chapitre précèdent, il a été démontré que les HE-AMFs de type NiTi-like sont 

peu enclins à favoriser l’apparition d’une solution solide monophasée. En effet, les 

quatre critères choisis pour l’élaboration d’AHEs (∆Hmix, EN, VEC et ) ne sont pas 

validés lors des mélanges binaires des Ti-eq et des Ni-eq.  

Dans ce chapitre, la composition d’un alliage binaire Ti-Nb sera transformée en 

composition à haute entropie. Les alliages de ce type sont susceptibles d’avoir un 

comportement superélastique, pseudoélastique ou effet mémoire. Ces AMFs sont 

transformables facilement à froid par laminage et tréfilage. Le choix de l’alliage à 

transformer se porte alors sur la version superélastique de cet alliage binaire : le Ti74Nb26 

appelé Ti26Nb (% atomique) [17, 18]. 

 

13.1. Les critères d’équivalence dans la composition chimique des 

AMFs à haute entropie 

 

La Figure 52a présente la stratégie de transformation d’un alliage binaire en alliage 

quinaire en fonction des équivalents des cinq principaux éléments chimiques constitutifs 

des AMFs conventionnels (Figure 52b). Dans le cas de l’alliage binaire TiNb, Ti peut 

être partiellement remplacé par Hf et Zr ; Nb peut être partiellement remplacé par Ta : 

l’alliage TixNb100-x est alors transformé en alliage (TiHfZr)x(NbTa)100-x [147–149].  

 

Le choix de la composition de l’alliage à haute entropie étudié dans ce chapitre s’appuie 

sur la littérature scientifique des alliages nommés TNTZ (Titane, Niobium, Tantale, 

Zirconium). Dès le début des années 2000, Ahmed et al. [150] et Niinomi et al. [151] 

ont travaillé sur des compositions quaternaires des alliages TNTZ. Ces études portent 

sur des alliages proches d’une composition quaternaire Ti-24Nb-like 
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(Ti69,5Zr4,9Nb23,8Ta1.8 pour Ahmed et al. et Ti71,6Zr3,5Nb20,2Ta4,7 pour Niinomi et al.) et 

montrent la présence d’un changement de phase de la martensite ’’ vers l’austénite β. 

La substitution d’une partie de l’élément niobium par l’élément tantale semble 

fonctionner. Plus récemment, en 2016, Hussein et al. [152] ont proposé un alliage 

ternaire Ti77Nb17Ta7 de type Ti-24Nb-like où le tantale remplace le niobium à hauteur 

de 7%. D’autre part, deux études montrent que sur un alliage Ti-20Nb-like, trop peu 

chargé en éléments équivalent du niobium (Nb-eq), et sur un alliage Ti-30Nb-like trop 

chargé en Nb-eq, le changement de phase martensitique n’est pas apparent. Les travaux 

de Yang et al. [153] portent sur un alliage quaternaire Ti50Zr30Nb10Ta10 et les travaux de 

Podolskiy et al. [154] sur un alliage à haute entropie Ti30Hf15Zr25Nb20Ta10. 

 

Si les cinq alliages cités précédemment ne montrent pas tous d’effet mémoire ou d’effet 

superélastique, ces études font remarquer la grande capacité des alliages de type Ti-Nb-

like à être déformés à froid, que ce soit par laminage ou lors d’essais de traction. La 

mise en forme à froid aisée est un des critères de validation de la composition de l’alliage 

étudié dans ce chapitre. 

 

Podolskiy et al. [154] ont developpé un alliage dont la composition est trop chargée en 

élément Nb-eq pour être un HE-AMF (30% de Nb-eq). Néanmoins, la répartition des 

éléments Ti-eq choisie par Podolskiy et al. montre un intérêt pour l’étude en cours. En 

effet, l'alliage à haute entropie Ti30Hf15Zr25Nb20Ta10 possède des caractéristiques 

mécaniques intéressantes sans présenter de transformation de phase : 

- un module élastique faible (Es=80 GPa) 

- une limite élastique élevée (σs=1000 MPa) 

- une déformation élastique élevée (εr=1,5%) 

- une plasticité raisonnable même à basse température (εir=15%). 

 

Ainsi la répartition des éléments Ti-eq de la composition de l’alliage étudié dans ce 

chapitre découlera naturellement de la répartition choisie par Podolskiy et al. Il faut 

transformer l’alliage Ti-30Nb-like (Ti30Hf15Zr25Nb20Ta10) en alliage Ti-26-like, c’est-à-

dire diminuer la part des Nb-eq et augmenter la part des Ti-eq. Pour favoriser l’entropie 
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de l’alliage à venir, la part de 4% des de Nb-eq sera complètement transposée en 

Hafnium qui est l’élément dont la composition est la plus faible dans la partie Ti-eq. De 

même, la part des Nb-eq sera équitablement répartie entre les éléments niobium et 

tantale. 

De ce fait, la composition de l’alliage étudié dans ce chapitre a été fixée à 

Ti30Hf19Zr25(NbTa)26 (at%). 

 

Figure 52 - Présentation des équivalents potentiels : a) Schéma de transposition d'un alliage binaire Ti-Nb 
en alliage quinaire (TiHfZr)(NbTa), b) Cartographie des éléments d'équivalence des composants principaux. 

 

13.2. Les critères de validité de la HE dans la composition chimique 

des AMFs 

 

Comme précédemment, les différents critères ont été calculés pour ce nouvel alliage. 

Ces valeurs sont comparées à celles de la littérature et à celles de l’alliage de Cantor 

[13]. Le Tableau 6 présente la valeur de ces critères pour les alliages étudiés dans ce 

chapitre. Par ailleurs, il est utile de rappeler les éléments suivants : 

 

- Ti30Hf19Zr25(NbTa)26 est l’alliage principal de ce chapitre. 

- Ti74Nb26 est l’alliage binaire dont est issue la formulation quinaire 

Ti30Hf19Zr25(NbTa)26. Ces deux alliages seront comparés en fonction de leur effet 

SE et de leur déformation à froid [17–19, 155]. 
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- Ti49Ni51 est l’AMF le plus utilisé pour les applications industrielles car son 

élasticité est supérieure à 6%. Les alliages Ti30Hf19Zr25(NbTa)26 et Ti49Nb51 seront 

comparés pour leur tenue en service à hautes températures [156]. 

- BETA III est un alliage quaternaire à basse entropie dont la teneur en Ti est de 77 

% atomique comme Ti74Nb26. Cet alliage est connu pour son effet PE insensible à 

la température d’utilisation et sa grande malléabilité [157–162]. 

 

L’alliage Ti30Hf19Zr25(NbTa)26 utilisé pour cette étude a été choisi car il remplit tous les 

critères afin d’obtenir un alliage monophasé avec une bonne malléabilité à froid. 

 

Tableau 6 - Critères de formation des AHE, ΔSmix et ΔHmix correspondent respectivement à l’entropie et à 
l’enthalpie du mélange, δ correspond à la différence des rayons atomique, EN signifie l’électronégativité 
selon Pauling et VEC (Valence Electronic Concentration). 
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14. Elaboration de l’alliage et caractérisation de l’effet SE 

 

14.1. Elaboration  

 

Les deux alliages Ti-26Nb (binaire) et Ti-26Nb-like (quinaire) ont été produits par 

creuset à froid à partir de métaux et d’alliages mères de grande pureté dont le fournisseur 

est Goodfellow (99,99 % Ti, 99,99 % Zr, 99,99 % Nb, 99,99 % Ta et 99,7 % Hf97Zr3). 

Les lingots ont ainsi été élaborés selon les procédures mises en place au LEM3 depuis 

2009 et les travaux de Elmay et al. [17, 18, 155]. Dans le cas de l’alliage de type Ti-

26Nb-like qui contient une grande part de tantale, la procédure est légèrement modifiée 

En effet, le point de fusion du tantale est de 3017°C, soit 540°C de plus que le point de 

fusion du niobium. Un tel écart de température de fusion nécessite l’usage d’un alliage 

tampon. Un lingot d’alliage ternaire Ta40Nb40Zr20 a d’abord été produit pour servir 

d’alliage mère. Cet alliage primaire a été refondu dix fois pendant vingt minutes pour 

assurer la solubilité totale de l’élément Ta avec les éléments Nb et Zr. À la fin de cette 

étape, l’analyse chimique de la composition de l’alliage mère a été vérifiée par EDX et 

spectroscopie à rayons X à dispersion de longueur d'onde (WDS). Ces méthodes ont fait 

leur preuve dans l’étude et la fabrication d’alliages, notamment dans la quantification 

des éléments [163]. L’alliage primaire contient autant de Nb et de Ta (% atomique) que 

l’alliage désiré Ti30Hf19Zr25(NbTa)26. Ce choix a pour but de faciliter la mise en œuvre 

des mélanges entre les deux alliages mères Nb40Ta40Zr20 et Hf97Zr3 et l’élément Ti. De 

plus, l’alliage final à cinq éléments est refondu 10 fois (sans ouverture de l’enceinte 

inertée avec de l’argon ultra pur) pour permettre la dissolution totale du niobium et du 

tantale dans l’alliage à haute entropie. Les analyses chimiques des alliages ainsi produits 

apparaissent dans le Tableau 7.  
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Tableau 7 - Analyses chimiques des deux alliages NbTaZr et TiHfZrNbTa 

 

 

Le Tableau 7 montre que les compositions ciblées dans le cadre de cette étude sont 

validées expérimentalement pour l’alliage mère NbTaZr et l’alliage final TiHfZrNbTa. 

L’analyse EDX montre une dispersion plus large que l’analyse WDS (dans le cas de 

l’élément titane l’erreur est respectivement de 1,3% pour l’analyse EDX et 0,8% pour 

la méthode WDS) mais les erreurs relatives dues aux deux méthodologies peuvent être 

comparables [164].  

 

14.2. Etude de la déformation des alliages de l’étude 

 

Contrairement au chapitre précèdent, les alliages étudiés dans ce chapitre doivent 

pouvoir être facilement mis en forme. Pour effectuer des essais mécaniques relatifs sur 

des alliages très différents, nous avons choisi de travailler sur une géométrie 

d’éprouvette identique pour tous les échantillons (Figure 53b). Ainsi tous les alliages 

industriels (NiTi et BETA III) et les alliages produits (Ti-26Nb et Ti-26Nb-like) ont été 

laminés à froid à température ambiante à l’aide d’un laminoir ROLLIN à rouleaux à 

gorges carrées (Figure 53c). Les échantillons présentent une section carrée finale de 

1,5x1,5mm² (Figure 53a). L’alliage BETA III (section ronde initiale de diamètre de 6 

mm), l’alliage Ti-26Nb et l’alliage Ti-26Nb-like (dont les sections carrées initiales sont 

de 20x20mm²) sont faciles à mettre en forme à froid jusqu’à la section carrée finale. Le 

lingot se transforme en fil après le passage successif dans les 20 gorges qui sont de plus 

en plus étroites. Ces différentes étapes de laminage à froid s’effectuent sans aucun 

traitement thermique de recuit intermédiaire. L’alliage quinaire à haute entropie produit 

pour cette étude présente donc une très bonne malléabilité comme celle observée après 

laminage à froid par Elmay et al. [17, 155] sur un alliage binaire Ti-26Nb, par Lohmuller 
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et al. [121] sur un alliage CrMnFeCoNi développé par Cantor et al. [13] et sur l’alliage 

BETA III [157, 161].  

 

L’alliage NiTi est fourni avec une section ronde initiale de 4 mm de diamètre. Pour cet 

alliage, des traitements thermiques sont obligatoires après chaque étape de déformation 

de 30% afin d’adoucir la matrice. Quatre recuits à 600°C sont nécessaires pour réussir 

à produire un fil de section carrée de 1,5x1,5mm². Les étapes de laminage à froid et les 

différents traitements thermiques sont résumés sur la Figure 53. 

 

14.3. Traitement thermomécanique 

 

Les échantillons des quatre alliages ont été homogénéisés et recuits dans un four de 

traitement thermique développé spécifiquement pour ces travaux de thèse dont le 

procédé est détaillé au chapitre 2. Ce four peut être mis sous une atmosphère ultra-

protectrice. Le traitement thermique d’homogénéisation a été effectué à une température 

de 1200°C pendant 75h. Il est suivi d’une trempe à l’eau. Deux états métallurgiques 

différents ont été envisagés dans l’étude : un état écroui (en anglais Cold Worked ou 

CW) et un état recuit (en anglais Solution Treated ou ST). 

 

Afin de comparer tous les alliages dans le même état la même et la même déformation, 

les alliages ont été soumis à un traitement thermique de mise en solution (ST) juste avant 

la dernière étape de laminage à froid ; au cours de cette dernière, la déformation a été 

fixée à 50 % pour tous les alliages sauf l’alliage NiTi, ce qui définit l’état CW. Dans le 

cas de l’alliage binaire NiTi, la déformation maximale appliquée sera limitée à 30% 

(limite donnée par le fournisseur). Tous ces traitements ont été suivis d’une trempe à 

l’eau (en anglais Water Quench ou WQ). 
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Figure 53 - Traitement thermomécanique des différents alliages de l’étude :  a) 
Laminage, recuit et état final ; b) Géométrie initiale et finale ; c) Schéma des rouleaux 
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15. Caractérisation du changement de phase 

austénite/martensite 

Afin de caractériser le changement de phase des alliages étudiés dans ce chapitre, 

différentes techniques ont été utilisés : 

- l’analyse des températures de transformation à l’aide de la DSC 

- l’analyse des phases en présence à l’aide de la DRX 

- l’analyse microstructurale à l’aide d’un MEB 

 

15.1. Analyse des points de transformation par DSC 

 

En premier lieu, la transformation de phase a été préalablement vérifiée à l’aide de la 

technique acoustique dite de « la cloche ». La sonorité des lingots produits pour ce 

chapitre (Ti-26Nb et Ti-26Nb-like) évolue en fonction de la température du lingot. Le 

lingot plongé dans l’azote liquide se trouvant dans un état martensitique ne résonne pas 

lorsqu’il est frappé par un heurtoir métallique. Ce phénomène est dû au caractère 

amortissant de la martensite alors qu’à température ambiante le lingot austénitique 

donne une autre tonalité plus métallique. A haute température, la sonorité évolue encore 

vers un son plus cristallin. Ce changement de sonorité montre un changement de phase 

due à la température. Ce test fonctionne aussi sur le fil de diamètre 4 mm de l’alliage 

NiTi mais pas sur la barre initiale de BETA III car ce dernier n’est pas un alliage dont 

la transformation de phase est liée à la température. 

 

Les points de transformation et les enthalpies de transformation ont été observés à l’aide 

d’une DSC 131 de la marque SETARAM. Les essais ont été effectués conformément 

aux recommandations de le norme ASTM F2004 pour la caractérisation des alliages à 

mémoire de forme [122, 128]. Le Tableau 8 montre les températures des points de 

transformation des quatre alliages dans leur état ST, déterminés à l’aide du logiciel 

SetSoft et des courbes DSC (Figure 54a). Les courbes DSC de l’alliage NiTi, de l’alliage 
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Ti-26Nb et de l’alliage de Ti-26Nb-like montrent des pics endothermiques et 

exothermiques pendant le cycle thermique complet (chauffage + refroidissement). 

 

Tableau 8 - Résumé des températures identifiées et des 
énergies de transformation de phase évaluées par DSC. 

 

 

Sur l’alliage BETA III, aucun pic n’a été observé comme prévu par le test de la 

« cloche » et par la littérature [162]. Pour la première fois, et ce grâce au four de 

traitements thermiques adapté aux échantillons de DSC, il a été possible de déterminer 

les températures des quatre points de transformation sur l’alliage Ti-26Nb binaire à 

l’aide d’une analyse DSC alors que dans la littérature, ces températures ne sont 

déterminées que de manière indirecte (Figure 54b et Figure 54c [18]). Cette technique 

consiste à déterminer les températures de transformation à l’aide de plusieurs cycles 

thermiques sous contrainte constante (Figure 54b). Ces essais sont réalisés sur une 

machine de traction équipée d’une enceinte thermique. Les températures de 

transformations sont reportées après les essais sur un graphique température/contrainte 

appliquée. La droite formée par les différents points relevés coupe l’abscisse à 0 MPa 

(soit à contrainte nulle) est donne ainsi le point de transformation sans contrainte de 

l’alliage (Figure 54c). 

 

La Figure 54a montre que l’alliage Ti-26Nb-like présente, comme l’alliage Ti-26Nb, 

une transformation de phase réversible entre l’austénite et la martensite, malgré la 

distorsion du réseau cristallin due à la haute entropie. Les points de transformation sont 

très proches pour As (-17°C et -20°C) et pour Af (50°C et 46°C) ; une légère différence 

est observée sur la transformation martensitique : Ms et Mf diffèrent respectivement de 

11°C et 19°C. Cet effet peut être dû à la distorsion de la maille dans la version AHE qui 
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affecterait le durcissement de la matrice en modifiant les températures de 

transformation.  

 

 

Figure 54 - Détermination des points de transformation ; a) Méthode directe par DSC, b) et c) 
Méthode indirecte par essais de traction en température (Elmay et al. [18]). 

 

 

Les différences de la températures Ms de l’alliage Ti-26Nb proposée par Kim et 

Miyazaki en 2004 [116], Elmay en 2013 [165] et la température Ms déterminée par DSC 

dans ce chapitre sont significatives. Cette variation est de 25°C entre la donnée reportée 

par Elmay en 2013 (Ms = 17°C) et celle déterminée par DSC dans ce chapitre (Ms = -

8°C). La Figure 55 montre clairement ces différences par rapport à l’équation de calcul 

du Ms en fonction de la teneur en Nb (% atomique) sur un alliage binaire de TiNb 

proposée par Miyazaki et al. [116].  
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Figure 55 - Détermination de la température Ms en fonction de la teneur en 
élément Nb. 

 

Les différences sont dues principalement au fait que Kim et Elmay ont produit des 

éprouvettes de traction pour la détermination indirecte des températures de 

transformation. Cette technique repose également sur l’hypothèse d’une évolution 

permettant une extrapolation à contrainte nulle. De plus, les traitements thermiques bien 

qu’identiques ne sont pas réalisés dans le même four (four sous protection gazeuse 

accrue pour cette étude qui fait l’objet d’un dépôt de brevet) ni sur le même volume de 

matière (40 mg dans notre cas).  

 

15.2. Analyse des phases en présence par DRX 

 

L’analyse des phases a été réalisée par des expériences en DRX sur un diffractomètre 

Rigaku utilisant le rayonnement Cu-Kα (40kV, 40mA). 

 

15.2.1. Protocole expérimental 

 

Pour caractériser la superélasticité et observer la martensite réversible dans l’alliage Ti-

26Nb-like, un micro-dispositif de flexion a été positionné dans le diffractomètre ; la 

déformation maximale appliquée par le dispositif sur un fil de section carrée de 
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1,5x1,5mm² est de 2%. Les Figure 56a et Figure 56b montrent les deux états d’un 

échantillon de TiHfZrNbTa positionné dans le dispositif : l’état sans contrainte et l’état 

fléchi à 2%. La Figure 56 montre aussi le sens d’observation pour les analyses en DRX 

(Figure 56c) et en MEB (Figure 56d). 

 

 

Figure 56 - Module de flexion : a) Fil libre pour l'étude sans contrainte, b) 
Fil en flexion pour l'étude sous contrainte, c) Face utilisée pour l'étude en 
DRX, d) Face utilisée pour l'étude en MEB. 

 

15.2.2. Etude de l’état initial sans contrainte 

 

Les résultats de l’analyse DRX sont présentés sur la Figure 57. À l’état initial non 

courbé, la microstructure du fil de l’alliage Ti-26Nb-like est monophasée et confirme la 

présence d’une seule phase cubique centrée associée à l’austénite, la phase β des alliages 

binaires TiNb. Le fait d’avoir une seule phase en présence signifie que le traitement 

thermique sous protection gazeuse a permis d’éviter les phénomènes de précipitation de 

phase oméga isotherme. 
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15.2.3. Etude de l’état initial sous contrainte 

 

 

À l’état fléchi, une deuxième phase est observée sur le diffractogramme. C’est la phase 

’’ dont l’apparition est contrebalancée par une diminution de l’intensité des pics de 

phase β (Figure 57b). Cette indexation des différentes phases est en accord avec les 

résultats des travaux de Hussein et al. [152] sur un alliage martensitique ternaire 

Ti77Nb17Ta6 et un alliage superélastique TiNbTaO. Dans l’étude, Hussein et al. se 

servent de l’oxygène pour durcir la matrice de leur alliage afin d’avoir un comportement 

SE. 

 

 

Figure 57 - Diffractogrammes de l’alliage Ti-26-like dans son état ST : a) Fil libre, b) Fil déformé 
en flexion. 

 

Les diffractogrammes de la Figure 57a et de la Figure 57b, montrent sans ambiguïté un 

changement de phase lors de la flexion de l’éprouvette. Ce changement de phase est 

réversible, c’est-à-dire que la phase disparait lors de la libération de contrainte tant que 

la déformation imposée par le module de flexion ne dépasse pas 2%. Au-delà de cette 

déformation, la phase ’’ ne disparait plus totalement. 
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15.3. Analyse de la microstructure au MEB  

 

Les microstructures ont été obtenues par microscopie électronique à balayage (MEB) à 

l’aide d’un Zeiss Supra 40 MEB, en mode d’émission rétrodiffusée (BSE). La Figure 

58 montre les analyses des deux états de l’éprouvette de l’alliage Ti-26Nb-like. La 

Figure 58a montre un état monophasé, exempt de précipités. Sur la Figure 58b, la 

présence de martensite est mise en évidence. Lors d’un test en flexion, les sollicitations 

sont complexes. En effet la partie de l’éprouvette en contact avec le poinçon central est 

en compression et la partie de l’éprouvette en contact avec les appuis est en traction. À 

l’état fléchi, la martensite est observée à la fois dans la zone de traction et dans la zone 

de compression (Figure 59). Comme pour l’étude de l’alliage en DRX, un changement 

de phase réversible est mis en évidence à l’aide des images issues de l’analyse au MEB. 

Les variantes de martensite disparaissent lorsqu’on libère le fil à la condition de ne pas 

dépasser 2% de déformation en flexion. 

 

 

Figure 58 - Analyse MEB : a) Fil libre, b) Fil déformé en flexion. 

 

Figure 59 - Présence de martensite dans les zones de forte déformation (traction 
ou compression) d'un éprouvette de Ti-26Nb-like sollicitée en flexion 3 points. 
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16. Comparaison des caractéristiques mécaniques en 

flexion 3 points à différentes températures 

 

Figure 60 - Caractérisation du comportement SE à différentes températures : présentation 
du module de flexion 3 points répondant aux préconisations de la norme ASTM D790 [126]. 

 

Le module de flexion développé est présenté sur la Figure 60. Le rapport entre 

l’espacement des cylindres d’appui (distant de 48 mm) et l’épaisseur des fils (1,5 mm) 

est égal à 32 selon la même norme internationale. Le diamètre du poinçon de chargement 

limite la déformation locale d’un fil de section carrée de 1,5*1,5mm² à une déformation 

de flexion maximale de 3% ; la vitesse de déplacement de la traverse mobile est de 2 

mm.min-1. En raison de conditions de température dans l’enceinte thermique (-40 à 200 

°C), il n’a pas été possible d’utiliser un extensomètre de type « clip-on » même si 

l’appareil de mesure est compensé électroniquement. Les propriétés mécaniques telles 

que la rigidité et la déformation en flexion ont été calculées par le logiciel TestXpert 

lors des essais. 

 

16.1. Essais monotones sur une plage de température de -40°C à 200°C 

 

Les propriétés des quatre alliages dans leurs deux états métallurgiques (ST et CW) ont 

été comparées lors d’essais statiques de flexion trois points à des températures 

différentes ; ces essais consistent en deux cycles identiques. Au cours du premier cycle, 



 

126 

 

le chargement est effectué jusqu’à ce que l’éprouvette fléchisse de 3 %. Ce chargement 

en flexion est suivi d’un déchargement jusqu’à une force presque nulle de 2 N. 

 

Si la déformation est totalement réversible, le second cycle commence à 0% de 

déformation comme le premier cycle. Dans le cas où le premier cycle engendre de la 

déformation non-réversible, le second cycle commence là ou se termine le premier 

cycle, c’est-à-dire dans un état déformé. 

16.1.1. Essais à température ambiante 

 

Les essais de flexion à température ambiante sont présentés sur la Figure 61. 

L’alliage binaire NiTi démontre un très bon comportement superélastique à température 

ambiante pour l’état ST (déformation totalement réversible après 3% lors du premier 

cycle de chargement à 25°C). Dans son état CW, la déformation recouvrable est 

légèrement plus faible. Les contraintes de transformation sont beaucoup plus faibles que 

dans les autres alliages de comparaison. 

Le comportement de l’alliage BETA III est utilisé à titre de comparaison car cet alliage 

est connu pour son comportement athermique et PE [166]. Ce comportement est mis en 

évidence pour les états ST et CW de cet alliage à température ambiante. 

Les essais de flexion sur l’éprouvette de Ti-26Nb montre un module élastique en flexion 

très bas. Cet alliage est notamment connu pour cet effet. Son élasticité reste limitée et 

peut-être comparée à celle de l’alliage BETA III. 

Pour l’alliage Ti-26Nb-like, un comportement superélastique est observé à température 

ambiante dans les deux états métallurgiques. La déformation réversible atteint 2 % et 

les contraintes de transformation sont les plus élevées des alliages de comparaison. Le 

comportement ressemble à celui de l’alliage binaire Ti-26Nb. Dans le cas de l’alliage à 

haute entropie, le module élastique en flexion, la contrainte de transformation, et la 

déformation recouvrable sont plus élevées que dans l’alliage binaire. 

Quelles que soient les conditions, tous les alliages ont subi une déformation résiduelle 

après le premier cycle à l’exception de l’alliage NiTi dans son état ST à température 

ambiante. 
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Figure 61 - Essais de flexion trois points des quatre alliages étudiés à 
température ambiante, pour deux états métallurgiques (ST+WQ et CW). 

 

16.1.2. Essais à basse température (-40°C) 

 

Les essais de flexion à basse température sont présentés sur la Figure 62. 

A -40°C, le comportement SE de l’alliage NiTi se dégrade. Le second cycle est quasi 

nul car une déformation résiduelle proche de 3 % a été obtenue lors du premier cycle. 

En effet, à cette température et sous contrainte, l’alliage NiTi ST est presque entièrement 

dans un état martensitique. L’éprouvette de NiTi CW reste élastique montrant ainsi 

l’intérêt de l’état CW dans la conservation de l’effet SE ou PE sur une large gamme de 

température. 

Le comportement de l’alliage BETA III est utilisé à titre de comparaison car cet alliage 

est connu pour son comportement athermique et pseudoélastique (PE) [166]. Ce 

comportement est mis en évidence pour les états ST et CW de cet alliage à la température 

de -40 °C comme à la Figure 61. 
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En comparant la Figure 61 et la Figure 62, on remarque que le comportement des états 

CW de l’alliage Ti-26Nb et de l’alliage Ti-26Nb-like sont presque identiques à 

température ambiante et à basse température. Ce comportement diffère dans leur état ST 

respectif montrant une fois de plus l’intérêt de l’état CW. 

L’étude en DSC effectuée sur l’alliage Ti-26Nb (Tableau 8 page 119) montre une 

température Mf supérieure à la température de test de -40°C. Ainsi, lors des tests de 

flexion à -40°C sur cet alliage, un comportement martensitique comparable à l’alliage 

NiTi ST aurait dû être observé. Or le comportement de l’alliage Ti-26Nb ST est un 

comportement de type SE ou PE. Cette différence de comportement renforce 

l’hypothèse des disparités d’états lors des traitements thermiques entre un fil de section 

carrée et un échantillon de 40 mg calibré pour les essais en calorimétrie. 

Le comportement de l’alliage HE Ti-26Nb-like reste SE à -40°C dans les deux états 

métallurgiques. 

 

 

Figure 62 - Essais de flexion trois points des quatre alliages étudiés à -
40°C, pour deux états métallurgiques (ST+WQ et CW). 
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16.1.3. Essais à haute température (200°C) 

 

A 200°C, on observe sur la Figure 63 que la contrainte de transformation de l’alliage 

NiTi augmente. Ce phénomène est associé à une déformation réversible plus faible. A 

haute température, les contraintes, maximale et de transformation, développées 

deviennent supérieures à celles de l’alliage quinaire Ti-26Nb-like. 

A haute température, le comportement PE de l’alliage BETA III est plus faible : les 

niveaux de contrainte associé au comportement PE diminuent ainsi que les hystérésis 

de transformation, contrairement à ce qui a été observé dans notre AHE. 

L’alliage BETA III et l’alliage Ti-26Nb montrent à 200°C leur plus faible déformation 

recouvrable. 

Les propriétés de l’alliage quinaire à haute entropie Ti-26Nb-like restent stables à 200°C 

dans les deux états métallurgiques. 

 

Figure 63 - Essais de flexion trois points des quatre alliages étudiés à 
200°C, pour deux états métallurgiques (ST+WQ et CW). 
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16.1.4. Conclusion des essais monotones en température 

En comparant les états ST et CW de l’alliage à haute entropie Ti-26Nb-like, on remarque 

un effet de durcissement : la contrainte maximale est augmentée d’un facteur proche de 

2. A -40°C et 200°C, le comportement superélastique est toujours visible pour les deux 

états métallurgiques, avec des contraintes de transformation plus élevées à l’état CW 

que pour l’état ST. Par conséquent, ce nouvel alliage présente des propriétés très stables 

sur la large plage de température étudiée. Une légère diminution du module élastique 

est néanmoins observée avec l’augmentation de la température ; cet effet a été 

précédemment observé par Laplanche et al. [167]. Par rapport à l’alliage binaire Ti-

26Nb, le module élastique a augmenté, ainsi que la contrainte de transformation et la 

contrainte maximale pendant le cycle de chargement en flexion provocant ainsi une 

hystérésis plus élevée. 

Par conséquent, l’alliage Ti-26Nb-like présente bien un comportement superélastique et 

une stabilité plus élevée sur la plage de température étudiée, quels que soient les états 

métallurgiques. En outre, la transformation et les contraintes maximales sont également 

les plus élevées des 3 alliages de comparaison étudiés. On peut supposer que la 

distorsion du réseau cristallin (paramètre ) est responsable de l’augmentation du niveau 

de contrainte dans le AHE. De plus, la diffusion lente associée au caractère HE de 

l’alliage, limite la précipitation aux joints de grains contrairement aux alliages binaires 

NiTi, conduisant à une bonne stabilité thermique des comportements SE ou PE du Ti-

26Nb-like. 

Les deux alliages ayant le meilleur comportement à 200°C sont le NiTi et le Ti-26Nb-

like. Ces deux alliages sont étudiés en fatigue à 200°C dans la suite de ce chapitre. 

 

16.2. Fatigue en flexion 3 points à faible nombre de cycles à 200°C 

 

Dans cette partie, l’alliage de Ti-26Nb-like et l’alliage de NiTi ont été comparés lors 

d’essais de fatigue du type oligocyclique à faible nombre de cycles en flexion 3 points 

à 200°C afin de confirmer l’intérêt industriel de l’alliage à haute entropie développé 

pour des applications à haute température. Les éprouvettes sont ensuite observées post-

mortem au MEB afin de comprendre et d’identifier les mécanismes d’endommagement 

et de dégradation de l’effet mémoire. 
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16.2.1. Résultats des essais de fatigue 

 

Avant l’essai, les échantillons et le montage sont maintenus à 200°C pendant soixante 

minutes afin d’obtenir une température uniforme. La séquence de chargement est 

composée de 100 cycles de flexion ; la durée totale du test est de 4 heures. Un cycle est 

constitué d’un chargement à 3% de déformation en flexion et d’un déchargement à 2N. 

La Figure 64 présente la courbe de charge/décharge pour différents cycles (1, 10, 50, 

100), pour les deux alliages considérés dans les états ST et CW. 

 

 

Figure 64 - Résultats de l’essai de fatigue de flexion à trois points à 200°C à 
différents cycles, pour l’alliage Ti-26Nb-like (a, b) et pour l’alliage NiTi (c, d). 

 

Pour Ti-26Nb-like ST (Figure 64a), une légère diminution de la contrainte de 

transformation est observée pour un nombre de cycles élevé. À l’état CW (Figure 64b), 

un niveau de contrainte plus élevé est observé, mais le niveau de contrainte maximum 

diminue plus rapidement avec le nombre de cycle, soit environ 40 % de contrainte en 

moins entre le 10ème et le 100ème cycle. L’état ST semble avoir une plus grande stabilité 

thermique que l’état CW. La pente élastique en flexion est constante tout au long de 
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l’essai pour l’éprouvette de Ti-26Nb-like dans sa version ST alors qu’elle diminue pour 

l’éprouvette à l’état CW. Cet effet a déjà été observé au cours d’un cycle de fatigue sur 

un alliage NiTi pseudoélastique à température ambiante par Maletta et al. [168] et à 

diverses températures par Miyasaki et al. [169]. Ces chercheurs ont observé une 

diminution marquée du module de Young dans les premiers cycles de fatigue, qui est 

d’autant plus prononcé que la déformation appliquée augmente. Lors du chargement, de 

la martensite résiduelle est piégée. Ainsi, le module de Young du cycle suivant est 

modifié par la quantité d’austénite et de martensite en présence. Lors d’un cyclage 

répété, il y a un phénomène d’orientation/réorientation des variantes de martensite qui 

participe aussi à l’abaissement du module apparent d’élasticité.  

 

Les résultats de l’alliage NiTi sont présentés sur la Figure 64c et la Figure 64d. Une 

perte progressive de superélasticité est observée dans les états CW et ST ; le 100ème 

cycle n’est pas clairement visible car l’échantillon présente une déformation permanente 

de 3%. La même tendance a été obtenue par Tyc et al. [170] qui ont étudié le 

comportement superélastique des fils de l’alliage NiTi en fatigue à des températures 

élevées. Un autre phénomène est observé : le niveau de contrainte de l’échantillon CW 

diminue plus que le niveau de contrainte de l’échantillon ST lors du cyclage à haute 

température. Des pistes peuvent être émises pour aider à la compréhension de ce 

phénomène : 

 

- un effet de recristallisation du fil NiTi à 200°C sous contrainte, 

- un effet de restauration d'une partie de l'état CW dans le fil de NiTi, 

- un effet dû à la perte d'une quantité de l'élément Ni dans la matrice de l'alliage NiTi et 

l'augmentation de la concentration des précipités. 

 

L'alliage Ti-26Nb-like peut être préservé de ces effets grâce à certaines propriétés de 

haute entropie telles que l'effet cocktail et la diffusion lente. Ces essais montrent 

clairement que l’alliage à haute entropie développé dans ce chapitre est un bon candidat 

pour l’utilisation de la superélasticité à haute température et sur une large gamme de 

températures.  
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16.2.2. Analyse post-mortem au MEB des éprouvettes  

 

La Figure 65a et la Figure 65b montrent l’étude au MEB des échantillons d’alliages de 

Ti-26Nb-like soumis aux 100 cycles de flexion 3 points à 200 °C. Ces observations de 

microstructure n’ont révélé aucune précipitation ni fissure dans l’échantillon. 

Contrairement à l’alliage quinaire, le NiTi montre une perte de son comportement SE. 

La Figure 65c et la Figure 65d montrent les microstructures de l’alliage NiTi après les 

essais de fatigue. On remarque la présence de martensite, ainsi que des précipités de 

Ti2Ni et des carbures TiC qui favorisent le déclenchement et la propagation des fissures. 

Ces précipités métalliques et non métalliques peuvent résulter de la fusion initiale du 

lingot de NiTi comme le montrent Pate et al. [171] mais peuvent également être générés 

par des traitements mécaniques et thermiques successifs nécessaires à la transformation 

du lingot de NiTi en fil (Tyc et al. [172]). La présence de fissures dans la phase Ti2Ni 

peut elle aussi  être liée à des contraintes de solidification au cours de la coulée [171], à 

des contraintes de déformation au cours de la transformation à froid (Sadrnezhaad et al. 

[173]), ou encore à une flexion par fatigue à 200 °C (Wagner et al. [174]). Yamashita et 

Rahim ont montré que les précipités Ti2Ni sont à l’origine du vieillissement rapide des 

propriétés superélastiques [175] ou pseudoélastiques [176] du NiTi, en particulier à des 

températures élevées. 

 

Figure 65 - Observations MEB de la microstructure après les essais de 
fatigue thermique à faible nombre de cycles pour l’alliage de Ti-26Nb-like (a, 
b) et l’alliage NiTi (c, d). 
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17. Conclusion du chapitre 4 

Dans ce chapitre, une composition inédite d’un alliage Ti-26Nb-like a été étudiée pour 

son comportement superélastique. Les éprouvettes superélastiques de cet alliage ont été 

testées lors d’essais statiques de flexion 3 points entre -40 °C et 200 °C, et lors d’essais 

de fatigue de flexion 3 points à 200 °C. Cette famille d’alliage TiHfZrNbTa vérifie tous 

les critères HE que nous avons choisi. L’étude en DRX de l’alliage 

Ti30Hf19Zr25(NbTa)26) montre que cet alliage est austénitique à température ambiante, 

sans précipités ni martensite. 

 

L’objectif principal de ce chapitre était de constater si la haute entropie (HE) peut 

conduire à une meilleure stabilité thermique et mécanique du comportement 

superélastique. Ce constat a été basé sur la comparaison des propriétés mécaniques des 

alliages commerciaux conventionnels ; une attention particulière a été accordée à 

l’influence du cyclage thermique sous contrainte et sans protection gazeuse sur les 

propriétés SE et PE pour une large plage de températures (de -40 °C à 200 °C). 

 

D’autres études sur les HE-AMFs ont montré le comportement intéressant de cette 

nouvelle famille d’alliages. Zhang et al. [177] et Wang et al. [119] présentent une 

superélasticité de 3 % sur leurs alliages respectifs FeNiCoAlTaB et TiZrHfAlNb. Si 

l’élasticité de ces deux alliages est supérieure à celle de l’alliage Ti-26Nb-like présenté 

dans ce chapitre, elle n’est effective qu’à température ambiante. L’étude de Li et al. 

[130] quant à elle, montre une superélasticité de 2 % entre 10°C et 190°C dans un alliage 

NiCuTiHf0,6 Zr0,4 pour un essai monotone. Ainsi la plage d’utilisation est plus vaste pour 

l’alliage Ti-26Nb-like, son effet superélastique a été mis à l’épreuve lors de cycle de 

fatigues. De toutes ces compositions, l’alliage Ti-26Nb-like est le seul à valider tous les 

critères établis pour les AHEs et le seul dont la transformation à froid a été démontrée. 

La Figure 66 résume le comportement de l’alliage Ti-26Nb-like sur la plage de 

température étudiée et montre le maintien de la déformation recouvrable sur une large 

gamme de température. 
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Figure 66 - Résumé des essais de flexion 3-points de l’alliage Ti-
26Nb-like sur la gamme de température étudiée pour deux états 
métallurgiques (ST+WQ et CW). 

 

À 200 °C, l’alliage quinaire Ti-26Nb-like présente une élasticité supérieure à 2 % 

jusqu’à 100 cycles thermomécaniques dans les deux états métallurgiques CW et ST. 

L’alliage Ti-26Nb-like CW présente une contrainte plus élevée que la version ST de 

l’alliage, mais il était moins stable tout au long du test en fatigue à 200 °C. Kim et al. 

[178] ont étudié les alliages superélastiques TiNb sur un large spectre de compositions 

Ti-(de 15 à 30)Nb (% atomique), avec différents traitements thermomécaniques. Ces 

études montrent une superélasticité de 4,2 % dans les éprouvettes de l’alliage TiNb ayant 

subi des traitements thermiques de vieillissement, augmentant ainsi la fraction 

volumique des précipités. Stepanov et al. [179] montrent que le vieillissement à 600 °C 

pendant 10 h d’un alliage TiHfZrNbTa induit une augmentation de la dureté de 35 % 

par rapport à l’état homogénéisé ST (traitement thermique de mise en solution à 1200 

°C pendant 24 h). Dans le cas de Stepanov et al., cette augmentation de la dureté 

s’explique par la précipitation d’hafnium et tantale dans la matrice. Dans notre étude, 

aucune précipitation n’a été constatée dans l’analyse au MEB, comme l’indiquent la 

Figure 65a et la Figure 65b. La résistance mécanique aux températures élevées semble 

être reliée à la haute entropie. La diffusion lente et l’effet cocktail peuvent probablement 

préserver les AHEs du phénomène de précipitation et de ses conséquences jusqu’à 200 

°C et probablement au-delà de cette température. La Figure 67 résume les essais de 

flexion 3-points à 200°C de l’alliage Ti-26Nb-like et montre le maintien de la 

déformation recouvrable du nouvel alliage lors d’essais répétés à haute température. 
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Figure 67 - Résumé des essais de fatigue à faible nombre cycles en flexion 3-
points à 200°C de l’alliage Ti-26Nb-like sur pour deux états métallurgiques 
(ST+WQ et CW).  

 

Ainsi, l’étude de l’alliage Ti30Hf19Zr25(NbTa)26 montre que cet alliage pourrait être 

utilisé pour sa superélasticité de 2% entre -40 °C et 200 °C. Ces propriétés combinées 

avec l’excellente malléabilité de l’alliage, en font un candidat prometteur pour des 

applications superélastiques à des températures élevées. L’étude de Stepanov et al. [179] 

semble indiquer que les caractéristiques mécaniques de l’alliage Ti-26Nb-like 

pourraient être encore améliorées avec un traitement de vieillissement prolongé. 
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Chapitre 5 - Relation entre la composition 

chimique et la température Ms des HE-AMFs. 

 

La composition chimique des alliages a depuis longtemps été utilisée comme le 

paramètre principal en vue d’estimer la température de transformation Ms des AMFs 

[25, 116, 180, 181]. Plusieurs équations empiriques ont été proposées pour faire le lien 

entre la composition chimique et la température de transformation. Cependant, des 

différences de température de transformation pour une composition identique peuvent 

être observées dans la littérature dédiée aux HE-AMFs. Yaacoub et al. [182] et Firstov 

et al.[16] ont étudié le même alliage mais n’ont pas déterminé les mêmes températures 

de transformation dudit alliage (TiHfZr)50Ni25Cu15Co10. En effet, les températures de 

transformation dans les AMFs en général, peuvent être modifiées par les traitements 

thermiques [183], la microstructure [184] et le taux d'écrouissage [185]. En raison de 

l'interaction de multiples facteurs et conditions de traitement thermomécanique, il est 

nécessaire d'analyser la dépendance de la composition chimique sur les températures de 

transformation des alliages dans le même état métallurgique. Ainsi la plupart des 

alliages étudiés dans ce chapitre sont homogénéisés (mis en solution ou ST). Le but de 

ce chapitre est donc de comprendre l'effet des éléments d'alliage des HE-AMFs sur leur 

température de transformation martensitique et d'établir une relation pouvant fournir une 

estimation avant l'étape de fabrication de l'alliage.  

 

Pour établir cette relation, ce chapitre se base dans un premier temps sur la constitution 

d’une base de données issue de la littérature sur les HE-AMFs. Dans une seconde partie, 

cette base de données sera agrémentée de trois nouveaux alliages étudiés et élaborés lors 

de ces travaux de thèse. Pour clore ce chapitre, deux alliages HE-AMFs seront élaborés 

et leurs températures Ms respectives seront estimées sur la base de la composition 

chimique en utilisant la relation mathématique.  
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18. Construction de la base de données 

La température de transformation Ms de 16 HE-AMFs a été étudiée afin de constituer 

une base de données expérimentales à partir de travaux publiés lors de cette thèse ou 

dans d’autres travaux de la littérature. Parmi ces 16 alliages figurent les 2 alliages des 

chapitres 3 et 4, en l’occurrence l’alliage NiTi-like et l’alliage Ti-26Nb-like. De plus, 3 

alliages inédits ont été élaborés par creuset froid pour compléter la base de données et 

contribuer à la validation de la relation développée. Ces trois HE-AMFs sont :  l’alliage 

Ni50,6Ti49,4-like, l’alliage Ni50Ti50-like et l’alliage Ti77Nb23. 

 

18.1. Les données issues de la littérature 

Il est important de souligner que l'ensemble des HE-AMFs présentés dans la base de 

données ont différents types et différentes compositions chimiques : il y a 8 alliages 

NiTi-like [15, 120, 130, 182, 186], 3 alliages TiNb-like [98, 119], 2 alliages NiAl-like 

[20, 21], et 3 alliages FeAl-like [177, 187, 188]. 

La littérature des HE-AMFs est de plus en plus vaste. Il faut faire un choix dans les 

critères d’acceptation des informations issues de la bibliographie. Le premier critère 

concerne l’état métallurgique des alliages et le second critère est le niveau d’entropie 

des alliages. 

18.1.1. Etat métallurgique des exemples choisis 

Dans ce chapitre, une relation sera identifiée en utilisant une base de données. Cette 

dernière sera construite en considérant plusieurs caractéristiques métallurgiques des 

alliages HE-AMFs qu’elle contiendra. Le premier aspect concerne l'état métallurgique. 

En effet, les alliages choisis pour enrichir la base de données doivent être dans le même 

état métallurgique. Pour ce faire, l’étude minutieuse de la littérature est importante, le 

choix de valider ou non un alliage se base sur les images MEB ou les diffractogrammes 

des phases en présence dans les alliages. La certification d’un traitement 

d’homogénéisation long ne peut pas être une condition de validation de l’alliage dans 

notre base de données. Pour exemple, Firstov et al. étudient leurs différentes 

compositions dans un état AC, c’est-à-dire que leurs alliages ne sont pas homogénéisés.  
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Les HE-AMFs étudiés sont à l'état homogénéisé traité en solution (ST) afin d'éviter les 

multiples points de transformation caractérisant les alliages multi-composants non 

homogénéisés comme détaillé dans les articles de Piorunek et al. [189, 190]. Cependant, 

il faut souligner que les états métallurgiques des alliages de type NiTi-like produits par 

Piorunek et al. [190] n'ont pas été homogénéisés dans l'état ST et par conséquent ne sont 

pas rapportés dans la future base de données. En outre, plusieurs autres articles ont 

étudié des alliages dont les compositions étaient identiques mais dont les températures 

Ms sont différentes. En effet, par exemple, l’alliage (TiHfZr)50Ni25Co10Cu15 a été étudié 

par Firstov et al. [16] avec une température Ms de 155°C dans sa version AC alors que 

Chen et al. [129] ainsi que Yaacoub et al. [182] ont étudié le même alliage dans un état 

ST homogénéisé et ont trouvé respectivement une température Ms de 36°C et de 13°C, 

qui sont comparables. Cette remarque est aussi valable pour l'alliage (TiHfZr)50(NiCu)50 

qui a été étudié par Chang et al. [186] avec une température Ms de 197°C dans sa version 

ST. Cependant, Firstov et al. [14] trouvent une température Ms de 255°C dans sa version 

AC. Ainsi on peut affirmer que bien que ces alliages aient la même composition, les 

différences constatées en termes de température Ms sont liées à leurs états 

métallurgiques. Par conséquent, seuls les résultats concernant l'état ST homogénéisé de 

ces deux alliages ont été reportés dans la base de données. 

18.1.2. Niveau de l’entropie dans les exemples choisis 

Pour cette étude nous avons choisi les paramètres suivants pour construire la base de 

données : 

- l’alliage est constitué de cinq éléments au moins et de six éléments au plus 

- la composition chimique des éléments doit être comprise entre 2 et 50% (% at.) 

- le rapport ΔSmix/R est compris entre 1,3 and 1,75 

- les éléments entrant dans la composition des alliages sont : Al, Co, Cu, Fe, Hf, Nb, Ni, 

Pd, Ta, Ti, Zr. 

 

Les trois premiers paramètres influent directement sur le niveau d'entropie de mélange 

(ΔSmix/R). Ce critère sera compris dans une fourchette large entre 1,3 et 1,75, où R est 

la constante des gaz parfaits [187]. En effet, Piorunek et al. [189] montrent que pour une 

même composition de type NiTi-like, il existe des différences entre les températures Ms 
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des alliages binaires, ternaires et quaternaires à faible entropie et les alliages quinaires 

ou même sénaires à haute entropie. Ces différences entre les températures Ms confirment 

qu’il n’est pas judicieux d’utiliser la même équation pour estimer les températures Ms 

des compositions de type NiTi-like puisque la température de transformation Ms dépend 

du nombre d'éléments constitutifs et de leur pondération en termes de concentrations. 

Cette équation sera donc fortement liée au critère de l'entropie de mélange (ΔSmix/R). 

 

18.2. Les données issues du travail expérimental  

 

En 4 ans de travaux, des dizaines d’AHEs ont été élaborés afin de répondre à certaines 

questions que nous nous sommes posées. Beaucoup de ces alliages ont abouti à des 

« impasses » métallurgiques. Certains ont des comportements particuliers qui seront 

étudiés dans nos futurs travaux, après ces travaux de thèse. Quelques-uns ont une 

transformation de phase détectable à la DSC. Néanmoins, seuls trois de ces alliages ont 

été choisis pour compléter la base de données. 

 

La composition chimique et le niveau d’entropie des alliages élaborés par nos soins et 

choisis pour cette étude sont présentés dans le Tableau 9.  

 

Tableau 9 - Composition chimique et niveau d'entropie 
des alliages choisis pour compléter la base de données. 
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Les températures de transformation ont été étudiées à l'aide de la DSC. Il est important 

de rappeler que les échantillons d'alliages produits pour l'étude en DSC sont soumis à 

un traitement thermique d’homogénéisation sous protection gazeuse puis trempés pour 

être dans un état ST. Le choix de ces trois alliages est motivé par la large gamme de leur 

température Ms comprise entre -100°C et 200°C, comme le montrent leurs 

thermogrammes respectifs de la Figure 68.  

 

 

Figure 68 - Thermogrammes des trois alliages produits, 
homogénéisés et mis en solution pour compléter la base de 
données. En bleu, Ni50,6Ti49,4-like ; en rouge, Ti77Nb33-like ; en vert, 
Ni50Ti50-like. 

 

18.3. Présentation de la base de données complète 

La base de données est présentée dans le Tableau 10 dans l’ordre alphabétique des 

auteurs. Elle est constituée de 16 HE-AMFs dont : 

- 11 alliages de la littérature scientifique 

- l’alliage NiTi-like (Ti16Hf19Zr15)(Ni27Cu23), développé et présenté dans le chapitre 3 

- l’alliage TiNb-like (Ti30Hf19Zr25)(NbTa)26, développé et présenté dans le chapitre 4 

- 3 alliages élaborés pour cette étude ; l’alliage quinaire Ti21,8Hf11,4Zr16,2)(Ni31,5Cu19,1), l’alliage 

senaire (TiHfZr)50(Ni25Co7,5Cu17,5) et l’alliage quinaire (Ti25Hf19Zr33)(Nb17Ta6). 
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Tableau 10 - Base de données expérimentale fournissant les compositions chimiques des alliages étudiés (% atomique 
et % poids) et la température de transformation Ms. La base de données est constituée des résultats expérimentaux 
de 16 HE-AMFs : 11 alliages de la littérature ouverte, 2 alliages étudiés dans les chapitres précédents et 3 alliages 
élaborés dans le cadre de ces travaux de thèse. 
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19. Etude de la température Ms en fonction de la 

composition chimique des AMFs 

19.1. Dans les AMFs à basse entropie 

 

Dès les années 1970, Ahlers et al. [180] ont proposé une équation empirique reliant la 

composition chimique à la température de transformation d'un alliage ternaire CuZnAl. 

Cette fonction linéaire est le résultat de données extraites de 25 alliages différents. 

Belkahla et al. ont fait de même pour un système CuAlBe [111], L’équation  proposée 

par Belkahla et al. nous a permis d’étudier la relation entre de la température Ms et la 

composition chimique sur un alliage quaternaire à basse entropie CuAlNiBe [70]. 

Recarte et al. ont étudié cette relation pour un système CuAlNi [110]. Frenzel et al. ont 

étudié l'effet de la teneur en nickel dans le système binaire TiNi [25]. Kim et Miyazaki 

se sont intéressés à la détermination de la température Ms des alliages TiNb [116]. 

 

19.2. Dans les AMFs à haute entropie 

 

Au cours des cinq dernières années, la famille des AMFs s'est élargie avec l’apparition 

de la branche à haute entropie (HE-AMFs). Il convient de souligner que ce chapitre vise 

à proposer et à valider une relation liant la composition chimique à la température Ms 

de cette nouvelle classe d'alliages, à savoir les HE-AMFs. Piorunek et al. [190] ont déjà 

fourni une relation similaire pour calculer la température Ms des alliages TiHfZr-

NiCuPd.  

 

19.3. Elaboration du système d’équations 

 

En considérant les alliages qui présentent des états ST homogénéisés et une entropie de 

mélange (ΔSmix/R) comprise entre 1,3 et 1,75, on peut construire : 
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1. Une matrice fournissant la concentration (% massique) d'un élément d'alliage (j) dans 

l'alliage HE-AMF analysé (i).  L'équation (1) montre la matrice de concentration 

construite comme une matrice rectangulaire de 16 lignes correspondant aux alliages 

étudiés analysés et de 11 colonnes qui représentent les éléments d'alliage.   

 

 (1) 

 

 

2.  Un vecteur (Ms
Exp)i constitué des 16 valeurs de la température Ms (°C) des HE-

AMFs étudiés dans des états ST homogénéisés. Ces valeurs ont été déterminées 

expérimentalement à partir des résultats de 13 auteurs de la littérature scientifique, des 

résultats des deux précédents chapitres (3 et 4) ainsi que la température Ms des trois 

alliages étudiés et produits dans le présent chapitre. Le vecteur (Ms
Exp) est donné dans 

l'équation 2. 

 

 

 

 



 

145 

 

 

-110

-100

-100

-80

-70

-17

100

100

157

175

198

200

245

350

525

600

Exp

sM

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

=  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

       (2) 

 

On peut alors formuler un système surdéterminé d'équations linéaires comme suit : 

 

. ( ) 1,2,...,16

1,2,...,11

Exp

ij j s iC p M i

j

= =

=
  (3) 

 

(pj) où j = 1, 2, …, 11 est un vecteur contenant les coefficients de pondération (°C.(% 

massique)-1) de la concentration pour l'élément (j) qui doivent être déterminés 

(inconnues) en résolvant le système surdéterminé précédent (1). L'équation 3 est résolue 

en utilisant la technique du pseudo-inverse [191] puisque la matrice (Cij) ne peut pas 

être inversée. La solution (pj) est alors estimée en résolvant l'équation du système 

suivant : 

 

( )Exp

ji ij j ji s iC C p C M  = 
   (4) 
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Le système d'équation (4) peut être écrit en utilisant la notation matricielle comme suit: 

         
T T Exp

sC C p C M  = 
   (5) 

La matrice carrée     
 

T
C C est non inversible 

La solution de l'équation (5) est alors :   

         
1

T T Exp

sp C C C M
−

 =  
    (6) 

 

L'équation (6) fournit le vecteur (p) qui est directement calculé via le logiciel Matlab®.  

Pour un alliage donné, l'équation (7) exprime alors l'évolution de la température 

(Ms
Calc(°C)) prévue en fonction de la composition chimique (Tableau 10) en considérant 

les coefficients de pondération de chacun des éléments. L’équation se lit alors : 

( ) ( ) ( ) ( ) ( )

( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( )

4.634 16.146 18.480 46.399 16.120

15.775 27.146 35.265 24.485 0.904 13.966 .%  

( )

 

( )   +        

          

calc

s i i i i i i

i i i i i i

T i Hf Zr Nb T a

Fe Co Al Cu Pd Ni t

M C

w

− + − −

+ + − − −

 =

−
 

(7) 

 

En utilisant l'équation (7), 16 valeurs de la température Ms
Calc sont estimées et 

comparées aux 16 valeurs des températures Ms
Exp déterminées expérimentalement à 

l'aide de la technique DSC. La Figure 69 montre que l'équation (7) fournit des valeurs 

estimées de Ms
Calc qui sont proches de Ms

Exp (le coefficient de corrélation R² est égal à 

0,981). Il est intéressant de noter que la température Ms calculée pour les trois AHEs 

étudiés (Ni50Ti50-like, Ni50,6Ti49,4-like, Ti77Nb23-like (at. %)) concorde bien avec les 

valeurs expérimentales (Figure 69). Cet accord confirme la capacité prédictive de 

l'équation (7) pour les alliages de type NiTi-like et TiNb-like dans un état métallurgique 

homogénéisé et mis en solution ST). 
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Figure 69 - Courbe de corrélation comparant les deux températures Ms (calculées 
versus expérimentales) pour les 16 alliages HE-AMFs étudiés. On peut noter que les 
prédictions s'ajustent bien à une fonction linéaire avec les valeurs expérimentales 
(R²=0,981). 
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20. Validation expérimentale de l’équation de calcul de la 

température Ms 

Afin de valider expérimentalement l'équation proposée (7), deux nouveaux alliages 

inédits de type NiTi-like ont été fabriqués par creuset froid. Des échantillons des deux 

alliages ont été prélevés par tronçonnage afin d’être traités thermiquement (état ST) et 

étudiés en termes de microstructure et de transformation martensitique réversible.  

 

20.1. Choix de la composition des deux alliages 

 

Ces deux alliages ont été choisis en fonction des différents critères proposés dans [120] 

et [98]. L'alliage Ti16Hf38Zr17Ni19Cu10 (% massique) et l'alliage Ti16Hf38Zr17Ni19Cu5Co5 

(% massique) ne diffèrent que par le remplacement partiel d’une partie du cuivre par du 

cobalt dans la composition du second alliage. Les éléments Cu et Co ont été choisis car 

leurs coefficients de pondération respectifs dans l'équation (7) sont comparables. Ainsi 

les températures de transformations Ms des deux alliages seront proches ou dans la 

même gamme de température. 

Le premier alliage Ti16Hf38Zr17Ni19Cu10 (% massique) correspond à un alliage 

Ni39,6Ti60,4-like (% atomique) alors que le second alliage Ti16Hf38Zr17Ni19Cu5Co5 (% 

massique) correspond à un alliage Ni40Ti60-like (% atomique).  

 

20.2. Etude expérimentale des alliages  

Le Tableau 11 présente les données de composition chimique des deux nouveaux 

alliages, et leur critère de haute entropie. La Figure 70 montre les thermogrammes et les 

températures expérimentales Ms des deux alliages dans leur version homogénéisée et 

ST.  
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Tableau 11 - Composition chimique des 
deux alliages élaborés pour valider 
l'équation. 

 

 

 

 

Figure 70 - Analyses des thermogrammes des deux alliages produits, 
homogénéisés et mis en solution pour valider la base de données. En trait 
plein, Ni40Ti60-like ; en pointillé, Ni39,6Ti60,4-like.  

 

Connaissant la composition chimique des deux nouveaux alliages de type NiTi-like, 

leurs températures Ms ont été estimées à l'aide de l'équation (7) et comparées aux valeurs 

déterminées expérimentalement. La Figure 71 résume les résultats : 
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Figure 71 - Alliages de validation placés sur la courbe de corrélation des deux 
températures Ms (calculées versus expérimentales). Les coordonnées des deux 
nouveaux alliages s’ajustent bien à la fonction linéaire introduite par l’équation (7). 

 

La différence entre la température Ms calculée et la température Ms expérimentale pour 

les deux alliages HE-AMFs fabriqués (Tableau de la Figure 71) est respectivement de -

28°C pour l’alliage quinaire et 17°C pour l’alliage senaire. Cette légère divergence est 

partiellement due aux incertitudes des analyses chimiques. En effet, une légère variation 

de la composition chimique peut entraîner une déviation dans le calcul de la température 

Ms
Calc. En utilisant l'équation (7), on peut évaluer qu'une incertitude de 0,2% massique 

du zirconium et du cobalt produirait une variation de Ms
Calc d'environ 10°C de l'alliage 

Ti16Hf38Zr17Ni19Cu5Co5. 
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21. Conclusion du chapitre 5 

 

Dans ce chapitre de thèse, une équation est proposée pour prédire la température de 

transformation martensitique (Ms) des HE-AMFs en fonction de leur composition 

chimique en éléments : Al, Co, Cu, Fe, Hf, Nb, Ni, Pd, Ta, Ti, Zr.  Les coefficients de 

pondération sont extraits d'une base de données de résultats expérimentaux relatifs aux 

HE-AMFs. L'équation développée a été formulée pour des HE-AMFs ayant un état 

métallurgique ST et une entropie de mélange (ΔSmix/R) comprise entre 1,3 et 1,75. En 

outre, connaissant l'intervalle de température Ms désiré avant la conception d’un alliage, 

l'équation proposée peut être employée pour ajuster la composition en faisant varier la 

concentration de certains éléments d'alliage en fonction de leurs coefficients de 

pondération respectifs.  

Ce chapitre montre que les équivalences proposées pour convertir un AMF binaire en 

HE-AMF sont appropriées et peuvent être utiles pour modifier la composition d'alliage 

tout en conservant une température Ms ciblée. Cependant, il faut souligner que les 

éléments d'équivalence n'ont pas tous la même influence sur la température de 

transformation Ms du HT-AMF obtenu. De plus, il a été démontré que lorsque le cuivre 

est partiellement remplacé par le cobalt dans l'alliage Ti16Hf38Zr17Ni19Cu10 (% 

massique), la température Ms estimée à l'aide de l'équation proposée se trouve dans la 

même gamme que la température Ms estimée expérimentalement. On peut donc conclure 

que le Co et le Cu ont presque la même influence sur les températures de transformation 

des phases austénite et martensite dans les HE-AMFs. 

L'approche développée et l'équation de prédiction de la température Ms associée 

pourront être modifiées et enrichies dans l’avenir en fonction de l'intérêt scientifique des 

HE-AMFs. En outre, d'autres éléments pourront être ajoutés à la composition des HT-

AMFs et ainsi enrichir l'équation. Par exemple, pour intégrer les coefficients de 

pondération de l'indium ou du gallium, les HE-AMFs de type NiAl devront être étudiés 

de manière approfondie car seules les données Gerstein et al. [95] apparaissent dans la 

littérature. Il est donc important de fabriquer et de produire davantage de HE-AMFs 

présentant un état métallurgique ST et un ΔSmix/R similaires afin d'enrichir l'équation de 

calcul de la température et d'étendre son applicabilité à d'autres éléments d'alliage. 
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Conclusion générale et perspectives  

L’adaptation des propriétés mécaniques des alliages à mémoire de forme à haute 

température (HT-AMFs) pour les applications spatiales nécessite le développement 

d’une stratégie permettant d’augmenter la température d’utilisation et la durée de vie de 

ces alliages au-dessus de 150°C. L’objectif de ces travaux de thèse était de contribuer 

au développement de ces nouveaux AMF en tirant également profit de la haute entropie. 

L’étude a porté sur deux types d’HE-AMFs issus des compositions binaires Ti50Ni50 et 

Ti-26Nb (% atomique). Après élaboration, des caractérisations microstructurales et 

mécaniques ont été réalisées afin d’en optimiser les propriétés mécaniques, et plus 

particulièrement l’effet mémoire à haute température. Une dernière partie a été 

consacrée à la définition d’un calcul théorique permettant la prédiction de la température 

de transformation Ms en fonction de la composition chimique des alliages.  

 

Le design des compositions chimiques des AHEs s’appuie sur des critères 

thermodynamiques et physiques utilisés pour le développement d’alliages 

conventionnels et adapter à l’emploi d’un nombre d’éléments plus important. 

Principalement basés sur les travaux de Boltzmann et de Hume-Rothery, ces critères 

empiriques permettent d’évaluer la solubilité des mélanges métalliques et la possibilité 

de formation d’une solution solide.  

 

 

Dans un premier temps, un HE&HT-AMF de la classe NiTi-like a été développé dont 

la composition est Ti16Hf19Zr15Ni27Cu23 (% atomique). Les caractérisations par DRX et 

MO-MEB ont confirmé que le HE&HT-AMF était martensitique à température 

ambiante ; les tests de flexion ont permis de mettre en évidence et de suivre l’évolution 

de la transformation martensitique induite sous contrainte constante (500 MPa) lors de 

l’évolution de la température sur un large spectre (-40°C à 325°C). La recouvrance de 

forme est totale lors des 200 premiers cycles mais se limite à 2% de déformation. En 

comparaison, l’alliage Ni49Ti33Zr18 à basse entropie voit son effet mémoire 

progressivement diminuer jusqu’à le perdre définitivement entre le 50ème et le 200ème 

cycles. Pour ces deux alliages, la germination et la croissance de précipités 
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intermétalliques de type Ti2Ni et Ti3Ni4 ont été identifiées comme origine de la 

dégradation de l’effet mémoire. La cinétique d’évolution de ces précipités explique les 

différences de vieillissement entre l’alliage ternaire et quinaire. Dans ce cadre, l’emploi 

de la haute entropie, via des cinétiques de diffusion plus lente, permet d’améliorer le 

comportement en fatigue en comparaison de celui d’un alliage ternaire. 

 

Dans un second temps, un HE&HT-ASE de la classe TiNb-like a été développé dont la 

composition est Ti30Hf19Zr25(NbTa)26 (% atomique). Lors du cyclage en flexion à 

différentes températures, il a été montré que la superélasticité est rapidement remplacée 

par un mécanisme de transformation de phase qui est la pseudoélasticité. Cet effet a pu 

être mis à jour sur une importante plage de température. En comparaison avec les 

alliages BETAIII, Ti-26Nb et NiTi, cette plage de température se révèle nettement plus 

importante et notamment vers les hautes températures, laissant suggérer une 

pseudoélasticité athermique. Une procédure basée sur des traitements thermiques longs 

et à très hautes températures a été établie et s’est révélée efficace pour l’amélioration 

des effets liés à la transformation martensitique. 

 

Le dernier chapitre des travaux de thèse concerne le calcul de la température de 

transformation Ms des HE-AMFs en fonction de la composition chimique, en se basant 

sur une base de données d’une quinzaine d’alliages, ayant tous le même état 

métallurgique monophasé ST. L’ensemble des calculs a été réalisé avec MatLab et ont 

conduit à l’obtention d’une équation reliant la température Ms à la composition des 

alliages proposés. Cette équation a montré que les éléments Al, Nb, Cu et Co conduisent 

aux plus fortes variations de la température Ms ; les éléments Cu et Co ont des effets 

équivalents sur la température de transformation Ms. La validité de l’équation a été 

éprouvée expérimentalement par l’élaboration de deux alliages supplémentaires qui 

diffèrent uniquement par leur composition en élément Cu et Co : un alliage quinaire 

Ti16Hf38Zr17Ni19Cu10 et un alliage senaire Ti16Hf38Zr17Ni19Co5Cu5 (% massique). Cette 

équation est donc un outil permettant la sélection d’une composition en fonction de la 

température d’utilisation et du comportement mécanique souhaités. Toutefois, les 

paramètres de l’équation ne sont valables que pour les alliages monophasés ST. 
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Ces différents travaux ont donc permis d’une part de proposer des critères d’équivalence 

permettant d’obtenir des alliages à mémoire de forme à haute entropie en se basant sur 

les compositions d’alliage binaires ou ternaires. Ces critères d’équivalence ont été 

éprouvés dans les chapitres 3, 4 et 5 de cette thèse. Ces travaux de thèse ont aussi montré 

que les critères choisis pour l’obtention de solutions monophasées à haute entropie ne 

sont pas adaptés aux AMFs. Par exemple, il est difficile de valider le critère ΔHmix qui 

représente le niveau d’enthalpie du mélange à partir du moment où l’élément Ni est 

couplé aux éléments Co, Fe, Hf, Ti, Ta, Zr et V. D’autre part, il a pu être mis en avant 

que la haute entropie a permis d’améliorer les propriétés en fatigues des HE-AMFs grâce 

à la diffusion lente typique de ces alliages. Enfin, il a été montré que les contraintes 

internes dues à la distorsion de la maille et de la haute entropie semblent favoriser le 

caractère athermique de la pseudoélasticité des HE-AMFs. 

 

A ce jour, les alliages élaborés en combinant les effets liés à la transformation 

martensitique à haute température et les effets de la haute entropie ont montré leurs 

potentialités et répondent à l’objectif principal énoncé de ces travaux de thèse qui était 

de développer, pour le milieu aérospatial, des alliages dont les capacités à hautes 

températures dépassent celles des alliages industriels actuels. Les capacités des 

HE&HE-AMFs pourraient être malgré tout optimisées en développant de nouveaux 

critères plus utiles ou plus adaptés à la transformation de phase. De plus, certains 

éléments entrant dans la composition chimique sont relativement onéreux : par exemple, 

le prix massique de Hf est de 2000 €/kg (www.dailymetalprice.com), ce qui pourrait 

limiter leur développement industriel. Il serait donc intéressant d’utiliser des éléments 

équivalents moins onéreux dans l’élaboration de l’alliage comme Fe ou Mn. 

La recherche empirique dédiée aux HE&HT-AMFs est de plus en plus vaste et va 

permettre d’améliorer les méthodes numériques que sont Thermocalc et Calphad et 

d’affiner notre compréhension de ces alliages. Afin de répondre correctement aux 

dimensionnements de futures applications industrielles, la recherche liée aux HE&HT-

AMFs devra développer des lois de comportement nécessaires à la simulation 

numérique. L’identification expérimentale des différents paramètres des modèles 

nécessitera de caractériser le comportement mécanique des alliages à différentes 

échelles de la microstructure, par des techniques de caractérisation avancée, comme par 

exemple la diffraction du rayonnement au synchrotron [192] afin d’étudier et de 
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caractériser plus finement les mécanismes de transformation et l’évolution de la 

transformation martensitique induite sous contrainte en temps réel à différents états de 

chargement. L’ensemble de résultats expérimentaux pourront alors alimenter une base 

de données susceptible d’enrichir un jumeau numérique-hybride exploitant les 

techniques de réseaux-neuronaux (Physics-Informed Neural Network, PINN). 

 

L’effet mémoire de forme, la pseudoélasticité et la superélasticité des HE-AMFs ont été 

analysés lors de ces travaux de thèse mais d’autres effets restent à étudier. Pour ce faire 

d’autres familles d’AMFs pourraient être transformées en alliages à haute entropie en 

utilisant la table des éléments équivalents. Par exemple, l’effet amortissant pourrait être 

étudié à partir d’alliages de classe FeMn-like et l’effet mémoire double sens à partir 

d’alliages de classe CuAl-like. 

 

A l’aide de connaissances rudimentaires, l’humanité a mis 700 000 ans pour passer de 

l’Age de pierre à l’Age du bronze et seulement 3000 ans pour passer du bronze à l’acier. 

Depuis la métallurgie est entrée dans une mouvance créative qui va s’accélérant. 

Einstein nous rappelle que la connaissance est limitée alors que l’imagination est infinie 

[193–195]. Ainsi, durant ces 50 dernières années, la découverte des verres métalliques, 

des alliages multi-composants et des alliages à haute entropie a élargi considérablement 

le terrain de jeu des scientifiques [196]. 
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Elaboration et étude 

thermomécanique d’alliages à 

mémoire de forme à haute 

température et haute entropie 

Résumé en français 

En 2004, Cantor et al. réalisent un alliage composé de 5 éléments dont la répartition est équiatomique. Ces 

alliages à haute entropie (AHEs) suscitent un intérêt croissant pour les applications en milieu extrêmes grâce 

à leur bon comportement à haute température et leur grande stabilité chimique. Les alliages à mémoire de 

forme à haute température sont sujet à une faible durée de vie liée à la précipitation de phase aux joints de 

grains au-dessus de 200°C. Dans le cadre de cette thèse, des alliages combinant la résistance à haute 

température des AHEs et l’effet mémoire de forme à haute température ont été élaborés et ont fait l’objet 

d’une caractérisation approfondie sur le plan microstructural et mécanique. Leur durée de vie a été éprouvée 

lors d’essais de fatigue en flexion sous contrainte et en température. Les évolutions microstructurales à 

l’origine de l’optimisation de la HE ont été étudiées par DRX, microscopie optique et électronique, DSC et 

essais mécaniques. Ce travail se conclut par une étude du calcul de la température Ms pour les HE-AMFs en 

fonction de la composition chimique de l’alliage. 

HT-AMFs, AHEs, martensite, austénite, effet mémoire de forme. 

 

Résumé en anglais 

In 2004, Cantor et al. produced an alloy composed of 5 elements with an equiatomic composition. These high 

entropy alloys (HEAs) are of increasing interest for applications in extreme environments due to their good 

behavior at high temperature and their high chemical stability. High temperature shape memory alloys (HT-

SMAs) are subject to short durability due to phase precipitation at grain boundaries above 200°C. In this 

thesis, alloys combining the high temperature stability of HEAs and the high temperature shape memory effect 

were developed and thoroughly investigated in terms of microstructure, metallurgical state and 

thermomechanical responses. Their durability has been tested during stress bending fatigue and temperature 

tests. The microstructural evolutions at the origin of the HE optimization were studied by DRX, optical and 

electronic microscopy, DSC and mechanical tests. This work concludes with a study of the Ms temperature 

calculation for HE-SMAs as a function of the chemical composition of the alloy. 

HT-SMAs, HEAs, martensite, austenite, shape memory effect. 


