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Chapitre I : Introduction

CONTRIBUTION A L’ETUDE DU COMPORTEMENT PSEUDOELASTIQUE
D’ UN ALLIAGE DE TITANE BETA METASTABLE.
APPLICATION AUX ARCS ORTHODONTIQUES

I) INTRODUCTION

Les alliages de titane sont généralement utilisés dans I’aéronautique pour leur excellente rigidité
spécifique. Dans le biomédical, on apprécie la biocompatibilié de certains alliages de titane et souvent
leur faible module d’élasticité. En orthodontie, on recherche, en plus, une aptitude a la recouvrance de
forme qui est trés marquée dans les alliages Nickel-Titane (NiTi). Cependant, ces derniers alliages ont
une ductilité réduite, qui limite ’aptitude a la mise en forme.

Le fil de titane métastable Béta III pour applications orthodontiques, actuellement
commercialisé dans un état fortement écroui est un compromis acceptable entre ductilité, module
d’élasticité apparent et recouvrance de forme, d’ot son succés depuis sa mise sur le marché dans les
années 80.

La recouvrance de forme est rarement exploitée en dehors de I’orthodontie. Cette propriété, il la
doit a la pseudoélasticité qui se manifeste aprés 1’écrouissage induit par le procédé de mise en forme, ici
le tréfilage.

Le but de ce travail est d’étudier le réle de la microstructure sur la pseudoélasticité pour en
augmenter 1’amplitude afin de se rapprocher des caractéristiques du NiTi, tout en conservant une
ductilité suffisante.

En effet, I’élaboration de ces alliages, en plus des problémes liés au titane, est rendue difficile
par le point de fusion élevé du molybdéne. Nous nous limiterons & ces aspects sans vouloir intervenir
sur la composition de I’alliage. Il reste donc comme paramétres d’optimisation : les phases en présence,

la taille de grain et I’écrouissage de 1’alliage.

Depuis les années 1980, les orthodontistes s’orientent de plus en plus vers Iutilisation de fils
susceptibles de délivrer des forces contrdlées dites « physiologiques », c’est-a-dire faibles, qui soient les
plus constantes possibles afin d’améliorer D’efficacité des traitements et d’éviter les réactions
inflammatoires.

Cette évolution a été rendue possible par ’utilisation de matériaux possédant des rigidités trés
diverses, afin de disposer, dans la phase active de déchargement du fil, d’une gamme de forces
étendues, indépendamment de la forme et des dimensions de la section. Selon Burstone, on est passé

d’une orthodontie a section variable a une orthodontie 4 module d’élasticité variable.

Les arcs dentaires répondant a ces critéres sont réalisés a partir de fils appartenant a deux
catégories d’alliages de titane : les NiTi (Nickel-Titane) et I’alliage de titane métastable Béta III.
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Les fils en NiTi ont d’excellentes propriétés, reprise de forme et bas module, mais la ductilité
réduite limite les possibilités de mise en forme par le praticien. Pour cette raison, ils sont souvent
utilisés sous forme d’arcs préformés. La biocompatibilité du nickel, responsable de réactions allergiques
est toujours d’actualité. La directive européenne de juin 1994 [1] limitant le taux de nickel dans les
alliages ne concermne que les produits « destinés a entrer en contact prolongé avec la peau ».
Paradoxalement, les appareils destinés a rester dans le corps humain ou se trouvant en contact avec la

cavité buccale ne sont pas concernés, cette situation souléve de nombreuses questions[2].

L’alliage Béta III ne contient pas de nickel et présente des caractéristiques mécaniques qui le
situent entre I’acier inoxydable et le NiTi, de plus, il est soudable. Cet alliage a été mis au point dans
les années 1970 par le Crucible Research Center USA dans des applications aéronautiques pour sa
ductilité a froid et son aptitude a étre durci par précipitation aprés mise en forme. « Redécouvert » par
C.J Burstone et A.J. Goldberg, il a fait I’objet en 1979 d’un brevet pour des applications
orthodontiques. Le fil proposé aux praticiens dans un état fortement écroui par tréfilage présente un
comportement pseudoélastique linéaire. Son module d’élasticité est encore élevé et sa déformation
recouvrable est inférieure a celle des alliages NiTi. De plus, sa faible ductilité limite son aptitude a la

mise en forme.

La pseudoélasticité repose sur une transformation de phase réversible et une réorientation des
variantes de martensitique induites sous contrainte. Nous avons donc recherché 1’état micro structural et
les conditions de déformation les plus favorables a une déstabilisation de la phase mére béta, nécessaire

a I’obtention de I’effet pseudoélastique .

Dans le premier chapitre nous évoquerons la problématique d’un arc «idéal » et nous
comparerons le comportement pseudoélastique du Béta III en le situant par rapport a ses principaux
concurrents. Nous terminons ce chapitre par une synthése bibliographique des études récentes et des

brevets concernant les alliages de titane ayant pour vocation des applications en orthodontie.

Le second chapitre est une étude bibliogfaphique des alliages de titane béta métastable (Tif3,,).
Nous décrirons les phases rencontrées dans ces alliages ainsi que les modes de déformations activés,
glissement plastique, maclage et transformation de phase.
La stabilité de la phase béta est caractérisée par sa facilité ou non a se décomposer en phase oméga
athermique w,, lors de la trempe ou en martensite a’’ lors de la déformation. Nous évoquerons les
conditions favorisant I’une ou I’autre de ces phases et I’influence de la phase w,y, sur la transformation
— a”’. Enfin, nous rappellerons les travaux de différents auteurs sur I’identification de cette phase dans

I’alliage Béta III.
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Dans le troisiéme chapitre nous aborderons et discuterons I’influence de la précipitation, de la

prédéformation plastique et de la taille des grains sur les caractéristiques mécaniques de I’alliage Béta
1. _

La premiére partie est consacrée aux résultats d’une étude préliminaire portant sur les
caractéristiques comparées des fils TMA mis a la disposition des orthodontistes par différents
fournisseurs. En effet, I’alliage n’étant plus protégé par son brevet depuis 1999, d’autres fabricants que
la société ORMCO (Glendora, Californie) proposent ce méme produit. Cette étude se justifie par des
différences de comportement clinique constatées par le praticien et permettra d’objectiver son
appréciation des produits.

La deuxiéme partie est consacrée a 1’étude de I’influence des précipitations de phases alpha et
oméga sur le module d’élasticité et les propriétés mécaniques.

La troisiéme partie porte sur I’effet de la déformation de I’alliage trempé métastable. La
transformation de phase 3 <> o’’’ sera mise en évidence par une succession de cycles charge - décharge
en traction uniaxiale et permettra de suivre 1’évolution du module apparent d’élasticité et de la
déformation recouvrable. Des essais en flexion, plus proches de la sollicitation clinique, confirmeront
I’amélioration des propriétés. La présence de martensite o’ sera déterminée par diffraction des rayons
X. Des mesures de variation de résistivité sur la courbe cycle charge — décharge serviront 4 distinguer
les effets de la déformation plastique de ceux provenant de la transformation de phase.

Pour pouvoir étudier I’influence de la taille de grain sur le comportement mécanique nous
avons, dans une quatriéme partie, mis en place un modéle pour prévoir la taille de grain recristallisé.
De fagon a prendre en compte plusieurs parameétres influengant la croissance du grain, une stratégie
type plan d’expérience a été choisie.

La cinquiéme partie est consacrée a I’étude de ’effet de la taille moyenne de grain sur le
comportement pseudoélastique. Le choix de la température de mise en solution a également des
conséquences sur la modification chimique et la présence de la phase w.y qui précipite lors du
refroidissement rapide depuis le domaine béta. Ces résultats justifieront une série d’expériences

supplémentaires pour apprécier le role joué par la phase oméga athermique sur la transformation B —

29

a .
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Paradonte

« 4'—%
Force exercée par
le fil
bracket
a) b)
Figure 2.1 Réactions exercées par une force ou un systéme de forces au niveau du paradonte

a) une force horizontale déplace la dent en version (déplacement plus rotation) : les
pressions sont maximales au niveau de la gencive
b) P'application d’une force et d’un couple déplace la dent sans version si le rapport

force / moment reste constant [6]

fil

Dent \

Collage — 9
/ Bracket

Figure 2.2 Fil dans sa fixation (bracket). L’ajustement du fil dans son logement permet de bien

maitriser le moment de torsion.

Force (N)
e A LE : limite d’élasticité (force
M A pour une géométrie de flexion
Fa donnée)
Fy : charge maximale pour la
LE fléche maximale recouvrable fy.
F4 : force d’activation
fa : fléche d’activation
rigidité
>
O £y fu Fléche (en mm)

Figure 2.3 Courbe force / déplacement (fléche). OA trajet au chargement (activation), AC trajet au

déchargement (désactivation) pendant le traitement.



Chapitre 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

II) CARACTERISTIQUES DES FILS ORTHODONTIQUES

II-1) Problématique du fil « idéal
I1-11) Principe d’un appareillage orthodontique

D’aprés Burstone [3][4][5], « Le mouvement dentaire est subordonné & I’application d’un
systéme de forces permettant d’appliquer a la membrane périodontale une contrainte idéale pendant le
déplacement dentaire ».

L’application d’une force localisée sur une dent développe une pression maximale sur la partie
opposée de la gencive figure 2.1-a). La partie apicale (pied de la racine) de la membrane périodontale
est également soumise & une pression. Au cours de déplacement, la dent va effectuer une rotation autour

d’un point situé en dessous de la gencive [6].

Le rapport moment force

En superposant a cette force un moment, figure 2.1-b), la pression sera répartie plus
uniformément sur la racine et la dent effectuera une translation sans rotation. Pour que le déplacement
se fasse toujours dans la direction souhaitée, il faut que le rapport moment / force reste le plus constant
possible.

Pour appliquer un moment, le fil doit étre solidaire du verrou ou bracket qui est fixé sur la dent
par collage en début de traitement. La solution adoptée consiste a utiliser un fil de section rectangulaire
ajusté au mieux dans la rainure du verrou. Le jeu dans le bracket engendré par I’utilisation d’un fil de
section plus faible, utilisé pour réduire la force, rend plus difficile la maitrise de I’amplitude du moment

(figure 2.2).

Le rapport charge / déplacement

La valeur de la force développée par un arc, en fonction de sa précharge ou activation, est
fournie par la courbe force - déplacement du fil (figure 2.3).
La courbe force - déplacement des matériaux habituels est une droite qui s’infléchit  partir d’un point
correspondant 2 la limite d’élasticité (LE). En dessous de cette limite, la flexion est proportionnelle i la
force. La pente de cette droite, quotient de la force par le déplacement (fléche), est la rigidité en flexion,
appelée rapport charge - déplacement par le praticien. Elle dépend du module d’élasticité, mais aussi
des caractéristiques géométriques du fil et de la distance entre les attaches. Dans une configuration
donnée, elle s’exprime en Newtons/millimétre (ou en "gramme/millimétre™) Pour les alliages
superélastiques, la courbe n’est pas linéaire et ce rapport n’est plus constant. On définit alors une force

maximale Fy pour une fléche maximale recouvrable fy.
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II-12) Caractéristiques recherchées

Actuellement, la physiologie du déplacement dentaire préconise I’utilisation de fils développant
des forces faibles et aussi constantes que possible afin d’éviter les réactions inflammatoires et
d’améliorer le confort du patient [3][7]1{8][9]-

Pour répondre a cet impératif, le praticien peut agir sur deux paramétres :

- la section du fil, en la diminuant tout en conservant le méme matériau (orthodontie a section

variable) ;

- le matériau, en choisissant celui qui posséde un faible module d’élasticité, en conservant cette

fois une section constante (orthodontie 2 module variable -Burstone 1981).

Cette derniére alternative présente un avantage indéniable pour le praticien. En effet, pour maitriser
la force, mais surtout le moment, le fil doit étre ajusté au mieux dans sa fixation. Or le systéme de
fixation du fil (bracket, tube) est collé sur la dent pour toute la durée du traitement. Le remplacement
d’un fil bien ajusté par un fil de section inférieure entraine donc une perte de contrdle de I’amplitude du

moment (cf. figure 2.2).

L’orthodontie traditionnelle a évolué vers une solution matériau a bas module ayant des
déformations recouvrables importantes. Cette nouvelle conception de I’orthodontie 4 module variable
préconise de sélectionner le type d’alliage en fonction des impératifs au cours du traitement. En
choisissant le matériau plut6t que la section, le praticien a la possibilité de faire varier I’amplitude du
systéme de forces tout en ayant un meilleur contréle du déplacement dentaire. Le jeu entre le verrou et
I’arc devient indépendant des forces et moments nécessaires aux déplacements dentaires, la section du
fil étant quasiment constante durant le traitement. '

Bien que le choix des propriétés d’un fil puisse étre différent selon I’application, généralement trois
caractéristiques déterminent un fil idéal :

1) Le fil doit pouvoir fléchir le plus possible sans déformation permanente et donc avoir une large
déformation recouvrable (springback ou retour élastique pour les matériaux usuels), une limite
d’élasticité élevée et un bas module d’élasticité.

2) A section égale, le fil doit avoir une rigidité plus petite que celle de I’acier (le matériau de
référence) pour pouvoir développer des forces plus faibles. Ceci assure au clinicien un meilleur
contrdle des déplacements dentaires et lui permet d’espacer la réactivation du fil.

3) L’alliage doit aussi avoir une ductilité suffisante pour permettre la confection de boucles, de

ressorts, sans risque de rupture.

Dans les tests de caractérisation mécanique des fils, le rapport limite d’élasticité / module d’élasticité,
o/E, qui caractérise la déformation élastique est souvent évoqué [10]. Il est représentatif de la
déformation élastique et parfaitement adapté aux matériaux traditionnels. Lorsque ce rapport est élevé,

"arc reste longtemps efficace.
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AFA — activation
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AFg
H . )
— désactivation Déplacement (mm)
Figure 2.4 Optimisation du rapport charge — déplacement (fléche) [14]

Soit deux appareils présentant des rapports charge -déplacement différents

Pour un déplacement donné, (A) délivre une force plus grande que (B). Ce qui implique aussi :

B un contrdle de I’intensité de la force plus rigoureux en (B) qu’en (A) . Une erreur d’activation
entrainera une force bien supérieure a la force souhaitée

B une désactivation (liée au déplacement de la dent) entrainant un diminution de I’intensité de la force
plus élevée en (A) qu’en (B), ce qui est moins souhaitable.

B une activation de (B) sur une plus grande distance sans déformation permanente. L’énergie
recouvrable emmagasinée en (B) assimilée a I’aire sous la courbe est plus importante (moindre
changement du fil)

On recherchera donc un rapport charge déplacement faible dans la partie active du fil

A A
c c

Y
\J

Figure 2.5 a) Energie de déformation en charge et b) énergie recouvrable pendant la

durée du traitement
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Cependant, Iutilisation de cette grandeur pour caractériser les fils appelle plusieurs observations :

- un alliage possédant une limite d’élasticité et un module d’élasticité important peut avoir le méme
rapport 6./E qu’un alliage a bas module possédant une faible limite d’élasticité (figure 2.4 - fils A
etB);

- la déformation élastique (correspondant a la limite de proportionnalité entre charge et
déplacement ) est différente de la déformation maximale recouvrable (figure 2.3) ;

- ce rapport, mentionné dans les test comparatifs, [3][11][12][13] n’est pas adapté aux alliages
superélastiques. La courbe o-¢, dans le domaine oui la déformation est recouvrable, n’est pas une

droite et la valeur du module d’élasticité (sécant ou tangent) varie en fonction de la contrainte.

De méme, la mesure de I’énergie élastique, représentée par I’aire sous la portion élastique de la
courbe de charge (appelée “ résiliency ” par les Anglo-Saxons), ne permet pas d’évaluer la quantité de
travail disponible pour le déplacement d’une dent (figure 2.5). Comme le fil travaille toujours en
déchargement (trajet AC sur la figure 2.3), il est préférable de s’intéresser & 1’énergie " récupérable " des

fils, lors de la désactivation, qui différe sensiblement de I’énergie de déformation [15].

I1-2) Alliages utilisés en orthodontie

On distingue deux types d’alliages de titane utilisés pour la fabrication des fils orthodontiques
modernes :
- les alliages NiTi, dont le précurseur est le Nitinol™ (52 %Ni-45 %Ti-3 %Co)
- I’alliage Béta III (dont la forme commerciale est le TMA™ de composition : Ti-11,5Mo-6Zr-4,5Sn
- brevet de Burstone [7])

II-21) Les alliages NiTi

On peut différencier deux types d’alliages NiTi en fonction de leurs propriétés élastiques :
=> les NiTi écrouis dits de premiére génération. Le premier mis sur le marché est le Nitinol™ découvert
par William Buehler (1962), métallurgiste américain. L’utilisation clinique date de 1972 et ses
propriétés particuliéres sont mises en valeur par Andreasen et col.(1973)[16]. Il s’avére que c’est I’effet
caoutchoutique (décrit au paragraphe 1I-42) du Nitinol™ qui est utilisé en orthodontie. Le fil est livré
pré-écroui, ce qui lui donne la rigidité nécessaire mais limite aussi fortement les possibilités futures de
transformation martensitique ainsi que sa ductilité. En revanche, son faible module d’élasticité et ses
propriétés élastiques en font un fil remarquable, qui délivre des forces faibles avec un minimum de
déformation permanente [17]. Apparaissent au cours des décennies suivantes des dérivés du Nitinol™,

gardant la méme composition nominale a quelques variantes prés (Titanal™, Orthonol™..).
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Figure 2.6 Courbes de traction de fils de diamétre 0,4 mm pour I’acier inoxydable, le Nitinol™, le

NiTi japonais (d’aprés Miura et col.[21] )
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Figure 2.7 Courbes de traction du NiTi écroui (d’aprés Duerig [23] et du TMA™ [nos
résultats])
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= Ceux qui possédent des propriétés de superélasticité a température ambiante, les NiTi
superélastiques ou NiTi SE. Ces alliages plus récents se trouvent initialement en phase austénitique. Ils
subissent une transformation de phase réversible austénite <> martensite (décrit au paragraphe I1-43)
lors de I’activation puis de la désactivation du fil. Le NiTi chinois (NiTi™), développé spécialement
pour les applications orthodontiques [18], et le NiTi japonais développé au méme moment par Miura et
col.(Sentinol™) [19][20] possédent une température de transformation As égale a 20 °C (température de
fin de transformation de la martensite en austénite) conférant a ces alliages des propriétés élastiques
supérieures au Nitinol™ et a ses dérivés. Les formes commerciales les plus usitées sont : le Nitinol

SE™ le Sentinol™, et le NiTi™.

La figure 2.6 illustre le comportement en traction de ces deux types d’alliage de titane comparés a celui

de I’acier (d’aprés [21])

I1-22) Le Béta IIT (TMA™)

En 1980, Burstone introduit en orthodontie un alliage appelé TMA™ (Titanium Molybdenum
Alloy) aprés avoir déposé un brevet en mars 1979 [22]. Le TMA™ déja connu des métallurgistes depuis
les années 1970 et dénommé Béta I, est commercialisé par la société Ormco Corp. Glendora California

USA.

Selon Burstone, le TMA™ posseéde un équilibre trés intéressant au niveau de ses propriétés. Il présente
une faible rigidité, une déformation recouvrable élevée, une bonne malléabilité et de plus, il est
soudable a lui-méme, ce qui le rend polyvalent dans un grand nombre de traitements [7]. Ses propriétés

élastiques le situent entre les alliages d’acier inoxydable et les NiTi.

La figure 2.7 compare les courbes de traction charge — décharge typique du fil TMA™ avec celle d’un
NiTi écroui [23]. Le module d’élasticité (tangente a 1’origine de la courbe en charge) est plus élevé pour
le TMA™. La déformation recouvrable aprés décharge du TMA est sensiblement inférieure a celle du

NiTi écroui. Les caractéristiques de ces alliages sont décrites plus précisément au chapitre suivant.

II-3) Caractéristiques comparées des alliages de titane NiTi et Béta III utilisés en orthodontie

Nous avons vu que le fil orthodontique est le plus souvent soumis a des sollicitations complexes
(figure 2.1) :
- une force axiale, négligeable, de traction ou de compression ;
- un moment de torsion suivant I’axe du fil ;

- une force perpendiculaire a I’axe du fil, produisant une flexion.
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Auteurs

Test Protocole cpx fils testés propriétés
[références]
Bu?s?cl)gl;:;%[’l 11 TMA™, acier inox. G, G, E, o /E
Goldberg, Vanderby, acier i E
Buestone[9] er Iox » Oe
Drake [13] NiTi, TMA™ O, Oy, 0/E
) . . acier inox.,Niti, TMA .
TRACTION test :i:onvenflonnel Miuira[19] Niti SE jap. Courbe charge - flexion
¢ traction TMA™, NiTi
s 0,
Kusy et Stush[24]{25] (NitinoI™) Oc, O, E, A%,
Shastri [26] TMAT, TILV-1IGe E, o
Asgharnia, Acier inox., Cr-Co-Ni, E
Brantley[12] NiTi, TMA™ » Oe
TMA™, NiTi
Kusy, Stush [24] (Nitinol™) E,
Kusy, TMA™, NiTi ratio E et o, (NiTi/TMA)
) Greenberg[25][27] (Nitinol™) -abaques
Flexion 3-5 points Nikolai. And . ek -
olai, Anderson, Lo " rigidité, déformation
Messersmith[28] acier inox.,Niti, TMA élastique
. . acier inox., Niti, .
Miuria[19] TMA™ Niti SE jap. courbe déflexion/charge
Asghamia, Acier inox., Cr-Co-Ni
Bmgthley[u] (Elgiloy™), NiTi E, .
FLEXION (Nitinol™), TMA™
Drake[13] NiTi, TMA™ Os, O, O/E, énergie
. emmagasinée
Encastrement Goldberg, Morton, acier inox.,NiTi, Cr- E
Burstone[11] Co-Ni, TMA™
Goldberg, acier inox., Niti, .
Burstine, Koenig[29] TMA™ moment fléchissant
Khier, Branﬂey, NiTi, NiTi chinois et moment fléchissant ,
Fournelle[30] japonais déformation permanente
Enroulement sur Ingram, Gipe, acier inox., NiTi, Cr- | mesure de la déformation
mandrin Smith[31] Co-Ni, TMA™ aprés déroulement
TMA™, NiTi rapport E et o,
Kusy, Greenberg|23] (Nitinol™) (NiT/TMA) -abaques
Drake, Wayne, Powers, ™ NTS énergie emmagasinée,
TORSION Asgar[32] TMA™, NiTi retour élastique
Andreasen, TMA™, NiTi, acier énergie emmagasinée,
Morrow[16] inox. retour élastique
Tableau 2.1 Récapitulatif des tests effectués sur les fils orthodontiques
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Dans cette partie nous nous intéresserons principalement aux caractéristiques en traction et flexion.
Les comparaisons des valeurs issues de la littérature sont rendues difficiles du fait de la multiplicité des
protocoles d’essais, tout particuliérement en flexion. Le tableau 2.1 récapitule les tests effectués par

différents auteurs, en traction, flexion et torsion sur ces différents fils ainsi que les propriétés mesurées.

I1-31) Module d’élasticité (E), limite d’élasticité (o, 1% ) et rapport c.¢1% /E :

Module d’élasticité

Le tableau 2.2 récapitule les valeurs mesurées du module d’élasticité d’aprés différents auteurs,

obtenues dans des tests de traction et de flexion.

Auteurs [référence] E dI:it&;l:lmé en ﬂexlo; lvﬁP:&l) E dlfzti::nl::né en tractn’(l)‘lllw(gPa)
Kusy et Stush [24][25][27] 44 4% - 33 4** 72,4%%+*
Asgharnia [12] 38-55 79,3-95,2 34,5(1) 64,8
Goldberg--Morton-Burstone[11][7] 452%13 71,744 39 68
Drake[13] 26-32 53-60 29,7(2) 68,7
Goldberg-Burstone-Koenig- [29] - 64,8-69,6

Tableau 2.2  Module d’élasticité déterminé en traction ou en flexion (* = moyenne pour les fils
ronds ; ** = moyenne pour les fils carrés et rectangulaires ; *** = moyenne pour tous
les fils)

Fournisseurs : NiTi écroui = NiTi™ Ormco Corporation, Glendora, Calif. (2)

= Nitinol™ Uniteck Corporation,Morovia, Calif. (let2)
= Orthonol™ Rocky Mountain Orthodontics, Denver,Colo. (2)
= Sentinol™ GAC International, Inc.,Commack, N.Y. (2)
= Titanal™ Lancer Pacific, Inc, Carlsbad, Calif. (2)
TMA™ = Titanium Molybdenum Alloys, Ormco Corporation, Glendora, Calif.

Les NiTi écrouis possédent un module d’élasticité inférieur de moiti€ a celui du TMA™ ; soit
respectivement 6 et 3 fois moins que le module de I’acier (équivalent a 220 GPa)
Les courbes (cf. figure 2.6) contrainte - déformation en traction réalisées par Miura et col.[21] de
différents fils de diamétre 0,4mm montrent que les fils en acier inoxydable vérifient la loi de
Hooke jusqu’a 200 MPa.

Pour les alliages NiTi superélastiques (figure 2.6) et pour les alliages Nitinol™ et TMA™
(figure 2.7) la contrainte n’est plus proportionnelle & la déformation.
Par conséquent, le module d’élasticité apparent (défini a partir de la courbe en charge) n’est pas une

donnée pertinente pour décrire la déformation recouvrable de ces alliages. De plus, la courbe au
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O, 0% €N traction (GPa) O, 01% €n flexion (Gpa)
Auteurs [ref.] NiTi TMA™ Acier inox. NiTi TMA™
Asghamia et col. [12] (0,2033(‘)1,55) (0,62’350,69) 132189 (0,33’260,69) ( 0,916’ 31 31)
Drakelet col.[13] 0,31 0,86 - 0,45 0,97
Goldberb et col. [7][11] - 1,17 - - -
Kusy et Stush [24] - - - 0,48**- 0,59* 0,72%%*

Tableau 2.3  Limite d’élasticité conventionnelle moyenne (I’origine des fils est identique au tableau
précedent) - * moyenne pour des fils ronds, ** moyenne pour des fils carrés et

rectangulaires, *** moyennes toutes sections

Geo,1% /E x10-* en traction G 0,1%/E x10-? en flexion
Auteurs [ref.] NiTi TMA™ Acier inox. NiTi TMA™
Asghamia et co0l.1986[12] 9.8 10,3 7,7411 12 13,1
Drakelet col.-1981[13] 10,4 12,5 - 15 14,9
Goldberb et c0l.1982[11] - 18 - - -
Kusy et Stush-1987[24] - - - 13,5%-14,4** 1Q***

Tableau 2.4  Rapport o, 1%/ E suivant différents auteurs - moyenne pour des fils * ronds, ** carrés et

rectangulaires, *** toutes sections.
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déchargement (représentative des forces délivrées par le fil pendant le traitement) n’est plus

superposable a la courbe en charge ( hystérésis).

Limite d’élasticité¢ (c.) en traction et flexion (G 1% définie conventionnellement pour 0,1% de

déformation)
Le tableau 2.3 présente les valeurs moyennes de la limite conventionnelle d’élasticité pour des
fils de différentes sections. On constate que :
- pour tous les tests, flexion ou traction, la limite d’élasticité du NiTi est sensiblement égale 4 la
moitié de celle du TMA™ ;
- les valeurs obtenues en traction sont toujours inférieures a celles obtenues en flexion. Ceci peut
s’expliquer par I’hétérogénéité de la déformation en flexion. La fibre extérieure est déformée

plastiquement en traction avant que le seuil de plasticité ne soit détecté.

Rapport 6, 0,1%/E

Le rapport G 1%/ E en flexion du Nitinol™ est comparable a celui du TMA™ et dépasse de 30
a 40% la valeur obtenue sur I’acier. On note également les valeurs supérieures obtenues en flexion.
Les rapports G, ¢.1%/E (tableau 2.4) laissent supposer que les performances des ces alliages sont
identiques. Les NiTi sont avantagés par un module d’élasticité plus faible qui permet d’utiliser des fils
de plus forte section en conservant une rigidité équivalente. Ces fils s’adaptent mieux aux brackets en

limitant le jeu. On note également la valeur particuliérement élevée de ce rapport obtenu par Goldberg

et col. pour le TMA™,

I1-32) Influence de la section sur les caractéristiques mécaniques

En traction

Kusy et col. [24] ont réalisé une étude sur I’influence de la section sur les propriétés en traction
du Nitinol (Unitek Corp., Monrovia.CA.) et du TMA™ (Ormco Corp, Glendora.CA.). voir figure 2.8
a,b,c.
Limite d’¢élasticité

Pour le Nitinol™, la limite d’élasticité conventionnelle diminue légérement lorsque la section du
fil augmente (échelle semi - logarithmique), alors que pour le TMA™ on observe une accroissement de

la limite élastique lorsque la section augmente.

Résistance 3 la rupture
La valeur de résistance a la rupture du Nitinol™ est sensible a la section du fil contrairement au

TMA™. Pour les petites sections, cette valeur est légérement plus faible pour le TMA™ que pour le

Nitinol™ ,
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Figure 2.9 Raideur des fils (PS/63) en fonction du moment quadratique I pour différentes

configurations du test de flexion 4 points (S =L? (L,+3L, ) [24].
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Allongement & rupture
L’allongement a rupture, identique pour les petites sections, est, pour les sections les plus

importantes, entre deux et trois fois moindre pour le TMA que pour Nitinol.
Ces résultats sont confirmés par ceux d’Asgharnia et col [12] pour lesquels on constate une différence

marquée sur les fils de section rectangulaire tableau 2.5.

Forme et dimensions (inch) | Résistance & la rupture (en GPa) Allongement %
Rond Nitinol™ TMA™ Nitinol™ TMA™
0,016 1,8140,05 1,4210,04 6,33 5,2307
0,018 1,87+0,08 1,31+0,01 5,593 3,433
Rectangulaire

0,016%0,022 1,740,01 1,4240,032 13,2446 4,3%3

0,017*0,025 1,610,04 1,4140,03 11,72 5,434

0,019*0,025 1,5440,01 1,4140,03 12,9%%° 5,504

0,021*0,025 1,640,06 1,4310,01 14,4*%° 6,05%°

Tableau 2.5 Résistance a la rupture et allongement a rupture [12]
En flexion

Kusy et col[24] ont réalisé une étude trés compléte sur I’influence de la forme et des dimensions
de la section du fil ainsi que des conditions expérimentales sur les valeurs du module d’élasticité

déterminées en flexion.

Le module E est calculé suivant I’expression: E =P—S avec : P = force appliquée ; I =

616
moment d’inertie; & = déflexion correspondante; S = coefficient dépendant des conditions

expérimentales (distances entre appuis sur montage de flexion 3-5 points)

Les figures 2.9a (pour le TMA™) et 2.9b (pour le Nitinol™) indiquent la relation entre la
raideur des fils et le moment quadratique 1. Le module E est représenté par la pente de la droite.

Pour le Nitinol on peut distinguer deux pentes correspondant d’une part aux fils ronds (E = 44,4
GPa) et d’autre part aux fils carrés et rectangulaires (E = 33,4 GPa). D’aprés les auteurs, cette différence
provient du procédé de fabrication (cette hypothése sera vérifiée par I’analyse de la texture au chapitre
IV-1).Les fils rectangulaires sont fabriqués & partir de fils ronds ayant déja subi une déformation a froid.

Pour le TMA™, les différentes valeurs s’ajustent suivant une droite avec une pente E égale a

72,4 GPa. Ces résultats sont reportées dans le tableau 2.3 précedent.

La caractérisation du matériau par son module notamment, permet la comparaison entre

plusieurs types de fils. Cependant le praticien ne peut pas utiliser directement cette caractéristique
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Figure 2.10 Principe du test de flexion suivant I’ADA n°32 (American Dental Association).
L’échantillon repose sur un point d’appui articulé. On applique un couple de

force, a ’autre extrémité et on mesure 1’angle de déformation [33].
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Figure 2.11 Moments fléchissants développés par différents fils en Nickel -Titane lors de la
décharge [30]
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Figure 2.12 Description du test de flexion 5 points proposé comme alternative au test de
flexion de la spécification n°32 de I’ADA [28].
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mécanique pour choisir un fil plutdt qu’un autre. Il donc nécessaire de s’intéresser a d’autres
caractéristiques comme la rigidité et la déformation recouvrable, grandeurs accessibles au praticien.

C’est pourquoi un certain nombre de tests spécifiques ont été proposés, par exemple le test n°32
de ’ADA (American Dental Association)[33].

I1-33) Effet détente et rigidité

Burstone et Goldberg [34] ont étudié I’effet détente des fils Nitinol™, TMA™ et acier
inoxydable (test cantilever suivant spécification n°32 — figure 2. 10). L’effet détente pour le moment
fléchissant maximum est de :

- 55°a 74°C pour le Nitinol™, 26 a 75°C pour le TMA™, 20 a 30°C pour I’acier

Si I’on applique une déformation permanente de 5%, on observe un effet détente de :

- 20° a 34° pour le Nitinol™, 19° a 31° pour le TMA™, 14° 4 20° pour I’acier

Ces résultats indiquent que I’effet détente du TMA™ est comparable a celui du Nitinol™ et surclasse

largement I’acier.

Khier et col[30] ont étudié le moment fléchissant en fonction de I’angle de déformation pendant
le déchargement (suivant la figure 2.10). Les résultats obtenus sur une série d’alliages superélastiques
(NiTi™, Sentinol™...) comparés aux alliages de la famille du Nitinol™ (Nitinol™,Titanal™,
Orthonol™) montrent que la distinction s’opére sur I’existence ou non d’un “ plateau ” sur la courbe de
décharge. Les moment fléchissants restent relativement constants pour les fils superélastiques (figure

2.11).

Nikolai et col.[28] proposent une alternative au test de flexion réalisé suivant la spécification
n°32 (1977), mal adaptée aux alliages récents. En effet ce test implique une relation entre la courbure
réalisée et la longueur de 1’échantillon. Pour garantir une précision de mesure du module E équivalente
a Iacier beaucoup plus rigide, il est nécessaire de réduire la longueur de ces fils superélastiques.

Le test utilisé par Nikolai correspond a un test de pliage 5 points comme indiqué figure 2.12. On note
que le dispositif est symétrique par rapport au centre de I’échantillon et que chaque moitié équivaut au
test de flexion trois points de la spécification N°32 (type poutre encastrée). Les supports imposent une
contrainte de rotation, comme les bagues qui fixent le fil sur les dents. Les différents paramétres du test
sont :

- la distance entre les deux supports latéraux (1,5mm et 4,5 mm) ;

- la distance entre le point d’application de la charge et le support latéral le plus proche

(10 et 15 mm).

16



RIGIDITE (g/mm) DEFORMATION RECOUVRABLE
Distance entre supports latéraux
1, 5mm | 4, 5mm | 1, 5mm [ 4,5mm
Distances point d’application F/support latéral

fils - section (inch) |. 10mm 15mm 10mm 15mm 10mm 15Smm 10mm 1Smm
0,016 133 61 93 35 3,11 4,94 4 5,36
= 0,018 129 54 101 40 427 4,36 3,96 5,34
Z 0,019x0,025 322 137 250 97 4,24 4,68 3,72 5,30
0,021x0,025 539 197 389 144 4,16 5,61 3,28 5,62
0,016 226 98 173 62 2,40 4,45 2,63 4,71
g 0,018 348 155 279 95 2,05 4,88 2,42 445
g 0,019x0,025 904 310 644 253 2,12 4,26 2,57 3,66
0,021x0,025 1260 588 904 310 2,04 3,18 2,63 4,69
0,016 353 121 364 112 1,57 4,52 1,48 3,32
§ 0,018 575 219 537 178 1,85 2,90 2,01 3,33
2 0,019x0,021 1770 589 1540 535 1,07 2,27 1,64 2,44
0,021x0,025 2190 757 2100 699 1,33 2,97 1,62 2,66

Tableau 2.6  Rigidité (stiffness) en flexion et étendue du domaine recouvrable (élastique range)

correspondant a la fléeche maximum en mm [28].

Coefficient de RIGIDITE Coefficient de DEFORMATION
RECOUVRABLE
Distance entre supports latéraux
1, 5mm I 4, Smm l 1, 5mm | 4, 5mm
Distances point d’application F/support latéral
fils - section (inch) | 10mm 15mm 10mm 15Smm 10mm 15mm 10mm 1Smm

0,016 1,7 1,61 1,86 1,77 0,77 0,9 0,66 0,88

2 0,018 2,7 2,87 2,76 2,38 0,48 1,12 0,61 0,83
E 0,019x0,025 2,81 2,26 2,58 2,61 0,5 0,91 0,69 0,69
= 0,021x0,025 2,34 2,98 2,32 2,15 0,49 0,57 0,8 0,83
0,016 2,65 2,65 3,91 3,2 0,5 0,91 0,37 0,62

8 0,018 4,46 4,46 5,32 4,45 0,43 0,67 0,51 0,62
< | 0,019x0,021 5,5 5,5 6,16 5,52 0,25 0,49 0,44 0,46
0,021x0,025 4,06 4,06 54 4,85 0,32 0,53 0,49 0,47

Tableau 2.7 Coefficients de rigidité et de déformation recouvrable rapportés au

Nitinol™ d’aprés les données de Nikolai et col.[28]

Auteurs [ref] Coefficient de rigidité Coefficient de déformation élastique
Acier TMA Nitinol Acier TMA Nitinol
Burstone1981 [4] 3,8 1,6 1 - - -
Kusy 1982 [27] 6,6 2 1 0,3 0,5 1
Cohen et col.1984 [148] 3,6 1,6 1 0,6 0,8 1
Schaus et col.1986 [149] 2,3 1,4 1 - - -
Nikolail988 [28] 2,93* 1,73* 1 0,6* 0,8* 1

Tableau 2.8

CoefTicient de rigidité et de déformation élastique suivant les auteurs pour un

diamétre de 0,016inch (* valeurs moyennes calculées avec les données du

tableau 2.7)
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Plusieurs configurations jugées représentatives des situations cliniques sont testées. Au cours de
I’essai on mesure la rigidité (pente de la courbe force-déplacement) et la fleche maximum
conventionnellement définie 4 0,2mm de déformation permanente aprés décharge.

Le tableau 2.6 regroupe les valeurs obtenues pour I’acier inoxydable, le TMA et le Nitinol.

Afin d’établir une comparaison de ces fils de nature et de section différentes certains chercheurs
ont proposé un coefficient pour chacune des caractéristiques élastiques en flexion ( rigidité, déformation

élastique) définies de la fagon suivante [25] :

P

(5)om (EI)

Coefficient de rigidité rapporté au Nitinol = =
By D
S Nitinoi
. . . . " P O max cE
Coefficient de déformation recouvrable rapporté au Nitinol = =( Z =) witinot (—) gmi
Nitinol ¢ max.

Avec P : la force appliquée, 5 la déformation recouvrable, / : le moment d’inertie du fil, ¢ : la distance

du centre de la poutre a la fibre extérieure.

Nous avons calculé avec les données du tableaux 2.6 les coefficients de rigidité et de
déformation élastique selon les formules précédentes (voir tableau 2.7).

Les conditions expérimentales du test de flexion 5 points ont un effet non négligeable sur les

coefficients de rigidité et de déformation recouvrable.

Nous avons également comparé ces valeurs a celles d’autres auteurs pour un fil de diamétre
0,016 inch (0,405mm) tableau 2.8. Cette comparaison exige de prendre comme référence le méme
matériau ; car suivant les auteurs c’est ’acier inoxydable ou le Nitinol™ qui sert d’élément de
comparaison. L’examen des rapports des propriétés élastiques fait état de différences significatives qui
ne sont pas sans conséquences sur le choix du fil. On peut cependant conclure que le TMA™ présente

en flexion des propriétés élastiques intermédiaires entre I’acier et le Nitinol.

I1-34) Biocompatibilité des alliages de Titane

Si le titane est bien toléré par les tissus humains, il a été montré que le nickel présente un certain
degré de cytotoxicité pour les tissus cutanés et surtout les muqueuses. Des manifestations de type
allergique peuvent se produire[1][2][35][36]. Les alliages de Nickel -Titane sont susceptibles de subir
une corrosion due essentiellement pour Schwaninger et col.[37] & la présence de défauts de surface liés
aux procédés de fabrication des fils. Park et col.[38] ont mesuré, in vitro, la quantité d’ions nickel (et

chrome) libérée dans une solution légérement saline par un appareil orthodontique en acier inoxydable.
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Chapitre 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

Elle semble minime (40 pg de nickel) par rapport a la quantité ingérée dans le méme temps par jour lors
de I’alimentation (300 & 400 pg). In vivo, des variation importantes sont observées. Elles dépendent des

conditions d’hygiéne locales et du PH salivaire.

Les auteurs n’ont cependant pas montré que ce relargage d’ions nickel libérés par I’appareil est
susceptible de déclencher des réactions d’hypersensibilité au nickel.

On peut ajouter que le fil orthodontique, contrairement aux prothéses par exemple, n’est pas
destiné a rester dans le milieu buccal aussi longtemps. La “ nocivité ” du nickel, pour certains auteurs,

s’en trouve relativisée.

I1-35) Soudabilité

Le fait d’étre soudable procure des avantages a I’ensemble de I’appareillage. Des fils contenant
du titane, seul le TMA™ est réellement soudable (électriquement par résistance) [39]. Donovan et
col[40] font remarquer que les fils TMA™, malgré leurs prix élevés, ont la possibilité d’étre modifiés
par le soudage de crochets ou ressorts. Ils offrent, et c’est peut étre le plus important, la possibilité
d’avoir sur un seul arc, des segments formés de fils de sections différentes permettant de stabiliser un
secteur ( fils de grosse section) et d’exercer, par le biais de segments 4 faible section, des forces légeres.

Ceci présente le plus grand intérét pour les techniques modernes segmentées.

I1-4) Comportement pseudoélastique

Ce paragraphe présente les aspects du comportement pseudoélastique nécessaires a la
compréhension du comportement des alliages Nitinol™, NiTi SE, TMA™,

L’origine de la pseudoélasticité est attribuée a la transformation martensitique thermoélastique.
Alors que les alliages classiques possédent une déformation élastique maximum d’environ 0,2%, les
alliages ayant des propriétés pseudoélastiques peuvent présenter une déformation réversible de 10% ; ce

qui justifie le grand intérét porté a leur étude[41][42].

II-41)Transformation martensitique

La transformation martensitique est une transition structurale displacive du premier ordre
présentant une déformation homogéne du réseau cristallographique, constituée essentiellement par un
cisaillement[43]. Ces transformations se déroulent sans diffusion atomique. Au cours de la
transformation, les déplacements d’atomes sont inférieurs a une distance interatomique. Il n’y a pas de
changement de composition chimique entre les phases. Le changement de structure cristalline entre la

phase mére et la phase produite engendre une déformation homogéne de la maille cristalline
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(cisaillement). La transformation martensitique a lieu par germination et croissance, dans un intervalle
de température ou coexistent les phases austénitique et martensitique. Les deux phases sont nettement

différenciées au cours de la transformation par la présence des interfaces (austénite /martensite).

L’interface entre la martensite et ’austénite est un plan invariant en dimension et en orientation,
c’est le plan d’accolement ou d’habitat. Le changement de forme est dominé par un cisaillement (d),

mais un changement de volume (<0,5%) peut se produire pour certains alliages.

L’absence de diffusion dans cette transformation établit une correspondance cristallographique

entre les mailles de la phase mére et de la phase martensitique. (chapitre I1I-7)

L’aspect autoaccommodant de la martensite lui permet de minimiser les énergies de
déformation et de stocker ainsi de 1’énergie élastique. La formation d’une nouvelle plaquette
autoaccommodante est un compromis énergétique entre la force motrice représentée par les contraintes
élastiques a relaxer et la barriére a vaincre, constituée par 1’énergie d’interface. Des contributions
irréversibles sont associées aux contraintes de cisaillement pour déplacer les interfaces et sont liées a
I’introduction de défauts lors de la transformation et & ’accommodation des déformations plastiques.
Ces contributions sont responsables de 1’hystérésis lors de la réversibilité de la transformation.

La pseudoélasticité comporte deux effets: I’effet caoutchoutique, qui correspond a la
déformation de la martensite, et I’effet superélastique, qui correspond & la déformation de 1’austénite et

sa transformation en martensite.

I1-42)Effet caoutchoutique

L’effet caoutchoutique correspond a une sollicitation a température constante de 1’alliage

en phase martensitique (figure 2.13)[42].

Dans un premier temps la martensite d’auto-accommodation formée lors d’un refroidissement a
une température inférieure & Ms est déformée (par déplacement des interfaces entre les variants (partie
1-2). Lors de la décharge (2-3), la déformation présente une partie réversible due a la réorientation des
interfaces et une partie résiduelle due a la stabilisation de la martensite orientée. La déformation
réversible (g;) s’ajoute a la déformation correspondant au retour purement élastique. Un nouveau cycle
charge - décharge (3-2-3) ne présente plus de déformation résiduelle; d’oi un comportement

“ caoutchoutique .

La superélasticité linéaire évoquée pour décrire le comportement des NiTi fortement écrouis a
froid [45] et du TMA™ est comparable a cet effet caoutchoutique. Cependant dans ce cas, la martensite

est obtenue lors de I’écrouissage a froid du fil ( tréfilage par exemple)
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I1-43)Effet superélastique

La transformation martensitique thermoélastique peut étre obtenue par refroidissement rapide ou
par I’application de contraintes externes. Dans ce dernier cas, la transformation a lieu a une température
supérieure 3 Ms. La contrainte provoque une augmentation des températures de transformation critique.

La figure 2.14 schématise le comportement superélastique d’une éprouvette polycristalline.

L’application d’une contrainte produit initialement une déformation élastique de la phase austénitique
(1-2). Au-deld de la contrainte critique (o), la transformation martensitique se manifeste ;
I’augmentation de la contrainte favorise et entraine la croissance de certaines variantes et se traduit par
une déformation importante. La décharge de la contrainte entraine la transformation inverse martensite
- austénite (3-4) avec une hystérésis de la contrainte (de fagon similaire  la transformation thermique).
L’échantillon reprend sa forme initiale lorsque toute la martensite s’est retransformée en austénite. Un

tel comportement est observé sur les NiTi SE.

Dépendance de la transformation martensitique avec |’orientation cristallographique
Un monocristal d’austénite de structure cubique peut donner naissance & 12 orientations

cristallographiques de martensite (chapitre III). La martensite induite sous contrainte est fortement
dépendante de la direction des contraintes et de I’orientation cristallographique du réseau. Cet effet
provoque des changements de la contrainte de cisaillement critique et de la déformation maximale de

transformation.

Les orientations des variants induits sont sélectionnées par le critére de la contrainte de cisaillement
critique (1. ) suivant la direction (d) [44]. Ce critére, dans le cas d’un cisaillement pur, est représenté
par I’équation 1 (loi de Schmid) :

7. = 0. siny. cosA
avec o: la contrainte appliquée, y : I’angle entre I’axe de traction et le plan d’habitat et A : I’angle entre

1’axe de traction et la direction de cisaillement.

Le facteur de Schmid (siny. cosA) dépend de I’orientation des plans et des directions de
cisaillement des variantes activées par rapport a la direction de traction. Chaque variante posséde donc
un facteur spécifique. Lorsqu’une contrainte est appliquée dans un monocristal d’austénite avec une
orientation cristalline donnée, la contrainte de cisaillement de la variante ayant le plus grand facteur de

Schmid sera la premiére a atteindre la contrainte critique résolue parmi tous les variantes possibles.

La déformation maximale de transformation induite sous contrainte (recherchée dans les

applications orthodontiques notamment) dépend de P’orientation cristalline et du type de martensite
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Figure 2.15 Courbe de traction a 25°C de I’alliage Ti-10,2Mo-2,8Al-1,8V-3,7Nb (d’apreés
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induite. Il existe plusieurs équations pour estimer la déformation de transformation. L’équation de
Schmid et col. [46] utilisée pour le cisaillement et le maclage est couramment appliquée aux
transformations pseudoélastiques. Elle est approximativement équivalente  la forme simplifiée :
&=m’ . siny. cosA

Les résultats démontrent que la déformation maximale est proportionnelle 4 1’amplitude du
changement de forme m; de la transformation (I’indice p indique la direction paralléle du changement de
forme ) et au facteur de Schmid (orientation). Pour obtenir un effet superélastique important, il est
nécessaire d’employer des alliages qui présentent une martensite ayant un grand changement de forme

et une orientation cristallographique avec le plus grand facteur de Schmid.

II-5) Développements récents d’alliages de titane pour applications orthodontiques / Brevet du
TMA™

Lei et col[47] en 1996 ont réalisé une étude portant sur le développement d’alliages de titane béta
pseudoélastique destinés aux applications orthodontiques. Cette étude est justifiée par les problémes
rencontrés dans I’utilisation des NiTi, biocompatibilité du nickel, ductilité réduite, soudabilité. La série
d’alliages étudiée comporte une base Ti-Mo (8,4 4 11,8%), proche de celle du Béta III, & laquelle sont
ajoutées les éléments Cr, Al, V, Nb. Tous les alliages de cette série sont trempés a 1’eau depuis 880°C
(température supérieure au transus béta). Un test en flexion permet la sélection de I’alliage Ti-10,2Mo-
2,8A1-8V-3,7Nb qui présente le rapport &recouvrse/Erotale 1€ plus élevé. Cet alliage est caractérisé en traction
a différentes températures (-25°c a 150°C). La figure 2.15 illustre la courbe de traction a 25°C.

Les auteurs ont étudié I’influence de la température de mise en solution au-dessus du transus béta
sur le la déformation recouvrée, par un test de pliage. Le fil est enroulé sur un axe pour former un "U".
On mesure aprés relichement I’angle résiduel. La déformation recouvrée est calculée de la fagon

suivante :

E . =&(180—a) /180

avec a : angle non recouvré et ¢ : déformation de la fibre extérieure (épaisseur / diamétre fibre neutre)

La déformation recouvrée augmente lorsque la température de trempe située dans le domaine
béta s’accroit. Figure 2.16

Par ailleurs, I’effet d’une déformation a froid par laminage sur la déformation recouvrée aprés
pliage ne semble pas significatif tout au moins pour une réduction allant de 0 & 20% (figure 2.17).
Un traitement isotherme de vieillissement entre 200 et 400°c n’améliore pas les propriétés pseudo
élastiques et réduit la ductilité. Ces effets sont attribués a la précipitation de phase ®;som-
Finalement, les auteurs réalisent un test comparatif en flexion avec les principaux alliages commerciaux.
La figure 2.18 résume les différentes courbes (moment de flexion en fonction de I’angle d’activation)

obtenues pour I’acier inoxydable, le NiTi, le TMA et le Ti-11Mo-3Al-4Nb retenu dans cette étude.
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Figure 2.20 Courbe de traction du NiTi (51 % at. Ni) traité & 850 °C pendant 30 min, trempé
puis revenu & 350 °C pendant 60min d’aprés Moorleghem et col.[49]
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On peut constater que ce nouvel alliage posséde un retour élastique comparable au TMA, intermédiaire

entre le NiTi et I’acier, une rigidité similaire au NiTi ainsi qu’une bonne ductilité (13%).

Les travaux de M. Takeuchi et H. Tada [48] sur une série d’alliages de titane béta Ti-(17,5-
19,5)V-(2,7-4,5)Al ayant des propriétés superélastiques ont débouché sur un brevet déposé en mars
1999. Les alliages sont préalablement trempés a I’eau depuis une température comprise entre 800°C et
1200°C et soumis a un test de traction & des températures comprises entre —-40°C et 100°C.

La figure 2.19 illustre le comportement en traction & 25°C. On note un module d’élasticité en traction

particuli¢rement bas (environ 38 GPa) ; par contre I’effet détente reste limité & 1,3% environ.

Depuis I’apparition des alliages NiTi superélastiques, différents auteurs se sont intéressés a
I’influence des traitements thermiques sur les niveaux de contrainte nécessaire pour induire la

transformation martensitique.

Miura et col.[20] ont évalué les propriétés mécaniques avant et aprés traitement thermique d’un
fil NiTi japonais (Sentalloy). Le revenu est réalisé par immersion en bain de sel entre 200°C et 600°C
pendant des temps variants de 5 3 120 minutes. Les propriétés sont alors déterminées par un test de
flexion 3 points réalisé a4 37°C. A 500°C, le niveau de force de la courbe de décharge est trés diminué
par rapport au fil témoin dés que la durée du traitement dépasse 60 minutes. Le fil conserve un large

effet détente. A 600°C, I’effet superélastique diminue.

Sur le méme sujet, les travaux de Moorleghem et col. [49] sur le NiTi ont fait I’objet d’un
brevet enregistré en avril 2002. La composition de 1’alliage présente un ratio at.% Ni / at %.Ti de 51%,
supérieur au ratio habituel. L’alliage est préalablement déformé de 29% puis trempé a 850°C. Un
traitement de précipitation destiné a durcir la matrice austénitique est réalisé afin de promouvoir la
transformation martensitique. En fonction du temps de maintien 4 350°C, il est possible d’agir sur le
niveau de contrainte et sur la déformation recouvrée. La figure 2.20 illustre le comportement en traction

a température ambiante.

Enfin, on peut rappeler quelques éléments du brevet déposé par Burstone et Col.[22] en 1979
sur les propriétés élastiques de fil en titane béta (dont le Béta III ) dans le cadre d’une exploitation en
orthodontie.

Le module d’élasticité et la limite d’élasticité en traction sont obtenus a partir de fils (diamétre
0,3mm) dans deux états métallurgiques différents : trempé puis étiré et trempé puis vieilli a 482°C (4

heures) . Les résultats sont comparés a I’acier inoxydable 18-8 utilisé en orthodontie. Tableau 2.12

Une trempe a partir de 732°C suivie d’un écrouissage conférent a I’alliage un bas module et une

limite d’élasticité élevée. On note que la température de mise en solution préconisée par Burstone
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Caractéristiques Acier inox Béta III étiré | Béta ITI vieilli 482°C
Module d’élasticité (E) en GPA 186 64,8 95,1
Limite d’élasticité (c.o1%) en MPa 1730 1172 1385
Ratio ce/E *10” 1,07 1,81-1,50* 1,46
Tableau 2.12 Propriétés élastiques du Béta III et de I’acier inoxydable selon Burstone[22][3]

(*suivant le diamétre du fil)
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Figure 2.21 Variation du module d’élasticité (méthode dynamique) en fonction de la

température de trempe [50]
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(732°C) est en dessous du transus béta. (Tg). Le temps de maintien a cette température n’étant pas
précisé, il est possible qu’un début de précipitation de phase o soit intervenu ce qui limiterait d’autant la
baisse du module d’élasticité aprés trempe. D’autre part, un traitement de revenu dans le domaine (a+f3)

ne permet pas d’améliorer les propriétés dans le sens souhaité.

Afin d’illustrer ce propos on peut citer les résultats obtenus par James et col.[50], qui étudient
Pinfluence de la température de mise en solution d’un alliage de Ti-8Mo sur la transformation
martensitique o’ aprés trempe. Depuis, Ho et col.[S1] ont montré que cette martensite possédait une
structure orthorhombique o’’ et que la transition o’(HC) —a’’(orth.) se produisait lorsque le
pourcentage de Mo est supérieur a 6%. L’abaissement du module trés significatif aprés mise en solution

au-dessus du transus béta (815°C) est attribué a la présence de la martensite a’’ (figure 2.21). A

II-6) Conclusion :

1°) La comparaison des caractéristiques mécaniques montre que le rapport (c./E) ne peut a lui
seul caractériser la déformation recouvrable. Sa définition conventionnelle, qui repose sur les
caractéristiques de la courbe en charge, pose en outre le choix du module d’élasticité apparent et de la
limite d’élasticité. I1 nous semble plus pertinent, pour évaluer les capacités d’un fil orthodontique, de
s’intéresser 4 1’énergie stockée sous la courbe de décharge et aux caractéristiques de sa restitution :
étendue de la déformation recouvrée et module apparent dans la partie active pendant le déchargement.

2°) 11 ressort de la comparaison des caractéristiques que le TMA™, dans sa version actuelle,
présente un comportement élastique proche du Nitinol avec cependant un module apparent d’élasticité
plus élevé. La déformation recouvrable est Iégérement plus faible pour le TMA™ que pour le Nitinol™
respectivement 2,8% (pour 3% de déformation imposée) et 3,5% (pour 4% de déformation imposée) et

la variation de contrainte lors de la désactivation est plus importante dans le TMA™,
7 Pour ces deux alliages fournis a I’état fortement écroui, la faible ductilité est un inconvénient
majeur. Ils présentent de ce fait des risques de rupture lors de la formation de boucles  la pince.

Les fils NiTi SE offrent une grande plage d’activation (jusqu’a 7% de déformation élastique) en
délivrant des forces faibles. Mais ils restent difficilement déformables plastiquement au point que le
praticien utilise ces fils sous forme d’arc préformés. Le fait d’étre insoudable limite les possibilités de
réalisation de I’appareil dentaire. En outre, il existe aujourd’hui un débat sur la biocompatibilité du

Nickel et ses nuisances.

Ces observations justifient 1’objectif de ce travail qui consiste & s’intéresser davantage au
TMAT™ et notamment comme cela a été fait pour le Nitinol™, a d’autres états métallurgiques que I’état

fortement écroui, dans le but d’améliorer ses propriétés actuelles.
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Chapitre 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

3°) Le comportement pseudoélastique est obtenu par durcissement de la matrice austénitique,
soit par écrouissage a froid (effet caoutchoutique ou pseudoélasticité linéaire du Nitinol™ et du
TMA™), soit par un durcissement par précipitation (effet superélastique du NiTi SE).

Le recours a un écrouissage a froid important pour obtenir un comportement pseudoélastique
(linéaire) atténue les possibilités futures de mise en forme. C’est le cas du TMA™ mais aussi du
Nitinol™. Les possibilités de promouvoir un comportement pseudoélastique par des traitements

thermiques de précipitation (comparable a ceux pratiqué sur le NiTi) semblent limités pour ces alliages.

4°) L’effort de recherche sur les alliages de titane béta porte sur les effets d’éléments ternaires
ou quaternaires sur la transformation martensitique induite sous contrainte a partir de base telles que Ti-
11Mo ou Ti-16V. La température de mise en solution semble étre déterminante sur le comportement
pseudoélastique. Celui-ci est d’autant plus marqué que la température de mise en solution est située au-
dessus du transus béta. On note que la température de mise en solution préconisée par Burstone pour le
Béta III (732°C), située en dessous du transus béta (760°C) n’est sans doute pas la température la mieux

adaptée pour optimiser le comportement pseudoélastique.
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane § métastables

IIT - METALLURGIE DES ALLIAGES DE TITANE 3 METASTABLE (noté TiB,,)

II1-1) Introduction

Aprés un court rappel concernant les phases présentes dans le titane pur, I’influence des
éléments d’addition et les différents types d’alliages rencontrés, nous évoquerons une approche
théorique d’une classification des alliages de Tif3 fondée sur les énergies de liaisons et la structure

électronique des atomes. Cette classification a été développée pour faciliter la mise au point de

nouveaux alliages Tif} & bas module.

Afin de comprendre et d’optimiser les propriétés des alliages de titane métastables (notés TiP,)
nous rappellerons les phases présentes et leurs conditions d’obtention. On décrira également le systéme

de maclage particulier des alliages TiPy, principal mode de déformation du Béta III.

Le but de cette étude est d’optimiser le comportement pseudoélastique de 1’alliage Béta III , de
diminuer son module apparent d’élasticité et d’obtenir une déformation recouvrable la plus élevée
possible. Nous avons vu au chapitre précédent que ce comportement met en jeu une transformation de
phase induite sous contrainte. Nous rappellerons les conditions favorisant cette transformation ainsi que

son aspect cristallographique.

Enfin, nous évoquerons I’absence d’un consensus sur I’identification des modes de déformation
(maclage accompagné ou non de transformation martensitique) dans le Béta III en rappelant les résultats

des principales études.
I11-2) Influence des éléments d’addition et classification des alliages de titane

Phases du titane

Le titane peut exister suivant deux variétés allotropiques (figure 3.1) en fonction de la température :
- la phase a, stable a température ambiante jusqu'a 882°C, de structure hexagonale compacte.
- la phase 3, au-dessus de 882°C, de structure cubique centrée. Cette phase reste stable jusqu’a
la température de fusion (1660°C).
La température de transition a—f est appelée transus 3 (notée Tg).

Influence des éléments d’addition.

Le titane peut former des solutions solides avec un grand nombre d’éléments d’addition qui
déplacent les domaines d’existence des phases a et B [52] et créent un domaine biphasé a+p. Suivant
qu’ils favorisent ou non I’un ou I’autre de ces domaines, ces éléments d’alliages sont classés en trois

grandes catégories [53] (tableaun 3.1) :
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane f métastables

® les éléments alphagénes stabilisent la phase o et augmentent la température de transformation

o—>f. Ces éléments sont : I’oxygéne, 1’azote, le bore, le carbone et I’aluminium.

® les éléments bétagénes qui étendent le domaine de la phase béta et diminuent donc la

température de transformation. On distingue deux types d’éléments bétagénes :

- les éléments isomorphes qui, ajoutés en grande quantité, permettent de stabiliser la phase
béta a température ambiante. Ils possédent un haut point de fusion ce qui les rend difficile a
mettre en solution. Ils ont 1’avantage de ne pas former de composés avec le titane. Le
molybdeéne, le vanadium, le niobium et le tantale sont les plus couramment utilisés. Le

molybdéne est dans ce groupe I’élément qui posséde le pouvoir bétagéne le plus élevé.

- les éléments eutectoides comme le chrome ou le fer qui ont une solubilité restreinte dans o
et P et peuvent donner naissance a des composés intermétalliques définis conduisant a la
formation d’eutectoides. Dans la pratique, on leur adjoint des éléments isomorphes pour

éviter la formation de ces composés définis.

® les éléments neutres tels que le zirconium et I’étain, trés solubles dans la phase o, affectent peu
la température de transformation. Ils durcissent cette phase et contribuent & améliorer la

résistance au fluage.

Classification des d’alliages :

L’influence des éléments d’addition peut étre repérée dans un diagramme Al,, - Mo, ou Al et
Mo, sont respectivement les équivalents en aluminium et molybdéne (figure 3.2). Le pourcentage en
Mo, exprime la proportion en éléments bétagénes, équivalent au pourcentage de Mo, a partir de la

formule :

Mo, (% poids) = 1% Mo + 0,67% V + 0,44% W + 0,28% Nb + 0,22% Ta + 2,9% Fe + 1,6%
Cr+0,77% Cu + 1,11% Ni + 1,43% Co + 1,54% Mn — 1% Al

De méme :

Al ., (poids) = 1% Al + 0,33% Sn + 0,15% Cr + 10% O,

On distingue trois classes d’alliages :

a) les alliages de type a et pseudo a

Les alliages o sont constitués uniquement de la phase a & température ambiante. Certains

alliages o contiennent une faible quantité de phase P retenue sous forme métastable lors du
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Tableau 3.2

0 ambiant

Figure 3.3

- Elément % éléments bétagéne
Type d'alliage béta |, 45ition critique (|3c)g

Mo 11,0

\'A 15,0

Isomorphe W 22,5
Nb 36

Ta 45,0

Fe 3,5

Cr 6,5

Eutectoide %‘: 193
Co 7

- Mn 6,5

Teneur critique en éléments bétagénes pour retenir la phase [ aprés trempe a

température ambiante [24]
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane  métastables

refroidissement depuis le domaine B. Un enrichissement en soluté se produit pendant la traversée du

domaine o+ (alliage pseudo o tel que Ta-6Zr-5D).

b) les alliages du type a+p (tel que Ti-6Al-4V)

Les concentrations en éléments alphagénes et bétagénes sont suffisantes pour avoir un large
domaine biphasé a+f3 & température ambiante.
La phase B peut se décomposer partiellement en phase o pendant le refroidissement ou en martensite

o’( de structure hexagonale) par trempe.

c) les alliages de type B

Pour des teneurs en éléments bétagénes supérieures a la teneur critique (tableau 3.2) la phase
béta peut étre retenue a I’ambiante a I’état métastastable (notée By,), sans qu’il soit nécessaire d’effectuer
un refroidissement rapide. D’aprés Bania [54] cette définition sous-entend qu’il n’y a pas de
transformation martensitique lors de la trempe (la température Ms est rejetée sous la températufe
ambiante. Dans cette catégorie, on distingue encore les alliages mécaniquement stables et instables.
Pour ces derniers, la phase béta métastable obtenue par trempe est susceptible de se transformer en
martensite o’ sous ’effet d’une contrainte 3 la température ambiante (ex. Ti-16V-4Sn, Béta CEZ, Ti-
10V-2Fe-3Al).

Les alliages P stables (ou riches) & plus forte teneur en éléments bétagénes pour lesquels aucune

précipitation de phase ne se produit sont inaptes a tous traitements thermiques.

Les différentes catégories d’alliages selon la proportion de phase a et 3, présentes a 1’équilibre

a la température ambiante, peuvent étre repérées sur un diagramme pseudo-binaire (figure 3.3) [55].

Un des objectifs évoqué est la réduction du module apparent d’élasticité de I’alliage de titane
Béta III. Récemment, plusieurs auteurs ont développé une approche énergétique, pour classifier les

alliages de titane, destinée plus particuliérement a I’élaboration d’alliages Tif3 a bas module.

III-3) Approche énergétique de la classification des alliages de titane

Les alliages de titane béta trouvent aujourd’hui de nouvelles applications dans le domaine
médical grice notamment a leur module d’élasticité particuliérement bas. Depuis quelques années, de
nombreuses études [51][56][57]1[58]1[59][60][[61][62][63] portent sur la mise au point d’alliages de Tif3
a bas module d’élasticité (se rapprochant de celui de I’os : environ 20 GPa) a partir d’éléments d’alliage

considérés comme biocompatibles tels que : Nb, Ta, Zr, Mo et Sn.
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane § métastables

Les difficultés de mise au point de tels alliages ont incité Morinaga et col.[64] [65] 4 développer
une approche énergétique permettant de prévoir les effets relatifs des éléments d’addition sur le module
d’élasticité ou sur la température du transus béta.

Cette approche est une aide précieuse pour la conception de nouveaux alliages de titane Tip.
Elle repose sur la structure électronique de I’atome et des énergies de liaison Ti-M (ou M désigne un
élément d’addition). Deux paramétres sont utilisés pour la plupart des éléments d’alliage en solution de
substitution dans le titane (dans sa structure CC et HC). Le premier paramétre, noté Bo (Bond order)

correspond a la force de la liaison covalente entre le titane et I’élément d’alliage.

Le second, noté Md, est défini par le niveau d’énergie de ’orbitale 3d du titane (CC ou HC)
allié aux éléments de transition. Les niveaux d’énergie de ces orbitales sont corrélés a 1’électronégativité
et au rayon de 1’atome considéré.

Les valeurs de Bo et Md sont indiquées dans le tableau 3.3 pour différents éléments d’alliages

dans le titane de structure cubique centrée.

Elément Bo (eV) Mad (eV)
Ti 2,790 2,447
Mo 3,063 1,961
Zr 3,086 2,934
Sn 2,283 2,100
Tableau 3.3 Valeurs des paramétres Bo et Md pour quelques éléments [64].

Pour un alliage de titane les paramétres moyens notés Bo et Md se calculent a partir des

expressions :
Md=> X, x(Md), et Bo=) X, x(Bo), (3.1)
ou X; est la fraction atomique de 1’élément i et (Md); la valeur de Md pour chaque élément i en solution

dans la phase (3 du titane.

Il n’entre pas dans le cadre de ce travail de détailler cette théorie et nous nous limiterons a la

présentation de la carte (Bo-Md) figure 3.4 dans laquelle sont placées différentes régions
correspondant :

- aux alliages o/a+B/p.

- aux modes de déformation dans les alliages TiP, glissement, maclage et transformation

martensitique.

Kuroda et col.[59] ont observé pour une série d’alliages de titane béta, une diminution du
module d’élasticité lorsque Md et Bo augmente et une augmentation de la stabilité de la phase béta

lorsque Md diminue et que Bo augmente.
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La figure 3.5 décrit I’évolution des paramétres Bo et Md d’un alliage Ti-M en fonction des éléments

d’alliage. L’effet de ces éléments sur le couple.(Bo- Md ) permet de définir, selon ces auteurs, des

compositions chimiques favorisant un bas module d’élasticité.

Corrélation entre le module d’élasticité E et les paramétres Boet Md

A partir des observations de Kurada et col. nous avons voulu vérifier cette corrélation entre le

module d’élasticité E et les paramétres Bo- Md .

Nous avons appliqué ce calcul des paramétres & d’autres alliages TiP. Afin de réduire les
incertitudes sur le module d’élasticité, qui varie de fagon trés significative en fonction de I’histoire
thermomécanique et des conditions de traitement thermique, nous avons retenu 1’état trempé comme état
de référence. En effet, cette théorie ne s’applique, pour I’instant, qu’a un état monophasé (o ou B), c’est-
a-dire pour des éléments d’alliage en solution solide dans les phases P ou a du titane. De méme, pour
réduire les écarts liés a la méthode de mesure, on choisit des valeurs de E obtenues a partir de la courbe

de traction.

La figure 3. 6 indique la position de différents alliages Tif en fonction des paramétres Bo et

Md . Sur ce graphique figurent les résultats obtenus par Kurada et col. sur une série d’alliages Ti-Nb-
Ta-Zr ou Mo. Nous avons également placé les points correspondant a4 d’autres alliages de Tif en

utilisant les relations (3.1) et indiqué entre parenthése le module d’élasticité.

D’une maniére générale, le module d’élasticité est d’autant plus bas que les valeurs Bo - Md

sont élevées.

On peut distinguer plusieurs regroupements autour de la valeur du module d’élasticité en

fonction du couple (Bo, Md ). 1l existe une transition assez marquée entre un premier groupe,
constitué d’alliages a bas module (45 a4 55 GPa) et un deuxiéme groupe d’alliages dont le module
d’élasticité est compris entre 60 et 75 GPa.

Le titane Béta III a I’état trempé retenu dans notre étude posséde, de par sa composition

chimique, un module d’élasticité relativement bas (60 GPa).

Cette approche énergétique semble bien pouvoir servir de guide pour la mise au point de la
composition d’alliages & bas module. Elle fournit un argument supplémentaire pour s’intéresser aux
caractéristiques élastiques de cet alliage et a4 leur optimisation dans le cadre des applications

orthodontiques.
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IT1-4) Phases rencontrées dans les alliages de titane béta métastable (8,)

La stabilité thermomécanique de la phase béta a température ambiante est estimée & partir de sa
facilit¢ ou non a se décomposer en phase m et /ou en phase martensitique lors de traitements
thermomécaniques. Ces phases intermédiaires peuvent se transformer a leur tour en phases d’équilibre.
La stabilité de la phase béta est reliée a la valence et au rayon ionique du soluté considéré. Dans un
travail relatif aux alliages binaires, Luke et col.[66] donnent les valeurs critiques de la concentration
d’électrons par atome conduisant a la formation de martensite lors de la trempe. Ces valeurs sont

comprises entre 4,06 et 4,14 électrons/atome.

I11-41) Phases obtenues par trempe

Martensite o’ et o’’

La martensite o’ posséde la méme structure hexagonale que la phase o d’équilibre mais avec la
composition de la phase 3 dont elle est issue. Elle se forme pour les alliages o+, a partir de la phase 3,
a des vitesses de refroidissement rapides et pour des teneurs en éléments bétagénes suffisamment faibles
(Mo =~ 6 %). Pour les alliages TiBn la phase o’ n’apparait pas, par trempe a la température ambiante,
car la température de début de transformation martensitique se situe sous la température ambiante
(cf.figure 3.3).

La martensite a’’ de structure orthorhombique se forme dans les alliages de titane binaires (Ti-
Mo, Ti-Nb) plus chargés en éléments bétagenes tout en restant inférieures a la concentration critique 3 .
Elle exige des vitesses de refroidissement beaucoup plus élevées. D’un point de vue cristallographique,
la martensite o’’ se distingue de la phase o’ par une distorsion de réseau qui augmente avec la teneur
en éléments d’alliage (a partir de 6% pour le systéme binaire Ti-Mo)[32]. A ce titre elle est souvent
considérée comme une structure intermédiaire dans la transformation B — a’. Certains auteurs [67]

n’ont d’ailleurs pas reconnu cette phase o’ comme une phase distincte de o’.

Phase o athermique (®,4)

Suivant la teneur et la nature des éléments d’addition la phase B, peut se décomposer,
partiellement lors de la trempe, en phase ®,4 , dans un domaine de température qui dépend de la vitesse
de refroidissement et de la pureté de I’alliage. Cette phase a été mise en évidence avec certitude dans les
alliages Ti-Mo, Ti-V, Ti-Nb trempés a 1’eau depuis le domaine béta. La transformation B — . se
produit dés que la température devient inférieure a une température de transition notée T, ., et
présente une certaine analogie avec la température de début de transformation martensitique (figure
3.7).

31



500

5: 4004 OTiH7V

2 3004 aTi-18v

= 200 ATi-18V

5 100 OTi-20V

g

T o

§

8 -100

-200 : . .
0 500 1000 1500 2000
Teneur en oxygéne (en ppm masse)
Figure 3.8 Température de transformation To p_,.an €n fonction du taux d’oxygene pour différents
alliages Ti-V [69]
ABCABCABCABCA

[111]B
! | [0001]o
; 109

Figure 3.9 a) Modéle de la formation de la phase ® -b) Micro - photographie en champs sombre de
la phase @, dans le Béta III trempé depuis 900°C[73]

I400—1f] T T T T T T T TT7T]
E _ Temp. de mise 4700
T en solution
£ 1200y - —— 1650 F (900°C)
w -~ deo
& i - ——1450F (785°C) 600
- v w
[=]
: f Z
& 1000\ 5
3 N 4500 £
uw = ~ z
- u
3 00 s
= & 4400 w
< &
b3 - ©
x w
[e] o
% 600 300
<
<
o -
x
400} T {200
MINUTES HOURS
_«( I A 1 Ll Ll IJ. | 1 L1 A L L L1 11l
o 7l 10 | 10
TIME

Figure3.10  Diagramme TTT du Béta III — Influence de la température de mise en solution sur les

transformations B—a et B—>Wisom [77].
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Dans les alliages de plus faible composition en éléments bétagénes, la transformation B — ®un
n’a pas lieu, car la température de transition est en dessous de Ms g, [68]. Cette température de

transition T, dépend également de la quantité d’oxygene présente dans I’alliage (figure 3.8) [69].

Le mécanisme de formation de la phase w,y, est du type « sans diffusion ». Elle a la méme
composition que la phase B. La phase w,, peut se décrire par une maille hexagonale & partir des
parameétres de maille de la phase béta cubique centrée :

a,= .\/Eaﬁ Cop= ﬁaﬂ

2

Lors de la trempe, les instabilités locales du réseau cubique centré de la phase P entrainent des
déplacements de certains atomes des plans {111} suivant la direction <111>p. Ces déplacements sont
a lorigine de petits domaines de quelques dizaines d’angstréms peu visibles en microscopie
électronique en transmission [70]. Le modele proposé par Defontaine [71] est illustré figure 3.9. La
séquence d’empilement (ABCABC...) des plans {111} est modifiée par un accolement de deux plans
B et C qui donnent un plan B’ (collapse plane) correspondant a la séquence d’empilement AB’AB’ des

plans {0001}w . Avec 3 plans {111} notés ABC, il y a trois possibilités différentes d’accolement.
L’orientation des précipités avec la matrice vérifie les relations [72]:

<111>4 //<0001>, et {110}/ {1120},
I11-42) Phases obtenues par revenu

La phase B, aprés trempe, est métastable et le revenu aura pour effet d’aboutir & une structure
d’équilibre o+ si la température de revenu est supérieure a environ 450°C. Pour des températures plus
basses, plusieurs types de décomposition peuvent intervenir comme la formation de phase ®ism ou la
formation de précipités cohérents B’ (cf. figure 3.3) selon la nature chimique et I’histoire thermo-

mécanique de I’alliage (diagramme TTT figure 3.10).

La phase o

La précipitation de la phase a s’effectue a partir de la phase béta et/ou a partir des phases
intermédiaires de type martensitique ou encore de la phase ®jsorn.

La phase o, de structure hexagonale, apparait dans la matrice béta sous forme de petites
plaquettes ou d’aiguilles de structure et de paramétres de maille voisins de ceux de la martensite o’ avec

des orientations :
(0001), // {110}p et <1121>, // <111>
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Selon Burgers cette transformation se fait par.cisaillement des plans {110} suivant une direction
<111>.

Rhodes et col [74] rapportent un deuxiéme type de phase a, notée o, (o primaire) dans les
alliages Ti-14Mo-6Al et Ti-11,6Mo, qui ne posséde pas les relations d’orientation de Burgers. Cette
phase o, est observée aprés un temps de maintien prolongé a des températures comprises entre 400 et
650°C. D’aprés les auteurs, le mécanisme de la formation de cette phase o, est une germination et
croissance par rapport a la phase a, (o secondaire) dite de revenu. L’existence de ces deux phases a a

été également mise en évidence par Hanada et Izumi [75] dans Ti-15Mo-5Zr et Ti-15Mo-5Zr-3Al.

La phase o isothermique (0isom)

La phase o est obtenue par vieillissement d’alliages préalablement refroidis depuis le
domaine B. Lors de maintiens isothermes dans un domaine de température compris entre 200° C et
450°C environ, les phénoménes de diffusion conduisent a des fluctuations locales de composition qui
stabilisent la phase ®ison.-

Contrairement a la phase ®qy, le processus de formation de type germination/croissance entraine
une évolution de la composition de la phase @i Lors de leur formation, les précipités ®isom
s’appauvrissement de maniére continue en soluté, de fagon plus ou moins rapide selon la température de
vieillissement, pour tendre vers une teneur limite [70]. Pour les alliages Ti-Mo cette valeur est de 4,304
at.% de Mo [76]. Ces précipités de quelques dizaines de nanométres entrainent des duretés

exceptionnellement élevées.

La phase 8’

Pour des alliages dont la teneur en éléments bétageénes est trop élevée pour permettre la
formation de phase W €t & une température comprise entre 200°C et 500°C, on peut observer une
décomposition isotherme de la phase B en phase B’ cubique centrée. Ces petits précipités f3° sont

appauvris en éléments bétagénes. Ils constituent les précurseurs de la germination de la phase .

I11-43) Phases induites sous contrainte

Comme I’indique le diagramme pseudo-binaire figure 3.3, les alliages TiP,, , mécaniquement
instables sont également susceptibles de se transformer sous contraintes a froid. Cette transformations
de phases résultant de la décomposition de la phase B, est liée a I’apparition de la phase o; et de la

martensitique a’’ toutes deux induites sous contrainte. La phase o, a été observée dans des macles
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Alliages dy2/doon Mode de déformation
Ti-20V 0,667
Ti-20V-3Sn 0,662 +0.002 maclage
Ti-15Mo-5Zr 0,664 ) £332}<113> pour les phases B,
Ti-11,5Mo0-6Zr-4,55n (Béta II) 0,664
Ti-20V-6Al 0,651
Ti-15Mo-5Zr-3Al 0,658 glissement
Ti-15V-3Cr-3A1-3Sn 0,650 10,003 {112}<111>
Ti-13V-11Cr-3Al1 0,643 pour les phases Byupic
Ti-8Mo-8V-2Fe-3Al 0,649

Tableau 3.4 Mode de déformation principale de quelques alliages de titane 3 [89]
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{332}<113> de I’alliage Ti20V [78]. D’autres part, I’étude du Til0Zr12V a montré que le volume de

phase @, croit de maniére isotherme a température ambiante sous I’effet de contraintes [79].

Dans ce travail nous nous intéresserons plus particuli¢rement a la phase a’’, la phase @, n’ayant

pas été observée dans le Béta III.
La martensite créée sous 1’action d’un champs de contraintes est toujours de structure orthorhombique
«’’[73]. Plus la différence entre la température ambiante et M; est grande, plus la transformation
martensitique nécessite une contrainte élevée. Si la contrainte devient trop importante, il y a compétition
entre la transformation martensitique et la déformation plastique de la phase mére.

On définit une température My au dela de laquelle la transformation martensitique ne peut plus
se produire. La formation de platelets de martensite est donc un moyen supplémentaire de déformation
qui contribue a la déformation totale.

Pionnier et Humbert [80] ont étudié dans un alliage TiBy, les changements de texture des phases
B et o’ du Béta CEZ, aprés déformation 2 froid suivant différents procédés et ont constaté une forte

sélection de variantes.

Le comportement lors du revenu de la phase o’’constitue un aﬁtre aspect intéressant. La
réversion de la martensite o’ en phase B a été étudiée par T. Sugimoto [81], Kollerov {82], Sasano [83],
Ohyama [84]. Dans cette derniére étude, les alliages Tif déformés a froid sont réchauffés trés
rapidement (5°C/s) ou immergés dans un bain de sel jusqu’a des températures maximum de 300°C afin

d’éviter toute formation de phase a.. Cette réversion s’accompagne d’un effet mémoire de forme.

I11-5) Déformation plastique par maclage

Hanada et Izumi [85][86][87][88])[89] ont étudié les alliages Ti-V, Ti-Mo, Ti-Nb binaires
contenant pour certains du zirconium, de I’étain et de I’aluminium. Ces auteurs ont montré que le mode
de déformation principal de I’alliage est 1ié 4 la stabilité de la phase béta. Le maclage type {332}<113>
apparait d’autant plus facilement que la phase béta est instable et que I’on forme de la phase @ lors de
la trempe. Quand la phase béta devient plus stable, le maclage fait place au glissement {112]<111>.

Le changement de mécanisme de déformation, glissement - maclage, s’effectue lorsque le rapport dj),/
doocz, des distances interréticulaire, correspondant aux phases B et @ atteint la valeur 0,660 [88]. Ainsi

deux classes d’alliage Tip se distinguent suivant la stabilité de la phase f comme indiqué tableau 3.4.

Caractéristiques cristallographiques du maclage dans le Béta III

Le maclage, principal mode de déformation observé dans le Béta III est du type {332}<113>.

Ce systéme inhabituel pour les structures cubiques centrées a été observé dans certains alliages B, tels
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Figure 3.11 Caractéristiques du maclage {332}<113>
Figure 3.12 Macle {332}<113> dans le plan (1-10) - les symboles pleins représentent les

atomes dans le plan de projection, les symboles clairs représentent les atomes

situés a 0,707a, au dessus ou en dessous du plan de projection [92]
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que Ti-V et Ti-Mo. Ce systéme est souvent activé lorsque la structure contient la phase @, formée lors
de la trempe mais d’aprés Oka et col.[90][91] sa présence dans les alliages Ti-Mo (9,3% < %Mo < 15%)

ne semble pas obligatoire.

La déformation par maclage entraine un cisaillement du réseau, parallé¢lement au plan de macle
et suivant la direction de maclage (figure 3.11) [92]. Le réseau maclé est symétrique du réseau primitif
par rapport au plan de macle. Le déplacement subi par chaque atome est inférieur 4 une distance inter

atomique. Le réseau maclé se déduit de I’orientation du réseau initial, par symétrie a partir des éléments

K, K2, 1, M2 - Le plan (1 TO);, est perpendiculaire au plan de maclage K;- figure 3.12 ). A un plan de
maclage, ne correspond qu’une seule direction de cisaillement. De ce fait, la multiplicité du systéme de
maclage {332}<113> est de douze. Les angles entre ces plans {332}sont les suivants : 17,3° (2), 50,5°
(1), 65,9° (4), 795(2) °, 82,2° (2).

Contrairement au maclage {112}<111> des autres structures CC ol tous les atomes se placent

correctement lors du cisaillement, le maclage {332}<113> nécessite le réajustement de la moiti¢ des

atomes. Au cours du cisaillement [1 lg]g, les atomes d’un plan de cisaillement (1 1 0)s sur deux de
I’empilement ABAB ne retrouvent pas directement leurs positions propres a la structure cristalline. Le
cisaillement ne suffit pas pour rétablir et respecter la symétrie initiale du cristal. Le cristal diminue
encore son énergie par des réajustements (schufles) qui s’opérent et qui raménent les atomes aux nceuds
du réseau cubique centré maclé. Ce réajustement correspond & un déplacement d’atomes inférieur 4 la
moitié du paramétre de maille cubique suivant la direction 1’2 = [111]macte.

Le maclage et la transformation de phase martensitique mettent en jeu des mécanismes fondés
sur le cisaillement. Le maclage n’entraine aucune modification du groupe d’espace, alors que la

martensite posséde un groupe d’espace différent de celui de la phase mére.

Influence du maclage sur le comportement mécanique

L’amplitude du cisaillement s est proche de 0,373. Il indique la déformation maximale admise
par le matériau lorsque le maclage est le seul mode de déformation. Un matériau se déformant
uniquement au moyen du systéme {332}<113> atteint des déformations maximales d’environ 19%
pour 100% de fraction volumique maclée. Les essais effectués en traction par différents auteurs
montrent que 1’allongement a rupture est nettement supérieur a cette valeur ( 25 & 30% pour I’état
trempé).

Le maclage constitue le mécanisme de déformation principal et il convient d’admettre qu’un

autre mécanisme contribue a accommoder la déformation.
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II1-6) Conditions d’activation de la transformation 3 — a’’ induite sous contrainte

Les différents modes de déformation activés dépendent de la composition chimique de 1’alliage, des

traitements thermiques et des conditions de sollicitation.

IT1-61) Effets des éléments d’addition sur la stabilité et sur le mode de déformation de la
phase béta

La concentration et le type d’élément d’alliage qui contrle la stabilité de la phase béta ont une
influence importante sur le mode de déformation dominant [93][94][95].

L’objectif de cette partie est de clarifier les effets des éléments d’alliages sur la stabilité de la
phase béta, évaluée a partir de sa capacité a se transformer en phases o’’(lors de la déformation) ou @un
(lors de la trempe). Nous nous intéressons tous particulicrement a I’effet de Sn et Zr qui sont les

éléments d’addition du Béta III.

Effets de Sn et Zr sur les phases présentes aprés trempe et déformation a froid

Ishiyama et col.[93][96] ont étudié les effets de ces éléments sur I’alliage binaire Ti-16V, qui
présente des similitudes avec la base Ti-11,5Mo du Béta III ; le vanadium, comme le molybdéne étant
des éléments bétagénes isomorphes. Un pourcentage de 16% de vanadium est nécessaire et suffisant
pour supprimer, lors de la trempe depuis le domaine béta, la formation de martensite et peut étre
comparé aux 11,5% de Mo. Cet alliage, comme le Béta III, est aprés trempe rapide depuis le domaine

béta B cubique centré, constitué essentiellement d’une matrice (3 et d’une phase @, .

L’effet d’un accroissement de Sn (de 0 & 6%) dans le Ti-16V-xSn aprés trempe et laminage a
froid (10%) a été étudié par diffraction RX. La formation de la phase @. lors de la trempe diminue
lorsque le pourcentage de Sn augmente. Au-dela de 4% de Sn, la formation de phase ® ., €st supprimée.
La transformation B — a’’ dans les alliages défdrmés a froid est favorisée lorsque le pourcentage de Sn
augmente. Cependant au-dela de 4%, 1’accroissement de Sn tend a supprimer la transformation p — a.”’.
Les variations de Zr ne semblent pas avoir d’influence sur la présence de @,y et sur la transformation 3
>a’.

La figure 3.13 représente les effets de ’addition de Sn et Zr sur les phases présentes a 1’état trempé
puis déformé a froid [96].
L’étain supprime la transformation B—>®u, . Il est considéré comme un élément faiblement

stabilisant pour la transformation martensitique par rapport aux autres éléments (V, Cr, Mo...).
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Effets de V. Sn et Zr sur le mode de déformation

Le mode de déformation par transformation martensite o’ sous contrainte se produit sous
certaines conditions et notamment lorsque la phase béta est suffisamment stable pour éviter la formation
de phase o,y tout en restant instable pour la transformation martensitique. La croissance de la stabilité

de la phase 3 implique donc un changement des modes de déformation qui peuvent se résumer ainsi :

B + wam — B maclée + @,

Stabilité de B o .
ou B — B + a’’ induite sous contrainte
% éléments
Bgine B — glissement ou maclage {112}<111>

Ohyéma et col.[95] ont montré que le maclage {332} dans le Ti-V se produit pour des compositions
allant de 16 4 22% V. La figure 3.14a schématise I’évolution des températures M;, My et o, en fonction
de la teneur en vanadium (@ : température de début de transformation de la phase @, ). A partir de
16% de vanadium on observe en effet un effondrement de la température M, attribué a la transformation
B — PB+wuy lors de la trempe depuis le domaine béta. Au-dela de 24% de vanadium, le maclage est
remplacé par du glissement. On constate, figure 3.14b, que Sn abaisse w; sans toutefois supprimer
totalement la formation de phase w,y; . La phase béta est cependant moins instable. Dans I’intervalle
2%-8%, Md est légérement supérieure a la température ambiante et la phase béta peut étre déstabilisée

par la contrainte.

Effet de la stabilité de la phase B, sur les propriétés mécaniques en traction

Nous avons vu que le mode de déformation dominant est contr6lé par la stabilité de la phase 3

qui conditionne les possibilités de transformations f—p+a’’ et B> + @un

Hanada et col. [85][86][87] ont montré que dans les alliages de titane B, binaires Ti-V, Ti-Mo,
Ti-Nb, le mode de déformation par maclage type {332}entraine une ductilité élevée et une faible limite
d’élasticité. Les alliages plus fortement chargés en élément bétagéne, donc plus stables, se déformant

par glissement présentent une ductilité plus faible et une limite d’¢élasticité plus élevée.

Ishiyama et col.[61] ont étudié les effets de Sn, Zr, Al sur les propriétés mécaniques en traction
d’alliages Ti-16V-( Zr, Sn, Al) et Ti-7Cr-(Zr, Sn, Al).

La variation de la teneur en Zr dans Ti-16V a peu d’effet sur les propriétés mécaniques alors
que la teneur en Sn modifie de fagon drastique I’allure des courbes (figures 3.15a et 3.15b).

Les alliages contenant 4 3 6% Sn ont une ductilit¢ importante et surtout une faible limite d’élasticité

avec un « palier » lié a la transformation 8 — B+a”.
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Des cycles charge-décharge ont été réalisés sur un alliage Ti-16V-4Sn (composition optimum pour la
transformation martensitique induite sous contrainte). La figure 3.16 illustre I’évolution de la
déformation recouvrable. Celle ci est d’autant plus importante que la déformation imposée est grande.
Les auteurs suggérent qu’au-dela de la limite d’élasticité, le glissement plastique et la transformation

martensitique se produisent simultanément.

II1-62 ) Influence de la température de mise en solution sur la transformation induite

sous contrainte p—a’’

Grosdidier et Philippe [97] ont étudié la formation de martensite a’’ et I’effet superélastique
dans I’alliage de titane Béta CEZ.
Comme dans les autres alliages de titane P, le mécanisme de déformation intervenant dans la
déformation a froid dépend de la stabilité de la phase béta et donc de la température du traitement de
mise en solution.
Une mise en solution dans le domaine a+f suivie d’une trempe favorise peu la formation de martensite

par déstabilisation de la phase B lors de I’application d’une contrainte.

D’aprés Pionnier [80] et Zimmermann [98] des examens en diffraction des RX d’échantillons de

Béta CEZ déformés en traction et comportant une structure mixte n’a pas permis de mettre en évidence
de pics associés a la phase martensitique o”’. Deux raisons peuvent expliquer ce résultat :

- la phase o primaire qui se forme contribue a enrichir en éléments bétagénes la phase béta et

augmente sa stabilité chimique ;

- la taille des domaines béta susceptibles de se transformer est plus faible que celles existant

dans un état monophasé PB. La formation d’une variante de martensite est plus difficile. La

contrainte nécessaire a la transformation martensitique est supérieure a la contrainte seuil de

glissement.

Cet enrichissement de la phase béta en éléments bétagénes lors de la précipitation de la phase o

au cours de traitements isothermes a été observé sur le Béta III par Froes et col.[99].

Cependant, Zimmermann [98] met en évidence un comportement pseudoélastique sur le Béta
CEZ lors d’un essai de traction interrompu & 8% aprés mise en solution & 750°C-1 heure ; soit une
température bien inférieure au transus béta de cet alliage (Tp = 890°C). La phase a’” est soit présente en
trop faible quantité pour étre détectée par RX et/ou la réversibilité de cette phase aprés décharge est

quasi compléte.
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Les travaux de Duerig [100][101] montrent clairement I’influence des conditions de mise en
solution sur le mode de déformation de I’alliage Ti-10V-2Fe-3Al (figure 3.17). Le transus béta de cet
alliage est de 830°C.

Une mise en solution dans le domaine o+ permet d’obtenir une structure biphasée composée
d’une phase o primaire et d’une phase f3. La diminution de la température de mise en solution entraine
une proportion de phase a primaire croissante qui provoque un enrichissement en fer et en vanadium
de la phase béta et augmente donc sa stabilité chimique. La température de transformation martensitique
Ms est alors abaissée et la température Md est proche de la température ambiante. L’alliage se déforme
alors de maniére classique par plasticité.

Une mise en solution dans le domaine 3 suivie d’une trempe conduit & une structure monophasée
béta moins riche en éléments bétagénes et mécaniquement instable (la température Md étant supérieure
i la température ambiante). La courbe de traction 6-€ présente une allure particuliére appelée « double
yielding ».

Elle se caractérise par une faible limite d’élasticité, une portion ou la déformation se produit a
contrainte sensiblement constante, lieu de la transformation B— o’ suivie d’une partie avec une

consolidation importante.

L’influence du temps de maintien dans le domaine béta a également une influence sur
I’importance de la transformation B— a’ et souligne le role joué par la taille de grain sur les
mécanismes de déformation activés. Grosdidier et col. [102] ont réalisé sur le béta CEZ deux
traitements de mise en solution a 920°C pendant 15 et 60 min suivi d’une trempe a I’eau. La taille de
grain obtenue est respectivement de 120um et 220pum. Les courbes de traction o-¢ de la figure 3.18
montrent un « palier » beaucoup plus prononcé pour un maintien de 60 min traduisant une

transformation martensitique induite sous contrainte plus importante.
I11-63) Réle de la phase o, dans I’activation de la transformation f—>o’’

Les études précédentes ont montré les effets d’éléments ternaires sur la stabilité de la phase béta
évaluée par rapport a sa capacité  se transformer en phase ®,, et/ou a’’. La présence de cette phase wan

limiterait les possibilités de transformation B—a.”’.
Deux théories s’opposent :

- Duerig et col. [103] ont suggéré que le déclenchement de la transformation martensitique observé sur
Ti-10V-2Fe-3Al nécessite d’autant plus d’énergie que la fraction volumique de phase w. était
importante dans la matrice béta. L’augmentation de la contrainte nécessaire & la formation de
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martensite (notée triggering stress) observée lors d’essai de traction en dessous de la température
ambiante serait liée 4 la présence plus importante de phase @,

- Flower [79] considére que la phase @, s’oppose aux déplacements des dislocations provoquées par
la déformation et augmente les contraintes internes dans le matériau facilitant ainsi la transformation
martensitique. L’auteur a constaté, dans les alliages Ti-V présentant un pourcentage de vanadium
élevé, que la phase béta était plus stable et qu’il se formait moins de phase gy, .

Cette diminution de la fraction volumique de la phase w,, a pour principal effet d’abaisser la
contrainte de glissement dans la phase béta . L’alliage absorbant plus d’énergie, il est nécessaire

d’appliquer une contrainte supérieure pour déclencher la transformation B—a.’’.

Ohmori et col[104] ont étudié, en 2001, dans un alliage de titane béta métastable (Ti-9,9V-
1,8Fe-3,2Al) le rdle joué par la précipitation de la phase gy, sur la transformation de B—a’’ obtenue
par trempe depuis une température supérieure au transus béta. Pour ces échantillons, la présence d’une
fine dispersion de phase W, (environ 3 nm) est confirmée par MET dans la structure § + o.”’.

Une trempe interrompue entre 600°C et 300°C pendant un temps trés court (30s) puis reprise
jusqu’a température ambiante, permet de favoriser la formation de phase o’’ au détriment de la phase
®@q - Le temps de maintien treés court entre 600°C et 300°C est destiné & résorber la phase @, en

évitant toute autre précipitation par revenu.

En plus de ces paramétres liés aux alliages étudiés, les conditions d’essais mécaniques
(température et vitesse de déformation) influencent I’activation de I’un ou I’autre des mécanismes. Par
exemple, la contrainte seuil d’initiation de la transformation martensitique dans les alliages béta
métastables varie en fonction de la température d’essai. Pour le Ti-10V-2Fe-3Al, Duerig [100] montre

que la contrainte seuil est minimum pour des températures proches de 20°C (figure 3.19)

La transformation martensitique est également défavorisée lors d’essais mécaniques a vitesse
élevée. Pionnier[80], dans le béta CEZ, a montré par diffraction des RX qu’aprés un essai a une vitesse
de traction de 200 mm/s la quantité de phase a’’ induite sous contrainte est largement inférieure a celle

obtenue apres traction a 2 mm/s

III-7) Cristallographie de la transformation f—a”

Cette transformation martensitique sous contrainte a été mise en évidence dans plusieurs
alliages de titane B (Ti-Mo; Ti-V, Ti-Nb). Les premiéres études ont décrit la structure de cette
martensite comme étant hexagonale ou cubique [105]. Les études plus récentes de Duerig et col.
[100][106] ont montré que la martensite a’’induite sous contrainte était orthorhombique.

Pour cette transformation sans diffusion, la relation d’orientation entre les deux réseaux B(CC)
et a’’ orthorhombique est donnée par :
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(110)5//(00 1) et [111 g/ [110],

Ces relations d’orientation peuvent étre déduites en décrivant la maille orthorhombique par son
équivalent dans les réseaux hexagonal et cubique centré représentés figure 3.20a
Cette correspondance entre la maille cubique et la maille orthorhombique ne peut s’établir que si la

déformation est trés faible (figure 3.20b).

Le plan (011) forme le plan de base (002), de la maille orthorhombique. La direction dense [111 Jg est
paralléle a la direction [110],~.
La maille orthorhombique peut étre déduite de la maille cubique apreés :

- une contraction de 7,1% suivant I’axe [100] p parall¢le a la direction [200]
- une dilatation de 7,2% de [01T ]p qui devient la direction [020] o
- une dilatation 1,1% de [011] g qui est parall¢le & [002] .

III-8) Transformations induites sous contrainte dans le Béta ITI et le Ti - (11-14)Mo
I11-81) L’alliage Béta ITI

Le Béta III a été développé puis commercialisé par le Crucible Research Center USA dans les
années 1970 afin de palier les sérieuses déficiences des premiers alliages de titane 3 révélées lors de la

réponse au revenu ou lors de la transformation a chaud [107].

La concentration de 11,5% de Mo permet aprés trempe de retenir & température ambiante la
phase B. L’effet durcissant de I’étain (4,5%) par solution solide, tend & diminuer le domaine de
formation de la phase oméga. Le zirconium permet de limiter les problémes de ségrégation, lors de
I’élaboration, dus & la forte densité et a la température de fusion élevées du molybdéne. Son excellente
aptitude 2 la déformation plastique a froid aprés trempe et les possibilités de durcissement important par

traitement thermique le destinait tout particuliérement a I’industrie aéronautique.

L’alliage Béta III a été relativement peu étudié depuis sa « redécouverte », dans les années 80,
pour I’application orthodontique. On ne trouve pas dans la littérature, d’explication sur I’origine du bas

module de cet alliage ni de description de son comportement pseudoélastique (pseudoélasticité linéaire
du TMA™)

Ce comportement pseudoélastique, comme nous I’avons vu au chapitre II, met en jeu une

transformation de phase martensitique induite sous contrainte. Dans les alliages de titane B, cette phase

41



Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane B métastables

martensitique (notée a’’) est toujours orthorhombique [73]. L’identification de cette phase dans le Béta
III ou dans les alliages proches Ti(11-14)Mo ne fait pas toujours I’objet d’un consensus suivant les
auteurs et la distinction entre macles de déformation et platelets de martensite n’est pas aisée en

miscrocopie optique.

La présence de la phase o, dans la phase béta obtenue aprés trempe a ’eau depuis une
température supérieure au transus béta et mentionnée dans plusieurs études ( malgré la présence d’étain
susceptible de la supprimer)[107][73] vient encore compliquer cette identification. Son role, notamment
sur le systéme de maclage activé ou encore sur le déclenchement de la transformation o’’induite sous

contrainte fait lui aussi I’objet de controverses.

IT1-82) Mécanismes de déformation observés

L’alliage Béta III est souvent assimilé a I’alliage binaire Ti-(11-12)Mo. Pour cette raison nos

évoquerons également cet alliage afin de compléter les informations sur ce sujet.

Blakburn et Feeney (1971)[32] ont étudié la microstructure du Béta III, maintenue a 840°C (transus

760°C) puis trempée a I’eau ou dans de I’hélium liquide. Ces traitements permettent de retenir a

température ambiante une structure monophasée béta cubique centrée. Lors de la déformation plastique,

des macles ayant I’aspect de platelets de martensite se forment. La morphologie de ces macles est
fonction de la quantité de déformation :

- Au-dela de 2% de déformation les platelets s’élargissent sous forme lenticulaire et présentent parfois
un maclage secondaire. La fraction volumique de platelets augmente avec la déformation (environ
5% pour 2% de déformation et 55% pour 22% de déformation en traction). L’analyse en diffraction
X révele la présence d’une phase  hexagonale.

- De 2% a 15% aucune autre phase n’est détectée mais la réflexion de la phase @ décroit en intensité.

- Pour des taux de déformation supérieurs (22% d’élongation), une petite quantité de phase
orthorhombique est détectée avec les paramétres de maille suivant a =0,312nm — b = 0,486 nm — ¢ =

0,47 1nm.

La transformation induite sous contrainte dans le Béta III est examinée au MET. 11 se produit lors de
la décharge une transformation réversible sous la forme d’un « démaclage » partiel :

- Les platelets formés a faible déformation sont en fait des macles mécaniques et ’absence de
martensite est confirmée. La zone concernée par la relaxation de la macle ainsi que la macle présente
une haute densité de dislocations.

- Pour des taux de déformation plus importants, la macle s’épaissit et un deuxiéme systéme est activé.

- Pour des taux de déformation compris entre 15 et 20% la complexité de la microstructure augmente

et plusieurs systémes de maclage internes sont observés.
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Le maclage de type (332)<113> a été identifié sur des échantillons déformés de 2 & 5% . Il s’agit du
méme systéme activé que dans le Ti-11,5Mo [108]. D’aprés les auteurs, il existe par contre une
différence des systémes de maclage secondaires observés dans ces premiéres macles. Dans le Béta III, le
systéme secondaire est le méme que le systéme primaire alors que dans Ti-11Mo le systéme observé est

du type (112)<111>.

Cependant Oka et col.[90] dans Ti-11Mo n’observent pas de différence dans les systémes de

maclage activés des macles primaires et secondaires qui sont identiques au Béta III.

Roberson et Adair [109] ont étudié les effets d’une déformation a froid sur le Béta III, suivie
d’un traitement thermique a 482°C pendant 8 heures. Aprés déformation, les auteurs observent
essentiellement des macles similaires & celles observées par Blackburn. La martensite a’’ présente en
faible quantité est identifiée en MET sur la base d’une extrapolation des paramétres de maille indiqués

par Bagaryatskiy (a=0,301nm ; b = 0,482 nm ; ¢ = 0,454 nm).

Roberson et col[110] réalisent une étude sur les transformations induites sous contrainte dans un
monocristal de Béta III. Ils confirment la présence de phase orthorhombique a partir d’un cliché de

diffraction obtenu sur un échantillon déformé en compression de 5%

Les résultats en MET obtenus par Hida et col.[111] sur des monocristaux de Ti-14Mo trempés

puis déformés en traction jusqu’a rupture montrent la présence de phase @, et o.”’.

Yelkina et col.[108] ont observé en MET la microstructure du Ti-11,5Mo (0,14%0,) trempé et
déformé. La phase o, est présente aprés la trempe. Cette phase est également présente a 1’état déformé,
a la fois dans les macles et dans la matrice B. Une faible quantité de phase martensitique

orthorhombique est mise en évidence a tous les stades de la déformation.

Oka et col.[90][91] ont mis en évidence la présence d’un phase orthorhombique a’’ en
diffraction des RX dans Ti-11Mo contrairement aux alliages Ti-(13-15)Mo ou seul le maclage est

observé.

Une étude récente de Takemoto et col.[112] en 1996 sur les mécanismes de formation du
maclage {332}<113> dans le Ti-14Mo, réalisée en microscopie €lectronique 4a haute résolution a
permis de mettre en évidence une structure martensite o’” réversible & I’interface macle — matrice. La
formation de cette structure martensitique est explicable par un mouvement particulier des atomes du

plan d’accolement {332}suivant une direction <113> comme indiqué figure 3.21

Enfin, Rack et col.[113] ont étudié la stabilité du Béta III trempé depuis le domaine béta et

déformé en traction. Les diffractogrammes réalisés sur les échantillons trempés révelent la présence de
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phase @, Une déformation par laminage de 50% réalisée a 25°C et —195°C ne permet pas de mettre en
évidence une transformation de phase martensitique induite sous contrainte. On note cependant un

élargissement important des pics de la phase 3 pouvant masquer la présence d’une seconde phase.

II1-9) Conclusion

Les principaux enseignements de cette étude bibliographique des alliages de titane B, pour la
suite de notre étude peuvent se résumer ainsi : le comportement pseudoélastique est di & la formation
puis la réversion de la transformation a’’<>B. II' faut donc chercher a promouvoir ce type de
transformation lorsque 1’on souhaite abaisser le module d’élasticité apparent et augmenter la

déformation recouvrable du matériau sachant que :

® la température de trempe a une influence importante sur la transformation B—a’’. Une
température située au dessus du transus béta avec un temps de maintien prolongé permettant de

faire grossir le grain béta favorise cette transformation.

® la présence importante de phase w., obtenue aprés trempe semble inhiber les possibilités de

transformation martensitique.

® une série de cycles charge - décharge en traction est susceptible d’optimiser le comportement
pseudoélastique. Les mouvements des variants de martensite orientés, piégés par les

déformations plastiques successives contribuent a la déformation recouvrable du matériau.

® le Béta III utilisé dans les applications orthodontiques sous sa désignation commerciale TMA™
posséde de par sa composition chimique un module d’élasticité parmi les plus bas des alliages
de titane béta commerciaux et constitue de ce fait un choix judicieux pour une optimisation des
propriétés élastiques.

® larelation entre la présence de la phase o’ en faible quantité, détectée par certains auteurs, et

les propriétés pseudoélastiques du Béta III sous forme de fils orthodontiques n’ont pas fait

’objet & notre connaissance d’études approfondies.
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IV) OPTIMISATION DE LA PSEUDOELASTICITE DU BETA III - ANALYSE DES
RESULTATS

Avant d’étudier I’influence de la microstructure sur le comportement pseudoélastique, nous
comparerons les fils de Béta III actuellement disponibles sur le marché. La composition chimique étant
fixée, nous agirons sur la présence des phases, la prédéformation plastique, la taille de grain et la

température de mise en solution.

IV — 1) COMPARAISON DES CARACTERISTIQUES DES FILS EN BETA III DISPONIBLES
SUR LE MARCHE

IV -11) Objectifs

IV -12) Méthodes expérimentales
IV-121) Mesures du module d’élasticité E
IV-122) Test de flexion trois points

IV -13) Caractéristiques mécaniques comparées

IV -14) Composition chimique des différents fils.

IV -15) Identification des phases par diffraction X

IV -16) Texture cristallographique des phases 8 et o’’ d’un fil tréfilé
IV-161) Conditions de mesures des figures de pdles expérimentales
IV-162) Figure de poles expérimentales et recalculées de la phase B, figure de pdles

expérimentales de la phase a’’

IV-163) Analyse qualitative de la sélection des variantes dans la transformation -a.”’

IV -17) Conclusions
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IV — 1) COMPARAISON DES CARACTERISTIQUES DES FILS EN BETA Il
DISPONIBLES SUR LE MARCHE

IV-11) Objectifs

L’alliage de titane Béta III retenu pour notre étude a fait I’objet d’un brevet déposé par Burstone
et Goldberg en mars 1979 dans le cadre d’applications orthodontiques. Les résultats obtenus par ces

auteurs [3][9] [22] ont été discutés dans le chapitre II.

Depuis mars 99, date ol I’invention entre dans le domaine public, plusieurs fournisseurs proposent des
produits sous différentes appellations ayant une composition nominale correspondant a I’alliage Béta
II1. S’il existe un certain nombre d’études comparatives portant sur les propriétés des différents familles

d’alliages utilisés en orthodontie ou encore sur les différents alliages en NiTi, il n’existe pas d’études

équivalentes pour cet alliage de titane .

L’utilisation clinique des fils en Béta III provenant de différents fournisseurs a montré des différences
de comportement élastique et plastique [153] difficiles & quantifier dans un cabinet orthodontique. De
plus il n’existe pas d’information  la disposition des orthodontistes permettant de sélectionner un de ces

produits plut6t qu’un autre.

Le but de cette étude préliminaire consiste & caractériser le comportement mécanique de ces fils lors
d’essais de traction et de flexion afin de disposer de données de référence pour la suite de notre étude.
Les fils sont obtenus par tréfilage mais nous n’avons aucune information sur le taux de réduction et les
éventuels traitements thermiques réalisés en cour de tréfilage ou aprés mise en forme ; ces informations
relevant du secret de fabrication.

L’étude comparative de ces différents fils, volontairement limitée a la section la plus importante, portera
sur les propriétés mécaniques (module d’élasticité et module apparents en charge, ductilité, limite

d’élasticité, déformation recouvrable) ainsi que sur la composition chimique et les phases présentes.

IV-12) Méthodes expérimentales

IV-121) Mesures du module d’élasticité E

Deux méthodes de mesure du module d’élasticité ont été testées et comparées :
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Mesures issues de la courbe de traction o-€.

Il n’existe pas de norme décrivant la détermination du module d’¢élasticité E. Les procédures de
détermination de la limite d’élasticité & 0,2% de déformation proposée par la norme EN10002-1
contournent le probléme dans la mesure ot I’on suppose un comportement linéaire du matériau dans le
domaine élastique. Dans ce cas, le module E est défini, par convention, comme la tangente a 1’origine de
la courbe.

Lorsque le comportement n’est pas linéaire, on adoptera la méme convention afin de comparer nos
valeurs a celles de la littérature. Nous proposons également de caractériser le comportement en décharge

par le module sécant, plus représentatif pour les applications orthodontiques (figure 41.1).

Méthode de mesure dynamique de E (mesures des fréquences propres du matériau fondées sur la théorie

des poutres en flexion pure)

La détermination de E se heurte au fait que dans le domaine des déformations recouvrables, la
relation contrainte - déformation n’est pas linéaire et conduit a adopter conventionnellement un module
apparent d’élasticité tangent ou sécant. Nous avons voulu comparer les résultats obtenus (notamment le
module tangent a 1’origine de la courbe en charge) avec une méthode dynamique permettant une

détermination du module d’élasticité plus proche des propriétés intrinséques du matériau.

La méthode consiste & mesurer les fréquences propres de vibration d’une poutre en flexion pure
en adoptant les conditions limites "encastrée — libre". La mesure des fréquences correspondant aux trois
premiers modes permet de remonter au module d’¢lasticité. Le dispositif expérimental est schématisé

figure 41.2 et son développement théorique présenté en annexe 1.

IV-122) Test de flexion 3 points

Insuffisance des paramétres classiques

La courbe o = f (€) obtenue en traction permet d’obtenir des caractéristiques de I’alliage pour
une sollicitation simple et uniforme. Nous avons vu au chapitre II qu’un dispositif orthodontique
combine souvent flexion et torsion et n’est pratiquement jamais sollicité en traction pure.

En flexion, I’absence de glissement dans les brackets modifie les forces développées. La figure
41.3 indique pour une poutre en flexion, les forces nécessaires pour produire un déplacement «d»
donné. La force appliquée au fil glissant (figure 41.3b) est 4 fois plus faible que la force qui produit le
méme déplacement « d », pour un fil encastré a ses extrémités (figure 41.3c).

A défaut de pouvoir tester les fils suivant une sollicitation complexe correspondant aux situations

cliniques réelles, nous avons réalisé des essais de flexion trois points, I’un des tests employés pour
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Figure 41.4 Montage de flexion 3 points

Désignation commerciale Fournisseur Repére

BETA PLUS Ortho Plus A

RESOLVE BETA TITANIUM Gac international,Inc,Commack,N.Y. A

TMA Ormco Corporation,Glendora,Calif. Aa

BETATITANIUM Ortho Force A4

BETA FLEX RMO(Rocky Mountain Orthodontics, Denver Colo.) B

BETATITAN Dentaurum France C

Tableau 41.1 Fournisseurs des fils en Béta III
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caractériser en flexion le comportement des fils orthodontiques. On trouve également d’autres types de
test : encastrement[11][12], flexion cinq points[28], sur mandrin[31], ce qui rend difficile la

comparaison des résultats.

Méthode expérimentale

Le principe de I’essai est illustré sur la figure 41.4. On exerce un effort sur le fil en appui dans
deux « brackets » dont I’écartement est réglable (18 3 30mm). La flexion du fil est obtenue en effectuant
un déplacement vertical de la table a ’aide d’une vis micrométrique. On reléve I’effort sur le capteur de
force correspondant aux différents déplacements (mesures discontinues)

Pour éviter des problémes de reproductibilité liés aux frottements de la liaison avec les brackets,
les fil ne sont pas ligaturés. En effet, le coefficient de friction du fil est susceptible de modifier la
réponse lors du test de flexion. Un coefficient de friction élevé a une influence sur la forme de
I’hystérésis de la courbe charge - décharge et contribue a I’observation d’un comportement super-
élastique de certains alliages [114].

Les essais ont été réalisés au laboratoire ATEST de FORBACH spécialisé dans 1’étalonnage des
appareils de contrdle qui a mis a notre disposition une chaine de mesure dans un local climatisé a 20°C.
Le capteur de force est prévu pour une force maximale de SON avec une précision garantie de 0,1% sur
’étendue de la mesure. Il est relié & un compensateur numérique congus pour des mesures de hautes
précisions a partir de capteurs a jauge d’extensométrie. Le contrdle du déplacement est assuré par un
comparateur de précision 1pm. A partir de la courbe représentant la force en fonction du déplacement,
deux caractéristiques sont relevées : le module sécant en décharge et la déformation recouvrable pour

une déformation imposée.

IV-13) Caractéristiques mécaniques comparées

Les fils de Béta III de section 0,43x0,63 proviennent de 6 fournisseurs différents (tableau 41.1)

Essais de traction

Les essais de traction sont réalisés sur une machine de traction ZWICK pilotée par le logiciel
Testxpert. L’allongement est mesuré par un extensométre de longueur initiale 20 mm. La vitesse de
déplacement de la traverse est de Smm/min et la longueur du fil de160mm environ. La vitesse moyenne
de déformation est & =4.107s™"

Des cycles charge-décharge sont effectués afin de caractériser la déformation recouvrable en
imposant une déformation de 2%, 3%... jusqu’a rupture. Trois essais ont été réalisés pour chacun des 6

lots.

48



Groupe A

o (MPa) o (MPa)
1400 1400
1200 | A1 1200 ] A7
1000 - 1000
800 - 800 -
600 - 600 -
400 - 400 -
e e(%) | 2% £ (%)
0 0 : :
0 1 2 3 4 5 0 1 2 3 4
o (MPa) o (MPa)
1400 1400
Ax Aa
1200 - 1200
1000 - 1000 -
800 - 800 -
600 1 600 -
400 - 400 |
200 | € (%) 200 & (%)
o 1 2 s 4 s ° ——————
0 1 2 3 4
Groupe B Groupe C
g (MPa) o (M.Pa)
1400 1400
1200 - 1200
1000 - 1000 -
800 - 800 -
600 - 600
400 - 400 A
200 - 200 € (%)
0 0 . ; .
0 1 2 3 4 5 0 1 2 3 4
Figure 41.5 Courbes contrainte — déformation des fils de section 0,43 x 0,63 provenant des

différents fournisseurs
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Trois allures de courbe différentes peuvent étre distinguées (figure 41.5)

Un premier groupe de fils repérés « Ay, Az, A3, Ay » et caractérisé par :

- une absence de proportionnalité entre contrainte et déformation.

- une déformation résiduelle nulle pour un premier cycle charge —décharge pour une déformation
imposée de 2% ;

- une déformation résiduelle comprise entre 0,15 et 0,3% pour une déformation imposée de 3% ;

- une hystérésis marquée.

Un deuxiéme groupe limité a un seul fil repéré « B » caractérisé par :

- un premier cycle de déformation identique au premier groupe ;

- une déformation résiduelle plus importante au-dela de 2% de déformation imposée ;

- une hystérésis plus faible.

Un troisiéme groupe également limité a un seul fil repéré « C » pour lequel on constate :

- un comportement élastique linéaire classique avec une limite d’élasticité bien marquée et
significativement plus élevée que les autres

- une déformation résiduelle dés le premier cycle de déformation

- une absence totale d’hystérésis

La limite d’élasticité, la contrainte maximum et I’allongement & rupture des différents fils sont

regroupés dans le tableau 41.2

Repére ¢ 0.2% cmax. A%
Ay 905 £31 1347 £19 3,9 £0,27
Ay 873 £27 1340 +24 4,4 10,34
A; 951 +24 1391 27 4,5 +0,30
Ay 853 121 1339 £31 3,8+0,23
B 965 129 1184 £33 4 +0,21
C 1147 £15 1263 21 3 0,17

Tableau 41.2 Caractéristiques mécaniques en traction - Moyenne de 3 essais (Intervalle de

confiance pour une probabilité de 90% )- Section du fil 0,43x0,63

La déformation recouvrable en fonction de la déformation imposée pour chaque cycle permet de
retrouver les trois groupes (figure 41.6). Pour les fils du groupe A, la déformation recouvrable

augmente de fagon significative avec la déformation imposée.

Le module apparent sécant en décharge diminue fortement lorsque la déformation imposée
augmente figure 41.7. Pour le fil A, le module sécant passe de 48GPa a 42 puis 36 GPa respectivement

pour 2%, 3%, 4% de déformation imposée.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Béta III- Analyse des résultats

Les mesures du module d’élasticité obtenues avec les deux méthodes sont regroupées dans le

tableau 41.3 et la figure 41.8. Les modules E sont différents d’un groupe a I’autre.
Le fil du groupe C présente un module plus élevé (69GPa) par rapport aux fils du groupe A (55 a 60
GPa).

Les valeurs obtenues pour le fil du groupe B semblent légérement plus élevées que celles du
groupe A compte tenu de la dispersion sur la valeur moyenne.

On constate que les mesures de E obtenues a partir de la courbe conventionnelle de traction
(tangente au début de la courbe de charge) sont toujours plus faibles que celles obtenues par la méthode
dynamique.

Ce résultat peut s’expliquer par le fait que I’amplitude de déformation mise en jeu dans la
méthode dynamique est plus faible que celle retenue sur la courbe de traction. Pour le fil C, la différence
entre les deux méthodes est négligeable car le comportement élastique linéaire est bien représenté par sa
tangente.

Les écarts enregistrés entre les différents fils, quelle que soit la méthode de mesure, sont

sensiblement identiques.

Repére Sollicitation/ E Emoy E 6 0,2% /Ey)
moment I vibration vibration traction x107?
L 63,1£1,8
Ay 62,7 60,6+2 15
H 62,4+0,58
L 59,6+1,27
A; 60,4 56,4+1,6 15,5
H 61,31,65
L 61,1£1,17
As 60 55+1,4 17,3
H 58,7+1,08
M L 59,5£1,06 0 o .
) H 59,742,08 ’ £
L 65,4+1,25
B 66,3 62,7432 15,4
H 67,2+1,09
L 66,8+1,27
c 68,3 69+1,8 16,6
H 69,8+1,02

Tableau 41.3 Module d’élasticité E mesuré sur la courbe de traction et par la méthode dynamique (H :
sollicitation suivant I’épaisseur 0,43 ; L : sollicitation suivant la largeur 0,63) - Rapport

00,2%/Elg

La précision sur la mesure du module d’¢élasticité est estimée a +3 GPa (environ 5% d’erreur) pour la

méthode dynamique. Sur la courbe de traction on obtient une précision équivalente.
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Figure 41.9 Figures de poles (110) “pseudonormalisée” a) fil a plat b) fil sur champs
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Béta III- Analyse des résultats

Le rapport oy/E, souvent évoqué par Golberg et col.[3] et Shastry et col.[26] pour caractériser le
comportement des fils orthodontiques, qui représente une déformation élastique est également indiqué
tableau 41.3. Pour ces auteurs, il est souhaitable que ce rapport soit maximum.

Nos résultats montrent que ce rapport évolue peu d’un fil a I’autre et ne constitue pas un critére de choix

pour définir parmi ces fils celui qui a le meilleur comportement.

Remarque sur les mesures du module E dans la méthode dynamique

Pour les échantillons rectangulaires, le module E varie en fonction du moment d’inertie (une
sollicitation suivant le moment d’inertie le plus faible donne un module d’élasticité supérieur d’environ
142 Gpa).

Cette variation étant inférieure a la précision de la mesure, nous avons voulu vérifier si elle était
significative. Deux séries de sept mesures sont réalisées suivant les deux moments d’inertie. Aprés avoir
contrdlé par un test de Snedecor que les variances des deux séries étaient identiques nous avons vérifié
par un test de Student que les deux moyennes correspondantes étaient issues de deux populations
différentes (risque accepté 5%). Par conséquent, la variation de E observée est bien significative. Elle
est trés probablement due 4 un effet de texture . En effet, dans la plus faible dimension (0,43), la texture
(voir figures de pdles figure 41.9a et b) est plus marquée et s’explique par le procédé de tréfilage.

Nous constatons également des variations du module E pour différentes sections de fils
(tableau 41.4). Ces variations, observées également par Kusy [24] peuvent étre attribuées a un effet de

texture résultant de I’hétérogénéité de la déformation et du mode (ou taux) de déformation.

Tableau 41.4

Section (mm) E méthode dynamique
Fournisseurs
IxL (GPa)
Aq 0,397x0,549 62,5+1,7
A; 0,399x0,549 64,7422
As 0,414x0,552 62114
Ay 0,402x0,554 61,242
¢ 0,441 63,7+1,6
B 0,384x0,530 64,112
C ¢ 0,457 67,6+1,3

Influence de la section sur le module d’élasticité mesurée par la méthode

dynamique (intervalle de confiance & 90% déterminé avec 3 essais)-Sollicitation

suivant .
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Béta III- Analyse des résultats

Essais de flexion 3 points

La figure 41.10 représente les résultats obtenus avec une section de 0,43x0,63 (identique a celle
utilisée en traction). La caractérisation en flexion de ces différents fils permet de regrouper les fils de la
méme maniére qu’en traction.

On observe une différence significative entre les fils du groupe A ( un représentant ) et du groupe C
pour la déformation recouvrable et le module d’élasticité sécant a la courbe de décharge. Les résultats

sont rassemblés dans le tableau 41.5.

Fournisseurs Déformation recouvrée pour 2% E sécant en E‘en décharge (GPa)
de déformation imposée (%) décharge (GPa) D’aprés Kusy
A; 2 62,1 60,7
B 1,8 67,3 -
C 1,6 82,1 -
Tableau 41.5 Caractéristiques en flexion des fils (HxL = 0,43x0,63) sollicités suivant L

Nos valeurs pour le module sécant en décharge obtenues sur le fii TMA™ (ORMCO) du
groupe A sont proches de celles trouvées par Kusy et col.[24] qui utilisent aussi des fils TMA™ de

section identique.

Influence de 1’écrouissage initial (par tréfilage ou laminage) sur les caractéristiques en traction

Shastry et col. [26] ont étudié I'influence des paramétres de tréfilage sur les propriétés
élastiques et plastiques du Béta III. L’alliage est livré sous forme de fil d’un diamétre de 4,87mm, &
Iétat étiré (30%). Il est préalablement trempé & ’eau (aprés un maintien & 760°C pendant 10 min) de
maniére a retenir la phase béta 3 température ambiante. Les fils traités sont ensuite déformés a froid par
tréfilage avec une réduction de la section de 10% a 99% par passe de 5% environ.

La figure 41.11 indique les variations de G, o2% , E, €t Omax €n fonction du taux de réduction de la

section.

L’accroissement de la déformation totale a froid entraine une augmentation de la limite
d’élasticité et de la résistance maximum. La limite d’élasticité passe de 723 MPa environ (pour
I’échantillon trempé) 4 1067 MPa pour une réduction de 99% dans le méme temps, la résistance a la
rupture passe de 960MPa a 1515 MPa.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Béta III- Analyse des résultats

L’influence de la réduction de section sur I’accroissement du module est relativement faible
puisque que l’on passe de 55GPa a 62 GPa soit environ 13% d’augmentation avec un nette

augmentation a partir de 80% de réduction.

Les auteurs ont montré également que la ductilité chute lorsque I’écrouissage initial augmente. Elle
passe de 4,5% d’allongement a rupture pour 1’état trempé ( ce qui parait trés faible) 4 2% pour une
réduction de section de 99%. Cette faible ductilité, comparativement a celle que nous avons obtenue,
peut s’expliquer par les conditions de traitement thermique choisis. Cette hypothése sera vérifiée au
chapitre IV-51.

Rapport 6029/ E

L’amélioration des propriétés élastiques liées au tréfilage est évaluée a partir du rapport ce o2y /
E déja évoqué. Selon les auteurs, ce rapport est représentatif de la possibilité d’activation maximale sans

provoquer de déformation permanente.

La figure 41.12 représente respectivement 1’évolution de ce rapport en fonction du taux de
réduction par tréfilage. Il varie de 1,3x10” pour I’état trempé a 1,7x10° pour 99% de réduction soit un
accroissement de 25% environ. L’accroissement du module E consécutif au tréfilage augmente
proportionnellement moins vite que la limite d’élasticité.

Nous avons rapporté la valeur obtenue sur un fil tréfilé (ORMCO 0,43x0,63). Elle confirme

1’état fortement écroui des fils mis a la disposition des orthodontistes.

La pseudoélasticité non linéaire observée sur le Béta III & I’état tréfilé au cours d’un essai de
traction n’a pas, a notre connaissance fait 1’objet d’explication. Ce comportement en traction est

cependant proche celui de I’alliage NiTi écroui.[23] (voir figure 2.7)

Le mécanisme de déformation de cet alliage n’a pas été complétement expliqué [d’aprés Duerig
68]. Il semble que la transformation induite sous contrainte observée dans un matériau superélastique
conventionnel ne soit pas ici le facteur essentiel pour expliquer le comportement en traction. La matrice
austénitique préalablement écrouie par laminage & froid est partiellement ou totalement composée de
martensite. Les possibilités de transformation sous contrainte lors de I’essai de traction, en présence
d’un écrouissage important, sont donc réduites. Les auteurs n’apportent pas d’explication quant aux
mécanismes de déformation mis en jeu et constatent que la déformation initiale par laminage (entre 12
et 40%) n’a pas d’influence sur la déformation recouvrée mais contribue & augmenter le module

d’élasticité apparent.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Béta ITI- Analyse des résultats

IV-14) Composition chimique des différents fils.

L’analyse chimique de ces différents fils a été réalisée par CEZUS et inclut le dosage des
éléments interstitiels, Oxygéne, Azote, Hydrogéne, Carbone. Les éléments métalliques sont analysés par
ICP-OES (spectrométre d’émission plasma a couplage inductif). Le carbone et I’oxygéne sont analysés
par fusion et détection infrarouge, 1’azote et 1’hydrogéne par fusion et conductimétrie selon une
procédure interne a la société.

Les résultats sont rassemblés dans le tableau 41.6. La précision du dosage de chaque élément

correspond a I’intervalle de confiance équivalent & deux fois I’écart type de référence.

Fils % masse % ppm

Mo Zr Sn C H L9) N

+ 2écarts-type 0,3 0,12 0,11 24 17 29 12
A 12,2 5,57 4,5 251 118 1050 63

A, 12,16 5,84 4,5 151 109 1120 83

A; 11,74 5,92 4,51 186 138 1180 44

Ay 11,92 6,02 4,51 180 119 1140 74

B 13,16 5,55 4,86 208 136 1380 50

C 12,15 5,77 4,63 127 97 980 53

Béta II1 10-13 4,5-7,5 13,75-525| <1000 <150 <1800 <500
Tableau 41.6 Analyses chimiques réalisée par CEZUS des fils (23 comparer avec la

composition nominale du Béta ITI [d’aprés Goodfelow])

La figure 41.13 (a) représente I’influence du pourcentage de Mo, élément stabilisateur de la phase béta,
sur le module E et la figure (b) le pourcentage d’éléments interstitiels cumulés sur le module

d’élasticité E.

Compte tenu des faibles écarts de composition enregistrés d’un fil a I’autre, il semble difficile
d’expliquer les différences de comportement mécanique observées par les variations de composition
chimique.

On peut noter toutefois que le fil C qui totalise le taux d’éléments interstitiels le plus faible est
aussi celui qui a le comportement élastique le moins intéressant et que les fils du groupe A, présentant
des caractéristiques identiques, sont bien regroupés.

Kolerov[82] a montré sur certains alliages Tif3 que le pourcentage d’hydrogéne croissant (dont la
solubilité est importante dans la phase béta) favorise la formation de a’’ tout en augmentant la
déformation recouvrable.

PATTON [115], sur le Ti-18Mo montre que la limite élastique et le module d’Young diminuent
lorsque le taux d’hydrogéne augmente. Costa [116] indique que I’accroissement d’hydrogéne augmente
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Béta III- Analyse des résultats

la contrainte nécessaire a I’initiation de la transformation f—a’’dans Ti-10V-2Fe-3Al. Ces résultats
contradictoires, concernent des variations de composition en hydrogéne beaucoup plus importantes que

~ celles observées sur les différents lots de fils.

IV-15) Identification des phases par diffraction X

Nous avons réalisé une analyse par diffraction des rayons X de fils appartenant au groupe A (A;) et
C dans le but de détecter les phases présentes apres tréfilage.
Les fils sont placés cote a cdte pour former une surface d’environ 2 cm?. Les diffractogrammes 6-26
sont réalisés avec une anode de Cuivre (diamétre du collimateur : Imm, I = 30mA, U = 40KV). Afin de
limiter le rayonnement de fluorescence, nous avons utilisé un monochromateur plan arriére.

Les résultats sont indiqués figure 41.14a et b.

1) Pour le fil C figure 41.14a, seuls les pics correspondants a la phase béta sont visibles. Cependant ce
type d’analyse ne permet pas de déceler les phases dont la fraction volumique est inférieure & quelques

pour cents.

2) Le diffractogramme associé au fil A, figure 41.14b courbe 1 présente pour cet état tréfilé, en plus
des pics de la phase béta, deux pics qui peuvent étre attribués a la martensite orthorhombiqﬁe o’ et
correspondant aux plans (110), et (022) o. Le pic (110),~ pourrait étre attribué également au plan
(100) de la phase hexagonale o (suite & une température de mise en solution en dessous du transus béta
ou d’un traitement de revenu propre au process d’obtention des fils). En revanche le pic (022) ne peut
étre attribué qu’a la phase a’’ (voir tableau 41.7 ). La martensite orthorhombique o.’” se caractérise par
cinq /pics au lieu de trois pour la phase o, pour un angle 20 entre 33 et 45° (figure 41.15). L’absence de
certains pics est due a une orientation cristallographique préférentielle provoquée par le tréfilage.

Afin de compléter I’information sur la présence de la phase a’’ dans le fil A,, nous avons réalisé
un diagramme 0-20 sur un échantillon présentant les fils en bout, serrés en paquet courbe (2) figure

41.14b.

Le pic supplémentaire (021) permet d’identifier avec certitude la symétrie orthorhombique de la
phase o’ induite sous contrainte. En effet, la structure hexagonale de la phase a se différentie par le
dédoublement de certaines raies. Les pics (10.0) et (10.1) de la phase hexagonale se décomposent
respectivement en (110)-(020) et (111)-(021) pour la structure orthorhombique.

Ce résultat semble montrer un effet d’orientation important associé a la formation de la

martensitique induite sous contrainte.
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Phase —BétaIll -a=3.28 A
Plans (hk1) D(hk1) Angles de diffraction ACu Intensité
110 2,32 38,75 100
200 1,64 55,95 14
211 1,34 70,14 23,8
220 1,16 83,12 6,7
310 1,04 95,76 8,9
222 0,95 108,69 2,5
321 0,88 122,71 14,7

Phase a’’ — Béta III et Ti-Mo
uteurs/alliage Nos valeurs Robertson[105] Blacburn[32] Oka[87]
Plans (hk Béta III Béta I1I Béta III Ti-11Mo
110 ] 35,23 35,12 34,12 34,61
020 36,34 37,28 36,96 36,65
002 39,58 39,67 38,18 38,70
111 40,58 _ 40,5 39,25 39,81
021 41,57 4243 41,79 41,63
112 54,02 54,01 52,13 52,88
022 54,82 55,57 54,19 54,35
200 62,49 61,57 : 59,18 60,68
130 64,67 65,84 64,79 64,68
Tableau 41.7 Angles de diffraction des principaux plans réticulaires des phases 3 et &’’ pour
le rayonnement Ka Cu
Intensité (%) LLI
(40.44.100.0)
100
90
:g : Phase o’ (a = 0,301nm ; b= 0,491nm ; ¢ = 0,460nm)
60 002 02.1
S TR ren
0 1.0, 112
20 135200 (53.64)
02.0 022
20 7 (36.57 : (54.63)
10 : j\ JL/\ 2 9 (0)
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Figure 41.15

Diffractogramme simulé des phases a’’ et a




Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Béta III- Analyse des résultats

Déformation par laminage
L’identification sans ambiguité de cette phase orthorhombique a’’ est nécessaire pour

comprendre le comportement du matériau et tenter de donner une explication quant au bas module et

quant a I’effet pseudo élastique de 1’alliage a 1’état fortement écroui.

Afin de mettre en évidence d’autres pics de cette phase induite sous contrainte, nous avons étudié un
autre mode de déformation : le laminage.

Pionnier [80] a montré sur le béta CEZ que ce mode de déformation permettait d’obtenir une
quantité de phase martensitique induite sous contrainte beaucoup plus importante que celle obtenues par
traction jusqu’a rupture (ou seuls 2 pics de faible intensité sont relevés).

Les fils sont préalablement placés sous un vide primaire (environ 2x10"mbar) dans une
ampoule de quartz (contenant également des copeaux de zirconium afin de piéger 1’oxygéne résiduel) et
chauffés a 800°C, au-dessus du transus béta, pendant une heure puis refroidis brutalement a ’eau en
brisant I’ampoule. Aprés trempe, seule la phase béta est présente avec les principaux pics

(110)(200)(211)(220).

On réalise ensuite un laminage jusqu’a 20% de réduction en épaisseur. Les fils, placés cote a
cOte, sont polis au papier 4000 afin de supprimer les aspérités et toute trace d’oxydation éventuelle.
La déformation a froid par laminage engendre la formation d’une faible quantité de martensite. On peut
en effet observer 3 pics attribuables a la phase orthorhombique o’ ; les pics (110)a’’; (022)a’’ ;
(130)a’’ courbe (3).

La présence du pic (110) o’’ obtenue sur cet échantillon permet de lever I’ambiguité qui existait
sur son identification & 1’état tréfilé et son éventuel attribution au plan (10.0)a. En effet aprés trempe a
I’eau depuis 800°C, I’alliage est monophasé béta et seule la phase a’’ est susceptible de se former sous

contrainte.

Le diffractogramme obtenu aprés laminage est différent de ceux obtenus par Rack [113] sur des
toles de Béta III trempées depuis le domaine béta ( taille de grain 120 et 530 pm) puis laminées de 50%.
Dans I’étude de Rack, seule la phase béta est en effet observée. On note cependant sur ses
diffractogrammes un élargissement important de la base des pics de la phase B susceptible de masquer
les pics de la phase o”’.

Cet élargissement est également observé par Ohyama et col.[84] sur le Ti-16V-4Sn déformé par
laminage a froid de 5% et 60%. Au faible taux de déformation (5%) les pics correspondant & la phase
orthorhombique a’’ sont révélés. Pour des taux de déformation plus importants, 1’élargissement des pics

de la phase béta ne permet plus de mettre en évidence la présence de martensite.
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Paramétres de maille des phases B et o’’

Le paramétre de maille de la phase béta ( calculée avec la formule de Nelson et Riley) est

obtenue & partir de I’échantillons trempé a 800°C. La valeur de a= 0,3281 nm + 0,0008 est trés proche
de celle indiquée par Rack [113] sur le béta III soit 0,3284 nm.

Les paramétres de maille et les distances interréticulaires de la phase a’’ déterminées par
différents auteurs sur : Béta III , Ti-11Mo ainsi que Béta CEZ et Til0V2Fe3 Al sont résumées dans le

tableau suivant :

. Technique Paramétres (a, b, c) en

Auteurs [ref] Alliages d’observation angstrém
Duerig [97] Til0V2Fe3Al RX (3,01 ;4,83 ; 4,62)
Henry [113] Béta CEZ RX (3,01 ;4,90 ;4,62)
Robertson [105] MET (3,01; 4,82 ;4,54)

Béta III
Blakburn [32] _ RX (3,12 ;4,86 ;4,71)
Oka [87] Ti-11Mo RX (3,05 ;4,90 ;4,65)
nos résultats Béta III RX (2,98 ; 4,91 ; 4,60)
Tableau 41.8 Paramétres de maille et distances interréticulaires de la phase a’’suivant

différents auteurs.

Les paramétres de maille que nous avons obtenus pour la phase a’’ semblent cohérents avec
ceux de la littérature compte tenu des écarts enregistrés entre les différents auteurs. Ce résultat doit

cependant étre considéré comme une estimation vu le faible nombre de pics mis en évidence.

IV-16) Texture cristallographique des phases B et o’ d’un fil tréfilé

Grosdidier [102] puis Pionnier [80] ont montré dans 1’alliage Tig Béta CEZ que la déformation
était accommodée par une transformation de phases B—a’’ et par du glissement plastique. Les textures
expérimentales de la phase martensitique ont été confrontées a celles obtenues par un modele de
transformation de phases sans sélection de variantes puis avec sélection de variantes. Le modéle
développé avec sélection de variantes permet de reproduire de fagon satisfaisante les textures de la
phase a’’ mesurées.

A partir des figures de pbles expérimentales des phases B et a’’ obtenues sur les fils a I’état
tréfilé, nous vérifierons que ce mécanisme s’applique a I’alliage Béta Il
La technique de mesure des figures de péles ainsi que la détermination de la fonction de texture a partir

des données expérimentales sont décrites en annexe 2
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IV-161) Conditions de mesures

Préparation de I’échantillon

Les mesures sont réalisées sur des fils tréfilés de section 0,43x0,63mm pour lesquels la présence
de phase o> a été détectée en diffraction X. Les fils sont placés cote a cote pour former une surface
d’environ 2cm?. L’échantillon est poli mécaniquement au papier abrasif 2400-4000 afin d’éviter toutes

aspérités puis nettoyé a I’alcool dans un bac a ultrason.

Acquisition des figures de pdles

Les figures de poles incomplétes sont mesurées, aprés avoir repéré la position des pics de
diffraction de la phase P et de la phase o’’, a I’aide d’un goniométre de texture Siemens muni d’une
anticathode de molybdéne (Ko, = 0,709) et d’un filtre en Zirconium.

L’anticathode de Mo de part sa longueur d’onde plus faible que celle du Cu, a un pouvoir de
pénétration plus important. On peut en effet supposer qu’en surface les contraintes dues aux tréfilage
sont partiellement relaxées, ce qui limite la présence de phase a”’.

L’inconvénient de I’utilisation de ce rayonnement plus énergétique réside dans une séparation

plus délicate des pics de diffraction et une défocalisation intervenant plus tot.
Un balayage de I’échantillon perpendiculaire & 1’axe des fils avec une amplitude de balayage de 8mm
permet d’étudier un volume représentatif de I’échantillon. Le collimateur utilisé a un diamétre de 0,3
mm et la puissance utilisée est de 1,5 KW. Afin d’améliorer la statistique de comptage, chaque figure
de poles est mesurée pendant un temps de 40secondes par pas de 5°. Les figures sont mesurées dans un
plan paralléle aux directions DL, DT (DL étant la direction de tréfilage et DT la direction suivant la
largeur du fil)

Pour déterminer la texture de la phase B, les figures de pdles (110)B, (200)B et (211)B ont été
retenues. Les figures de poles (110)a’” ; (202)a”” et (221)a’” sont choisies car on peut séparer les pics

de diffraction correspondants de ceux de la phase B

IV-162) Figures de poles expérimentales et recalculée de la phase [, figures de poles

expérimentales de la phase o’

Les figures de pdles expérimentales et recalculée de la phase B figure 41.16a montrent une

répartition des normales aux plans (110) autour de I’axe du fil paralléle a DL, en accord avec les

textures de tréfilage des matériaux CC.
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Les coefficients d’erreurs RP;[80] ( correspondant a 1’écart entre les figures de pdles expérimentales et
recalculées) déterminés sur les figures de poles recalculées (110), (200) et (211) sont relativement
importants et sont respectivement de 18,8% ; 15,5% ; 19,8%. Pour ces raisons, 1’exploitation de ces
textures ne peut étre que qualitative. L’analyse de I’ODF calculée a partir des figures de poles confirme

la texture peu prononcée, avec un indice de texture J =2,18, qui peut étre décrite par la composante

définie par les angles d’Euler (0,45,0) correspondant a (110) [1 1 0] avec de fortes dispersions.

Les figures de pbles expérimentales de la phase a’’ sont présentées figure 41.16b. On constate une

certaine analogie de la figure (110) .~ avec la figure (110) g qui laisse penser que I’on mesure également
la phase béta. Les pics (110) - et (110)g sont proches et celui de la phase (3 est trés intense. La texture

peut néanmoins se caractériser par :

- une densité de pdle des plans (202) dans DT-DN a 45° avec une forte dispersion
- une densité de pdle des plans (221) distribuées préférentiellement dans DL-DN a 45°

IV-163) Analyse qualitative de la sélection des variantes dans la transformation -a>’

Evaluation des figures de poles 202 et 221 de la phase a’’ & partir de la texture de la phase B sans

sélection des variantes.

Dans le cas de la transformation f—a.”’, la relation d’orientation mutuelle observée entre les réseaux 3

de la phase mére et a” de la phase héritée [70]{100].

(011), /#(002),. et [11T], /7110,

permet de déduire que des plans de la phase héritée sont quasiment paralléles & certains plans de la
phase mére. En effet, cette relation d’orientation, souvent exprimée en termes de rotation Ag
paramétrée par les angles d’ Euler suivants :

Ag,=(180°;45°,176.2°)

correspond 2 la matrice de changement de base [80]:

(1 L
Js 7

M(Ag,)= 713—(«/%;- -b) —j?(ﬁb;~ vap)

1 I : 1 ! .
haar—3 2 L] bﬂ A G 2b"— "
Jg( aa + a) Jg( a aa)

(V2a,. +2b,.) (2b,. -2a,.) 0

avec

-1~

—_
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a;. = %2— Ay = 3,01 A
% +bar et b, =4904
b = 4,644
a n =
al. +b? Car =%

En s’appuyant sur cette relation d’orientation et les symétries de la phase mére, on montre qu’une
orientation de la phase mére cubique donne 12 orientations distinctes ( 12 variantes) de la phase héritée

orthorhombique.

A Paide de cette matrice de changement de base et des paramétres de la maille orthorhombique,

on montre aisément que le plan (202),. est presque paralléle (944) - 1l en est de méme pour (221),.
et (962),.
Nous avons déterminé les figures de pdles (944)ﬂ et (962),, (figure 41.16a) a partir de la

fonction de texturef,(g) de la phase mére. Ces figures correspondent théoriquement aux figures de

poles (202),.et (221),. qui seraient mesurées dans le cas ot il n’y aurait pas de sélection des variantes.
C’est a dire si le volume relatif a une orientation de la phase mére était distribué également entre les 12

variantes correspondantes. La comparaison entre les figures de pdles expérimentales (20_2)a" , (22 l)a. et
les figures théoriques (944) g et (962) , montre des différences importantes. Néanmoins les régions de

fortes densités expérimentales sont prédites mais d’autres directions de forte densité prédites sont
absentes. En effet, dans les figures de pdles expérimentales, les directions de forte densité sont moins
nombreuses. Globalement, la texture de la phase o simulée sans sélection des variantes apparait plus
compliquée que la texture expérimentale.

Ces différentes observations suggérent que la transformation B-a” phase a été réalisée avec
sélection des variantes. Une analyse plus détaillée des mécanismes de sélection des variantes pourrait

étre réalisée en suivant la procédure détaillée par Pionnier [80]et Humbert [155].
IV-17) Conclusions

On observe bien, en fonction des fournisseurs, une différence de comportement mécanique

significative, pressentie lors de I’utilisation clinique de ces fils [153] .

Les caractéristiques mécaniques des fils d’alliage Béta III, pour les meilleurs d’entre eux, (groupe

A), peuvent se résumer ainsi :

- une pseudo élasticité « linéaire » avec un bas module d’¢lasticité ( 55 a 60 GPa) et une déformation

recouvrable de I’ordre 3% pour une déformation imposée de 4%.
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- une évolution de ces deux propriétés avec la déformation imposée en traction, qui se traduit par une
diminution du module sécant en décharge ainsi qu’une augmentation de la déformation recouvrable
lorsque la déformation imposée augmente.

- une ductilité réduite suite a I’écrouissage par tréfilages qui limite considérablement la mise en forme

des fils et la possibilité d’agir sur les caractéristiques pseudoélastiques.

Les essais de flexion 3 points, plus proches d’une sollicitation clinique, confortent les résultats

obtenus en traction.

Les différences de comportement observées dans les fils tréfilés en traction et flexion peuvent étre
expliquées par la présence ou non de la phase martensitique o’’. Cette phase minoritaire a des
conséquences importantes sur le comportement mécanique. Un bas module et une déformation
recouvrable importante sont obtenus lorsque cette seconde phase est présente aprés tréfilage.

Les contraintes appliquées pendant le tréfilage induisent a I’échelle du grain des contraintes locales
qui favorisent ou au contraire limitent la naissance de certains variants de martensite. Ces observations
font penser qu’une déformation en traction, appliquée au matériau non déformé engendrera des
variantes orientées et fortement sélectionnées permettant de participer & I’accommodation des
déformations macroscopiques imposées. Le tréfilage n’est probablement pas le procédé le plus

approprié pour optimiser le comportement pseudoélastique.

Les résultats de cette étude préliminaire apportent une meilleure connaissance du produit
proposé aux praticiens et des éléments essentiels pour la suite de notre étude.

Ainsi, nous avons observé une baisse du module sécant de la courbe de décharge ainsi qu’un
accroissement de la déformation recouvrable lorsque la déformation imposée en traction augmente. Ces
effets sont cependant limités du fait de I’écrouissage initial important qui annihile toute possibilité de

déformation importante.
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Chapitre IV-2 - EFFETS DE LA PRECIPITATION DES PHASES a ET » SUR LE MODULE
APPARENT D’ELASTICITE ET LA DEFORMATION RECOUVRABLE.

IV-21) Introduction

IV-22) Conditions expérimentales

IV-23) Variation de E lors des traitements de précipitation et de réversion de la phase ®jsom
IV-24) Fractions volumiques des phases o et Wjsom précipitées

IV-25) Effet des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques

IV-26) ) Analyse quantitative des phases Wjsom €t

IV-27) Conclusion
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Figure 42.1 Traitement au dessus du transus {3 suivi d’une trempe puis vieillissements de 3

min a 4 heures a différentes températures.



Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta Il — Analyse des résultats

IV-2) EFFETS DE LA PRECIPITATION DES PHASES a ET o SUR LE MODULE
APPARENT D’ELASTICITE ET LA DEFORMATION RECOUVRABLE.

IV-21) Introduction

Il est nécessaire maintenant d’examiner les conséquences des traitements thermiques de
précipitation sur les caractéristiques pseudoélastiques, ces traitements pouvant constituer une
deuxiéme voie de durcissement de la matrice 3.

Les effets d’une précipitation de phase o ou ® sur la résistance a la rupture et la ductilité sont
bien connus pour le Béta III et plus généralement pour les alliages de titane § [77][118] [119][120]
[151] Cependant, les conséquences de ces traitements sur la variation du module d’élasticité, et
surtout sur la déformation recouvrable, sont moins étudiées. Cette deuxiéme partie participe de fagon
plus générale i une meilleure connaissance de la réponse aux traitements thermiques de I’alliage

étudié suivant nos conditions expérimentales.

Dans un premier temps, nous étudierons‘ la cinétique de formation et de développement des
phases o et @ en suivant les variations du module d’élasticité aprés des traitements thermiques
isothermes. Cette phase o isotherme peut étre éliminée par un traitement de réversion, qui consiste
en une remise en solution sans précipiter de nouvelles phases (d’aprés Seraphin et col.[107] et Vigier
[121]). C’est un traitement de trés courte durée « au nez» du domaine 3 — o (environ lmin a
550°C- cf. diagramme TTT figure 3.10). Le méme traitement peut s’appliquer & la phase Wan
susceptible de se former lors de la trempe.

Nous montrerons que la variation du module d’élasticité peut étre reliée a la fraction
volumique des phases ®ism €t O précipitées.

L’influence de la précipitation des différentes phases o,  isotherme et athermique sur le

comportement en traction et sur la déformation recouvrable sera également envisagé.
IV-22) Conditions expérimentales

Traitements thermiques

Le cycle thermique est illustré sur la figure 42.1. Les fils sont traités sous vide dans des
ampoules de quartz (diamétre intérieur 2mm) qui sont brisées pendant la trempe & 1’eau. Pour
minimiser le temps de mise en température, elles sont placées a I’intérieur d’une masse thermique
préchauffée. La variation du module d’élasticité par rapport 4 I’état de référence (mise en solution &

800°C puis trempe 2 |’eau) est étudiée en fonction du temps de maintien isotherme.
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Mesure du module d’élasticité

Les mesures sont réalisées par la méthode dynamique présentée au chapitre 4.1. Afin d’éviter
toute dispersion liée a la composition chimique ou  la section, nous utilisons des fils provenant d’un
méme fournisseur.

Pour éliminer 1’influence de la texture, toutes les mesures sont effectuées de la méme
maniére, suivant le plus petit moment d’inertie de la section (0,43 x 0,63).

Les fréquences de vibration sont mesurées au hertz prés, ce qui permet une précision de
I’ordre de 5% pour le mode 1, (fréquence de résonance environ 30hertz) 1% sur le mode 2 et 0,4%

sur le mode 3.

Les variations relatives des modules d’élasticité sont données par :

E_E-By 1 f1-f
2 i

E EO 3 i=l fO

avec : f, = fréquence du mode i pour I’état trempé
f = fréquence du mode i aprés vieillissement

i =mode 1-2-3
Ey = module d’élasticité de 1’état trempé

L’intervalle de confiance, pour une probabilité de 90%, déterminé sur la variation AE peut
étre estimé a + 1 GPa. Les valeurs absolues des modules d’élasticité sont moins précises car elles

dépendent des caractéristiques de I’échantillon (dimension, texture, masse volumique).
IV-23) Variation de E lors des traitements de précipitation et de réversion de la phase Wisom.

Variation relative du module d’élasticité AE/E liée 3 la précipitation des phases o et W

Les résultats sont présentés en fonction de la température du traitement ( figures 42.2a et 42.2b)
- entre 250°C et 350°C la variation relative de E est imputable a la précipitation de la phase

isotherme @;som. Elle entraine une forte augmentation de E par rapport & I’état de référence.

Aprés un maintien de 4 heures, la variation relative de E tend vers un maximum estimé & 64%.

- entre 450 et 550 °C, la variation relative de E est plus faible et correspond a la précipitation de
phase a.. Le maximum de variation est obtenu pour des temps plus courts (environ 2 heures) et

correspond a environ 37% d’accroissement.

D’aprés le diagramme TTT figure 3.10 il n’y a pas d’ambiguité sur la séparation des effets

associés a la précipitation des phases o et W;som pour ces deux intervalles de température.
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A 400 °C, en revanche, la variation de E, au premier stade du vieillissement, est supérieure a celle
obtenue a 450° et 500°C.

Pour des temps de maintien prolongés la variation de E tend vers le méme maximum que
celui observé pour les températures de 450° et 550°C. Au début du vieillissement, il se forme
d’abord de la phase ®jsn (d’001 la variation de E élevée) qui se transforme ensuite en phase o avec
’existence probable d’un domaine triphasé (o, a, B). Cette hypothése sera vérifiée aprés I’étude de

la réversion de la phase ;.

Réversion de la phase ®jsom

Pour étudier la réversion ;s —> B, nous avons utilisé des échantillons trempés a partir de
800°C —1h puis vieillis 2 350°C pendant 30 min. Dans ces conditions, il ne se forme que de la phase
®isoth €t durant ces 30 min, une fraction volumique importante de phase précipite si ’on en juge par
la variation du module d’élasticité ( 50%).

La température de 550°C a été retenue pour étudier la remise en solution de la phase ®ism. A
cette température, le temps d’incubation pour la réaction B — o est le plus faible (diagramme TTT

chap. III — figure 3.10 ).

La variation relative du module d’élasticité en fonction du temps de maintien isotherme est
représentée sur la figure 42.3 . Toute la phase ®som est éliminée au bout d’un temps inférieur a deux
minutes. Le mode de chauffage utilisé ne se préte pas & des temps de maintien inférieurs. Seul un
four a bain de sel permet d’explorer des temps plus courts que deux minutes. Vigier et col.[121]
estiment qu’un temps de maintien d’une minute a 550°C suffit a supprimer toute la phase ®isn.

On constate que la variation de E, aprés élimination de la phase w;un est identique a celle
obtenue directement aprés trempe. Par conséquent, le traitement proposé de deux minutes, bien que
supérieur a celui préconisé par Vigier, est toutefois acceptable pour obtenir une réversion de la phase

Ojsoth Sans précipiter la phase a.

Anomalje de la courbe AE/E & 400°C

A 400°C, la variation maximum du module d’élasticité, pour un temps de maintien de 4h, est
sensiblement du méme ordre de grandeur que celle obtenue a 550°C. Pour cette raison, nous avons
attribué la variation de E & 400°C a la précipitation de phase a.

On peut supposer qu’au premier stade du maintien isotherme, on précipite la phase wisom puis ensuite
la phase o.. Pour vérifier cette hypothése nous avons réalisé, sur un échantillon maintenu 30 min a

400°C, un traitement de réversion destiné a supprimer la phase ®json, . Nous avons pu constater une
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chute importante de la variation de E sans pour autant atteindre une valeur nulle. Ceci confirme bien

la présence d’un domaine triphasé 3, ® et o a 400°C.

VI-24) Fractions volumiques des phases a et ®;, précipitées

Relation entre le module d’élasticité et la quantité de phases o et ® précipitée

Nous avons cherché a relier la variation du module d’élasticité a la quantité de phase a et ®
précipitée. Pour cela nous avons fait I’hypothése que la variation du module d’élasticité obéit a une

loi des mélanges.

Nous considérerons que le module de la phase f évolue avec la composition en Mo lorsque o ou @
précipite. |

Lors de la précipitation de la phase o ou ®;sm, la matrice B s’enrichit en Mo pour atteindre
selon Blackburn et col.[101], 25% en poids de Mo. Or les phases B de Ti-12Mo et Ti-25Mo n’ont
pas le méme module d’élasticité. Ce module varie selon Fedotov [122] de fagon quasi linéaire de 88
GPa pour Ti-12Mo a 105 GPa pour Ti-30Mo, soit 0,94 GPa par % Mo.

Le Beta ITI i I’état trempé que 1’on assimilera a 1’alliage Ti-12Mo a, d’aprés nos mesures, un
module d’élasticité de 66 GPa. Si on conserve la méme relation de proportionnalité entre E et le %

de Mo, on trouve un module d’élasticité¢ de 78 GPa pour Ti-25Mo.

Le tableau 42.1 regroupe les valeurs de E obtenues aprés traitements thermiques :

TTh Phases présentes E (Gpa)
Trempe 800°C-1h B (+éventuellement @ym.) 66
Trempe 800°C-1h + 350°C-4 heures B + Wisom. (@ est entiérement précipitée) 110
Trempe 800°C-1h + 550°C-4 heures B + o (o est entiérement précipitée) 90
Tableau 42.1 Module d’élasticité mesuré par la méthode dynamique pour différents états
métallurgiques

Module de la phase ®;s €t évolution du module résultant de la précipitation de la phase s

Nous admettrons les valeurs indiquées par Hickman [76], la phase ®isun contient 7% (4.3% at%) en
poids de Mo et son module est constant. La phase 8 d’un alliage qui contient initialement 12% de
Mo en poids, en contient 25% lorsque toute la phase w;son a précipité. Dans ces conditions la fraction

volumique f, de phase w;som précipitée peut s’écrire :
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YoM,y = f, x YoMo + (1~ £, ) x %Mo,
0,12=(0,07x £,) + (0,25x(1- £,))

Soit f,=0,72

La phase o;som, lorsqu’elle est complétement précipitée, représente un volume de 72%. Ce résultat est

en accord avec ceux de Blackburn [105].

En utilisant la loi des mélanges, on peut obtenir une borne supérieure Es et inférieure E; pour le
module d’élasticité. Pour les conditions conduisant 4 100% de phase @;son précipitée :
1 1-

ES:f xEm+(1_fm)xE —25Mo et —=—-— ———
i g E, E, Eﬁ—ZSMa

123GPa< E, <131GPa

Lors de la précipitation de la phase wion, on peut admettre que E; évolue

proportionnellement a la fraction volumique :

E g = Epoiane
Ep=Ez 0 Lo 2’”0 — LAy, et 0<f, <0,72 (3.3)

Le module résultant correspondant a une fraction volumique f,, de phase @;son précipitée est compris

entre :

- _ 1 _fo A-1)
Eg=f,xE, +(1-f,)xE; et ZE +—E,, (3.4)

o

Module de la phase a et évolution du module lors de la précipitation de la phase a.

La phase o qui précipite entre 400°C et 550°C contient environ 1% poids de Mo
[123][124][125]. Lorsque toute la phase a a précipité, la matrice B contient environ 25% de Mo.
La fraction volumique de phase o précipitable, calculée de la méme maniére que pour la phase ®,

conduit a f, = 0,54. Ce résultat est en accord avec les résultats de Séraphin et col.[107]

Comme précédemment on peut estimer que le module d’élasticité est compris entre :
100GPa< E, <104GPa

Cette valeur est proche de celle admise pour Tia soit 108 GPa.

La figure 42.4 représente la variation relative du module d’élasticité en fonction de la

fraction volumique des phases o et ®isoh-
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III — Analyse des résultats

Nous ferons I’hypothése que la fraction volumique maximum précipitable a I’équilibre est la
méme pour tout le domaine o et @ soit respectivement 0,54 et 0,72. On peut alors représenter les

fractions précipitées de phase o et o en fonction du temps figures 42.5a et b.

VI-25) Influence de la précipitation des phases a et o sur les propriétés mécaniques

Des essais de traction, & rupture et 2 2 % avec décharge, ont été effectués pour différents
traitements thermiques :
- état trempé (800°C — 1h)
C’est 1’état de départ pour tous les échantillons et qui consiste en une mise en solution au dessus du
transus béta, a 800 °C sous vide primaire, suivi d’une trempe a I’eau.
- vieillissement (350°C — 30 min)
Ce traitement correspond a une précipitation d’environ 50 % de phase Wisom
- vieillissement (550°C — 30 min)
Traitement qui conduit & une précipitation d’environ 40% de phase o
- réversion (550°C — 2 min)
Ce traitement s’applique & un échantillon préalablement vieilli (350°C — 30 min)
- tréfilé

C’est I’état brut de réception (taux de réduction inconnu)

Essais a rupture

Les résultats sont rassemblés dans le tableau 42.2 et illustrés figure 42.6

Etat métallurgique Rep. Ce0,2% (MPs) Gm (MPs) A%

Tréfilé 1 951124 1370427 | 410,5
Trempé 800°C-1H 2 620+17 790+£19 | 27423
Trempé + vieilli 550°C — 30 min 3 1173124 1227422 | 8,5+1,7
Trempé + vieilli 350°C — 30 min 4 - 1495131 | 1,6+0,3

Trempé + vieilli 350°C —30 min + réversion
550°C-2 min 5 595+22 80619 2312
Tableau 42.2 Caractéristiques en traction pour différents états métallurgiques

( moyenne pour 3essais ; IT pour une probabilité de 90%)
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Figure 42.6 Influence de la précipitation des phases o et o sur les caractéristiques

en traction



Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III — Analyse des résultats

Etat trempé (800°C — 1h)

La ductilit¢ de I’alliage est élevée et atteint 25-27%. Ce résultat correspond aux valeurs
observées par différents auteurs et tend a prouver que le traitement sous vide n’altére pas la

composition chimique de I’alliage.

Vieillissement (350°C — 30 min) —Rdle de la phase ®jsom

La précipitation de la phase ®isnm , aprés 30min a 350°C, modifie de fagon drastique les
propriétés de I’alliage trempé :
- la résistance a la rupture est considérablement augmentée par la précipitation de la phase g, -
- la ductilité est pratiquement nulle et confirme bien le caractére trés fragilisant de la phase Wi . A
la rupture il se produit une étincelle qui témoigne de I’importance de I’énergie emmagasinée et/ou de
’oxydation d’une surface fraiche. Cependant, I’examen de la zone de rupture présente une striction

qui fait penser a une rupture du type ductile.

Vigier [121] a montré que la température de formation de la phase w. avait une influence
sur les propriétés mécaniques. En agissant sur la température de vieillissement, on fait varier la taille,
la répartition et le nombre de précipités de phase wisom. A fraction volumique précipitée égale, plus la
température de formation de la phase ;s est élevée, plus I’effet fragilisant est marqué. La fragilité
observée est fortement reliée a la taille et a la répartition des précipités de phase i plutét qu’a la

quantité de phase formée.

Réversion (550°C — 2 min)

La réversion de la phase Wi, effectuée sur 1’échantillon vieilli (350°C — 30 min) restaure
complétement les propriétés de 1’alliage trempé. L’allongement plastique qui était pratiquement nul
apres un traitement de vieillissement (350°C —30 min) passe & 23% apres réversion. L’allongement a
rupture est une grandeur particuliérement sensible a 1’état de surface lorsque I’on est en présence de
fils fins et est associé a de fortes dispersions. La baisse sensible de la ductilité (qui était de 27 %
aprés trempe) pourrait provenir, a la fois de cette dispersion et d’une éventuelle contamination par
I’oxygeéne lors du second traitement thermique.

La limite d’élasticité et la résistance a la rupture sont similaires a celles de I’état trempé.

Ce résultat montre I’intérét d’utiliser ce traitement sur un alliage qui aurait, par exemple, séjourné

dans le domaine ;s pendant un refroidissement lent ou au cours d’un traitement thermomécanique.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III — Analyse des résultats

Influence de la phase W,
On constate une similitude de comportement entre I’état trempé et réverti. On aurait pu

cependant s’attendre a un comportement différent entre I’état brut de trempe contenant
éventuellement de .y, et I’état réverti formé uniquement de p.

Nous avons vu au chapitre I11-63 que la phase @ joue un rdle dans les mécanismes
d’accommodation de la déformation et que son role est controversé selon les auteurs.
Soit la phase . susceptible de se former aprés trempe au dessus du transus béta Tg, n’a pas
d’influence sur les propriétés, soit sa présence n’est pas certaine.

Afin de vérifier la présence de cette phase, nous avons réalisé un examen au MET sur une
lame mince prélevée dans un échantillon mis en solution (800°C —1h), puis trempé a I’eau.

Le cliché de diffraction électronique figure 42.7 ne révéle pas la présence de phase @y,

Mornirolli sur Ti-12Mo [37] et Wiliams sur le Béta III [73] ont mis en évidence la phase
®an par MET. 1l faut cependant indiquer que pour ces deux auteurs la température de mise en

solution avant trempe a I’eau est de 900°C.

La similitude de comportement entre 1’état trempé et réverti n’est donc pas surprenante

Vieillissement (550°C — 30 min) — Rdle de la phase a

La phase o agit de la méme maniére que la phase w;som, €lle a un effet durcissant et diminue

fortement la ductilité, sans toutefois présenter un caractére fragile.

Essais a2 2 % avec décharge

Il s’agit de mettre en évidence la déformation recouvrable et le module sécant en décharge

apreés une déformation imposée de 2%.

Pour les besoins de la comparaison, nous avons déterminé :

- ’indice proposé par Burstone, G, 2% /E qui correspond a la déformation réversible d’un
matériau purement élastique ;

- ’indice de décharge o4 /E ou o4 est la contrainte pour 2 % de déformation et E le module
apparent en décharge. Ce rapport représente la déformation recouvrable plus représentative
du comportement recherché en orthodontie.

Les résultats sont regroupés dans le tableau 42.3 et illustrés figure 42.8

Etat trempé (800°C — 1h)
L’échantillon trempé présente un comportement intéressant :

- le module en décharge est plus faible que celui du fil tréfilé, respectivement 37 Gpa et 47 GPa,

s0it 25% de moins.
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Déformation E en déch Indice de | Indice de Burstone
Etat métallurgique recouvrable e‘; GPa;rge décharge oe g2% /E (courbe
(%) od/E x 10 de charge) x 102
Tréfilé 2+0,12 47125 2,0 1,69
Trempé 800°C-1H 1,7 £0,07 37+18 1,67 1,11
Trempé + vieilli 550°C - 30 min 1,55+ 0,09 79+£2 1,50 1,36
Trempé + vieilli 350°C - 30 min rupture 96 £2,7 - -
Trempé + vieilli 350°C —30 min :
+ réversion 550°C-2 min 1,7£0:2 35£14 L7 1,08

Tableau 42.3 Caractéristiques relevées sur un cycle charge-décharge pour une déformation
imposée de 2% (moyenne sur 3 essais * IT pour un degré de confiance de 90%)
2
18 f $0,33 mm
Fils tréfilés
16 4 Vieilli 482°C
,.,o 1'4 + L7 Al 0N
- S T L T,
N ‘? $0,37mm
w 1,2
3 | $0.75 mm
g 17 R [ $0,75 mm
0.8 1 Vieilli 538°C et 593°C
0,6
0,4 —————
1 0 1 2 3 4 5 6 7 8
Durée du vieillissement (en heure)
Figure 42.9 Rapport G 02/ E en fonction de la durée du vieillissement a différentes

températures de fils Béta III trempés (704°C - 732°C) . Comparaison avec des
fils tréfilés [3]



Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III - Analyse des résultats

- la déformation recouvrée est un peu moins importante, environ 15% de moins que pour le fil
tréfilé, ce qui correspond a une déformation plastique.
Vieillissement (550°C — 30 min)

La précipitation de phase a n’améliore pas la déformation recouvrable par rapport a 1’état
tréfilé. Le module en décharge est supérieur a celui de I’état tréfilé.
Réversion (550°C — 2 min)

Le traitement de réversion effectué sur la structure B + ©;qn permet de retrouver
intégralement le comportement brut de trempe. Il n’y a pas de différence significative entre I’état
trempé et 1’état réverti
Indice de Burstone o, q,% /E

Le rapport 6,02 / E, caractérisant I’étendue de la déformation élastique calculé a partir de la
courbe en charge, est indiqué dans le tableau 42.3. Il est compris entre 1,1 et 1,7. Ces valeurs sont
en accord avec celles de la littérature [3].

Pour augmenter le rapport cegzy / E, Goldberg et Burstone [3]-1979 ont étudié les effets
d’une précipitation de phase o dans le Béta III préalablement trempé a I’eau entre 704°C et 732°C.
Trois températures de vieillissement sont utilisées : 482°C, 538°C, 593°C pendant des durées de 2 a
8 heures, sur deux diamétres de fil (0,756 mm et 0,378 mm). Les résultats sont représentés dans la

figure 42.9.

Pour des températures de vieillissement de 538°C et 593°C le rapport n’évolue pas de
maniére significative, I’augmentation de la limité d’élasticité est compensée par un accroissement du
module d’élasticité. A 482 °C, le gain n’est pas significatif par rapport a I’état tréfilé
(respectivement 1,4x 10° et 1,5%107 pour le tréfilé de méme diamétre).

Goldberg et Shasrty [126]-1984 ont déterminé les caractéristiques mécaniques et le module
d’élasticité de fils préalablement trempés (777°C — 10 min) et tréfilés a différents taux puis vieillis
(de 428°C a 538°C pendant 3 & 14 heures) dans des conditions de précipitation de la phase a.

Lorsque le taux de réduction est inférieur & 50%, le module apparent et la résistance a la
rupture augmentent de maniére analogue ; ils n’évoluent plus au dela de 50% de réduction. Dans le
méme temps, la ductilité passe de 2% a 0,6%.

11 est admis qu’une prédéformation accélére la précipitation de la phase a. Cette démarche,
qui consiste a prédéformer les fils avant vieillissement, aboutit a des résultats comparables & ceux de

Goldberg et Burstone. Les propriétés n’évoluent pas dans le sens recherché.

L’indice de Burstone du fil trempé puis vieilli 2 550°C indique un « potentiel d’activation »,
ou déformation élastique maximum, plus élevé que le fil trempé. L’indice de décharge, ou

déformation recouvrable maximum, montre le contraire.
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Figure 42.10 Evaluation des fractions volumique de phases a. et w;s,n précipitées



Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III — Analyse des résultats

VI-26) Analyse quantitative des phases @iy, €t

Le traitement réalisé a 400°C (chap. IV-23) afin de séparer I’effet de la précipitation de la
phase o de la phase ®jsom sur la variation du module d’¢lasticité nous a suggéré une possibilité
d’évaluer la fraction précipitée d’un alliage contenant les phases B + ® + a.. Les différentes étapes,
de cette évaluation sont décrites (figure 42.10):

Soit un alliage contenant B + ® + a présentant un accroissement relatif donné du module E.

Le traitement de réversion (dont nous avons pu vérifier I’efficacité) permet d’éliminer toute la phase
Ojsoth Sans pour autant faire croitre la phase a déja présenfe. On peut donc a I’issue de ce traitement
déduire la fraction de phase:

- Ojsomn puisque ’on connait AE/E correspondant a 72% de phase @jsom précipitée.

- o en utilisant la relation identique & (3.4)

On dispose donc d’un moyen pratique, relativement facile 3 mettre en ceuvre, pour évaluer les

quantités de phase o et o précipitées.
VI-27) Conclusion :

Module d’élasticité

Nous avons montré que la précipitation des phases o et 0;som conduisait & des augmentations
considérables du module d’élasticité pour les raisons suivantes :
- le module d’élasticité des phases a et © est plus élevé que celui de la phase B contenant 12% de
Mo.
- I’enrichissement en Mo de la phase B conduit & un module d’élasticité plus élevé que celui de la
phase 3 a 12% de Mo.
Ces variations de module d’élasticité sont approximativement proportionnelles aux fractions

volumiques des phases o et ® précipitées.
Ductilité et déformation recouvrable

Les essais de tractions ont mis en évidence I’excellente ductilité de I’alliage & 1’état trempé.
La précipitation des phases entraine une augmentation de la limite d’élasticité, du module d’¢élasticité
sans pour autant augmenter la déformation recouvrable. L’indice de décharge et I’indice de Burstone
qui prend en compte la déformation recouvrable ou élastique se dégrade en méme temps que la

ductilité, rendant I’alliage inutilisable pour I’orthodontiste.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta ITI — Analyse des résultats

Un traitement de réversion effectué a 550°C, élimine la phase @i, €t permet de restaurer
les propriétés. Il n’y a pas de différence de comportement entre 1°état brut de trempe et 1’état brut de
trempe ayant subi un traitement de réversion. Ceci peut s’expliquer par I’absence de la phase .,
aprés trempe.

La précipitation de la phase a. ne permet pas d’optimiser les propriétés de I’alliage (module
élastique et déformation recouvrable ) méme si les résultats de Burstone suggérent la possibilité
d’obtenir un indice 0.9 / E proche de I’état tréfilé. Elle entraine un enrichissement en éléments
bétageénes de la phase béta. Celle-ci, plus stable mécaniquement, accommode la déformation sans
transformation de phase martensitique.

Un traitement de précipitation de phase o permettrait, au mieux, de proposer aux praticiens,
un fil ayant un indice compris entre 1’actuel fil tréfilé et I’acier inoxydable.

Ces résultats complétent les travaux de Goldberg et Burstone [3] ainsi que ceux de Shastry et
col.[126] qui ont étudié le Béta III en vue d’une application orthodontique.

En conclusion on peut affirmer que tout traitement dans lequel interviennent les phases wjsou,

ou a, ne permet pas d’améliorer I’alliage proposé au praticien.

Nous exploiterons deux résultats obtenus dans ces deux premiéres parties expérimentales.

Dans la premiére :

- les cycles charge — décharge réalisés sur les fils tréfilés montrent que I’accroissement de la
déformation uniaxiale imposée augmente la déformation recouvrable et diminue le module
sécant en décharge.

Dans la seconde :

- les fils trempés présentent aprés 2 % de déformation imposée, un module sécant de 37 GPa pour
47 GPa a I’état tréfilé. Cependant, la déformation recouvrable est plus faible que celle du fil
tréfilé (1,7% contre 3%).

Dans la suite de notre étude nous exploiterons a la fois 1’augmentation de la déformation
recouvrable avec I’accroissement de la déformation en traction et les propriétés de la structure

trempée depuis le domaine béta.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III — Analyse des résultats

Chapitre - IV-3 ) INFLUENCE DE LA DEFORMATION EN TRACTION UNIAXIALE SUR
LE COMPORTEMENT PSEUDOELASTIQUE DU TITANE BETA III

IV-31) Influence de la déformation sur le module d’¢lasticité apparent et la déformation

recouvrable des alliages NiTi

IV-32) Résultats expérimentaux

IV-321) Influence de la déformation imposée

IV-322) Comparaison avec I’état tréfilé

IV-323) Analyse des phases par diffraction des RX

IV-324) Evolution de la fraction de phase a’’ suivie par des mesures de résistivité au
cours de d’essais de traction
IV-3241) Méthode expérimentale

IV-3242) Variation de résistivité électrique lors des essais de traction

IV-33) Conclusions
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transformation [127]
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IV-3) INFLUENCE DE LA DEFORMATION EN TRACTION UNIAXIALE SUR LE

COMPORTEMENT PSEUDOELASTIQUE DU TITANE BETA HI

IV-31) Influence de la déformation en traction sur le module d’élasticité apparent et la

déformation recouvrable des alliages NiTi.

Le role de la déformation imposée en traction sur le module d’élasticité apparent et la

déformation recouvrable n’a été étudié€ que sur des alliages NiTi.

Liu et col.[127] ont montré I’évolution du module d’élasticité apparent du NiTi en fonction de

I’état austénitique ou martensitique de la matrice et de la température d’essai. Les températures

caractéristiques de cet alliage sont respectivement M = 35°C , M= 22°C, As = 54°C et A; = 70°C.

Déformée en traction & 100°C, une structure initiale austénitique ne présente pas de
transformation martensitique induite sous contrainte. L’allure des courbes est représentée sur
la figure 43.1 a. L’hystérésis augmente avec la déformation. Le module d’élasticité apparent
de Pausténite est mesuré en charge (E*) et en décharge (E*..) avec une amplitude de
contrainte de 150 MPa. Ces modules sont identiques et décroissent avec la déformation
(figure 43.1b). La valeur de module moyen (E*,,), plus faible, suit la méme évolution. La
décroissance de ce module est attribuée a la participation d’une transformation induite sous
contrainte malgré I’absence du plateau caractéristique de ces alliages. Seule une faible partie

d’austénite participe a cette transformation.

Duerig, dans les mémes conditions explique 1’allure des courbes en phase austénitique par un

démaclage pseudoélastique « detwinning »[128].

Déformée a 50°C, la structure austénitique, trés instable, se transforme en martensite induite
sous contrainte. L’hystérésis augmente avec la déformation. Les modules d’¢élasticité
apparents mesurés en charge ou décharge, trés voisins, diminuent avec la déformation totale
(figure 43.2a et b). Cette diminution est attribuée a ’augmentation de la proportion de
martensite transformée.

A 20°C, la structure est entiérement martensitique. L hystérésis et la diminution du module
d’élasticité apparent de la martensite sont attribués, dans ce cas, a la réorientation des

variantes de martensite.

Les résultats regroupés dans la figure 43.3 indiquent que, quelle que soit la structure initiale, le

module d’élasticité apparent diminue lorsque la déformation augmente. Le module apparent de la

martensite (EM,,) est plus faible que celui de I’austénite (E*).
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta ITI — Analyse des résultats

Duerig et col. [128] ont étudié I’influence de la déformation imposée en traction sur la
déformation recouvrable d’un fil en Ni -Ti avec 50,8% Ni.

L’alliage préalablement déformé a froid est recuit a 350°C pendant 30 min pour préserver sa
capacité a produire de la martensite induite sous contrainte. La déformation recouvrable est égale a la
déformation imposée jusqu’a 8 % , puis elle continue a croitre plus lentement au dela de 8% (figure
43.4).

La contrainte du plateau correspondant a la transformation inverse martensite — austénite en
décharge diminue lorsque la déformation imposée augmente. En conséquence, I’énergie stockée
(assimilable a I’aire sous tendue par la courbe de décharge) n’augmente pas nécessairement avec la

déformation imposée lorsque la déformation recouvrable augmente.

Ces auteurs ont montré pour I’alliage NiTi laminé a froid un comportement superélastique
avec des déformations recouvrables qui augmentent avec la déformation imposée jusqu’a 4% (figure
43.5). L’écrouissage initial ne semble pas avoir d’effet sur la déformation recouvrable. Cette courbe

contrainte-déformation est indépendante de la température.

Nous avons mis en évidence, au chapitre 4.1, que la déformation plastique par tréfilage du
Béta III faisait intervenir une transformation martensitique. Nous allons appliquer la méme démarche

au Béta III.

IV-32) Résultats expérimentaux

Dans le but d’obtenir une augmentation de la déformation recouvrable et une diminution du
module apparent sécant, nous étudierons 1’effet de la déformation sur un alliage B métastable
susceptible de présenter une transformation martensitique 3 — a’’. Pour cela, nous utiliserons des
fils tréfilés, traités sous vide a 800°C et trempé qui offrent une bonne ductilité.

La structure obtenue est constituée de grains béta recristallisés, équiaxes (taille moyenne de grain 22

microns) figure 43.6.

Des essais de traction sont menés jusqu’a rupture et sous forme de cycle charge-décharge

avec des déformations imposées croissantes.
Nous vérifierons, par diffraction des RX, la présence de la phase martensitique. Nous

suivrons par résistivité, la variation de la fraction volumique de la phase martensitique.
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IV-321) Influence de la déformation imposée

Essai a rupture

La courbe de traction rationnelle figure 43.7 obtenue sur I’alliage de titane Béta III trempé
depuis 800°C présente, aprés le domaine élastique, un changement de pente peu marqué vers 11% et
une faible consolidation jusqu’a la rupture. Cette rupture de pente, plus visible en échelle
logarithmique, traduit vraisemblablement un changement des mécanismes de déformation.

La.‘pre’sence de martensite observée dans les échantillons tréfilés de Béta III (chapitre 4.3),
laisse présager qu’une transformation induite par la contrainte accompagne la déformation plastique

de cet alliage, et pourrait rendre compte de la rupture de pente observée.

En effet, Duerig et col. [100] ont montré sur le Ti-10V-2Fe-3Al métastable figure 3.17 la
présence d’un « double yielding » attribué & une transformation de phases induite sous contrainte 3 —
a’’ correspondant au plateau, suivie d’une déformation plastique de la phase . On retrouve le méme
effet dans un alliage Ti-11,5Mo et dans une moindre proportion sur Ti - 13 Mo [129].

Le changement de pente observé est nettement plus faible que celui observé par Duerig et on
ne peut pas vraiment parler de palier. Nous montrerons par diffraction des RX, que la rupture de pente

est bien associée a une transformation martensitique.

Cycles charge-décharge

La courbe de traction avec les cycles charge — décharge jusqu’a rupture est représentée sur la
figure 43.8.

La contrainte seuil o, correspondant & la rupture de pente, appelée « triggerring stress » par
Duerig, est définie par I’intersection des deux tangentes a la courbe (figure 43.9a). Elle diminue
lorsque la déformation résiduelle totale €, augmente. Le palier qui suit la rupture de pente correspond
a la déformation plastique de la matrice 3.

Cette transformation de phase, peu visible en charge, a cependant des effets importants sur la
déformation recouvrable et le module apparent en charge et décharge.

La décharge, linéaire au premier cycle, non linéaire pour les cycles suivants, comprend a la
fois une déformation élastique et la réversion partielle de la martensite ’’— B formée au cours de la
charge. Nous I’appellerons déformation recouvrable €.. Elle augmente linéairement avec la

déformation imposée (figure 43.9b).

On définit figure 43.10a trois modules apparents d’élasticité correspondant & la tangente a
I’origine de la courbe de chargement (noté E.), de déchargement (Eg) ainsi qu’un module sécant

moyen en décharge (E;).
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Ces trois modules apparents diminuent lorsque la déformation résiduelle totale €, augmente
figures 43.10b et 43.11.

Le module E, qui, au début de la déformation, correspond au module d’¢lasticité de 1’alliage
(62 GPa), diminue fortement pour tendre vers le module en décharge E4 (35 GPa) lorsque la
déformation atteint 16%. La baisse de ce module suggeére que la déformation contient une partie non
élastique qui peut étre attribuée soit a de la transformation martensitique, soit a de la réorientation de
variantes de martensite créées précédemment. Le module en décharge contient une partie associée a la
déformation élastique de la martensite et une autre partie qui concerne, comme au chargement, un

mécanisme attribué a I’évolution de la martensite (transformation ou réorientation).

Au dela de 16%, I’évolution lente résulte d’une interaction plus forte de la martensite avec les
dislocations provenant de la déformation plastique. L’effet peut consister en un durcissement de la

matrice qui contrarie la formation de nouvelle martensite ou la mobilité des variantes déja présentes.

Le module sécant apparent Ej suit une évolution semblable pour passer de 38 GPa a4 25GPa.
11 faut rappeler que ce module, que I’on cherche a diminuer, caractérise le mieux ’aptitude a restituer

les forces nécessaires aux déplacements dentaires.

La ductilité de I’alliage limite I’effet de la déformation sur la baisse du module sécant apparent
en décharge. Au-dela de 19 % de déformation résiduelle, c’est-a-dire 23 % de déformation totale, on

atteint généralement la rupture.

Pour compléter cette étude, nous avons réalisé des essais identiques sur un fil préalablement
vieilli 2 500°C pendant 1 heure afin d’obtenir une précipitation de phase o. (figures 43.12a et b).
La précipitation de phase alpha provoque un enrichissement de la phase béta en élément bétagene,
augmente sa stabilité chimique et annule toute possibilité de transformation § — a”’.

L’alliage se déforme de maniére classique par plasticité des phases o et B. L’accroissement de
la déformation résiduelle n’a pas d’effet significatif sur le module apparent d’élasticité et sur la

déformation recouvrable.
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IV-322) Comparaison avec I’état tréfilé

Nous allons maintenant comparer le fil tréfilé, tel qu’il est proposé actuellement aux
orthodontistes & un fil trempé depuis 800°C-1h, déformé en traction de 15%, c’est-a-dire une
déformation qui assure un baisse significative du module sécant, une déformation recouvrable
importante, tout en conservant une ductilité suffisante pour une mise en forme ultérieure par pliage.

Les figures 43.13 et 43.14 illustrent les différences de comportement en traction et flexion.

En traction

Le module sécant en décharge du fil trempé- déformé de 15% est de 24 GPa contre 40 GPa
pour le fil tréfilé, soit une diminution de 40 %.
La déformation recouvrable maximum, sans déformation résiduelle, est légérement

supérieure a celle obtenue a partir du fil tréfilé soit 3% contre 2,8.

L’énergie élastique W4 emmagasinée par unité de volume lors de la déactivation est
assilmilée a I’aire sous la courbe de décharge contrainte — déformation. L’énergie stockée par unité de
volume correspondantes aux courbes de décharge des cycles n° 1-9-18 pour I’état trempé (800°C-1H)
sont indiquées tableau 43.2. La quantité d’énergie stockée par un fil préalablement déformé en

traction de 15% est inférieure a celle d’un fil tréfilé.

Fil 0.43x0.63 Prédéformation | Déformation *Déformation Energie stockée
e, en traction (%) | imposée (%) | Recouvrable (%) (J/cc)
T . 0 2 1,7+0,10 5,75
remp

800°C-2h 6,8 9 2,3+0,14 8,2
15 19 340,17 10,8

Tréfilé - 3 2,840,13 16,8

Tableau 43.2 Energie stockée sous la courbe de décharge (*moyenne pour 3 essais - IT

pour une probabilité de 90%)

Cette diminution de 1’énergie élastique stockée par unité de volume, associée a la baisse du
module apparent ne peut étre compensée que par une augmentation de la déformation recouvrable.

Nous montrerons au chapitre IV-5 que cette déformation recouvrable peut encore €tre améliorée.

Pour un état prédéformé de 15% en traction « la réserve » de ductilité est de 7-8% ; ce qui
correspond au double du TMA™ tréfilé. Pour ce dernier, Burstone, préconise « un travail a la pince

prudent et progressif pour I’obtention de boucles, excluant tout rayon de courbure serré ».
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En flexion 3 points

Le test de flexion trois points confirme les résultats obtenus en traction. Les forces délivrées
par le fil trempé puis déformé de 15% sont & la fois plus faibles et plus constantes. On obtient en
décharge pour un déplacement compris entre 2mm et 0,5Smm une variation de 4 N contre 7 pour le fil
tréfilé. Le module d’élasticité sécant en décharge de 23Gpa est inférieur de pratiquement 45% par

rapport a I’état de référence tréfilé (41 Gpa).

IV-323) Analyse des phases par diffraction des RX

Le diffractogramme du fil trempé obtenu aprés des temps de comptage importants (50s/pas de
0,025°) comporte 4 pics caractéristiques de la phase PB. Sur les fils déformés de 20%, trois pics
supplémentaires, de faible intensité permettent d’identifier sans ambiguité la phase martensitique o’ :
(110)y 5 (020)y; (021) o». (figure 43.15 ). Ces résultats sont en accord avec ceux de Oka [90]

obtenus sur Ti-11Mo déformé a froid par laminage de 10%

Cette phase, mesurée a contrainte nulle, correspond a la martensite piégée par la déformation
plastique. Pour savoir si la déformation recouvrable est due a de la réversion de la martensite ou a la
réorientation, il faudrait effectuer une analyse quantitative des phases sur un état contraint et un état
non contraint.

Aussi afin de mieux comprendre les mécanismes permettant d’accommoder la déformation

macroscopique, nous avons réalisé des mesures de variation de résistivité sous contrainte.

IV-324) Evolution de la fraction de phase a’’ suivie par des mesures de résistivité au cours de
d’essais de traction

La diffraction des RX [128] mais surtout la résistivité électrique sont employées dans I’étude
de la transformation martensitique pour leurs sensibilités aux changements de structures cristallines
lors des transformations de phase. On utilise également les mesures de résistivité pour suivre le
processus de réorientation des variants et de la stabilisation de la martensite.

Les essais sont généralement réalisés sur des NiTi et sur des alliages AMF a base cuivre

[130][131]. Dans les alliages NiTi et a base cuivre, la résistivité de la phase martensitique est toujours

supérieure a celle de ’austénite.

IKEDA et col.[132][133] ont étudié pour une série d’alliages béta métastables Ti-Nb, Ti-Mo
la dépendance de la résistivité avec la température en relation avec les phases o’’ et w,y formées apres

trempe a température ambiante et dans 1’azote liquide.
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La figure 43.16 indique I’évolution de la résistivité en fonction de la concentration en Mo. Au-dela de
la concentration critique de 10%-11%Mo nécessaire pour retenir la phase béta a température
ambiante, la disparition de la phase a’’ s’accompagne d’une baisse de la résistivité.
Pour une composition en Mo supérieure a 11%Mo, la résistivité augmente lorsque la température du
milieu de trempe diminue.

Cette « dépendance négative » de la résistivité avec 1’augmentation de la température est due

a la présence de phase w,y, et sera étudiée, sur le Béta III, au chapitre IV-5.

A notre connaissance aucune étude n’a été réalisée pour suivre la formation de phase
martensitique induite sous contrainte dans les alliages de Tig. Nous avons réalisé des mesures de
résistivité,  température ambiante, sur un fil trempé depuis 800°C (structure 3 + éventuellement @)

déformé par une succession de cycles charge — décharge.

L’objectif de cette partie consiste a :

- identifier les modes de déformation, plasticité, transformation ou réorientation ;

- suivre I’évolution de la fraction de phase o’’ formée en fonction de la déformation imposée.

IV-3241) Méthode expérimentale

La résistivité est déterminée par la méthode des quatre points figure 43.17. Les arrivées de
courant sont fixées sur des feuilles de cuivre, isolées des mors, qui assurent le contact avec

I’échantillon. L’intensité du courant est suffisamment faible pour ne pas échauffer le fil (0,3A).

La mesure de tension se fait & ’aide d’un voltmétre, par I’intermédiaire de 2 fils soudés par
points sur ’éprouvette. Pour limiter les effets de la soudure sur la microstructure, les fils sont de
faible diamétre. L’écartement entre les points de mesure est voisin de la distance entre les bras de
I’extensométre. Un des bras de ’extensométre est en bakélite afin d’éviter une dérivation du courant.
La variation de tension est exprimée & partir d’un état de référence correspondant a une déformation
nulle.

AU U,-U

en %=—--20x100
o 0

ou U, est la tension mesurée pour une déformation &

1) Correction dans le domaine plastique .

Pendant la déformation, la longueur et la section du fil évoluent. Pour prendre en compte ces
modifications de forme, nous négligerons la variation de volume au cours de la transformation

austénite — martensite et celle correspondant a la plasticité.
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La résistivité électrique est donnée par I’expression :

/
R=p- ¢y
s

avec p la résistivité électrique, / et s étant respectivement la longueur et la section du fil qui évoluent

avec la déformation.

La variation relative totale de la résistance comprend celle due a la variation de résistivité et

celle associée au changement de forme :
— = — @

Le volume v =[xs étant constant —=0 & =—
y s

De plus si on effectue les mesures & courant constant la variation relative de résistance est identique a

la variation de la tension aux bores du fil :

o _AU,

2¢ 3)
p U

2) Correction dans le domaine élastique

Dans le domaine élastique, il est nécessaire de prendre en compte la variation de volume et

: AV
Ieffet piezorésistif (loi de Bridgman) : (A_pj =C—
P Br 4
. - AV
En traction uniaxiale : 7= (1-2v)e,,, 4
ol &,,, estladéformation élastique dans la direction de traction et v le coefficient de Poisson.
A AR
Soit une contribution purement élastique : (—pJ = R (1+2v)e,,,
P elas
I s e Ap
et une contribution due a 1’effet piézoélectrique : — | =C(1-2v)¢,,
Br
AR
finalement : ap X [(l +2v)+C(1- 2V)]€¢,m, %)
P

Pratiquement, on effectuera la correction due a la variation de volume élastique en utilisant la
relation :

L= p— ©

oll p est la pente a ’origine de la courbe brute %li = f(¢), E, le module d’élasticité de la phase 3 et
0

o la contrainte appliquée.
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Dans le domaine élastique, et pour les contraintes faibles, le matériau ne change pas de phase et

A . - .
ol 0 On retrouve alors I’expression utilisée pour les jauges de déformation

P

AU

ST [A+2v)+CA-2V)] €, = K&

last

K est le facteur de jauge et prend des valeurs comprises entre 0,5 (manganin) et 3,5 (élinvar), il peut

étre négatif (-11 pour le nickel, jusqu’a une certaine déformation, puis voisin de 2).

Expérimentalement, cette pente vaut 3,1 et prend en compte tous les effets associés au

domaine élastique. Si on ne considére pas I’effet piézorésistif, C =0, ce coefficient aurait pour

valeur 1+ 2v, soit environ 1,7 pour le titane Béta III (V =0, 36) .

3) Correction due a I’élévation de température

Nous avons vérifié, & ’aide d’un thermocouple soudé sur le fil, que la variation de
température lors d’un essai & une vitesse de déformation de 4. 10 5™ est inférieure 4 1°C.

Nous montrerons par la suite que la variation de résistivité pour un fil trempé, est d’environ
18% pour une élévation de température de 580°C soit 0,03% pour une élévation de 1°C.

Pour cette vitesse de déformation, nous négligerons 1’effet de I’élévation de température au
cours de la déformation.

Nous appliquerons la correction élastique a tout le domaine et la correction plastique

uniquement au dela du domaine élastique du premier chargement.
IV-3242) Variation de résistivité électrique lors des essais de traction

Les courbes contrainte et variations relatives de la tension brute (courbe a) et corrigée de la

déformation élastique (courbe b) en fonction de la déformation totale sont représentées sur la figure

43.18 pour des déformations comprises entre 0 et 4% et pour des déformations imposées plus

importantes de 9 a 10%.

La perturbation apportée par la soudure par point des fils destinés aux mesures de la tension
limitent la déformation maximum & 12% en provoquant une rupture prématurée.
Afin d’éviter de prendre en compte ces perturbations liées notamment a la striction, les mesures seront

limitées & 10% de déformation imposée.

Pour des déformations inférieures a 0,5%, la déformation est purement élastique et la

variation de tension corrigée est nulle (0 — €,). Pour les boucles suivantes, cet effet diminue
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rapidement. On peut alors considérer que la formation de martensite ou la réorientation des variantes

se produit dés le début du chargement.

Pour pouvoir effectuer la correction plastique, nous représenterons la variation de tension en

fonction de la déformation plastique. La variation de tension corrigée de la déformation élastique

présente une pente moyenne légérement supérieure a 2, (figure 43.19 courbe 2).

Une pente égale a 2 est caractéristique d’une déformation a volume constant.
p g q

Appliquons maintenant la correction plastique, ce qui revient a soustraire, a la déformation
o

totale, deux fois la déformation plastique &,,, = €, “Z
0
La figure 43.19 courbe b) représente aprés correction élastique et plastique, 1’évolution de la
résistivité au cours de la déformation plastique. Cette variation ne contient plus qu’un effet attribuable
A une transformation de phase, une réorientation des variantes de martensite dans le sens de la
contrainte et éventuellement une variation due a I’introduction de défauts liées a la déformation

plastique.

En effet, la résistivité des deux phases est différente et I’on peut attribuer cette variation a
I’évolution de la fraction volumique de la martensite. Si ’on admet que la résistivité de la martensite
est anisotrope, ce qui est vraisemblablement le cas puisque sa structure n’est pas cubique, la variation
peut également étre le résultat d’une réorientation des variantes de la martensite piégée.

Aprés correction, la variation de résistivité n’est plus que de 2,5%.

La figure 43.20 reprend en détail les variations de résistivité pour chaque cycle charge-décharge.

Variation de résistivité pour les premier cycles.

Au dela de o, , la courbe o-¢ s’infléchit et correspond 4 la mise en place progressive d’une
déformation plastique par mouvement de dislocations et & une déformation par transformation
martensitique B — o’ jusqu’a €x. Dans le méme temps, la résistivité augmente progressivement
(trajet OA). Le trajet de A & B correspond au déchargement. La variation de résistivité au cours du
déchargement est le résultat d’une diminution de la fraction volumique de la martensite et
éventuellement d’une réorientation.

Aprés déchargement (point B), il subsiste une résistivité résiduelle qui traduit la présence de
martensite piégée. Le rechargement suivant se fait sans hystérésis (BC) et la variation de résistivité est

identique a la décharge précédente (AB).
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Ceci indique que la quantité de martensite mis en jeu, dans une boucle déchargement — chargement,
n’évolue pas. Il n’y a pas de différence significative avec toutes les boucles suivantes.

A partir des points C, F... qui correspondent au début de la déformation plastique, la
résistivité reste constante jusqu’a 7% environ. L’augmentation de la densité de dislocations au cours
de la déformation plastique provoque généralement une trés faible augmentation de la résistivité. Par

conséquent on peut considérer que I’on est en présence essentiellement de déformation plastique.

Jusqu’a 6%, la variation de résistivité résiduelle aprés décharge est sensiblement identique (B,

E...., H) et signifie que la quantité de martensite piégée n’évolue pas.

La résistivité permet de distinguer la déformation plastique par dislocations de la plasticité de

transformation.

Variation de résistivité pour les derniers cycles

Au dela de 6% de déformation plastique la résistivité augmente a nouveau (GH) traduisant le
fait que I’on reforme de la martensite lorsque la contrainte atteint le seuil de plasticité.
En décharge (IJ et KL), la diminution de résistivité est comparable aux premiers cycles. La pente,
légerement inférieure & 1, est identique a celle observée lors des premiers déchargements.

La variation de résistivité résiduelle aprés décharge augmente également (HJK).

Participation de la réorientation 4 la déformation recouvrable

La fraction volumique de martensite évolue peu de 0 a 6%, alors que la déformation
recouvrable augmente. La participation de la martensite a la déformation recouvrable, différence entre
la résistivité en charge et en décharge, évolue peu en fonction de la déformation figure 43.21.
Cependant, dans le méme temps, I’amplitude de la déformation recouvrable due a la martensite
augmente.

Cette augmentation ne peut étre attribuée qu’a la réorientation des variantes de martensite
dont la contribution est croissante avec la déformation.

La déformation recouvrable est la somme d’une contribution élastique qui évolue peu pendant
la déformation plastique (la contrainte varie de 18%) et d’une contribution de transformation qui, elle,
augmente avec cette méme déformation (de 75%). Ceci a pour conséquence une diminution du

module sécant en décharge au fur et & mesure que la déformation augmente.

En résumé :

La fraction volumique de martensite qui participe a la déformation recouvrable se stabilise dés
le début de la déformation plastique (environ 2%) pour augmenter ensuite au deld de 6% de

déformation plastique.

85



Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III — Analyse des résultats

La résistivité permet de suivre I’évolution de la formation de martensite et de sa réorientation,
sans pouvoir les discerner directement. Comme la résistivité et I’anisotropie de la martensite o’ ne
sont pas connues, il n’est pas possible d’estimer la quantité de martensite formée ou réorientée. En

observant en méme temps la déformation recouvrable, on a pu cependant, séparer les deux effets.

Pour accentuer ces effets il faut former plus de martensite dans les tous premiers stades de la
déformation ce qui revient 4 rendre la phase mére plus instable mécaniquement. De méme, la

réorientation sera plus efficace si elle se produit dans une matrice qui contient peu de dislocations.

IV-33) Conclusion

La microstructure B, obtenue par trempe rapide depuis le domaine monophasé 3 permet
d’obtenir lors d’une déformation en traction un comportement pseudoélastique fondé sur une
transformation de phase martensitique induite sous contrainte .

Cette transformation, réversible aprés décharge, est fortement influencée par la déformation
imposée. Peu marquée comparativement a 1’alliage Ti-10V2Fe-3Al, elle permet néanmoins lorsque
la déformation imposée augmente de modifier de maniére trés significative les propriétés dans le sens

souhaité. Ainsi pour un fil déformé de 15% on observe par rapport a un fil tréfilé :

- une baisse de 40% du module d’élasticité sécant en décharge
- une déformation recouvrable, identique, de 3%.
- une réserve de ductilité pour la formation de boucles, de 7 - 8%, alors qu’elle est seulement de 3-

4% pour le fil tréfilé.

- des forces restituées par le fil fléchit plus faibles et plus constantes.

L’analyse par diffraction des RX confirme la présence d’une faible quantité de phase o’

lorsque les fils ont été déformés de 20%.

Les mesures de la variation de résistivité sous contrainte n’ont pas pu étre menées jusqu’a des
déformations aussi importantes et sont limitées a 10% d’allongement.

Les variations relatives de résistivité aprés correction des effets de la déformation plastique et
élastique permettent d’attribuer 1’augmentation de la déformation recouvrable et la diminution du
module sécant en décharge a la formation de martensite et & sa réorientation.

A faible déformation plastique, la fraction volumique de martensite formée n’évolue pas.
L’évolution du module sécant en décharge et de la déformation recouvrable est due a la réorientation
des variantes au sein d’une matrice qui se plastifie progressivement.

Pour des déformations proches de 8-10%, la fraction volumique de martensite augmente en

charge comme en décharge, mais celle qui conduit a une déformation recouvrable reste inchangée.
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Ces observations suggerent que les tractions appliquées au matériau engendrent des variantes
orientées et fortement sélectionnées permettant I’accommodation des déformations macroscopiques
imposées.

L’étude a été réalisée en traction mais les fils sont obtenus par tréfilage : une étude en
fonction du taux de réduction serait nécessaire pour optimiser le process.

Les résultats montrent que I’instabilité mécanique obtenue a partir d’un état béta trempé au
dessus du transus béta permet de diminuer le module sécant en ajoutant a la déformation élastique une

participation provenant de la phase martensitique.

Nous chercherons maintenant a optimiser cette microstructure pour la rendre plus instable

mécaniquement en agissant sur la taille de grain.
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Chapitre IV-4 - ETUDE DE LA CROISSANCE DE GRAIN - OPTIMISATION DE LA
MICROSTRUCTURE
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IV-431) Etude de la croissance du grain par plan d’expérience
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IV-4) ETUDE DE LA CROISSANCE DE GRAINS - OPTIMISATION DE LA
MICROSTRUCTURE

IV-41) Introduction

Les mécanismes de déformation du titane Béta III sont, en plus du glissement plastique, le
maclage de type {332}<113> accompagné ou non d’une transformation de phase induite sous contrainte

29

a .

Taille de grains et maclage

Dans certains alliages se déformant par maclage, tels que les alliages de zinc [134], il existe une
relation entre la taille des grains et la fraction volumique maclée au sein des grains. En dessous d’une
taille critique de grains, le maclage n’est plus observé.

Nous avons montré sur I’alliage de titane béta Ti-20V [135], dont le mode de déformation
principale est le maclage, qu’il est possible d’augmenter la fraction volumique maclée, en augmentant la

taille de grain.
Ramesh et Ankem[136] [137] ont étudié dans un alliage TI-14,8V I’influence de la taille de

grains sur la formation de macles induites par la contrainte et sont arrivés aux mémes conclusions..

Taille de grains et transformation de phase.

Grosdidier et col[102] ont mis en évidence I’influence de la taille de grain béta de I’alliage de
titane béta CEZ sur la formation de martensite induite sous contrainte lors d’un essai de traction (figure
3.18).

Deux traitements thermiques réalisés a 920°C (au dessus du transus) ont été réalisés pendant 15
et 60 minutes et conduisent a des tailles moyennes de grains respectivement de 130 et 220 microns.
L’échantillon mis en solution a 920°C pendant 15 min suivi d’une trempe a I’eau présente une courbe
contrainte-déformation « classique », alors que celle de I’échantillons mis en solution pendant une durée
de 60 minutes et comportant de gros grains présente un « double yielding » associé & la transformation
martensitique.

Kajiwara[138] montre sur des alliages Fe-Ni que la température de début de transformation
martensitique est d’autant plus faible que la taille de grains est petite. Cette diminution de Ms
consécutive a la diminution de la taille de grain rend également la formation de martensite induite sous
contrainte plus difficile. Des niveaux de contrainte plus élevées seraient nécessaires pour obtenir une

force motrice suffisante pour autoriser la transformation martensitique.

Ces résultats sont en contradiction avec ceux de Gil et col[139] et ceux de Mur[140]. D’aprés

Gil, la température de début de transformation martensitique sur un alliage NiTi AMF est d’autant plus
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élevée que la taille de grains est faible (figure 44.1a) . Lors de la déformation les interactions entre les
variantes de martensite et les joints de grains produisent localement une augmentation de I’énergie
élastique qui facilite la nucléation de nouveaux platelets. Les auteurs ont étudié 1’effet de la taille de
grains sur la contrainte nécessaire (appelée « trigerring stress » ou contrainte seuil) pour initier la
transformation f—a.’’.

Celle ci est d’autant plus élevée que la taille de grains est importante et donc que la température
Ms décroit (figure 44.1b).

Compte tenu de ces observations, I’étude de la croissance du grain dans le domaine béta est
devenu un aspect incontournable de notre étude afin de mettre en évidence 1’influence de Ia taille de
grains sur le comportement pseudoélastique de ’alliage.

Cet aspect n’a pas, a notre connaissance, fait I’objet d’une étude dans les alliages Tip.

IV-42) Recristallisation et croissance du grain béta aprés déformation a froid

Généralités

La recristallisation est définie par I’apparition de nouveaux grains sans défaut, a partir de
germes provenant d’une matrice écrouie. Parmi tous les paramétres qui entrent en jeu dans la
recristallisation d’un méme alliage on rencontre principalement la déformation et la taille de grain

initiale, la température et le temps de recuit.

11 existe une déformation minimum critique pour initier la recristallisation. Elle correspond & la
densité minimale de défauts nécessaire a la formation des germes de la recristallisation. Si le taux de
déformation critique est & peine dépassé, seuls quelques grains se développent. La taille de grains est
alors importante. Au contraire, pour des déformations importantes le nombre de sites augmente, la taille
des grains peut étre inférieure a la taille initiale avant déformation. Plus la déformation est faible, plus la

température de recuit devra étre élevée ou le temps de maintien important.

Recristallisation de 1’alliage Béta II1

Rath et col [141] ont étudi€ la recristallisation de I’alliage Béta I, pour des taux de laminage de
20 a 80%. Les recuits isothermes entre 990 K et 1200 K sont suivis d’une trempe a I’eau.

Suivant le taux de déformation et la température de recuit on distingue trois zones figure 44.2.

- @ 1020K (747°C) au voisinage du transus béta (750-760°C), la recristallisation est indépendante
du taux de déformation ;
- 2990 K (717°C) une déformation de 40% est nécessaire pour obtenir une recristallisation. Cette

recristallisation est suivie de la précipitation de la phase alpha ;
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- pour des déformations inférieures & 40%, ou pour des températures plus basses, la phase o

précipite sans recristallisation de la phase .

Pour distinguer plus facilement les zones non recristallisées, des zones déja recristallisée Froes
et col.[142] utilisent un traitement dit « de décoration », fondée sur la différence de cinétique de
précipitation de la phase o entre un état déformé et non déformé.

Le diagramme TTT figure 44.3 illustre les différences de temps d’incubation nécessaires a la
précipitation de la phase alpha pour un état non déformé et un état déformé de 5%. Un traitement &
500°C pendant 2 minutes, réalisé sur un échantillon partiellement recristallisé, permet d’obtenir une
précipitation de phase alpha dans les zone encore écrouies. Cette « décoration » facilite la détermination

des zones recristallisées obtenues lors des différents traitement thermiques.

Croissance du grain du titane Béta IIT

Froes et col. [143] ont étudié aprés recristallisation, la croissance du grain dans le domaine béta
de I’alliage Béta III en fonction de différents paramétres : écrouissage a froid, température et temps de

recuit, taille de grain initiale et composition en oxygéne.

La croissance du grain recristallisé aprés déformation de 20% et 80%, en fonction du temps de
maintien isotherme pour différentes températures de recuit, figure 44.4 est bien décrite par une loi
empirique :

D=r" ou D est le diamétre moyen du grain, ¢ le temps de recuit ,

n et k des constantes indépendantes du temps.

Pour une température de recuit légerement supérieure a Tp, la taille de grains est de 6 pm, bien
inférieure  la taille de grains initiale de 25 pm. A 925°C, la croissance du grain est importante et atteint
100 pm aprés 100 min.

L’effet de la déformation initiale sur la croissance du grain recristallisé en fonction de temps est
indiquée figure 44.5 a et b.

Pour une taille de grain initiale importante de 95 pm et une température de recristallisation de
775 °C figure 44.5a, la déformation initiale n’a pas d’influence sur la taille de grains recristallisés. La

possibilité de croissance du grain est donc limitée 4 la taille initiale du grain.

Pour une taille de grain initiale de 14 um figure 44.5b on observe ::

- une croissance du grain pour un échantillon non déformé ;

- une croissance du grain plus importante 3 10% de déformation, due a la proximité de
I’écrouissage critique ;

- une taille du grain légérement inférieure a la taille initiale pour 60% de déformation.
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Croissance du grain au voisinage de I’écrouissage critique

La taille de grain initiale joue un réle sur la croissance du grain au voisinage de 1’écrouissage
critique compris entre 5-10%, (figure 44.6a). Pour les gros grains, on observe une diminution continue
de la taille de grain en fonction de la déformation.

La croissance du grain au voisinage de ’écrouissage critique est également influencée par la
température figure 44.6b. A basse température (775°C) cet effet est relativement limité pour des temps

courts alors qu’il n’est plus observé a température élevée (925°C) pour un temps de 100 min.

Ohyama et col.[144] ont proposé un modéle pour estimer la croissance de grains recristallisés
d’un alliage béta Ti-15V3Cr3Sn3Al laminé a froid a 80%, en fonction de la température 7 et du temps

de recuit ¢. Le diamétre D du grain recristallisé s’écrit :

D(T,t)- Dy(T)=Ct" exp (—-}%)

C=0,8x10*; n=0,24; Q=1,5x10"cal/mol et R = laconstante des gaz parfaits.

D’aprés les auteurs, une recristallisation compléte et une croissance de grains ne se produisent
pas sous le transus béta. Au dessus du transus béta, la recristallisation est compléte, sauf pour des temps

trés courts oul certaines plages non recristallisées peuvent subsister quel que soit le taux de réduction.

IV-43) Méthodes expérimentales
IV-431) Etude de la croissance du grain par plan d’expérience

Le plan d’expérience repose sur la méthodologie de G. Taguchi [145]. Il permet d’estimer les

effets de différents facteurs (paramétres) sur un phénoméne, ici la taille de grains, en limitant le nombre

des essais.

Les effets des paramétres, qui sont les coefficients du modéle, sont déterminés par régression
multilinéaire. Les niveaux bas et haut des paramétres sont exprimés en variables centrées réduites dans
un intervalle [-1 1], ce qui permet de donner & chaque paramétre la méme amplitude de variation et de
calculer facilement les coefficients du modele linéaire. Nous montrerons que les effets des paramétres

sont intrinséquement linéarisables.

Le modele doit permettre de définir la valeur & donner aux paramétres influents pour obtenir une
taille moyenne de grains donnée. La pratique des plans d’expériences s’appuie sur deux idées

essentielles :

e On fait varier les niveaux de tous les paramétres, de maniére raisonnée, 4 chaque expérience.
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Facteurs étudiés

. Taux de réduction Température de | Temps de maintien taille de grain
niveaux en % recuit en °C isotherme (en min) | initiale (en pum)
Bas (-1) 10 800 10 22
Haut (+1) 70 900 120 98
Tableau 44.1 Paramétres étudiés et niveaux retenus
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e Les valeurs des paramétres sont choisis aux bornes du domaine d’étude pour améliorer la
précision
Ce qui conduita :
- une meilleure précision sur I’effet de chaque facteur ;
- détecter les interactions entre facteurs ;

- une modélisation ;

Paramétres et leurs niveaux
Les quatre paramétres retenus pour I’étude de la taille de grains sont :

- le taux de réduction (obtenu par laminage) ;
- la température de recuit ;

- le temps de maintien ;

- lataille de grains initiale.

Les paramétres et leurs niveaux bas et haut sont résumés dans le tableau 44.1

Ce plan complet a 4 facteurs et deux niveaux demande 2* essais. Un plan incomplet introduit
des incertitudes ou ‘‘effets d’alias’’, qui diminuent la précision sur les effets des facteurs et des
interactions entre facteurs.

Un cinquiéme paramétre, 1ié & la composition chimique, aurait pu étre pris en compte pour
estimer I’influence des éléments interstitiels tels que 1’oxygéne. Dans les différents lots, la teneur en
oxygéne par exemple, varie relativement peu, de 980 ppm 4 1380 ppm (voir tableau 41.6) et les

incertitudes sont importantes.

Valeurs limites des paramétres

Déformation initiale

La déformation minimale est choisie & 10%. Elle est légérement supérieure a 1’écrouissage
critique indiqué par Rath et col.[141]. Ce choix permet de se situer dans la partie continiment
décroissante de la taille de grains en fonction de la déformation initiale (cf figure 44.6 a et b) et d’éviter
ainsi la présence d’un maximum qui fausse le calcul de I’effet de ce facteur. La déformation maximum

de 70% est définie par des conditions de laminage.

Température de recuit

La valeur minimum de 800°C est choisie afin d’obtenir une recristallisation compléte quelque
soient le taux de déformation initial et le temps de maintien lors du recuit (Rath et col.[141]). Cette
valeur est supérieure au transus béta (760°C). La valeur maximum de 900°C correspond a une valeur
couramment admise pour la mise en solution. Une température supérieure augmente le risque

d’oxydation et de pertes d’éléments.
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Taille des grains

Taille minimale 6,53 . . s
Taille maximale 125,8 recristallisés
Fréquence
Nombre de valeurs 421 35
Nombre d’intervalles 10,34 30
Largeur d’intervalle 11,54 /5\ \ ®  ememoncale
A ajuster 12 25 / tréq male [’
" Moyenne 38,2 2 1 / \5\ fréquencelognormaie |
Ecart type 21,9 15
Moyenne In 3,43 10 // \\
Ecart type In 0,57 5 // oo
« Moyenne recalculée » 30,87 j \.\\
0 e o o)
R? Joi normale 0,949 0 50 100 15¢
R? loi lognormale 0,996 . .
Diamétre en micron
Figure 44.7 Répartition de la taille de grain (essai 1) — Distribution normale et lognormale
Facteur 1 Facteur 2 Facteur 3 Facteur 4 Moyenne
N° essai Taux de e Distribution | Distribution
. Température Temps D initial
réduction normale lognormale
1 -1 -1 -1 -1 38 31
2 1 -1 -1 -1 10 8
3 -1 1 -1 -1 49 45
4 1 1 -1 -1 27 24
5 -1 -1 1 -1 63 59
6 1 -1 1 -1 21 26
7 -1 1 1 -1 101 94
8 1 1 1 -1 78 58
9 -1 -1 -1 1 43 36
10 1 -1 -1 1 17 15
11 -1 1 -1 1 57 52
12 1 1 -1 1 35 31
13 -1 -1 1 1 69 63
14 1 -1 1 1 38 33
15 -1 1 1 1 112 102
16 1 1 1 1 89 83
Tableau 44.2 Matrice d’expérience et tailles moyennes de grain obtenues pour une

distribution normale et lognormale de la taille de grain
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Temps de maintien isotherme

Un temps minimum de 10 min permet d’assurer, compte tenu de la masse des échantillons une
homogénéisation suffisante de la température. Un temps maximum de 2 heures permet de limiter les

modifications de composition.

Taille de grains initiale

Nous nous limiterons 4 deux tailles moyennes de grains, 22um et 98um, obtenues par traitements

thermiques 4 800°C -10min et 900°C-2h .

IV-432) Préparation des échantillons et mesure de la taille moyenne de grain

Echantillon

Afin de disposer d’une surface d’observation plus importante que celle offerte par les fils, nous
avons utilisé des échantillons prélevés dans une feuille de Béta III (Goodfelow) a D’état recuit.
L’épaisseur de la feuille est la méme que celle des fils (0,42 mm).

Les traitements thermiques sont réalisés, sous un vide secondaire de 2.10° mbar, dans un dilatométre de

trempe (ADAMEL - DT 1000). La trempe se fait par jet d’hélium.

Mesure de la taille de grain

Pour obtenir une distribution représentative de la taille de grains, plusieurs micrographies d’un
méme échantillon sont nécessaires. Chaque distribution est déterminée avec un nombre de grains
compris entre 300 et 900. Aprés traitement, les images numériques sont exploitées a I’aide du logiciel

Digital Micrograph qui fournit les diamétres équivalents des grains :

D=2 \/2 ol A est la surface des grains.
T

IV-44) Croissance du grain recristallisé dans le domaine béta

IV-441) Résultats du plan d’expérience - Distribution des tailles de grains

L’histogramme des fréquences est ajusté & une distribution normale et log-normale pour les 16
échantillons du plan d’expérience figure 44.7 et tableau 44.2. Dans tous les cas la loi log-normale
donne le meilleur ajustement. Nous utiliserons la moyenne de la loi log-normale pour caractériser la

taille de grains.
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Figure 44.9 Représentation graphique a) de I’effet des paramétres b) de I’effets des
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La réponse estimée par le modele est égale & la moyenne de toutes les réponses Y auquel on ajoute la

somme des effets et des interactions :

Y=Y +[E, E,|Al+|Es E]Bl+....+'[4

ﬂ'ﬂm 1,4132:|[B]+“-+,[C{]cw1 b }[D]

A2B1 IA282 IC2D1 IC2BD2

avec E,; . effet moyen de A au niveau bas, [4] : taux de réduction, [B] : température, [C] : temps, [D] :

diameétre de grain initial

Aprés analyse de la variance, le modéle permettant d’estimer la taille moyenne de grain, est :

7=367+[034 -034]4]+[-033 033][B]+[-04 oa4]c]+[-012 012]D]+

[AT[ 0,12 —0,12}[31

-0,12 0,12

Changement de variable et validation de I’hypothése de linéarité

Pour pouvoir valider le modéle et estimer la taille moyenne de grain a I’intérieur du domaine
d’étude, il faut passer des variables centrée réduites [-1, 1] aux unités d’origine (% réduction, °C,
secondes, pm).

Cette transformation suggére I’hypothése de la linéarité des effets entre le niveau haut et bas de
chacun des facteurs :

X-(-1) _ V-¥
1-(-1)  ¥,-W

avec X : variable centrée réduite et ¥ : variable d’origine

Pour effectuer ce changement de variable nous utiliserons la loi couramment admise pour décrire la
croissance du grain :

D-Do=At"= In(D-Do)=InA+nlnt
_ 2><(lnt—lnt1)_1.

soit pour le temps X, = nr —Int

Nous adopterons pour les autres variables le méme type de changement de variable.

La validation du modéle est réalisée par une expérience au centre du domaine d’étude ( taux de
réduction = 26%, température = 850°C, temps = 35 min, taille de grain initiale 45um). La valeur donnée

par le modéle est de 40um. Pour réaliser cet essai de validation, nous avons utilisé un échantillon issu de
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Figure 44.10 Croissance du grain béta en fonction de la température et du temps ( Taux de

réduction initial 70%, diamétre initial 22 microns)

Ln(D)en cm
-7 -6,8 -6,6 -6,4 -6,2 -6
-14,4 . - r T

-154 1 y=.18452x - 26,121

Ln(dD/dt) en cm/s
P
N

Figure 44.11 Ln (dD/dt) en fonction de In(D) pour une taille initiale de 22um et une
déformation initiale de70% recuit a 810°C entre 600s et 7200 s

Température de Nos valeurs D’aprés Froes et col. [112]
recuit (°C) n A (cm/s) n A (cm/s)
775 - - 0,34 1,77x10™"
800 0,349 125x10™" - -
810 0,350 1,75x10™"! - -
820 0,352 2,55x10™" - -
830 0,357 1,78x10™" 0,34 6,32x10™"°
840 0,362 4,05x10™" - )
850 0,377 6,1x10™" - -
900 0,380 3,67x107° - =
925 - 0,40 1,79x10°
Tablean 44.3 Constantes de croissance n et A du Béta III — Comparaison avec les données

de Froes et col. pour un diamétre de grain initial identique (environ 22 pm)
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I’essai n°3 présentant une taille de grain recristallisé de 45 pum. La taille moyenne obtenue
expérimentalement est de 37um ; le modele est jugé satisfaisant.
L’évolution de la taille de grain en fonction de la température et du temps pour une taille de grain et une

déformation initiales respectivement de 22um et 70% est illustrée figure 44.10.
IV-443) Constantes de croissance du grain recristallisé en condition isotherme

Nous avons utilisé les résultats de ce modéele empirique pour déterminer les coefficients d’une loi de

croissance de grain au cours d’un recuit :

DY" —Do"" = At 4.41)

ol Do est la taille de grain a I’instant # = 0 ; 4 et n sont des constantes indépendantes du temps. 4
contient la dépendance en température et s’exprime par une loi d’Arrhenius, # est le temps de recuit

isotherme.

Quand Do est trés petit devant D (Mistler et Coble) on adopte souvent une loi réduite :
D=Hmr" (4.42)

La croissance normale du grain dans I’alliage Béta III a été analysée en utilisant 1’équation (1).
car elle ne nécessite pas d’hypothése sur la taille de grain Do pour déterminer les coefficients n et A.
En effet d’apres (1):

D =(At+ Do'/")"

%—: nA(At + Do'/")"™!

d_D = nADl/n(n—l) = nAD_(”"_l)
dt
ln% =In(nA)-(1/n-1)InD (4.43)

On utilise le modéle du plan d’expériences pour calculer des valeurs de D en fonction du temps

pour différentes températures 7 (la déformation initiale ainsi que la taille de grain étant fixées).

A partir de ’expression (3), on détermine A et n. (figure 44.11 et tableau 44.3)
La constante 4 peut s’exprimer sous la forme d’une loi d’Arrhenius :

A= Aoexp(-Q/RT) (4.44)

avec R: 8,32 )/K.mol, T:température absolue
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Figure 44.12 Constante de croissance A en fonction de I’inverse de la température absolue
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Figure 44.13 Croissance du grain béta en condition isotherme
Echantill Traitements thermiques
chantitions 800°C-10min | 800°C2h | 900°C-10min | 900°C-2h
Fil tréfilé (0,43*0,63) 6(8)* 23(26) 27 (24) 63 (58)
Fil tréfilé (0,48*0,63) / recuit
800°C-1H / trempé/laminé 10% SEIGHG) 1071100)
Tableau 44.4 Taille de grain en pm obtenue dans les fils aprés différents traitements thermo-

mécaniques - * () : taille moyenne d’aprés le modéle.
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Cette répartition log-normale est souvent observée dans la distribution de la taille des particules
[146]. La fonction n’est pas symétrique et la plus grande partie de la probabilité se trouve concentrée
vers les petites valeurs. Plus généralement, on observe cette distribution pour tous les mécanismes qui
font intervenir une croissance a partir d’'une méme limite inférieure. Cette moyenne est toujours

inférieure a la moyenne géométrique de la loi normale.

La valeur moyenne de la taille de grains pour chaque essai est également caractérisée par une
variance que nous admettrons constante dans tout le domaine expérimental. (cf anmexe 3- Plan
d’expériences).

La taille moyenne des grains, déduite de la loi log-normale, pour les 16 échantillons du plan

d’expérience, est comprise entre 8 et 102 pum.. Ces valeurs sont en accord avec celles de Froes et col.

IV-442) Effets des paramétres et des interactions entre paramétres - Modélisation

La méthode de calcul de I’effets des paramétres et des interactions ainsi que la technique de
I’analyse de la variance permettant de distinguer les effets significatives sont présentées en annexe 3.
Nous nous limiterons a 1’étude des interactions entre deux paramétres au plus ; les autres interactions

étant souvent négligeables.

L’analyse de la variance montre que tous les facteurs sont significatifs. La contribution de la
taille de grain initiale est cependant peu importante figure 44.8.

Les effets des paramétres et interactions sont représentés graphiquement sur la figure 44.9. Il
existe une interaction significative entre le taux de réduction et la température ( Ieffet du taux de
réduction sur la taille moyenne de grain est plus important 3 800°C qu’a 900°C). Les effets des
interactions entre d’une part, le taux de réduction et le temps et, d’autre part entre le taux de réduction et
le diamétre de grain initial, bien que statistiquement significatif, ne seront pas pris en compte car ils sont

jugés trop faibles.

Les effets des facteurs et des interactions donnent une image de la variation de la taille de grain
mais ne peuvent en aucun cas fournir une explication sur les mécanismes d’action de ces facteurs. On

dispose en revanche d’une relation fiable qui traduit I’effet des facteurs sur la taille de grain.

Modélisation des résultats

Nous utilisons I’écriture matricielle proposée par Vigier [145]et Goupy [147].

La réponse théorique sera notée ¥ . Le niveau d’un facteur sera indiqué par un vecteur noté [A] .

1
Par convention : si A est au niveau bas, [A] sera égal & :[O]
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Les constantes 4o et Q valent respectivement 9,53x10° cm/sec et 347 kJ/mol (figure 44.12).
Cette valeur de Q est en bon accord avec celle indiquée par Froes et col.[143] de 330 kJ/mol obtenue
partir de différentes conditions initiales ( taille de grain et teneur en éléments d’oxygene).

Ce résultat constitue une autre forme de validation des résultats du plan d’expériences.

L’équation (1) peut alors s’écrire et pour des conditions initiales données (taux de réduction et taille
moyenne de grain initiale) :

D-D, =[doexp(-Q/ RT)]" (5)

La figure 44.13 indique 1’évolution de la taille de grain calculée avec la relation (5) en fonction du

temps pour différentes températures.

IV-444) Tailles de grains dans les fils

L’étude précédente a été réalisée sur des feuilles déformées par laminage (jusqu’a 70%) et
recuites.

Le taux de tréfilage de fil n’est pas connu. Néanmoins, nous appliquerons le modé¢le de
croissance des grains aux fils & 1’état tréfilé pour les petites tailles de grains bien que le mode de

déformation ne soit pas sans un effet sur la recristallisation et la croissance normale des grains.

L’état fortement écroui de départ des fils lié au tréfilage permet d’obtenir une taille de grain
d’environ 60 pm en deux heures 2 900°C. Pour faire croitre la taille de grain au dela de cette valeur, il
faut augmenter considérablement la durée du traitement, qui nous le verrons n’est pas sans incidence sur
la modification de la composition chimique.

Pour contourner cette difficulté, nous nous rapprocherons des conditions d’écrouissage critique
sur un fil préalablement recristallisé 3 une température plus basse, fixée & 800°C. L’écrouissage est
obtenu par laminage des fils avec un taux de réduction de 10%. Pour conserver une méme section on
utilise un fil de 0,48x0,63 ramené a 0,43x0,63.

Cette démarche a sa limite. En effet, on pourrait envisager d’atteindre une structure a un seul
grain dans la section (structure bambou). Cependant, plus on augmente la taille de grain, plus
l’hétérogéne’ite" de la déformation et I’anisotropie augmentent. Cet effet n’est pas souhaitable pour
I’utilisation en orthodontie, nous nous limiterons donc 4 une taille de grains de 100 um qui correspond a
environ 20 grains dans la section.

Le tableau 44.4 regroupe les résultats sur les fils tréfilés et les fils recuits-laminés, pour deux
températures de mise en solution et deux temps de maintien. La comparaison entre les valeurs

expérimentales et celles déduites du modéle sont satisfaisantes.
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IV-45) Conclusions

La méthodologie du plan d’expériences permet d’estimer avec une précision satisfaisante les
effets du taux de réduction et de la taille de grain initiale, de la température et du temps de recuit, sur la
taille moyenne des grains recristallisés. Nous avons pu déterminer les constantes de croissance A, n
ainsi que 1’énergie d’activation Q d’un modéle de croissance de la taille du grain béta en fonction du
temps et de la température du recuit pour des conditions initiales fixées (taux de réduction et taille
moyenne de grain). Les valeurs de ces constantes sont en accord avec celles de la littérature.

En réglant les parametres influents, nous avons obtenu dans les fils tréfilés ou tréfilés-recuit des

tailles moyennes de grain de 6 4 107 um.

Nous étudierons maintenant I’influence de la taille de grain sur le module sécant et la déformation

recouvrable.
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Chapitre IV-5 - INFLUENCE DE LA TAILLE DE GRAINS ET DE LA TEMPERATURE DE
MISE EN SOLUTION SUR LE COMPORTEMENT PSEUDOELASTIQUE EN
TRACTION

IV-51) Conséquences d’une température de mise en solution élevée

IV-511) Sur le comportement mécanique

IV-512) Sur la composition chimique

IV-513) Sur la présence de la phase .y, aprés trempe

IV-514) Réle de la phase . sur le comportement pseudoélastique
IV-52) Effet de la taille de grains aprés traitement a 800°C, sur le comportement pseudoélastique
IV-53) Conclusion
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mise en solution ( intervalle de confiance déterminé a partir 3 essais )



Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Béta III — Analyse des résultats

IV-5) INFLUENCE DE LA TAILLE DE GRAINS ET DE LA TEMPERATURE DE MISE EN
SOLUTION SUR LE COMPORTEMENT PSEUDOELASTIQUE EN TRACTION

Nous ferons la distinction entre la taille de grains obtenue aprés une mise en solution a 900° C
et 2 800°C. Cela peut paraitre paradoxal dans la mesure ou ces deux températures étant situées au dessus
du transus Béta, seule la taille de grains doit agir sur les propriétés mécaniques.

Une température de mise en solution & 900°C affecte la composition de I’alliage ; I’effet de la

taille de grains & 800°C sera donc examiné au paragraphe suivant.

Nous suivons, pour différentes tailles de grain :

- I’évolution de la déformation recouvrable et du module sécant en décharge en fonction de la
déformation plastique

- la contrainte seuil pour initier la transformation martensitique et la limite d’écoulement plastique
définie suivant les indications de la figure 45.1

- la ductilité

IV -51) Conséquences d’une température de mise en solution a 900°C

IV-511) Sur le comportement mécanique

Les courbes contrainte — déformation décrivant les cycles charge-décharge, pour 2 tailles de

grains obtenues 4 900°C sont regroupées figures 45.2

Pour une taille de grains identique, la contrainte d’écoulement est toujours supérieure a celle de

I’alliage traité 2 800°C (figure 45.3). La contrainte seuil est peu affectée par la taille de grains.

Le comportement pseudoélastique, caractérisé par la déformation recouvrable (figure 45.4) est
moins marqué, et le module sécant est plus grand (figure 45.5). La ductilité, peu sensible  la taille de
grains, est également réduite de moitié. Ces trois effets vont & I’encontre des caractéristiques

recherchées.

La différence entre la contrainte d’écoulement & 800 et 900°C pour une méme taille de grains ne

peut s’expliquer que par une modification de la composition chimique.

Hamada et col [148] proposent une autre explication pour justifier les différences de

comportement en fonction de la température de trempe. Ils ont observé, pour un alliage AMF Ti-12Mo-

WWERS/rE %
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Figure 45.4

Figure 45.5
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3Al trempé depuis différentes températures au dessus du transus béta puis déformé en traction, une
différence de déformation recouvrable apres réchauffage ( réversion a’’—p).

Les auteurs montrent que les paramétres de maille de la martensite o’’induite sous contrainte -
varient en fonction de la température de trempe. Il en résulte des variations de déformation de la maille
orthorhombique calculée a I’aide des relations :

a b_. C.»

81=L_ €2= a —1 83-—- g _1

D’aprés les auteurs, lorsque le rapport V,»/Vp ( volumes des mailles des phases a’’et 3) est supérieur a

1,005, la déformation recouvrable est moins importante.

IV-512) Sur la composition chimique

Oxydation

La perte de ductilité et le durcissement de I’alliage peuvent étre attribués a 1I’oxydation lors des
traitements thermiques. ,

La contamination de 1’alliage par I’oxygéne résiduel contenu dans I’ampoule de quartz ne peut étre
exclue, méme si aucune coloration n’a été observée a la surface des fils.

Les effets de ’oxygéne sur les propriétés de ces alliages sont connus et se manifestent par une
baisse sensible de la ductilité et une augmentation de la limité d’élasticité. Cette dégradation du
comportement pseudoélastique due a I’oxydation a été observée par Schetky ét col[149] dans I’alliages
de titane béta Ti-11,4Mo-2,95A1-1,9V-4Nb.

Un essai effectué sur un fil de Béta III oxydé met en évidence I’augmentation de la contrainte

d’écoulement et confirme les observations précédentes (cf figure 45.3).

Modification de la composition nominale de I’alliage

Un dépdt métallique sur les parois internes des ampoules de quartz utilisées pour les traitements
sous vide primaire suggére une possible modification de la composition chimique de I’alliage. L’effet

est beaucoup plus marqué a 900°C qu’a 800°C.

Une modification de la composition chimique est susceptible de faire varier la stabilité de la phase

béta aprés trempe et par voix de conséquence influencer le comportement mécanique.

Nous avons réalisé une analyse chimique, par spectrométrie des rayons X (analyse a sélection
d’énergie EDS), du dépbt sur la paroi de I’ampoule et des fils avant et aprés traitement thermique figure
456 b.

L’analyse de dépdt métallique sur le substrat en silice comporte tous les éléments de ’alliage

avec majoritairement du zirconium, du titane et de I’étain.
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La comparaison du fil avant et apres traitement thermiquement a 900°C permet de constater une

évolution de la composition chimique (Tableau 45.1- figure 45.6a).

% masse
Elément Avant TTh 900°C-2h- 900°C-2h- ceeur 800°C-2h-
Ti 78,36 73,175 78,86 78,157
Mo 11,1801 15,31%4 10,84%% 11,12%%%°
Zr 6,128 9,704 6,282 6,324
Sn 4,34%0:16 1,82%0:67 4,02%018 42134
Tableau 45.1 Evolution de la composition chimique avant et aprés traitement thermique

(moyenne de 3 mesures® ©" 9P¢),

¢ La composition de I’état brut est proche de la composition nominale de I’alliage (Ti-11,5Mo-
6 Zr-4,5Sn). Il n’y a pas de différence significative entre le cceur et la surface.

e Apres traitement thermique a 900°C pendant deux heures, on observe a cceur une légére
diminution des éléments d’alliage par rapport au fil brut.

¢ En surface, on constate une diminution significative de Sn et Ti et une augmentation de Zr et
Mo.

¢ Les mesures en surface présentent des écarts plus importants par rapport a celles effectuées a

coeur.

La figure 45.7 représente 1’évolution de la concentration pour chacun des éléments le long d’une
direction perpendiculaire a I’axe du fil.

A partir de la surface, et sur une profondeur de 50 microns, on constate une croissance de la
concentration en Sn et Ti et une concentration en surface importante de Mo et Zr qui diminue,
sensiblement sur la méme profondeur. On retrouve ensuite la concentration de chaque élément

correspondant a la composition a ceeur.

Pour pouvoir attribuer les différences de comportement mécanique a ces variations locales de
composition, il est nécessaire de comparer le fil traité a 900°C avec celui a4 800°C et plus
particuliérement en analysant sa surface Tableau 45.1.

Par rapport a I’état brut de référence, les variations de composition, aprés traitement thermique a 800°C,
sont nettement plus faibles que celles obtenues a 900°C. Le dép6t observé sur I’ampoule aprés

traitement thermique & 800°C est quasi inexistant.

En plus de la variation de la composition des éléments d’addition, il serait nécessaire de réaliser
une analyse des éléments interstitiels et notamment de I’oxygéne.
L’origine de ces modifications de composition ne fait pas I’objet de ce travail, cependant. on

peut envisager au moins deux hypothéses :
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- le titane, le zirconium trés réactifs réagissent avec ’oxygene de la silice de I’ampoule (réduction de
Si0,) ‘

- la faible tension de vapeur du titane (10° torr 4 900°C) exclut d’attribuer sa diminution 3 une.
vaporisation sous vide primaire. En revanche, la tension de vapeur de I’étain qui n’est que de 107

torr 4 900°C , peut contribuer 4 la perte de cet élément pendant le traitement thermique.

VIV-513) Sur la présence de la phase @,

La présence de phase w,n peut servir de critére pour estimer Iinstabilité de la phase béta
obtenue aprés trempe depuis la température de 900°C. Nous avons recherché cette phase par diffraction
X et électronique.

Le diffractogramme (figure 45.8) réalisé sur les fils trempés & 900°C présente un pic (00.1)

attribué a la phase w,4. Ce pics n’a pas été décelé sur les fils trempés depuis 800°C .

Une confirmation de la présence de cette phase 4 900°C est apporté par le cliché de diffraction
électronique figure 45.9. L’examen au MET révéle également des lignes d’intensité diffuses qui
suggerent la présence de phase . aprés trempe 2 900°C. Ces lignes sont observées dans les alliages
Ti-(14-16)Mo par Morniroli [70] et associées  la taille des particules de phase @y

La présence de cette phase, comme le montre I’étude sur le Ti-16V-Sn [95](cf chapitre I1I-61)
pourrait étre liée a une diminution de Sn. D’aprés les auteurs, cette phase @y, limite la transformation

' martensitique induite sous contrainte.

Au chapitre III-63, nous avons évoqué que le role de la phase @y, sur la transformation B — a”’,
n’est pas bien établi. Soit elle favorise la transformation [79], soit elle s’y oppose [103].

Pour pouvoir étudier le role de la phaée Oy, Sur la transformation, nous comparerons le
comportement mécanique de I’alliage traité a 900°C ,en présence de @, , avec celui d’un alliage ayant

subi une réversion de cette phase.

IV-514) Role de la phase o, sur le comportement pseudoélastique

Réversion de la phase w,y, . mesures de la résistivité en fonction de la température

Pour suivre 1’évolution de la phase @, au cours du traitement de réversion des fils de Béta III
trempés, nous utiliserons la grande sensibilit¢ de la résistivité a la précipitation de la phase @,

[132][133][150].
La résistance est mesurée par la méthode des quatre points. Le variation relative de la résistance

est rapportée & la tension de référence Uo a 20°C correspondant au fil dans un état trempé :
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AR_U-U,

R U

x100 avec U': la tension a la température T

La température est donnée par un thermocouple Chromel-Alumel, soudé par point sur le fil. La vitesse
de chauffage et de refroidissement entre 20°C et 550°C est approximativement de 5°C/sec soit une

durée totale inférieure & 2 min pour cette partie du cycle.

Résultats

De -200°C a 550°C, la résistance décroit continiment (AB figure 45.10). Pendant le
refroidissement qui suit immédiatement (BC), la résistance continue & décroitre. La différence de
résistance 4 —200°C avant et apres passage par 550°C est attribuée a la dissolution de la phase wqq
formée pendant la trempe. Ces résultats sont en accord avec ceux de Ikeda et col. obtenus sur une série

d’alliages Ti-(12-15)Mo [133] [150] et TiNb [132].

Aprés cette réversion de la phase @, a 550°C, un nouveau cycle a -220 °C , 550°C , 20°C
(trajet CDEF volontairement décalé en ordonnées) n’indique aucune nouvelle transformation de phase.
Le temps passé au voisinage de cette température de 550°C est encore insuffisant pour observer la

précipitation des phases ®jso, OU Q..

Efffet sur les propriétés mécaniques

Nous n’avons pas observé de différence de comportement mécanique entre 1’état trempé (B +
Qg ) et I’état réverti B (3min a 550°C). Pour autant, cela ne signifie pas que la phase . ne joue aucun
rdle sur les mécanismes de déformation activés.

Le matériau a subi a 900°C, une modification chimique dont les effets sur le comportement

masquent probablement celui de la réversion de la phase g,

Pour compléter notre étude il serait nécessaire d’étudier un alliage de composition Ti-11Mo-
6Zr-XSn avec un pourcentage de Sn compris entre 0 et 6% environ. Ceci permettrait de séparer le rdle

de cet élément sur la transformation de phase de celui dii 4 I’oxydation.

IV-52) Effet de la taille de grains aprés mise en solution a 800°C sur le comportement
pseudoélastique

Les mémes essais mécaniques ont été réalisés sur les fils aprés un traitement thermique 4 800°C
Les courbes contrainte — déformation décrivant les cycles charge-décharge, pour 3 tailles de grains sont

regroupées figures 45.11

=>» limite d’écoulement plastique et contrainte seuil (cf. figure 45.3)
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La contrainte d'écoulement en fonction de la taille de grains suit une loi de Hall-Petch :

-1/2
o=0,+kD ol 0, k sont des constante et D la taille moyenne des grains

La contrainte seuil nécessaire a la transformation martensitique est moins sensible  la taille de grains et

suit la méme évolution.

= module d’élasticité sécant en décharge (cf. figure 45. 4 )
Le module sécant en décharge diminue continiiment avec la déformation. Pour une déformation
donnée, il est inversement proportionnel a la taille de grains. La baisse du module intervient surtout au

début de la déformation ; elle est pour 6 % de déformation imposée, respectivement de 15% pour une

taille de 6 pm et de 35 % pour les plus gros grains de 53 pum.

=> ductilité
Les essais, qui ont été menés jusqu’a rupture, montrent que la ductilité est plus élevée dans les

alliages a gros grains. Pour les petits grains, la faible ductilité est comparable a celle obtenue par Shastry
et col[26] sur des fils traités juste au dessus de Tg pendant 10 min et trempés.

Ces résultats suggérent que les mécanismes de déformation activés en fonction de la taille de grains sont
différents:
- glissement plastique (et maclage) pour les petits grains

- glissement plastique, maclage et transformation martensitique pour les gros grains

Hanada et Izumi [87] ont étudié les effets du mode de déformation sur les caractéristiques
mécaniques des alliages Ti-V, Ti-Mo. Leurs travaux montrent qu’une faible limite élastique et un
allongement important sont obtenus pour des alliages instables se déformant principalement par maclage
ou transformation de phase martensitique. Inversement lorsque la composition en éléments bétagénes
est importante et que la phase béta est stable, I’alliage se déforme par glissement. Il s’ensuit une limite

élastique élevée et une ductilité plus faible.
=> déformation recouvrable (cf. figure 45.5)

Pour une déformation donnée, la déformation recouvrable augmente avec la taille de grains.
L’hystérésis de la boucle de décharge, bien visible pour les gros grains, est quasiment inexistante pour

les petits grains et indique que la déformation recouvrable est essentiellement une déformation élastique.

Pour le fil tréfilé, 1’évolution du module sécant et de la déformation recouvrable en fonction de la
déformation est plus marquée que pour les fils trempés. Cependant la faible ductilité de 1’alliage dans

cet état fortement écroui, limite cette évolution.
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2

Une déformation en traction associée i une taille de grains relativement importante permet

d’améliorer les propriétés dans le sens souhaité.

TIV-53) Conclusion

Nous avons constaté qu’un grossissement du grain effectué a 900°C induit une différence
significative de comportement de I’alliage attribuée a une modification de la composition chimique. Une
diminution de la concentration d’étain en surface et peut étre une oxydation de 1’alliage entrainent un

comportement pseudoélastique moins intéressant.

Ohyama et col [95] ont montré que I’étain ( autour de 4%) était dans les alliages binaire Ti-16V

un élément favorisant une transformation de phase 8 — a’’ sous contrainte.

Pour les fils traités 2 900°C le comportement pseudoélastique moins marqué en fonction de la

déformation et I’absence d’effet de la taille de grain sur la déformation recouvrable et le module sécant,
pourraient s’expliquer par une transformation de phase  — o’ induite sous contrainte plus limitée.

Dans le méme temps, la formation de phase @, lors de la trempe est d’autant plus importante
que la concentration en Sn diminue.

Ce résultat nous a incité a nous intéresser a la présence de la phase @, et a son réle dans les
mécanismes de déformation mis en jeu.

La présence de la phase wu, est confirmée par RX et MET. Les mesures de variation de
résistivité, mieux adaptée a son étude en fonction de la température, ont permis de confirmer I’efficacité
du traitement de réversion de la phase @gg.

La comparaison des deux états : trempé 900°C contenant B + @u et trempé 900°C - réverti
550°C - 3min en fonction de la déformation imposée n’a pas permis de mettre en évidence le rdle joué
par la phase . Il semble exister une grande sensibilité de la transformation & B—a”” en fonction de la

composition chimique qui peut expliquer les désaccords entre certains auteurs sur sa présence.

Nous avons observé aprés mise en solution &4 800°C, une influence significative de la taille
moyenne de grains sur le comportement pseudoélastique de I’alliage.

Le traitement thermique pendant un temps suffisamment long permet de faire grossir le grain
béta sans pour autant affecter de maniére significative la composition chimique. La déformation
recouvrable augmente, le module sécant en décharge diminue de fagon trés significative et la ductilité
reste supérieure a 20%.

Ces propriétés évoluent dans le sens souhaité. Ainsi une déformation plastique préalable de 12%
combinée 2 une taille de grains d’environ 50 microns, permet d’observer par rapport au fil tréfilé :

- une déformation recouvrable amélioré de 30% (on passe de 3% au mieux pour le fil tréfilé 4 4% ) ;
- une baisse du module de 50% (de 40 a 19 GPa) ;

- une réserve de ductilité de 6-7% pour la formation de boucles.
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V) CONCLUSIONS GENERALES ET PERSPECTIVES

Le fil directeur de ce travail réside dans 1’étude du rdle de la microstructure sur I’effet
pseudoélastique dans 1’alliage de titane Béta III en vue d’augmenter cet effet pour obtenir une
déformation recouvrable aussi grande que possible, un module sécant aussi petit que possible tout en

conservant a I’alliage une ductilité suffisante.

On peut induire cette pseudoélasticité dans certains alliages de titane béta par durcissement de
la phase austénitique par écrouissage, en agissant sur la composition et accessoirement sur le traitement
thermique ou la température de mise en solution.

Nous avons montré que le Béta III posséde de par sa composition chimique un module
d’élasticité apparent parmi les plus bas des alliages de titane béta commerciaux.

L’optimisation du comportement pseudoélastique est donc recherchée a partir des paramétres
de la microstructure : présence d’une seconde phase o ou ;s Obtenue par vieillissement de 1’état

trempé, prédéformation, taille de grains.

La comparaison des propriétés des fils de Béta III disponibles sur le marché a montré des
différences significatives de comportement mécanique. Certains exploitent la pseudoélasticité, d’autres
non. La différence de comportement ne peut pas étre attribuée aux variations de la composition
chimique. La pseudoélasticité est associée a la présence d’une faible quantité de phase a’’. Des essais
charge/décharge a déformation croissante permettent de suivre la diminution du module sécant en
décharge. Cette évolution est cependant limitée par la ductilité réduite de 1’état tréfilé. La comparaison
des figures de pdles expérimentales de la phase a’’ avec les figures de pdles théoriques sans sélection
de variantes montre des différences importantes et suggérent que la transformation B—}a” est réalisée

avec sélection de variantes.

L’étude de Peffet de la précipitation des phases o et wism sur le module d’élasticité apparent et
sur la déformation recouvrable a permis de dégager plusieurs points importants. La précipitation des
deux phases augmente la limite d’élasticité et le module d’élasticité apparent. Elle diminue la ductilité
et la déformation recouvrable. Les résultats obtenus sont en accord avec ceux rencontrés dans la
littérature. L’état monophasé, obtenu par trempe au dessus du transus béta, est donc le mieux adapté a
I’objectif recherché.

Ces résultats justifient le choix de I’état trempé au dessus du transus béta pour étudier le role de

la déformation plastique. L’amplitude de la déformation recouvrable augmente avec la prédéformation

plastique. Dans le méme temps, le module sécant en décharge diminue d’au moins 40% par rapport au
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fil tréfilé. Pour une prédéformation de 15%, la réserve de ductilité pour la mise en forme est de 8%,
alors qu’elle n’est que de 3-4% pour le fil tréfilé. La présence en faible quantité de la phase
martensitique a’’ de structure orthorhombique a été détectée par diffraction des RX sur un échantillon
déformé en traction de 20%. La mesure de la variation de résistivité au cours des essais de traction
confirme que la déformation recouvrable est le résultat d’une transformation martensitique

accompagnée d’une réorientation des variantes de martensite.

Nous avons pu obtenir différentes tailles moyennes de grains recristallisés dans les fils afin
d’étudier I’effet de ce paramétre microstructural sur le comportement pseudoélastique.

Il a été montré que, sous réserve que la température de mise en solution soit Iégérement
supérieure au transus béta, la déformation recouvrable augmente et que le module sécant diminue
lorsque la taille grain augmente.

Finalement, en cumulant les effets de la prédéformation et ceux de la taille de grain , le gain par
rapport & I’état tréfilé disponible sur le marché, est de 50% pour le module sécant en décharge et de
30% pour la déformation recouvrable tout en conservant une réserve de ductilité de 7%, qui correspond

au double de celle disponible sur le fil de base tréfilé.

PERSPECTIVES.

Dans ce travail, le mode de déformation utilisé pour la prédéformation est la traction uniaxiale.
Le tréfilage est une alternative qui offre des avantages industriels évidents. De plus, c’est un mode de
déformation hétérogéne qui peut jouer un rdle dans des modes de sollicitation, flexion et torsion qui
sont eux aussi hétérogénes. On peut alors envisager d’étudier le role de cette hétérogénéité dans
I’optimisation des propriétés, en le reliant aux gradients de texture.

La contamination de I’alliage aprés traitement 4 900°C, en particulier par 1’oxygéne et la silice,
joue un réle déterminant sur les propriétés mécaniques et il apparait nécessaire de mieux maitriser les
conditions de cette contamination de la surface pendant le traitement thermique.

La déformation de cet alliage met en jeu trois mécanismes de déformation, le maclage, le
glissement plastique et la transformation de phase martensitique. Chacun de ces mécanismes apporte sa
contribution 4 la fonctionnalité recherchée : la transformation de phase (et peut-étre le maclage-
démaclage) pour la déformation recouvrable, le glissement plastique et le maclage pour la mise en
forme.

L’interaction mutuelle entre ces mécanismes demande une étude plus approfondie utilisant des
techniques in situ telles que EBSD, diffraction des RX sous contrainte.

Enfin, cette démarche d’optimfsation du comportement pseudoélastique peut étre appliquée a

d’autres alliages de titane By tel que le Béta CEZ , qui a montré une aptitude certaine a la

transformation B — o’’sous contrainte[154].
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ANNEXE 1 MESURE DU MODULE D’ELASTICITE (E) PAR VIBRATION

Considérons notre fil comme une poutre. Celui-ci est de section constante S dont la ligne
moyenne (fibre neutre) a ’état de repos est rectiligne et située dans un plan de symétrie de la poutre
xOy.

11 s’agit d’étudier la déformée dynamique de la poutre dans le plan xOy.
On suppose que le frottement intérieur de celleci est négligeable et que la poutre n’est soumise a
aucune force extérieure variable dans le temps (oscillations libres).

On se place dans le cas des oscillations de faibles amplitudes ; en désignant respectivement par

Mfet T le moment de flexion et ’effort tranchant a une distance x de I’origine ; g est x4 sont le poids et
la masse linéiques de la barre, E le module d’Young, / le moment quadratique d’une section droite de
la poutre par rapport a son axe de flexion.

Les lois classique de la résistance des matériaux fournissent I’équation de la déformée statique :

2

a—{=£f avec q=gZ et T=6_A4f_

Ox EI Ox ox
2

Dot g¢= oM —EI 4
ox? ox
L’équation de la déformée dynamique est :

4 2

Elzx—f’ + gt—;v =0

L’équation différentielle du mouvement posséde des solutions particuliéres de la forme :
=Y, (x)exp(jwit)
connues a une constante d’intégration pres.
A partir d’un lacher quelconque, le mouvement libre obtenu est une superposition linéaire de
tous les modes propres intervenant, chacun avec une amplitude et une phase dépendant des conditions
initiales.

Pour un mode propre, on a donc :

4 2
Y.
9 < =aly, avec a,‘=&
Ox EI
Si Y;= u;exp (Bx) est solution particuliére de I’équation différentielle linéaire en Y;(x)
o'y,

-a—xT' = Bu, exp(B,x) = a'u, exp(B,x)

B =*a,

entrainant 3 =a c’est i dire .
B =1ja,
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La solution de I’équation d’un mode propre s’écrit donc

Y,(x) = M exp(a;x) + N exp(—a;x) + P exp(ja,;x) + Qexp(—ja;x)
Avec M, N, P, Q constantes déterminées, pour chaque cas de poutre, par les conditions imposées a ses

extrémités.

En remarquant que :

M exp(a,x)+ Nexp(-a;x) = A ch a,x+ Bsh a;x
Pexp(ja,x) + Qexp(—ja,x) = Ccos a;x + Dsin a,x

La solution peut encore s’écrire :

Y,(x)=A ch a,x+ Bsh a;x+Ccos a,x + Dsin a,x

Les constantes 4, B, C, D dépendent des conditions aux extrémités. Il reste & déterminer les a;, c’est a

dire les pulsations propres ;.

Dans notre cas, la poutre est encastrée a une extrémité et libre a ’autre.

Résolution du probléme dans ce cas :

Y (0)=4+C=0
En 0 x=0 [Q}L) _BiD=0
o, ),
(2%, ) . .
pwall B Aa; (cha,l +cosa,l)+ Ba; (shal +sina,l) =0
Enl x=14. ,
aaYr 3 : 3
e = Aa; (sha,l —sina,l) + Ba; (cha,l +cosa,l) =0
L /1

Pour que ces deux équations homogenes en A et B soient simultanément satisfaites, il faut que le

déterminant formé avec les coefficients de A et B soit nul :

chal +cosal  shal+sinal

shal -sinal  chal+cosal B

1l détermine 1’équation caractéristique des pulsations propres du systéme étudié :
cosalchai =-1
C’est une équation transcendante admettant un ombre infini de racines dont les premiéres sont :
a)l=1,875 al=4964  a3l=1,855 ad=10,996 asl = 14,137
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Les modes propres successifs ont les pulsations

(o.=a.212.EI
L Yl

D’une maniére générale, les pulsations propres peuvent se mettre sous la forme générale

Les valeurs de A et les positions relatives des nceuds sont indiquées :

g

:

e

/

Al=3,52

A2=22,03

A3=61,7
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Décomposition de la rotation g en trois rotations élémentaire @,, @, @,
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ANNEXE 2 TEXTURE CRISTALLOGRAPHIQUE

La statistique d’orientation des grains d’un matériau polycristallin que 1’on appelle texture
cristallographique est une caractéristique essentielle pour la compréhension de ses propriétés. Au cours
des traitements thermomécanique, la déformation des grains est accompagnée d’une rotation de leur
réseau cristallin suivant un certain nombre d’orientations caractéristiques. La distribution de ces
orientations n’est pas, en général, aléatoire et I’on se trouve alors en présence d’une texture. La
détermination de la texture cristallographique est souvent obtenue a partir de figures de pdles

expérimentales.

Orientation d’un cristal

Pour décrire I’orientation d’un cristal dans 1’échantillon il est nécessaire de définir deux repéres
orthonormés :

Le repére macroscopique KA, lié a I’échantillon ou les axes XA, YA, ZA sont pris
respectivement paralléles a la direction de laminage (DL), a la direction transverse (DT) et 4 la
direction normale au plan de la tole (DN)

Le repére KB, lié au grain (repére cristallin) dont les axes sont choisis en fonction de la
symétrie du réseau. Pour un cristal cubique, les axes du repére KB sont paralléles aux directions
cristallographiques <100>, <010> et <001>.

L’orientation d’un cristal est caractérisée par la rotation g qui permet d’amener le repére
macroscopique KA en coincidence avec le repére KB, abstraction faites de toute translation. Cette
rotation peut étre paramétrée par les angles d’Euler 91, ¢, 92 avec 0 <@l <2n;0<¢<m;0< 2 <
2n (figure a2.1).

L’orientation préférentielle du polycristal est ’orientation g (@1, ¢, 92) que I’on retrouve le
plus souvent parmi I’ensemble des grains. La détermination de ces orientations préférentielles passe par
la mesure de figures de pdles (FDP) expérimentales et le calcul de la fonction de distribution des

orientations a partir des FDP.

Acquisition des figures de péles

Lorsqu’un faisceau paralléle de RX est dirigé vers la surface de 1’échantillon, les faisceaux
incidents et réfléchis forment un angle 20 dépendant de la longueur d’onde de 1’anticathode et de la

distance interréticulaire dyq de la famille de plans {hkl}sélectionnée (figure a2.2):

A =24 sin@ (relation de Bragg)
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avec A: longueur d’onde du rayonnement, &: angle d’incidence du faisceau par rapport au plan

cristallographique, d : distance interréticulaire, n» : nombre entier.

Dans les conditions de Bragg, la bissectrice de 1’angle formé par les faisceaux incident et
réfléchit coincide avec la normale au plan {hkl}. Une intensité proportionnelle a la densité de poles

{hkl} paralléle & la direction y est détectée lorsque la direction y coincide avec la bissectrice de

I’angle (n-20) formé par les faisceaux incidents et réfléchis. En effet, I’intensité diffractée dans un petit

angle solide dy est lié au volume cristallin correspondant aux pdles hkl contenus dans cet angle

solide, c’est a dire a la densité moyenne Pyy( ). Figure a2.3.

ar 1 -
7 = 27 Fu 0N

On appelle figure de pole la représentation stéréographique de la densité des normales & une
famille données de plans réticulaires {hkl}. Elle est rapportée, lors de la détermination expérimentale,
au repére macroscopique de ’échantillon. La projection stéréographique permet de représenter sur un
plan des points situés sur un hémisphére en conservant les angles aprés projection figure a2.4. La
projection stéréographique de I’ensemble des normales aux plans (hkl) considérés représente la figure

de poles {hkl}.

Pour mesurer la densité de pdles dans différentes directions y on utilise un goniométre de

texture

Il permet de fixer le couple 6-20 qui permet la diffraction du plan réticulaire (hkl) et de réaliser les
mouvements de déclinaison (rotation d’angle o) et d’azimut (rotation d’angle B).

Initialement, I’échantillon est placé en position verticale, un faisceau de RX incident, contenu
dans le plan horizontal est dirigé sur 1’échantillon avec un angle incident 6. Le compteur, placé dans
une direction faisant un angle 20 par rapport au faiséeau de RX incident recueille le faisceau RX
diffracté par les plans réticulaire en position de Bragg. Pour chaque couple (a,B), le compteur détecte
une intensité I; ( ), soit un nombre de coups par unité de temps, proportionnelle a la densité de pdles
Py (7). Les intensités diffractées correspondant aux péles (hkl) peuvent étre représentées par des

lignes d’isodensité sur la sphére des p6les ou par la projection stéréographique dans le plan équatorial.
Sur la figure de péles, chaque direction est alors décrite par les angles o et B. Dans la pratique,

les figures de pdles sont discrétisées en secteurs limités par des intervalles Aa. pour la déclinaison et AR

pour I’azimut en accord avec les incréments de rotations imposés du goniométre.
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Lors de la mesure des figures de pdles, ’intensité des rayons X diffractés, mesurée par le
détecteur est altérée par différents phénomeénes. La détermination de la texture cristallographique a

partir des mesures de figures de pdles est précédée d’une correction des données.

L’intensité recueillie par le détecteur peut s’écrire de la fagon suivante

Lnes () = I (6 ) + Iy (a f)  avec Ly (& f) = k(& B).1o-Thie- Pria( . )

Avec k(a,f) : fonction liée a la géométrie de I’installation et aux caractéristiques du faisceau incident,
Io : intensité du faisceau incident, 7 : coefficient de réflexion des plans (hkl), J 4 (@, f) : composante

du bruit de fond, v : le volume difractant et Puu(c; f) - la densité de poles

Les figures de pdles expérimentales corrigées sont alors proportionnelles aux densités de péles Py; (a.,8)

qui servent de base de calcul de la fonction de texture.

Fonction de texture

La FDP donne la répartition dans ’espace des plans cristallographiques {hkl} mais n’indique
pas directement comment sont orientés les cristaux individuels, d’ou I’intérét de la fonction de densité
des orientations (FDO).

La fonction de texture ou fonction de densité des orientations (FDO), notée f(g), est une fonction
statistique qui décrit la fraction volumique de cristallites ayant une orientation g & dg prés. Elle est

décrite par la relation

é@ = f(g)dg

Par définition, c¢’est une fonction toujours positive normée a ’unité sur I’ensemble des orientations :

sin®
{f(g)dg=1 avec dg = o 10dvdp, etf@)20

Lorsque tous les grains sont orientés de maniére aléatoire la texture est isotrope et f(g) = /

La fonction de texture n’est pas directement déterminable a partir des figures de pbles en

raison de la centro - symétrie de la diffraction (loi de Friedel) qui ne permet pas de distinguer les plans
hkl des plans hkl par diffraction.

La FDO peut alors se décomposer en partie paire 7(g) déterminée a partir des figures de pbles

et en partie impaire 7(g) estimée indirectement a partir de la relation :

@)= F(@)+f(g)=0
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Pour chacun des couples (a.,B), les figures de pdles expérimentales fournissent la grandeur Ii(y)

a partir de laquelle on calcule la densité de p6les Py(y) :

Pl f) = Nili(a ) avec N; : coefficient de normalisation
L’indice hi représente la figure de plles mesurée ; le calcul de la FDO nécessitant la mesure de

plusieurs figure de pdles.

La détermination de la fonction de texture f{g) nécessite la résolution de la relation qui lie les fonctions

de densité des pdles Py; et la fonction de densité des orientations f(g) :
1 e~
Pu(@f)=o— [f(e)de
hilly
L’analyse de texture consiste a résoudre cette relation en utilisant une méthode appropriée. La méthode
retenue au LETAM réside dans le développement d’harmoniques sphériques proposé initialement par

Bunge[156] et Roe[157].
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ANNEXE 3 PLAN D’EXPERIENCES

Estimation de la variance des mesures de taille moyenne de grains

La valeur moyenne de la taille de grains pour chaque essai est caractérisée par une variance qui
augmente linéairement avec 1’accroissement de la taille moyenne de grains. L’incertitude sur la mesure
de la taille moyenne de grain est d’environ + 0,06 fois la taille moyenne de grain (figure a3.1).

En effectuant la transformation y = In(D) , I’incertitude sur y est constante et égale a + 0, 06 (y et D
sont respectivement la réponse du plan d’expérience et D le diamétre moyen du grain pour chaque
essai). Cette transformation permet de stabiliser la variance dans tout le domaine d’étude (NF ISO

5725).

Matrice d’expérience

La matrice du plan complet 2* (4 facteurs a 2 niveaux) comporte 16 essais. Cette matrice

vérifie la relation

X'X=nl ol X est la matrice d’expérience, "X sa matrice transposée, 7 la

matrice unité et n =2 et multiple de 4

Les matrices qui vérifient ce critére sont des matrices d’Hadamard. Les estimations des effets
des parametres, des interactions entre paramétres et de la moyenne sont obtenues avec la variance

minimale de Gauchy-Schartz soit :

_Var(y)

Varg, = T ( Var (3) désigne la variance sur les mesures de

la taille moyenne de grains).

Calcul des effets des paramétres et des interactions entre parameétres

Si y; est la réponse a I’essai n°1, y,, la réponse a I’essai n°2 etc..., I’effet global du facteur est la
différence entre la moyenne des réponses au niveau haut de ce facteur et la moyenne des réponses au

niveau bas de ce facteur. L’effet moyen de A au niveau i noté E,; peut alors s’écrire :

avec ny;et nrespectivement le nombre de réponses y,; et le nombre de réponses total y.
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Ne Tx. 6°C Temps ] Répon
i Moy | déf. AB AC BC | Initial | AD BD CD -se
A B 2 D LnD
1 1 -1 -1 1 -1 1 1 -1 1 1 1 3,43
2 1 1 -1 -1 -1 -1 1 -1 -1 1 1 2,07
3 1 -1 1 -1 -1 1 -1 -1 1 -1 1 3,79
4 1 1 1 1 -1 -1 -1 -1 -1 -1 1 3,21
5 1 -1 -1 1 1 -1 -1 -1 -1 1 -1 4,07
6 1 1 -1 -1 1 1 -1 -1 -1 1 -1 2,94
7 1 -1 1 -1 1 -1 1 -1 1 -1 -1 4,54
8 1 1 1 1 1 1 1 -1 -1 -1 -1 4,28
9 1 -1 -1 1 -1 1 1 1 -1 -1 -1 3,58
10 1 1 -1 -1 -1 -1 1 1 1 -1 -1 2,70
11 1 -1 1 -1 -1 1 -1 1 -1 1 -1 3,94
12 1 1 1 1 -1 -1 -1 1 1 1 -1 3,43
13 1 -1 -1 1 1 -1 -1 1 -1 -1 1 4,14
14 1 1 -1 -1 1 1 -1 1 1 -1 1 3,49
15 1 -1 1 -1 1 -1 1 1 -1 1 1 4,62
16 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 4,42
Effet | 3,675 | -0,344 | 0,327 | 0,118 | 0,405.| 0,076 | 0,009 | 0,123 | 0,064 | -0,051 | -0,019
Tableau a3.1 Matrice de calcul des effets des paramétres et interaction entre parametres
A B AB C AC BC D AD BD CD résidus
ddl 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 5
Variance 1,897 | 1,714 | 0,221 | 2,625 | 0,091 | 0,001 | 0,230 | 0,066 | 0,003 | 0,012 | 0,008
F exp 224,6 | 202,9 | 26,2 | 310,8 | 10,8 0,1 27,3 7,9 0,4 1,4
F theo 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61 | 6,61 6,61 6,61 6,61
Fexo™> F theo oui oui oui oui oui non oui oui non non
Contrib% | 0,274 | 0,248 | 0,032 | 0,38 | 0,013 |0,0002 |0,0334 | 0,0097 | 0,0005 | 0,0017 | 0,006
Tableau a3.2 Analyse de la variance et signification des effets et interactions.

(A : taux de réduction, B : température, C : temps, D : diamétre initial)
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L’interaction Ig; sera recherchée a partir des résultats moyens des essais réalisés lorsque le facteur A
se trouve au niveau i et B au niveau j. Mais les effets principaux interviennent également. Nous.

pouvons donc écrire :

El 4 =M_Z_y__£

ai EBj
n 4ig; n

Seules les interactions entre deux parameétres sont étudiées afin de disposer d’un nombre de degrés de

liberté suffisant pour apprécier le résidu (écart entre la réponse du modéle et la valeur observée

L’ensemble des résultats est représenté dans la matrice des effets et interactions tableau a3.1

Signification des effets (Analyse de la variance ) et modélisation

La méthode d’analyse de la variance permet de tester statistiquement 1’influence de chaque
facteur et interaction sur la taille moyenne de grains.
Cette méthode permet de scinder la dispersion de la caractéristique a laquelle on s’intéresse en
deux parts :
- celle qui est imputable aux facteurs contrdlés
- celle qui est imputable aux variables perturbatrices regroupées sous la dénomination « erreurs
expérimentales ».

et a distinguer les variations significatives de celles qui ne le sont pas.

Pour cela, on compare la variance qu’induit le passage d’un niveau bas & un niveau haut
(variance de I’effet) et la variance de la résiduelle due a tout ce qui n’est pas implicitement pris en

compte dans le modéle (qui entraine une variabilité des réponses aux niveaux de chaque facteur étudié).
Les résultats sont rassemblés dans le tableau a3.2

Notion de degré de liberté (ddl) d’une action ou nombre de mesure(s) nécessaire(s) a I’étude de son
effet

¢ le nombre de degrés de liberté d’un facteur est égal au nombre de niveaux du facteur moins 1.

e le nombre de degrés de liberté d’une interaction est le produit des ddl de chaque facteur

¢ le nombre de ddl total est le nombre d’expériences moins 1

e le ddl du bruit (ou erreur) est égal au ddl total moins la somme des ddl des facteurs et

interactions.
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Le nombre minimal d’expériences a réaliser est égal au nombre de ddl du modéle étudié (On parle
alors de plan saturé). Mais pour réaliser I’analyse de la variance afin de détecter les effets significatifs il

est prudent de conserver un nombre de ddl suffisant pour pouvoir déterminer la contribution des résidus

Résultats - Calcul des différents termes du tableau :
Résultat 1

Si par hypothése, les effets réels moyens d’un facteur A sont nuls, alors :

N =2
—Z (E,;)* > SCE 4 N : nombre total d’essais dans le plan d’expérience
V(4)= P4 izl n, : nombre de niveaux du facteur A

(ny —1) > ddi(4) E ,, : Effet de A au niveau i

SCE, : somme des carrés des écarts

est une estimation de la variance 6> de la loi de variabilité naturelle de la réponse y (variance de

répétition).

Résultat 2
Si par hypothése, les effets réels d’une interaction 4B sont nuls, alors :

N i=n,;j=ng 2
(1 45;)° > SCE 4

Al o

(n, —1)(ng —1) - ddI(AB)

~ n
V(4B) =

avec : I 5 effet de I’interaction 4B avec A au niveau i et B au biveau j

est une estimation de la variance 62 de la loi de variabilité naturelle (supposée normale) de la réponse y.

Résultat 3

Une estimation (de référence) de o2, indépendante des précédentes est donnée par :

[scea - scEactions)|

: = (VY = (mn — 1) 2
ddi(r) avec : SCE(Y) =ddi(Y)V(Y)=(n~1).0,(Y) et

V=

ddl (r) : nombre de degrés de liberté pour apprécier le résidu.

Le test de Fischer-Snedecor :

On compare les variances des actions (A, B...AB, AC etc) avec la variance de la résiduelle.

Pour ce faire, on forme le rapport de Fischer-Snedecor suivant :
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Variance action

F . =
é ntal . .
xpermenic’  Variancerésiduelle

Pour que I’action (facteur ou interaction) soit significative, il est nécessaire que le rapport
Fexpérimentat SOit supérieur au nombre de Fischer théorique tabulé. Ce dernier correspond aux ddl des
numérateurs et dénominateurs de chacun des rapports de Fischer-Snédecor et ce pour un risque donné
(généralement 5%).

v,
FA=7A2FM

éorique

(ddlA; ddir)

r

Si la valeur du F calculée est supérieure a la valeur critique du seuil choisi, le test est jugé
statistiquement significatif, 1'effet du facteur correspondant est alors mis en évidence. D’aprés le
tableau d’ANAVAR final, pour un risque accepté de 5%, tous les facteurs sont significatifs méme si la
contribution de la taille de grains initiale est peu importante. Il existe une forte interaction entre le taux

de réduction et la température.
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