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Chapine I : lnûoduction

CONTRTBUTTON A L'ETTIDE DU COMPORTEMENT PSETTDOELASTTQTTE
D'UN ALLIAGE DE TITAI\TE BETA METASTABLE.

APPLTCATION AIIX ARCS ORTTIODONTTQITES

D TNTRODUCTTON

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 à la recouvrance de

forme qui est très marquée dans les alliages Nickel-Titane (NiTi). Cependant, ces derniers alliages ont

une ductilité réduite, qui limite I'aptitude à la mise en forme.

Le fil de titane métastable Bêta 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'où son succès depuis sa mise sur le marché dans les

années 80.

La recouvrance de forme est rarement exploitée en dehors de l'orthodontie. Cette propriété, il la

doit à la pseudoélasticité qui se manifeste après l'écrouissage induit par le procédé de mise en forme, ici

le tréfilage.

Le but de ce travail est d'étudier le rôle de la microstruchrre sur la pseudoélasticite pour en

augmenter I'amplitude afin de se rapprocher des caractéristiques du NiTi, tout en conservant une

ductilité suffrsante.

En effet, l'élaboration de ces alliages, en plus des problèmes liés au titane, est rendue diffrcile

par le point de fusion élevé du molybdène. Nous nous limiterons à ces aspects sans vouloir intervenir

sur la composition de I'alliage. Il reste donc comme paramètres d'optimisation : les phases en présence,

la taille de grain et l'écrouissage de I'alliage.

Depuis les années 1980, les orthodontistes s'orientent de plus en plus vers I'utilisation de fils

susceptibles de délivrer des forces contrôlees dites < physiologiques >>, c'est-à-dire faibles, qui soient les

plus constantes possibles afin d'améliorer I'effrcacité des traitements et d'éviter les réactions

inflammatoires.

Cette évolution a été rendue possible par I'utilisation de matériaux possédant des rigidités très

diverses, afrn de disposer, dans la phase active de déchargement du fiI, d'une gamme de forces

étendues, indépendamment de la forme et des dimensions de la section. Selon Burstone, on est passé

d'une orthodontie à section variable à une orthodontie à module d'élasticité variable.

Les arcs dentaires répondant à ces critères sont réalisés à partir de fils appartenant à deux

catégories d'alliages de titane : les NiTi (Nickel-Titane) et l'alliage de titane métastable Bêta III.



Chapine I : Introduction

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 Ul limitânt le tau de nickel dans les

alliages ne concerne que les produits < destinés à entrer en contact prolongé avec la peau D.

Paradoxalement les appareils destinés à rester dans le corps humain ou se trouvant en contact avec la

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

L'alliage Bêtâ 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 à froid et son aptitude à être durci par précipitation après mise en forme. < Redécouvert D par

C.J.Burstone et A.J. Goldberg, il î fait I'objet en 1979 d'un brevet pour des applications

orthodontiques. Le fil proposé aux praticiens dans un état fortement écroui par tréfil4ge présente un

comportement pseudoélastique linéaire. Son module d'élasticité est encore élevé et sa déformation

recouvrable est inférieure à celle des alliages NiTi. De plus, sa faible ductilité limite son aptitude à 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 l'état micro stnrctural et

les conditions de déformation les plus favorables à une déstabilisation de la phase mère bêta nécessaire

à I'obtention de I'effet pseudoélastique .

Dans le premier chapifre nous évoquerons la problématique d'un arc < idéal > et nous

comparerons le comportement pseudoélastique du Bêta III en le sinrant par rapport à ses principaux

concurrents. Nous terminons ce chapitre par une synthèse 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 bibliographique des alliages de titane bêta métastable (TiP,).

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 bêta est caractérisee par sa facilité ou non à se décomposer en phase oméga

athermique cos6 lors de la trempe ou en martensite cr" lors de la déformation. Nous évoquerons les

conditions favorisant I'une ou I'autre de ces phases et I'influence de la phase osù sur la transformation B

+ cr". Enfin, nous rappellerons les travaux de différents auteurs sur I'identification de cette phase dans

I'alliage Bêta ltr.



Chapitre I : lntroduction

Dans le troisième 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 Bêta

m.
La première partie est consacrén aux résultats d'une étude préliminaire portant sur les

caractéristiques comparées des fils TIVIA mis à 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 même produit. Cette étude se justifie par des

différences de comportement clinique constatées par le praticien et permettra d'objectiver son

appréciation des produits.

La deuxième partie est consacrée à l'étude de I'influence des precipitations de phases alpha et

oméga sur le module d'élasticité et les propriétés mécaniques.

La troisième partie porte sur I'effet de la déformation de I'alliage trempé métastable. La

transformation de phase p <+ cr" sera mise en évidence par une succession de cycles charge - décharge

en traction uniaxiale et permetfra de suivre l'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 cr" sera déterminée par diffiaction des rayons

X. Des mesures de variation de résistivité sur la courbe cycle charge - décharge serviront à distinguer

les effets de la déformation plastique de ceux provenant de la transformation de phase.

Pour pouvoir étrudier I'influence de la taille de grain sur le comportement mécanique nous

avons, dans une quatrième partie, mis en place un modèle pour prévoir la taille de grain recristallisé.

De façon à prendre en compte plusieurs paramètres influençant la croissance du grain, une stratégie

tlpe plan d'expérience a été choisie.

La cinquième partie est consacrée à l'étude de l'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 o41 rlui précipite lors du

refroidissement rapide depuis le domaine bêta. Ces résultats justifieront une série d'expériences

supplémentaires pour apprécier le rôle joué par la phase oméga athermique sur la transformation B +

cf t  
t .



Chapine 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques
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Paradonte

Réactions exercées par une force ou un système de forces au niveau du paradonte

a) une force horizontale déplace la dent en version (déplacement plus rctation) : les

pressions sont mærimales au niveau de la gencive

b) I'application d'une force et d'un couple déplace la dent sans version si le rapport

force / moment reste constant [6]

Dent

Collage

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

maîtriser le moment de torsion.

Force (N)

LE : limite d'élasticité (force
pour une géométrie de flexion
donnée)
Fy : charge mæ<imale pour la
flèche mærimale recouwable fn.
F6 : force d'activation
fa : flèche d'activation

fy Flèche (en mm)

Courbe force I déplacement (flèche). OA trajet au chargement (activation), AC trajet au

déchargement (désactivation) pendant le traitement.

b)a)

Figure 2.1

Figure 2.2

Fy

F6

Figure 2.3



Chapitre 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

rr) CARACTERTSTTQTIES DES FrLS ORTHODONTIQTIES

II-1) Problématique du fil " idéal "

[-11) Principe d'un appareillage orthodontique

D'après Burstone t3lt4lt5], < Le mouvement dentaire est subordonné à I'application d'un

système de forces permettant d'appliquer à 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 à 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 à 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 I force reste le plus constant

possible.

Pour appliquer un moment, le fil doit être solidaire du verrou ou bracket qui est fixé sur la dent

par collage en début de traitement. La solution adoptée consiste à 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 diffrcile la maîtrise de I'amplihrde du moment

(Iigure 2.2).

Le rapport charge / déplacement

La valeur de la force développée par un arc, en fonction de sa precharge 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 à partir d'un point

correspondant à la limite d'élasticité (LE). En dessous de cette limite, la flexion est proportionnelle à la

force. La pente de cette droite, quotient de la force par le déplacement (flèche), est la rigidité en flexion,

appelée rapport chalge - 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 Newtondmillimètre (ou en "gramme/millimètre") Pour les alliages

superelastiques, la courbe n'est pas linéaire et ce rapport n'est plus constant. On définit alors une force

mærimale Fu pour une flèche muimale recouwable fi'1.



Chapitre 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

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 t3lt7lt8lt9l.

Pour répondre à cet impératif, le praticien peut agir sur deux paramètres :

- la section du fil, en la diminuant tout en conservant le même matériau (orthodontie à section

variable) ;
- le matériau, en choisissant celui qui possède un faible module d'élasticité, en conservant cette

fois une section constante (orthodontie à module variable -Burstone l98l).

Cette dernière alternative présente un avantage indéniable pour le praticien. En effet, pour maîtriser

la force, mais surtout le moment, le fil doit être ajusté au mieux dans sa fixation. Or le système 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 entraîne donc une perte de contrôle de I'amplitude du

moment (cf. figure 2.2).

L'orthodontie traditionnelle a évolué vers une solution matériau à bas module ayant des

déformations recouwables importantes. Cette nouvelle conception de I'orthodontie à module variable

préconise de sélectionner le type d'alliage en fonction des impératifs au cours du traitement. En

choisissant le matériau plutôt que la section, le praticien a la possibilité de faire varier I'amplitude du

système de forces tout en ayant un meilleur contrôle 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 étânt quasiment constante durant le traitement.

Bien que le choix des propriétés d'un fil puisse être différent selon I'application, généralement trois

caractéristiques déterminent un fil idéal :

l) 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

contrôle des déplacements dentaires et lui permet d'espacer la reactivation du fil.

3) L'alliage doit aussi avoir une ductilité suffrsante pour permette 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,

otB, qui caractérise la déformation élastique est souvent évoqué tlO]. il est représentatif de la

déformation élastique et parfaitement adapté aux matériaux traditionnels. Lorsque ce rapport est élevé,

I'arc reste longtemps efficace.

l 0
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Figure 2.4 Optimisation du rapport charge - déplacement (flèche) [1a]

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 :

I un contrôle de I'intensité de la force plus'rigoureux en (B) qu'en (A) . Une erreur d'activation

entraînera une force bien supérieure à la force souhaitee

I une désactivation (liée au déplacement de la dent) entraînant un diminution de I'intensité de la force

plus élevée en (A) qu'en (B), ce qui est moins souhaitable.

I une activation de (B) sur une plus grande distance sans déformation permanente. L'énergie

recouvrable emmagasinée en (B) assimilée à 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) Energie de déformation en charge

durée du traitement

Figure 2.5 et b) énergie recouvrable pendant la



Chapite 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

Cependan! I'utilisation 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 même

rapport oJE qu'un alliage à bas module possédant une faible limite d'élasticité (figure 2.4 - fils A

e tB ) ;

- la déformation élastique (correspondant à la limite de proportionnalité entre charge et

déplacement ) est differente de la déformation mærimale recouvrable (figure2.3);

- ce rappor! mentionné dans les test comparatifs, [3][ l][2]U3l n'est pas adapté aux alliages

superelastiques. La courbe o-r, dans le domaine où 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 même, la mesure de l'énergie élastique, representée par I'aire sous la portion élastique de la

courbe de charge (appelée " résiliency " par les Anglo-Saxons), ne perrnet pas d'évaluer la quantité de

travail disponible pour le déplacement d'une dent (figurc 2.5). Comme le fil travaille toujours en

déchargement (trajet AC sur la figure 2.3), il est préferable de s'intéresser à l'énergie " récupérable " des

fils, lors de la désactivation, qui diffère sensiblement de l'énergie de déformation U5l.

tr-2) Alliages utilisés en orthodontie

On distingue deux types d'alliages de titane utilisés pour la fabrication des fils orttrodontiques

modernes :

- les alliages NiTi, dont le précurseur est le Nitinol* (52 o/oNi4s %Ti-3 %Co)

- I'alliage Bêta III (dont la forme commerciale est le TMAru de composition : Ti-l l,5Mo-6Zr-4,5Sn

- brevet de Burstone [7])

II-21) Les alliages NiTi

On peut différencier deux tlpes d'alliages NiTi en fonction de leurs propriétés élastiques :

à les NiTi écrouis dits de première génération. Le premier mis sur le marché est le Nitinolm découvert

par \trilliam Buehler (1962), métallurgiste américain. L'utilisation clinique date de 1972 et ses

propriétés particulières sont mises en valeur par Andreasen et col.(1973)[16]. Il s'avère que c'est I'effet

caoutchoutique (décrit au paragraphe II42) du Nitinolru 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 tl?]. Apparaissent au courc des décennies suivantes des dérivés du Nitinolru,

gardant la même composition nominale à quelques variantes près (Titanâl*, Orthonol*..).

l l



200

180

f,- 160

E 140
z
E 120

E 100

ËBo
Ëoo
oo40

20

0

Figure 2.6 Courbes de traction de fils de diamètre 0,4 nrm pour I'acier inoxydable, le Nitinolru, le

NiTi japonais (d'après Miura et col.[21] )

1 400

1200

E rooo
=

E 800
tr

E 
600

E 4oo(J

200

0

Figure 2.7 Courbes de traction du NiTi écroui (d'après Duerig l23l et du TMArM [nos
résultatsl)



Chapitre 2: Caractêistiques des fils orthodontiques

à Ceux qui possèdent des propriétés de superélasticité à température ambiante, les NiTi

superélastiques ou NiTi SE. Ces alliages plus recents se trouvent initialement en phase austénitique. Ils

subissent une transformation de phase réversible austénite c) martensite (décrit au paragraphe tr-43)

lors de I'activation puis de la désactivation du fil. Le NiTi chinois (NiTirM), développé spécialement

pour les applications orthodontiques [ 8], et le NiTi japonais développé au même moment par Miura et

col.(Sentinolru) tl9lt20l possèdent une température de transformation A1égale à 20 oC (température de

fin de ffansformation de la martensite en austénite) conférant à ces alliages des propriétés élastiques

supérieures au NitinolrM et à ses dérivés. Les formes commerciales les plus usitées sont : le Nitinol

SEru,le SentinolrM, et le NiTirM.

La ligure 2.6 illustre le comportement en traction de ces deux types d'alliage de titane comparés à celui

de l'acier (d'après t2ll)

n-22) Le Bête m ( TnIAni )

En 1980, Burstone introduit en orthodontie un alliage appelé TMAfri (Titanium Molybdenum

Alloy) après avoir déposé un brevet en mars 1979 ï221. Le TMATM déjà connu des métallurgistes depuis

les années 1970 et dénommé Bêta III, est commercialisé par la société Ormco Corp. Glendora California

USA.

Selon Burstone, le TMATM possède un équilibre très intéressant au niveau de ses propriétés. Il présente

une faible rigidité, une déformation recouvrable élevée, une bonne malléabilité et de plus, il est

soudable à lui-même, ce qui le rend pollvalent 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 tlpique du fil TMArM avec celle d'un

NiTi écroui t231. Le module d'élasticité (tangente à I'origine de la courbe en charge) est plus élevé pour

le TMAru. La déformation recouvrable après décharge du TMA est sensiblement inËrieure à celle du

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

tr-3) Caractéristiques comparées des alliages de titane NiTi et Bêta Itr utilisés en orthodontie

Nous avons vu que le fil orthodontique est le plus souvent soumis à des sollicitations complexes

(figure 2.1) :

une force æriale, négligeable, de traction ou de compression ;
- un moment de torsion suivant l'ære du fil ;
- une force perpendiculaire à I'ue du fil, produisant une flexion.

12



Test Protocole
Auteur:s

lréférencesl
fïls testés propriétés

TRACTION
test conventionnel

de traction

Goldberg,
Burstonef7ltl ll TTdArM, acier inox. oer 6r, E, oÆ

Goldberg, Vanderby,
Buestone[91 acler rnox E,6 .

Drake [l31 NiTi, TMAru oo, or, ooÆ

Miuirafl9] acier inox.,Niti,TMA
Niti SE iAD.

Courbe charge - flexion

Kusy et Stush[24]1251 TMATM, NiTi
(Nitinolru) oe, 6r, E, AYo,

Shastri [26]
TMATM, Til3V-l lCr-

3Al
E, o.

Asgharni4
Brantleyll2l

Acier inox., Cr-Co-Ni,
NiTi. f[d4ru E, o.

F'LEXION

Flexion 3-5 points

K*y, Stush [24]
TMATM, NiTi

(NitinolrM)
E,

Kusy,
Greenbergl21ll2Tl

TTVIAT''M, NiTi
(Nitinolrlr)

ratio E et o" (NiTiÆMA)
-abaques

Nikolai, Anderson,
Messersmithl28]

acier inox.,Niti,TMA
rigidité, déformation

élastique

Miuriall9l
acier inox., Niti,

fffi4ru Niti SE jap. courbe défl exion/charge

Encasfrement

Asgharnia"
Branthleyfi2]

Acier inox., Cr-Co-Ni
(ElgiloyrM), NiTi

(NitinolrM). l14.,qru
E, oo

Drakefi3] NiTi, TIvIAfrl
oe, or, oJE, éneryie

emmagasinée

Goldberg, Morton,
Burstonefl l]

acier inox.,NiTi, Cr-
Co-Ni, TMATM

E

Goldberg,
Burstine,Koenig[29]

acier inox., Niti,
T[4rfu

moment fléchissant

Khier, Brantley,
Fournelle[30]

NiTi, NiTi chinois et
japonais

moment fléchissant,
déformation permanente

Enroulement sur
mandrin

lngram, Gipe,
Smith[31]

acier inox., NiTi, Cr-
Co-Ni, TMArM

mesure de la déformation
après déroulement

TORSION

Kusy, Greenberg[25]
TMATXI, NiTi

(Nitinolru)
rapport E et o.

(NiTi/TMA) -abaques

Drake, Wayne, Powers,
Asga{321 TMATM, NiTi

énergie emmagasinée,
retour élastique

Andreasen,
Morrowfl6]

TMATM, NiTi, acier
inox.

énergie emmagasinée,
retour élastique

Tableau 2.1 Récapinrlatif des tests effectués sur les fils orthodontiques



Chapine 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

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 particulièrement en flexion. Le tablesu 2.1 récapitule les tests effectués par

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

II-3f) Module d'élasticité (E), limite d'élasticité (o. 0,r./.) et rapport o" 0,r./olE i

Module d'élasticité

Le tableau 2.2 récapitule les valeurs mesurées du module d'élasticité d'après différents auteurs,

obtenues dans des tests de traction et de flexion.

Auteurs [référencel
E déterminé en flexion (GPa) E déterminé en traction (GPa)

Nitinol TMA Nitinol TIVIA
Kusy et Stush 124lï251ï211 4,4* - 33,4*t 72,4+**

Aseharnia [l21 38-s5 79,3-95,2 34,5(l) 64,8
Goldberg--Morton-Burstone[ I I ] [7] 45,2*r,3 7l,7n,l 39 68

Drake[t3] 26-32 53-60 29,7Q) 68,7
Goldberg-Burstone-Koenig- [29] 64,8-69,6

Tableau 2.2 Module d'élasticité déterminé en traction ou en flexion (t = moyenne pour les fils

ronds I t* : moyenne pour les fils carés et rectangulaires ' *** = moyenne pour tous

les fils)

Fournisseurs : NiTi écroui : NiTiru Ormco Corporation, Glendora, Calif. (2)
: NitinolrM Uniteck Corporation,Morovia, Calif. (l et 2)
: Orthonolru Rocky Mountain fthodontics, Denver,Colo. (2)
: SentinolrM GAC International, Inc.,Commack, N.Y. (2)
: Titanalru Lancer Pacific, lnc, Carlsbad, Calif. (2)

= Titanium Molybdenum Alloys, Ormco Corporation, Glendora, Calif.

Les NiTi écrouis possèdent un module d'élasticité inférieur de moitié à celui du TMAru ; soit

respectivement 6 et 3 fois moins que le module de I'acier (équivalent à220 GPa)

Les courbes (cf. figure 2.6) contrainte - déformation en traction réalisées par Miura et col.[21] de

différents fils de diamètre 0,4mm montrent que les fils en acier inoxydable vérifient la loi de

Hooke jusqu'à 200 MPa.

Pour les alliages NiTi superélastiques (figure 2.6) et pour les alliages Nitinolru et Tlvffiru

(figure 2.7) la contrainte n'est plus proportionnelle à la déformation.

Par conséquent, le module d'élasticité apparent (défini à 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

f[{6ru

l 3



o,nrqa en traction (GPa) orrrrÊen flexion (Goa)
Auteurc [ref.l NiTi TMADI Acier inox. NiTi TMArÎtl

Asgharnia et col. [2]
0,34

rc.z à0.55)
0,65

(0,62 à 0,69) 1,3 à 1,89 0,56
(0.39 à 0.69)

l , l 4
(  0.96 à l .3 l )

Drakelet col.[3] 0,31 0,86 0,45 0,97

Goldberb et col. tTltl U l , l 7

Kusy et Stush [24] 0,4E**- 0,59+ 0,72***

Tableau 2.3 Limite d'élasticité conventionnelle moyenne (l'origine des fils est identique au tableau

précèdent) - * moyenne pour des fils ronds, ** moyenne pour des fils carÉs et

rèctangulaires, *** moyennes toutes sections

oc o.r% IE xl0-'en traction creo.r%Æ x10-z en flexion
Auteurs [ref.l NiTi TMAfi Acier inox. NiTi TMAru

Asgharnia et col. I 986[ I 2] 9,8 10,3 7,7 ù l l t2 l 3 , l
Drakelet col.-l9EI[3] 10,4 12,5 t 5 14,9

Goldberb et col.l982[ U l 8

Kusy et Stush-1987[24] 13,5+-14,4*t l0{. 'r *

Tableau 2.4 Rapport e.eo.t%lE suivant diftrents auteurs - moyenne pour des fils * ronds, ** carres et

rectangulaires, tt* 1su1ss sections.
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déchargement (représentative des forces délivrées par le fil pendant le traitement) n'est plus

superposable à la cowbe en charge ( hystérésis).

Limite d'élasticité (o.) en traction et flexion (oæ,rv" définie conventionnellement pour O,lyo de

déformation)

Le tableau 23 présente les valeurs moyennes de la limite conventionnelle d'élasticité pour des

fils de differentes sections. On constate que :

- pour tous les tests, flexion ou traction, la limite d'élasticité du NiTi est sensiblement égale à la

moitié de celle du TMArM ;
- les valeurs obtenues en traction sont toujours inferieures à 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 o. o.rz"Æ

Le rapport o" 0.1/olE en flexion du Nitinolru est comparable à celui du TlvIArM st dépasse de 30

à40% la valeur obtenue sur I'acier. On note également les valeurs supérieures obtenues en flexion.

Les rapports o" o.p/JE (tableau 2.4) laissent supposer que les perfonnanc,es 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 particulièrement élevée de ce rapport obtenu par Goldberg

et col. pour le TTvIAru.

tr-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 fffi{ru (Ormco Cotp, Glendora.CA.). voir ligure 2.8

arbrc.

Limite d'élasticité

Pour le Nitinolru, la limite d'élasticité conventionnelle diminue légèrement lorsque la section du

fil augmente (échelle semi - logarithmique), alors que pour le TMAru on observe une accroissement de

la limite élastique lorsque la section augmente.

Résistance à la rupture

La valeur de résistance à la rupture du Nitinolru est sensible à la section du fil contrairement au

TMATM. Pour les petites sections, cette valeur est légèrement plus faible pour le TlvIAru que pour le

Nitinolru.

t4
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Chapitre 2 : Caractéristiques des fils onhodontiques

Alloneement à rupture

L'allongement à rupture, identique pour les petites sections, es! 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 [2] pour lesquels on constate une différence

marquée sur les frls de section rectangulaire tableau 2.5.

Forme et dimensions (inch) Résistance à la rupture (en GPa) Allongemento/o

Rond Nitinolru TMATDI Nitinolru TMAr1}l

0,016 1.8110.05 1.4210.04 6.3+l'5 5.2-,'
0,018 1.8710.08 l.3lt0.0l 5,51J''3 3.4tt"t

Rectangulaire
0,016*0,022 1.710.01 1.42fl.032 l3 .2t t 'o 4.3-'t

0,017*0,025 1.610.04 1.41t0.03 l l,74z 5.4-''
0,019*0,025 1.54t0.01 1.4110.03 12,9*'' 5.5*'n

0,021*0,025 1,6t0,06 1.4310.01 14,4*,' 6,010'5

Tableau 2.5

En llexion

Résistance à la rupture et allongement à rupture [12]

Kusy et col[24] ont realisé une étude très complète 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 l'expression: n= !!= avec : P = force appliquée; I =
616

moment d'inertie; ô = déflexion corespondante ; .9 = coeffrcient dépendant des conditions

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

Les figures 2.9a (pour le TMAru) et 2.9b (pour le NitinolrM) indiquent la relation entre la

raideur des fils et le moment quadratique I. 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 carés et rectangulaires (E = 33,4 GPa). D'après les auteurs, cette différence

provient du procédé de fabrication (cette hlpothèse sera vérifiée par I'analyse de la texture au chapitre

IV-l).Les fils rectangulaires sont fabriqués à partir de fils ronds ayant déjà subi une déformation à froid.

Pour le TMAru, les différentes valeurs s'ajustent suivant une droite avec une pente E égale à

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

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

plusieurs tlpes de fils. Cependant le praticien ne peut pas utiliser directement cette caractéristique

t5
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Figure 2.11
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mécanique pour choisir un fil plutôt qu'un autre. Il donc nécessaire de s'intéresser à 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 I'ADA (American Dental Association)[33].

U-33) Effet détente et rigidité

Burstone et Goldberg t34l ont étudié I'effet détente des fils Nitinolru, TMATLT et acier

inoxydable (test cantilever suivant specification no32 - figure 2. 10). L'effet détente pour le moment

fléchissant maximum est de :

- 55" à74"C pour le NitinolrM,26 à 75oC pour le TMAru, 20 à30oC pour I'acier

Si I'on applique une déformation permanente de SYo, on observe un effet détente de :

- 20 à 34o pour le Nitinopu, l9o à 31o pour le TMAru, l4o à20" pour I'acier

Ces résultats indiquent que I'effet détente du TMAru est comparable à celui du Nitinolru et surclasse

largement I'acier.

Khier et col[30] ont étudié le moment flechissant en fonction de I'angle de déformation pendant

le dechargement (suivant la figure 2.10). Les résultats obtenus sur une série d'alliages superélastiques

(NiTirM, Sentinolru.. .) comparés aux alliages de la famille du Nitinolru (Nitinolru,Titanall''M,

Orthonolru) montrent que la distinction s'opère 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. l l  ) .

Nikolai et col.[28] proposent une alternative au test de flexion réalisé suivant la specification

n"32 (1977), mal adaptée aux alliages récents. En effet ce test implique une relation entre la courbure

réalisée et la longueur de l'échantillon. Pour garantir une précision de mesure du module E équivalente

à I'acier beaucoup plus rigide, il est nécessaire de réduire la longueur de ces fils superélastiques.

Le test utilisé par Nikolai correspond à un test de pliage 5 points comme indiqué figure 2.12. On note

que le dispositif est symétrique par rapport au centre de l'échantillon et que chaque moitié équivaut au

test de flexion trois points de la spécification No32 (type poutre encastree). Les supports imposent une

contrainte de rotation, comme les bagues qui fixent le fil sur les dents. Les différents paramètres du test

sont :

- la distance entre les deux supports latéraux (l,5mm et4,5 mm);

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

(10 et l5 mm).
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RIGIDITE (g/mm) DE F'OR]VIATION RECOTIVRABLE
Distance entre supports latéraux

1, 5mm 41 Smm 1 ,5mm 41 5mm
Distances point d'application F/support latéral

fils - section (inch) 10mm l5mm lOmm 15mm lOmm lSmm 10mm lSmm

. l

tr
. Iz

0.016 133 6 l 93 35 3 . 1 1 4,94 4 5.36
0.018 t29 54 l 0 l 40 4,27 4,36 3.96 5.34

0.019x0.025 322 t37 250 97 4,24 4,68 3,72 5,30
0.021x0.025 539 t97 389 IM 4,16 5,61 3,28 5,62

E

tr

0.016 226 98 173 62 2.40 4,45 2.63 4.71
0.018 348 155 279 95 2.05 4,88 2.42 4.45

0.019x0.025 904 3 1 0 644 253 2,12 4,26 2,57 3,66
0.021x0.025 1260 588 904 3 1 0 2,04 3 ,18 2,63 4,69

tr
(t)

I

0,016 353 t2r 3æ tt2 r.57 4.52 1.48 3.32
0.0r8 575 2t9 537 178 1.85 2.90 2,01 3.33

0.019x0.021 1770 589 1540 535 1,07 2,27 1,64 2,44
0.021x0.025 2r90 757 2100 699 1,33 2,97 1,62 2,66

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

correspondant à la flèche morimum en mm [28].

Tableau 2.7 Coeffrcients de rigidité et de déformation recouvrable rapportés au

Nitinolw d'après les données de Nikolai et col.[28]

Auteurs [refl
Coefficient de rieidité Coefficient de déformation élastique

Acier TMA Nitinol Acier TMA Nitinol
BurstonelgSl t4l 3.8 1,6 I
Kusv 19821271 6,6 2 I 0.3 0.5 I

Cohen et col.l984 tl48l 3.6 1,6 I 0.6 0,8 I
Schaus et col.1986 tl49l 2,3 1.4 I

Nikolail9SS t28l 2,93* 1.73* I 0.6* 0.9* I

Tableau 2.8 Coeffrcient de rigidité et de déformation élastique suivant les auteurs pour un

diamètre de 0,0l6inch (* valeurs moyennes calculées avec les données du

tableau 2.7)

Coeflicient de RIGIDITE Coefficient de DEFORMATION
RECOU\IRABLE

Distance entre supports latéraux
1, Smm 41 5mm lr 5mm 41 5mm

Distances point d'application F/support latéral
fils - section (inch) l0mm lSmm 1Omm l5mm l0mm 15mm l0mm l5mm

È

=
F

0.0r6 1 .7 l .6 l r.86 1,77 0,77 0.9 0.66 0,88
0.018 2.7 2.87 2,76 2,38 0.48 t . t 2 0,61 0,83

0.019x0.025 2,81 2,26 2,58 2,61 0r5 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

L
(l)

(')

0.016 2.65 2,65 3.91 3.2 0.5 0.91 0,37 0.62
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 5,4 4,85 0,32 0,53 0,49 0,47
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Chapine 2: Caractéristiques des fils orthodontiques

Plusieurs configurations jugées représentatives des situations cliniques sont testées. Au cours de

I'essai on mesune la rigidité (pente de la courbe force-déplacement) et la fleche mærimum

conventionnellement définie à 0,2mm de déformation permanente après décharge.

Le tableau2.6 regroupe les valeurs obtenues pour I'acier inoxydable, le TMA et leNitinol.

Afin d'établir une comparaison de ces fils de nature et de section différentes certains chercheurs

ont proposé un coeffrcient pour chacune des caractéristiques élastiques en flexion ( rigidité, déformation

élastique) définies de la façon suivante l25l:

(EI ) e"
(EI ) Ni,ircl

6
Coeffrcient de déformation recouvrable rapporté au Nitino ,:# = (T) Nninor(*.) *

Avec P : la force appliquee, 6: la déformation recouvrable, I : le moment d'inertie du fiI, c : la distance

du centre de la poutre à la fibre extérieure.

Nous avons calculé avec les données du tableaux 2.6 les coefftcients de rigidité et de

déformation élastique selon les formules précédentes (voir tableau 2.7).

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

coeffrcients de rigidité et de déformation recouvrable.

Nous avons également comparé ces valeurs à celles d'autres auteurs pour un fil de diamène

0,016 inch (0,405mm) tableau 2.8. Cette comparaison exige de prendre comme référence le même

matériau; car suivant les auteurs c'est I'acier inoxydable ou le Nitinolru qui sert d'élément de

comparaison. L'examen des rapports des propriétés élastiques fait état de différences significatives qui

ne sont pas sans conséquenoes sur le choix du fiI. On peut cependant conclure que le TMATM presente

en flexion des propriétés élastiques intermédiaires enfie I'acier et le Nitinol.

tr-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 maniftstations de tyPe

allergique peuvent se produire[][2]t351t361. Les alliages de Nickel -Titane sont susceptibles de subir

une corosion due essentietlement pour Schwaninger et col.[37] à la présence de défauts de surface liés

aux procédés de fabrication des fils. Park et col.[3E] ont mesuré, in vito, la quantité d'ions nickel (et

chrome) libérée dans une solution légèrement 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 à la quantité ingérée dans le même temps par jour lors

de I'alimentation (300 à 400 pg). tn vivo, des variation importantes sont observées. Elles dépendent des

conditions d'hygiène locales et du PH salivaire.

Les auteurs n'ont cependant pas montré que ce relargage d'ions nickel liberés par l'appareil est

susceptible de déclencher des réactions d'hlpersensibilité au nickel

On peut ajouter que le fil orthodontique, contrairement aux prothèses par exemple, n'est pas

destiné à rester dans le milieu buccal aussi longtemps. La " nocivité " du nickel, pour certains auteurs,

s'en trouve relativisee.

tr-3fl Soudabilité

Le fait d'être soudable procure des avantages à I'ensemble de I'appareillage. Des fils contenant

du titane, seul le TMArM est réellement soudable (électriquement par résistance) [39]. Donovan et

col[40] font remarquer que les fils TMATM, malgré leurs prix élevés, ont la possibilité d'être modifiés

par le soldage de crochets ou ressorts. Ils offient, et c'est peut être 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 à faible section, des forces légères.

Ceci présente le plus gand intérêt pour les techniques modernes segmentées.

II-4) Comportement pseudoélastique

Ce paragraphe présente les aspects du comportement pseudoélastique nécessaires à la

compréhension du comportement des alliages NitinolrM, NiTi SE, TMATM.

L'origine de la pseudoélasticité est attribuée à la transformation martensitique thermoélastique.

Alors que les alliages classiques possèdent une déformation élastique maximum d'environ 0,2Yo, les

alliages ayant des propriétés pseudoelastiques peuvent presenter une déformation réversible de l0% ; ce

qui justifie le grand intérêt porté à leur étude[4ll!4zl.

tr-4 l)Transformation martensitique

La transformation martensitique est tme transition structurale displacive du premier ordre

présentant tme déformation homogène du réseau cristallographique, constituée essentiellement par tm

cisaillementf43l. Ces transformations se déroulent sans diffrrsion atomique. Au couts de la

transformation, les déplacements d'atomes sont inférieurs à une distance interatomique. Il n'y a pas de

changement de composition chimique entre les phases. Le changement de stnrchrre cristalline entre.la

phase mère et la phase produite engendre une déformation homogène de la maille cristalline

t8



Figure 2.13

Décharge élastique

Déformation par reorientation ou effet caoutchoutique [42]
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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 /manensite).

L'interface entre la martensite et I'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 diffirsion dans cette transformation établit une corespondance cristallographique

entre les mailles de la phase mère et de la phase martensitique. (chapitre III-7)

L'aspect autoaccommodant de la martensite lui permet de minimiser les énergies de

déformation et de stocker ainsi de l'énergie élastique. La formation d'une nouvelle plaquette

autoaccommodante est un compromis énergétique entre la force motrice représentée par les contraintes

élastiques à relæ<er et la barrière à vaincre, constituee par l'énergie d'interface. Des contributions

irréversibles sont associées aux contrainûes de cisaillement pour déplacer les interfaces et sont liées à

I'introduction de défauts lors de la transformation et à I'accommodation des déformations plastiques.

Ces contributions sont responsables de I'hystérésis lors de la reversibilité de la transformation.

La pseudoélasticité comporte deux effets : I'effet caoutchoutique, qui correspond à la

déformation de la martensite, et I'effet superélastique, qui correspond à la déformation de I'austénite et

sa transformation en martensite.

II-42)Effet caoutchoutiq ue

L'effet caoutchoutique coffespond à une sollicitation à température constante de I'alliage

en phase martensitique (figu re 2.13)1421.

Dans un premier temps la martensite d'auto-accommodation formée lors d'un refroidissement à

une température inférieure à Ms est déformée (par déplacement des interfaces entre les variants (partie

l-2). Lors de la décharge (2-3),la déformation présente une partie réversible due à la reorientation des

interfaces et une partie résiduelle due à la stabilisation de la martensite orientée. La déformation

réversible (eJ s'ajoute à la déformation corespondant au retour purement élastique. Un nouveau cycle

charge - décharge (3-2-3) ne présente plus de déformation résiduelle; d'où un comportement

" caoutchoutique ".

La superélasticité linéaire évoquée pour décrire le comportement des NiTi fortement écrouis à

froid [a5] et du TI\4ATM est comparable à cet effet caoutchoutique. Cependant dans ce qas, la martensite

est obtenue lors de l'écrouissage à froid du fil ( tréfilage par exemple)

l 9



Figure 2.14 Effet superélastique dans un échantillon polycristallins de NiTi [42]
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II-43)Effet su perélastiq ue

La transformation martensitique thermoelastique peut être obtenue par refroidissement rapide ou

par I'application de contraintes externes. Dans ce dernier cas, la transformation a lieu à une température

supérieure à Ms. La contrainte provoque une augnentation des températures de transformation critique.

La ligure 2.14 schématise le comportement superélastique d'une éprouvette polycristalline.

L'application d'une contrainte produit initialement une déformation élastique de la phase austénitique

(l-2). Au-delà de la contrainte critique (o.), la transformation martensitique se manifeste;

I'augmentation de la contrainte favorise et entraîne la croissance de certaines variantes et se traduit par

une déformation importante. La décharge de la contrainûe entraîne la transformation inverce martensite

-+ austénite (3a) avec une hystérésis de la contrainte (de façon similaire à 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 I'orientation cristallographique

Un monocristal d'austénite de stnrcture cubique peut donner naissance à 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 madmale de

transformation.

Les orientations des variants induits sont séleétionnées par le critère de la contrainte de cisaillement

critique (r. ) suivant la direction (d) t44]. Ce critère, dans le cas d'un cisaillement pur, est représenté

par l'equation I (loi de Schmid) :

tc = cr. sinT . cosl,

avec o: lacontrainte appliquée, I: I'angle entre l'ære de traction et le plan d'habitat et A,: l'angle entre

l'axe de traction et la direction de cisaillement.

Le facteur de Schmid (sin7. cosA,) dépend de I'orientation des plans et des directions de

cisaillement des variantes activées par rapport à la direction de traction. Chaque variante possède donc

un facteur spécifique. Lorsqu'une contrainte est appliquee dans un monocristal d'austénite avec une

orientation cristalline donnée, la confiainte de cisaillement de la variante ayant le plus gand facteur de

Schmid sera la première à atteindre la containte critique résolue parmi tous les variantes possibles.

I-a déformation mærimale de transformation induite sous contrainte (recherchee dans les

applications orthodontiques notamment) dépend de I'orientation cristalline et du type de martensite

20
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induite. Il existe plusieurs équations pour estimer la déformation de transformation. L'équation de

Schmid et col. 146l utilisée pour le cisaillement et le maclage est couramment appliquée aux

transformations pseudoélastiques. Elle est approximativement équivalente à la forme simplifiee :

Les résultats dém""o'i, ;i":#":::rn morimale esr proportionnelle à l'amplitude du

changement de forme ml de la transformation (l'indicep indique la direction parallèle 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 gand facteur de Schmid.

n-q Dévetoppements récents d'alliages de titane pour applications orthodontiques / Brevet du

TIUAru

Lei et col[47] en 1996 ont réalisé une étude portant sur le développement d'alliages de titane bêta

pseudoelastique destinés aux applications orthodontiques. Cette étude est justifiée par les problèmes

rencontrés dans I'utilisation des NiTi, biocompatibilité du nickel, ductilité réduite, soudabilité. La série

d'alliages étudiée comporte une base Ti-Mo (8,4 à ll,8o/o), proche de celle du Bêta III, à laquelle sont

ajoutées les éléments Cr, Al, V, Nb. Tous les alliages de cette série sont trempés à I'eau depuis 8E0oC

(température supérieure au fiansus bêta).Un test en flexion permet la sélection de I'alliage Ti-l0,2Mo-

2,8A1-8V-3,1.1b qui présente le rapport eroou"réJetotarc l€ plus élevé. Cet alliage est caractérisé en traction

à différentes températures (-25oc à 150'C). La figure 2.15 illusFe la courbe de traction à 25oC.

Les auteurs ont étudié I'influence de la température de mise en solution au-dessus du transus bêta

sur le Ia déformation recouvréê, ptr un test de pliage. Le fil est enroulé sur un axe pour former un "IJ".

On mesure après relâchement I'angle residuel. La déformation recouvrée est calculée de la façon

suivante:

E no = s (180 <) /180

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

La déformation recouvrée augmente lorsque la température de trempe sitr'rée dans le domaine

bêta s'accroît. Figure 2.16

Par ailleurs, I'effet d'une déformation à froid par laminage sur la déformation recouvrée après

pliage ne semble pas significatif tout au moins pour une réduction allant de 0 à z}%(Iigure 2.17).

Un traitement isothenne de vieillissement entre 200 et 400oc n'améliore pas les propriétés pseudo

élastiques et réduit la ductilité. Ces effets sont attribués à la précipitation de phase oisort.

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 TIvIA et le Ti-l lMo-3Al4Nb retenu dans cette éhrde.
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On peut constater que ce nouvel alliage possède 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 bêta Ti-(17,5-

19,5)V-(2,74,5)Al ayant des propriétés superélastiques ont débouché sur un brevet déposé en mars

lgg9. Les alliages sont préalablement trempés à I'eau depuis une température comprise entre E00oC et

l200oc et soumis à un test de traction à des températures comprises entre -40"C et 100"C.

La ligure 2.lg illustre le comportement en traction à 25oC. On note un module d'élasticité en traction

particulièrement bas (environ 38 GPa) ; par contre I'effet détente reste limité à l,3%o environ.

Depuis I'apparition des alliages NiTi superélastiques, différents auteurs se sont intéressés à

I'influence des traitements thermiques sur les niveatx de contrainte nécessaire pour induire la

transformation martensitique.

Miura et col.[20] ont évalué les propriétés mécaniques avant et après traitement thermique d'un

fil NiTi japonais (Sentalloy). Le revenu est réalisé par immersion en bain de sel entre 200oC et 600oC

pendant des temps variants de 5 à 120 minutes. Les propriétés sont alors déterminées par un test de

flexion 3 points realisé à 37oC. A 500oC, le niveau de force de la courbe de décharge est très diminué

par rapport au fil témoin dés que la duree du traitement dépasse 60 minutes. Le fil conserve un large

effet détente. A 600'C, l'effet superélastique diminue.

Sur le même 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 I'alliage présente un ratio at.Yo Ni / at %.Ti de 5lo/o,

supérieur au ratio habituel. L'alliage est préalablement déformé de 29% puis trempé à 850oC. Un

traitement de précipitation destiné à durcir la matrice austénitique est réalisé afin de promouvoir la

transformation martensitique. En fonction du temps de maintien à 350oC, il est possible d'agir sur le

niveau de contrainte et sur la déformation recouvrée. La figure 2.20 illuste le comportement en traction

à température ambiante.

Enfin, on peut rappeler quelques éléments du brevet déposé par Burstone et Col.[22J en 1979

sur les propriétés élastiques de fil en titane bêta (dont le Bêta III ) dans le cadre d'une exploitation en

orthodontie.

Le module d'élasticité et la limite d'élasticité en traction sont obtenus à partir de fils (diamètre

0,3mm) dans deux états métallurgiques différents : trempe puis étiré et trempé puis vieilli à 482"C (4

heures) . Les résultats sont comparés à I'acier inoxydable l8-8 utilisé en orttrodontie. Tebleau 2.12

Une trempe à partir de 732"C suivie d'un écrouissage confêrent à 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 Bêta III étiré Bêta m vieilli 482oC
Module d'élasticité (E) en GPA lE6 64,8 95.1

Limite d'élasticité (o'' 
"*) 

en MPa r730 t l 72 r385
Ratio oelB * l0-r 1,07 l ,8 l -1,50* 1,46

Tableau 2.12

Figure 2.21

Propriétés élastiques du Bêta III et de I'acier inoxydable selon BurstonetZzll3l
(*suivant le diamète du fil)
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Chapire 2 : Caractéristiques des fils orthodontiques

(732"C) est en dessous du transus bêta. (Tp). Le temps de maintien à ceffe température n'étant pas

précisé, il est possible qu'un début de précipitation de phase a soit intervenu ce qui limiterait d'autant la

baisse du module d'élasticité après trempe. D'autre pffi, un traitement de revenu dans le domaine (a+p)

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

I'influence de la température de mise en solution d'un alliage de Ti-8Mo sur la transformation

martensitique a'après trempe. Depuis, Ho et col.[51] ont montré que cette martensite possédait une

structure orthorhombique cf," et que la transition cr,'(HC) +ct"(orttr.) se produisait lorsque le

pourcentage de Mo est supérieur à 6%. L'abaissement du module fiès significatif après mise en solution

au-dessus du transus bêta (815"C) est attribué à la présence de la martensite a" (figure2.2l).

II-6) Conclusion :

lo) La comparaison des caractéristiques mécaniques montre que le rapport (oÆ) ne peut à 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. n nous semble plus pertinent, pour évaluer les capacités d'un fil orthodontique, de

s'intéresser à l'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.

20) Il ressort de la comparaison des caractéristiques que le TnIArM, dans sa version actuelle,

présente un comportement élastique proche du Nitinol avec cependant un module apparent d'élasticité

plus élevé.Ladéformation recouvrable est légèrement plus faible pour le TMAru que pour le Nitinolffi

respectivement 2,8o/o (pour 30Â de déformation imposée) et 3,5yo (pour 4Yo de déformation imposée) et

la variation de contrainte lors de la désactivation est plus importante dans le TMAru.

Pour ces deux alliages fournis à l'état fortement écroui, la faible ductilité est un inconvéniènt

majeur. Ils présentent de ce fait des risques de rupture lors de la formation de boucles à la pince.

Les fils NiTi SE offrent une grande plage d'activation (iusqu'à7o/o de déformation élastique) en

délivrant des forces faibles. Mais ils restent diffrcilement déformables plastiquement au point que le

praticien utilise ces fils sous forme d'arc préformés. Le fait d'être 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 I'objectif de ce travail qui consiste à s'intéresser davantage au

TMArM et notamment comme cela a été fait pour le Nitinol*, à d'autres états métallurgiques que l'état

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

3o) Le comportement pseudoelastique est obtenu par durcissement de la matrice austénitique,

soit par écrouissage à froid (effet caoutchoutique ou pseudoélasticité linéaire du Nitinolru et du

TMArM), soit par un durcissement par précipitation (effet superélastique du NiTi SE).

Le recours à un écrouissage à froid important pour obtenir un compertement pseudoélastique

(linéaire) atténue les possibilités futures de mise en forme. C'est le cas du TMAru mais aussi du

Nitinolm. Les possibilités de promouvoir un comportement pseudoélastique par des traitements

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

40) L'effort de recherche sur les alliages de titane bêta porte sur les effets d'éléments ternaires

ou quaternaires sur la transformation martensitique induite sous contrainte à partir de base telles que Ti-

llMo ou Ti-16V. La température de mise en solution semble être 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 bêta. On note que la température de mise en solution préconisée par Burstone pour le

Bêta III (732"C), située en dessous du transus bêta (760"C) n'est sans doute pas la température la mieux

adaptée pour optimiser le comportement pseudoélastique.
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Chapitre m - METALLIIRGIE DES ALLIAGES DE TITAI\IE B METASTABLE (noté TiF.)

m-1) Introduction

m-2) Influence des éléments d'alliage et classification des alliages de titane

m-3) Approche énergétique de la classification des ellieges de titane p
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Figure 3.1
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Transformation allotropique du réseau cubique centré en reseau hexagonal

compact du titane. Schéma montrant le mécanisme proposé par Burgers.

Classification des éléments d'alliage du titane et effets sur le diagramme

d'équilibre [53]
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

Itr - METALLIIRGIE DES ALLIAGES DE TITAI\IE B METASTABLE (noté Ti9.)

m-1) Introduction

Après un court rappel concernant les phases présentes dans le titane pur, l'influence des

éléments d'addition et les différents tlpes d'alliages rencontrés, nous évoquerons une approche

théorique d'une classification des alliages de Tip 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 TiP à bas module.

Afin de comprendre et d'optimiser les propriétés des alliages de titane métastables (notés TiF,)

nous rappellerons les phases présentes et leurs conditions d'obtention. On décrira également le système

de maclage particulier des alliages TiF,, principal mode de déformation du Bêta III.

Le but de ceffe étude est d'optimiser le comportement pseudoélastique de I'alliage Bêta 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 tansformation de

phase induite sous contrainte. Nous rappellerons les conditions favorisant cette transformation ainsi que

son aspect cristallographique.

Enfin, nous évoquerons l'absence d'un consensus sur l'identification des modes de déformation

(maclage accompagné ou non de transformation martensitique) dans le Bêta III en rappelant les résultats

des principales études.

m-2) Influence des éléments d'addition et classification des alliages de titane

Phases du titane

Le titane peut exister suivant deux variétés allotropiques (Iigurc 3.1) en fonction de la tempérahrre :

- la phase a, stable à température ambiante jusqu'à 882oC, de stnrchrre hexagonale compacte.

- la phase p, au-dessus de 882"C, de structure cubique centrée. Cette phase reste stable jusqu'à

la température de fusion (1660"C).

La température de transition a+p est appelée fransus p (notée Tp).

lnfluence 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 p t52l 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] (tableau 3.1) :
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

les éléments alphagènes stabilisent la phase a et augmentent la température de transformation

o-+P. Ces éléments sont : I'oxygène, I'azote, le bore, le carbone et I'aluminium.

les éléments bêtagènes qui étendent le domaine de la phase bêta et diminuent donc la

température de transformation. On distingue deux tlpes d'éléments bêtagènes :

- les éléments isomorphes qui, ajoutés en grande quantité, permettent de stabiliser la phase

bêta à température ambiante. Ils possèdent un haut point de fusion ce qui les rend diffrcile à

metfre en solution. Ils ont I'avantage de ne pas former de composés avec le titane. Le

molybdène, le vanadium, le niobium et le tantale sont les plus couramment utilisés. Le

molybdène est dans ce groupe l'élément qui possède le pouvoir bêtagène le plus élevé.

- les éléments eutectoides comme le chrome ou le fer qui ont une solubilité restreinte dans a

et p et peuvent donner naissance à des composés intermétalliques définis conduisant à la

formation d'eutectoides. Dans la pratique, on leur adjoint des éléments isomorphes pour

éviter la formation de ces composés définis.

o les éléments neutres tels que le zirconium et l'étain, très solubles dans la phase cr, affectent peu

la température de transformation. Ils durcissent cette phase et contribuent à améliorer la

résistance au fluage.

Classification des d'alliages :

L'influence des éléments d'addition peut être repérée dans un diagramme Al* - Mouo où Al* et

Mo* sont respectivement les équivalents en aluminium et molybdène (Iigure 3.2).Le pourcentage en

Mo* exprime la proportion en éléments bêtagènes, équivalent au pourcentage de Mo, à partir de la

formule :

trfoee(%poids) =lg4Mo+ 0,67%V+ 0,44%W+ 0,2E9/oM + 0,22yoTa* 2,9oÂFe + I,60/6
Cr + 0,770Â Cu + I,I 194 tr/i + 1,43% Co + 1,549/0 Mn - I% Al

De même :

1l et @oids) = IoÂAI + 0,33% ̂Sn + 0,150Â Cr + 10% 02

On distingue trois classes d'alliages :

a) les alliages de tlTe a et pseudo a

Les alliages c sont constiftrés uniquement de la phase a à température ambiante. Certains

alliages cr contiennent une faible quantité de phase P retenue sous forme métastable lors du
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Tableau 32

Figure 3.3

0 ambiant

Type d'alliage bêta
Elément

d'addition
7o éléments bêtagène

critique (BJ

Isomorphe

Mo l r.0
v 15.0
w 22,5
Nb 36
Ta 45.0

Eutectoide

Fe 3.5
Cr 6,5
Cu l 3
Ni I
Co 7
À[n 6.5

Teneur critique en éléments bêtagènes pour retenir la phase F après trempe à

température ambiante [24]

Température

F. Eléments bêtagènes (%)

Diagramme pseudo-binaire du titane avec les domaines d'existence des produits

de décomposition de la phase p.

Mécaniquement
instable



Chapire 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

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

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

b) les alliages du type a+Ê (tel que Ti-6Al4V)

Les concentrations en éléments alphagènes et bêtagènes sont suffrsantes pour avoir un large

domaine biphasé a+p à température ambiante.

La phase B peut se décomposer partiellement en phase a pendant le refroidissement ou en martensite

a'( de structure hexagonale) par trempe.

c) les alliages de twe F

Pour des teneurs en éléments bêtagènes supérieures à la teneur critique (tableau 3.2) la phase

bêta peut être retenue à l'ambiante à l'état métastastable (notée F.), sans qu'il soit nécessaire d'effectuer

un refroidissement rapide. D'après Bania [54] cette définition sous-entend qu'il n'y a pas de

transformation martensitique lors de la trempe (la température Ms est rejetee sous la température

ambiante. Dans cette catégorie, on distingue encore les alliages mécaniquement stables et instables.

Pour ces derniers, la phase bêta métastable obtenue par trempe est susceptible de se transfonner en

martensite cr" sous l'effet d'une contrainte à la température ambiante (ex. Ti-l6V4Sn, Bêta CEZ,Ti-

l0V-2Fe-3Al).

Les alliages P stables (ou riches) à plus fone teneur en éléments bêtagènes pour lesquels aucune

précipitation de phase ne se produit sont inaptes à tous ffaitements thermiques.

Les diftrentes catégories d'alliages selon la proportion de phase a et p, présentes à l'équilibre

à la température ambiante, peuvent être reperées 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

Bêta III. Récemment, plusieurs auteurs ont développe une approche énergétique, pour classifier les

alliages de titane, destinée plus particulièrement à l'élaboration d'alliages Tip à bas module.

m-3) Approche énergétique de la classification des alliages de titane p

Les alliages de titane bêta trouvent aujourd'hui de nouvelles applications dans le domaine

médical grâce notamment à leur module d'élasticité particulierement bas. Depuis quelques années, de

nombreuses études [51][56]t57lt58lt59lt60ltt6[t62lt63l portent sur la mise au point d'alliages de Tip

à bas module d'élasticité (se rapprochant de celui de I'os : environ 20 GPa) à partir d'éléments d'alliage

considérés comme biocompatibles tels que : Nb, TaoZr, Mo et Sn.
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Les difficultés de mise au point de tels alliages ont incité Morinaga et col.[64] t65l à 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 bêta.

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 (où M désigne un

élément d'addition). Deux paramètres sont utilisés pour la plupart des éléments d'alliage en solution de

substitution dans le titane (dans sa structure CC et HC). Le premier paramètre, noté Bo (Bond order)

corespond à la force de la liaison covalente entre le titane et l'élément d'alliage.

Le second, noté Md, est défini par le niveau d'énergie de I'orbitale 3d du titane (CC ou HC)

allié aux éléments de transition. Les niveaux d'énergie de ces orbitales sont corrélés à l'électronégativité

et au rayon de l'atome considéré.

Les valeurs de Bo et Md sont indiquées dans le tableau 33 pour diftrents éléments d'alliages

dans le titane de structure cubique centrée.

Elément Bo (eV) Md (eD

Ti 2,790 2,M7

Mo 3,063 1,961

7f, 3,086 2,934

Sn 2,283 2,100

Tableau 33 Valeurs des paramètres Bo et Md pour quelques éléments [64].

Pour un alliage de titane les paramètres moyens notés Eo et Md se calculent à partir des

expressions :
-Md =I+ x(Md),  et  Eo=Z*, x(Bo);  (3.1)

où X, est la fraction atomique de l'élément i et (Md), la valeur de Md pour chaque élément i en solution

dans la phase F du titane.

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

présentation de la carte (Eo-Ma) figure 3.4 dans laquelle sont placées différentes régions

correspondant:

- aux alliages o/a+P/B.

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

martensitique.

Kuroda et col.[59] ont observé pour une série d'alliages de titane bêt4 une diminution du

module d'élasticité lorsqueMd etFo augmente et une augmentation de la stabilité de la phase bêta

lorsque Md aiminue et que E-o augnente.
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La ligure 3.5 décrit l'évolution des paramètres Bo et Md d'un alliage Ti-M en fonction des éléments

d'alliage. L'effet de ces éléments sur le couple (Eo-Ma) permet de définir, selon ces auteurs, des

compositions chimiques favorisant un bas module d'élasticité.

Corrélation entre le module d'élasticité E et les paramètres E o et Md

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

module d'élasticité E et les paramètres E o - Ma .

Nous avons appliqué ce calcul des paramètres à d'autres alliages TiB. Afin de réduire les

incertitudes sur le module d'élasticité, qui varie de façon très significative en fonction de I'histoire

thermomécanique et des conditions de traitement thermique, nous avons retenu l'état trempé comme état

de référence. En effet, cette théorie ne s'applique, pour I'instan! qu'à un état monophasé (a ou P), c'est-

à-dire pour des éléments d'alliage en solution solide dans les phases p ou a du titane. De même, pour

réduire les écarts liés à la méthode de mesure, on choisit des valeurs de E obtenues à partir de la courbe

de traction.

La figure 3. 6 indique la position de différents alliages TiB en fonction des paramètres Eo et

Ma . 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 à d'autres alliages de Tip en

utilisant les relations (3.1) et indiqué entre parenthèse le module d'élasticité.

D'une manière générale, le module d'élasticité est d'autant plus bas que les valeurs Eo-Ma

sont élevées.

On peut distinguer plusieurs regroupements autour de la valeur

fonction du couple (Eo,Md). il existe une transition assez marquée

constitué d'alliages à bas module (45 à 55 GPa) et un deuxième groupe

d'élasticité est compris entre 60 et 75 GPa.

Le titane Bêta III à l'état trempé retenu dans notre étude possède, 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 à bas module. Elle fournit un argument supplémentaire pour s'intéresser aux

caractéristiques élastiques de cet alliage et à leur optimisation dans le cadre des applications

orthodontiques.

du module d'élasticité en

entre un premier groupe,

d'alliages dont le module
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III-4) Phases rencontrées dans les alliages de titane bêta métastable (9.)

La stabilité thermomécanique de la phase bêta à température ambiante est estimée à partir de sa

facilité ou non à se décomposer en phase cù et /ou en phase martensitique lors de traitements

thermomécaniques. Ces phases intermédiaires peuvent se transforrner à leur tour en phases d'équilibre.

La stabilité de la phase bêta est reliée à 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 à la formation de martensite lors de la trempe. Ces valeurs sont

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

m-41) Phases obtenues par trempe

Martensite c[' et c["

La martensite cr' possède la même structure hexagonale que la phase o d'équilibre mais avec la

composition de la phase B dont elle est issue. Elle se forme pour les alliages cr*F, à partir de la phase p,

à des vitesses de refroidissement rapides et pour des teneurs en éléments bêtagènes suffisamment faibles

( Mo* x 6 Yo). Pour les alliages Tip, la phase cr' n'apparaît pas, par trempe à la température ambiante,

car la température de début de transformation martensitique se situe sous la température ambiante

(cf.figure 3.3).

La martensite o" de structure orthorhombique se forme dans les alliages de titane binaires (Ti-

Mo, Ti-Nb) plus chargés en éléments bêtagènes tout en restant inférieures à la concentration critique B" .

Elle exige des vitesses de refroidissement beaucoup plus élevées. D'un point de vue cristallographique,

la maftensite cr" se distingue de la phase a' par une distorsion de réseau qui augmente avec la teneur

en éléments d'alliage (à partir de 6Yo pour le système binaire Ti-Mo)[3z]. A ce titre elle est souvent

considérée comme une structure intermédiaire dans la transformation B -+ cr'. Certains auteurs [67]

n'ont d'ailleurs pas reconnu cette phase cl"comme une phase distincte de ct'.

Phase co athermique (o"tr,)

Suivant la teneur et la nature des éléments d'addition la phase I,n peut se décomposer,

partiellement lors de la trempe, en phase 0)"6,, 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 à I'eau depuis le domaine bêta. La transformation B + (ùs6 s€

produit dès que la température devient inférieure à une température de transition notée To p -r. et

présente une ceftaine analogie avec la température de début de transformation martensitique (figure

3.7).
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

Dans les alliages de plus faible composition en éléments bêtagènes, la transformation I + r,r"*

n'a pas lieu, car la température de transition est en dessous de Ms Ê->a, t68]. Cette température de

transition To dépend également de la quantité d'oxygène présente dans I'alliage (figure 3.8) [69].

Le mécanisme de formation de la phase oilh €st du type ( sans diffirsion >. Elle a la même

composition que la phase F. La phase o661 p€ut se décrire par une maille hexagonale à partir des

paramètres de maille de la phase bêta cubique centrée :

o,: J1,o, J-tcr= 
TaF

Lors de la trempe, les instabilités locales du réseau cubique centré de la phase B entraînent des

déplacements de certains atomes des plans {lll}p suivant la direction <lll>P.Ces déplacements sont

à I'origine de petits domaines de quelques dizainei d'angstrôms peu visibles en microscopie

électronique en transmission [70]. Le modèle proposé par Defontaine [71] est illustné figure 3.9. La

séquence d'empilement (ABCABC...) des plans {lll}F est modifiee par un accolement de deux plans

B et C qui donnent un plan B' (collapse plane) corespondant à la sequence d'empilement AB'AB' des

plans {0001}co . Avec 3 plans {l I l}B notés ABC, il y a trois possibilités diftrentes d'accolement.

L'orientation des précipités avec la matrice vérifie les relations [72]:

<l I l>p // <0001>. et { I t0}p ll lltTo }.,

m44 Phases obtenues par revenu

La phase p, après trempe, est métastable et le revenu aura pour effet d'aboutir à une structure

d'équilibre a+p si la température de revenu est supérieure à environ 450oC. Pour des températures plus

basses, plusieurs tlpes de décomposition peuvent intervenir comme la formation de phase (Disou ou la

formation de précipités cohérents p' (cf. figure 3.3) selon la nature chimique et I'histoire thermo-

mécanique de I'alliage (diagramme TTT ligure 3.10).

La phase a

La précipitation de la phase cr s'effectue à partir de la phase bêta et/ou à partir des phases

intermédiaires de type martensitique ou encone de la phase @isotrr.

La phase cr, de structure hexagonale, apparaît dans la matrice bêta sous forme de petites

plaquettes ou d'aiguilles de stnrcture et de paramèfies de maille voisins de ceux de la martensite o' avec

des orientations :

(0001)" // { I l0}F et <l l2l >" ll <l I l>p
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

Selon Burgers cette transformation se fait par cisaillement des plans {llO}p suivant une direction

<l I l>p.

Rhodes et col [74] rapportent un deuxième tlpe de phase cr, notée % (a primaire) dans les

alliages Ti-14Mo-6Al et Ti-I1,6Mo, qui ne possède pas les relations d'orientation de Burgers. Cette

phase oro est observée après un temps de maintien prolongé à des températures comprises entre 400 et

650"C. D'après les auteurs, le mécanisme de la formation de cette phase oro est une germination et

croissance par rapport à la phase a, (a secondaire) dite de revenu. L'existence de ces deux phases cr a

été également mise en évidence par Hanada et Izumi [75] dans Ti-lSMo-SZr et Ti-l5Mo-5Zr-3A1.

La phase <o isothermique (coi*,n)

La phase û)isoth est obtenue par vieillissement d'alliages prealablement refroidis depuis le

domaine B. Lors de maintiens isothennes dans un domaine de température compris entre 200o C et

450"C environ, les phénomènes de diffirsion conduisent à des fluctuations locales de composition qui

stabilisent la phase (Disoh..

Contrairement à la phase {D41, le processus de formation de type germination/croissance entraîne

une évolution de la composition de la phase (oisorh. Lors de leur formation, les précipités û)isoth

s'appauvrissement de manière continue en soluté, de façon plus ou moins rapide selon la température de

vieillissement, pour tendre vers une teneur limite t70]. Pour les alliages Ti-Mo cette valeur est de 43oA

at.oÂ de Mo 1761. Ces précipités de quelques dizaines de nanomètres entraînent des duretés

exceptionnellement élevées.

La phase I'

Pour des alliages dont la teneur en éléments bêtagènes est trop élevée pour perrnettre la

formation de phase (ùisoth et à une température comprise entre 200oC et 500oC, on peut observer une

décomposition isotherme de la phase I en phase B' cubique centrée. Ces petits précipités p' sont

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

m43) Pheses induites sous contrainte

Comme I'indique le diagramme pseudo-binaire figure 3.3, les alliages TiB, , mécaniquement

instables sont également susceptibles de se transfonner sous contraintes à froid. Cette transformations

de phases résultant de la décomposition de la phase Pn, est liée à I'apparition de la phase c0, et de la

martensitique o" toutes deux induites sous contrainte. La phase 0)s â été observée dans des macles

33



Alliaqes dn:,ldo,rn Mode de déformation
Ti-20v 0.667

È0.002
maclage

{3321<ll3> pour les phases p.
Ti-20V-3Sn 0.662

Ti-l5Mo-5Zr 0.664
Ti-l l.sM v6Zr-4.5Sn (Bêta III) 0,664

Ti-20v-6Al 0.651

t0,003
glissement

{ l l 2 } < l l l >
pour les phases F*ur

Ti-l5Mo-57r-3Al 0,658
Ti-l5V-3Cr-3Al-3 Sn 0.650

Ti-l3V-l lCr-3Al 0.643
Ti-8Mo-8V-2Fe-3Al 0.649

Tableau 3.4 Mode de déformation principale de quelques alliages de titane B t89l
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{332}<113> de I'altiage Ti20V t7Sl.D'autres pd, l'étude du TilOZrlZY a montré que le volume de

phase co, croît de manière isotherme à température ambiante sous I'effet de contraintes 1791.

Dans ce travail nous nous intéresserons plus particulièrement à la phas€ o", la phase o, n'ayant

pas été observée dans le Bêta III.

La martensite créée sous I'action d'un champs de containtes est toujours de stnrcture orthorhombique

a"f73l. Plus la diftrence entre la tempérahre ambiante et M, est grande, plus la transformation

martensitique nécessite une contrainte élevée. Si la confiainte devient trop importante, il y a compétition

entre la transformation martensitique et la déformation plastique de la phase mère.

On définit une température IvIo au delà 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 à la déformation totale.

Pionnier et Humbert t80l ont étudié dans un alliage Tipr, les changements de texhrre des phases

B et a" du Bêta CEZ, après déformation à froid suivant diftrents procédés et ont constaté une forte

sélection de variantes.

Le comportement lors du revenu de la phase c"constitue un autre aspect intéressant . La

réversion de la martensite cr" en phase p a été étudiee par T. Sugimoto [81], Kollerov [82], Sasano [E3],

Ohyama tS4l. Dans cette dernière étude, les alliages TiP déformés à froid sont réchauffés très

rapidement (5oCls) ou immergés dans un bain de sel jusqu'à des températures mærimum da 300"C afin

d'éviter toute formation de phase ct. Cette réversion s'accompagle d'un effet mémoire de forme.

m-D Déformation plastique par maclage

Hanada et Izumi tS5ltE6lt87lt8Slt89l ont étudié les alliages Ti-V, Ti-Mo, Ti-M binaires

contenant pour certains du zirconium, de l'étain et de I'aluminium. Ces auteurs ont montré que le mode

de déformation principal de I'alliage est lié à la stabilité de la phase bêta. Le maclage type {332}<l l3>

apparaît d'autant plus facilement que la phase bêta est instable et que I'on forme de la phase o6, lors de

la trempe. Quand la phase bêta devient plus stable, le maclage fait place au glissement { I l2l<l I l>.

Le changement de mécanisme de déformation, glissement - maclage, s'effechte lorsque le rapport dzzzl

doooz, des distances interréticulaire, corespondant aux phases B et co atteint la valeur 0,660 tEE]. Ainsi

deux classes d'alliage TiB se distinguent suivant la stabilité de la phase p comme indiqué tableau 3.4.

Caractéristiques cristallographiques du maclage dans le Bêta III

Le maclage, principal mode de déformation observé dans le Bêta III est du tlpe {332}<l l3>.

Ce système inhabituel pour les stnrctures cubiques centrées t été observé dans certains alliages p' tels
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Macle {332}<l 13> dans le plan (l-10) - les symboles pleins représentent les

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

situés à0,707Uau dessus ou en dessous du plan de projection [92]

Figure 3.12
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que Ti-V et Ti-Mo. Ce système est souvent activé lorsque la structure contient la phase co"6, formée lors

de la trempe mais d'après Oka et col.[90] [91] sa présence dans les alliages Ti-Mo (9,3o/o < YoMo < 15%)

ne semble pas obligatoire.

La déformation par maclage entraîne un cisaillement du réseau, parallèlement au plan de macle

et suivant la direction de maclage (figure 3.11) lgzl.Le réseau maclé est symétrique du réseau primitif

par rapport au plan de macle. Le déplacement subi par chaque atome est inferieur à une distance inter

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

Kr, Kz, T1, ïlz. Le plan (l TO)p est perpendiculaire au plan de maclage Kr- figure 3.12 ). A un plan de

maclage, ne corespond qu'une seule direction de cisaillement. De ce faiq la multiplicité du système de

maclage {3321<ll3> est de douze. Les angles entre ces plans {332}sont les suivants : 17,3o (2), 50,5o

(l ), 65,9o (4), 795Q) o, 82,2o (2).

Contrairement au maclage { I l2}<ll l> des autres struchres CC où tous les atomes se placent

correctement lors du cisaillement, le maclage {332}<l 13> nécessite le réajustement de la moitié des

atomes. Au cours du cisaillement I I 3 ]p, les atomes d'un plan de cisaillement (l T Oh sur deux de

I'empilement ABAB ne retrouvent pas directement leurs positions propres à la stnrcture cristalline. Le

cisaillement ne suffrt pas pour rétablir et respecter la symétrie initiale du cristal. tæ cristal diminue

encore son énergie par des réajustements (schufles) qui s'opèrcnt et qui ramènent les atomes aux næuds

du réseau cubique centré maclé. Ce réajustement correspond à un déplacement d'atomes inférieur à la

moitié du paramètre de maille cubique suivant la directiotr I'z: [l I l]*u.

Le maclage et la transformation de phase martensitique mettent en jeu des mécanismes fondés

sur le cisaillement. Le maclage n'entraîne aucune modifrcation du groupe d'espace, alors que la

martensite possède un groupe d'espace différent de celui de la phase mère.

lnfluence du maclage sur le comportement mécanique

L'amplitude du cisaillement s est proche de 0,373. Il indique la déformation mærimale admise

par le matériau lorsque le maclage est le seul mode de déformation. Un matériau se déformant

uniquement au moyen du système {332}<ll3> atteint des déformations muimales d'environ l9Yo

pour 100% de fraction volumique maclée. Les essais effectués en traction par différents auteurs

montrent que l'allongement à rupture est nettement supérieur à cette valeur ( 25 à 30% pour l'état

trempé).

Le maclage constitue le mécanisme de déformation principal et il convient d'admetFe qu'un

autre mécanisme contribue à accommoder la déformation.
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

m-6) Conditions d'activation de la transformation B + cr" induite sous contrainte

Les dif;Ërents modes de déformation activés dépendent de la composition chimique de l'alliage, des

traitements thermiques et des conditions de sollicitation.

m-61) Effets des éléments d'addition sur la stabilité et sur le mode de déformation de la

phase bêta

La concentration et le tlpe d'élément d'alliage qui contrôle la stabilité de la phase bêta ont une

influence importante sur le mode de déformation dominant t93lt94lt95l.

L'objectif de cette partie est de clarifier les effets des éléments d'alliages sur la stabilité de la

phase bêta, évaluée à partir de sa capacité à se transformer en phases cr"(lors de la déformation) ou co"6,

(lors de la fiempe). Nous nous intéressons tous particulièrement à I'effet de Sn et Zr qui sont les

éléments d'addition du Bêta III.

Effets de Sn et Zr sur les phases présentes apres trempe et déformation à froid

Ishiyama et col.[93]t961 ont étudié les effets de ces éléments sur I'alliage binaire Ti-16V, qui

présente des similitudes avec la base Ti-ll,5Mo du Bêta III; le vanadium, comme le molybdène étant

des éléments bêtagènes isomorphes. Un pourcentage de l6Yo de vanadium est nécessaire et suffrsant

pour supprimer, lors de la trempe depuis le domaine bêta la formation de martensite et peut être

comparé aux I l,syo de Mo. Cet alliage, comme le Bêta III, est après trempe rapide depuis le domaine

bêta P cubique centré, constihré essentiellement d'une matrice B et d'une phase os61 .

L'effet d'un accroissement de Sn (de 0 à 6%) dans le Ti-l6V-xSn apres trempe et laminage à

froid (10%) a été étudié par diffraction RX. La formation de la phase rorx, lors de la trempe diminue

lorsque le pourcentage de Sn augmente. Au-delà de 4Yo de Sn, la formation de phase o sx1 €st supprimée.

La transformation p -+ cl," dans les alliages déformés à froid est favorisée lorsque le pourcentage de Sn

augmente. Cependant au-delà de 4Yo,l'accroissement de Sn tend à supprimer la transformation F -> o".

Les variations de Zr ne semblent pas avoir d'influence sur la présence de 0)g1h €t sur la transformation p

+  c [ t t .

La figure 3.13 représente les effets de I'addition de Sn et Zr sur les phases presentes à l'état trempé

puis déformé à froid [96].

L'étain supprime la transformation F+roo, . Il est considéré comme un élément faiblement

stabilisant pour la transformation martensitique par rapport aux aufies 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 containte se produit sous

certaines conditions et notamment lorsque la phase bêta est suffrsamment stable pour éviter la formation

de phase 1041 tout en restant instable pour la transformation martensitique. La croissance de la stabilite

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

stabilité de I 
I

Yo éléments 
V

Fr*.

9+ro"*+pmaclée*oar

F + F + cr" induite sous contrainte

B + glissement ou maclage { I l2}<l I l>

Ohyama et col.[95] ont montré que le maclage {3321 dans le Ti-V se produit pour des compositions

allant de 16 à22% V. La figure 3.14a schématise l'évolution des températures Mr, lvla et (Ds en fonction

de la teneur en vanadium (cor: température de début de transformation de la phase oar ). A partir de

l6Yode vanadium on observe en effet un effondrement de latempérahrre Mdattribué à la transformation

B + F+rorm lors de la trempe depuis le domaine bêta. Au-delà de 24o/o de vanadium, le maclage est

remplacé par du glissement. On constate, figure 3.14b, que Sn abaisse als sans toutefois supprimer

totalement la formation de phase û)ath . La phase bêta est cependant moins instable. Dans l'intervalle

ZYo-ïo/o, Md est légèrement supérieure à la tempérahrre ambiante et la phase bêta peut être déstabilisée

par la containte.

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

Nous avons vrr que le mode de déformation dominant est contrôlé par la stabilite de la phase B

qui conditionne les possibilités de transformations B+p+c" et p+p * (ùarûr.

Hanada et col. t85lt86lt87l ont montré que dans les alliages de titane F, binaires Ti-V, Ti-Mo,

Ti-Nb, le mode de déformation par maclage t1çe {332}entraîne une ductilité élevée et une faible limite

d'élasticité. Les alliages plus fortement chargés en élément bêtagène, 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-l6V-( Zr, Sn, Al) et Ti-7Cr-(Zr, Sn, Al).

La variation de la teneur en Zr dans Ti-l6V a peu d'effet sur les propriétés mécaniques alors

que la teneur en Sn modifie de façon drastique I'allure des courbes (figures 3.15a et 3.15b).

Les alliages contenant 4 à 6% Sn ont une ductilité importante et surtout une faible limite d'élasticité

avec un < palier > lié à la transformation p + 9+c".

37



600

ru 500
È

= 4oo
o

Ë soo

Ë 2oo
o
o 1oo

0

Figure 3.16

0 5 1 0 1 5

Défomation en %

Cycle charge - décharge réalisé sur I'alliage Ti-l6V-4Sn [93]



Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

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 l'évolution de la

déformation recouvrable. Celle ci est d'autant plus importante que la déformation imposée est grande.

Les auteurs suggèrent qu'au-delà de la limite d'élasticité, le glissement plastique et la transformation

martensitique se produisent simultanément.

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

sous contrainte F+att

Grosdidier et Philippe [97] ont étudié la formation de martensite o" et I'effet superélastique

dans I'alliage de titane Bêta CEZ.

Comme dans les autres alliages de titane P, le mécanisme de déformation intervenant dans la

déformation à froid dépend de la stabilité de la phase bêta et donc de la température du traitement de

mise en solution.

Une mise en solution dans le domaine o+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'après Pionnier [80] et Zimmermann [98] des examens en diffraction des RX d'échantillons de

Bêta CEZ déformés en traction et comportant une structure mixte n'a pas permis de mettre en évidence

de pics associés à la phase martensitique cr,". Deux raisons peuvent expliquer ce résultat :

- la phase cr primaire qui se forme contribue à enrichir en éléments bêtagènes la phase bêta et

augmente sa stabilité chimique ;

- la taille des domaines bêta susceptibles de se transfonner est plus faible que celles existant

dans un état monophasé B. La formation d'une variante de martensite est plus difficile. La

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

glissement.

Cet enrichissement de la phase bêta en éléments bêtagènes lors de la précipitation de la phase o

au cours de traitements isothennes aérté observé sur le Bêta III par Froes et col.[99].

Cependan! Zimmermann [98] met en évidence un comportement pseudoélastique sur le Bêta

CEZ lors d'un essai de traction interrompu à E% après mise en solution à 750"C-l heure ; soit une

tempérahrre bien inférieure au transus bêA de cet alliage (Tp = 890"C). La phase ct" est soit présente en

trop faible quantité pour être détectée par RX etlou la réversibilité de cette phase après décharge est

quasi complète.
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Chapire 3 : Métallurgie des alliages de tiane p métastables

Les travaux de Duerig [00]U0l] 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 bêta de cet

alliage est de 830oC.

Une mise en solution dans le domaine a+F permet d'obtenir une structure biphasée composée

d'une phase a primaire et d'une phase P. I,a diminution de la température de mise en solution entraîne

une proportion de phase a primaire croissante qui provoque un enrichissement en fer et en vanadium

de la phase bêta et augmente donc sa stabilité chimique. La température de transformation martensitique

Ms est alors abaissee et la température Md est proche de la température ambiante. L'alliage se déforme

alors de manière classique par plasticité.

Une mise en solution dans le domaine B suivie d'une trempe conduit à une structure moàophasée

bêta moins riche en éléments bêtagènes et mécaniquement instable (la température Md étant supérieure

à la température ambiante). La courbe de traction o-t présente une allure particulière appelée < double

yielding >.

Elle se caractérise par une faible limite d'élasticité, une portion où la déformation se produit à

contrainte sensiblement constante, lieu de la transformation F-+ a" suivie d'une partie avec une

consolidation importante.

L'influence du temps de maintien dans le domaine bêta a également une influence sur

I'importance de la transformation F-+ cr" et souligne le rôle joué par la taille de grain sur les

mécanismes de déformation activés. Grosdidier et col. [ 02] ont réalisé sur le bêta CEZ deux

traitements de mise en solution à 920"C pendant 15 et 60 min suivi d'une trempe à I'eau. La taille de

grain obtenue est respectivement de l20pm et 220pn Les courbes de traction o€ de la ligure 3.18

montrent un < palier > beaucoup plus prononcé pour un maintien de 60 min traduisant une

transformation martensitique induite sous contrainte plus importante.

m{3) Rôle de la phase o.6 dans I'activation de la transformation F+c"

Les études précédentes ont montré les effets d'éléments ternaires sur la stabilité de la phase bêta

évaluée par rapport à sa capacité à se transformer en phase <o"6 eUou ct". La présence de cette phase oa'

limiterait les possibilités de transformation F-+ct".

Deux théories s'opposent :

Duerig et col. tl03l ont suggéré que le declenchement de la transformation martensitique observé sur

Ti-l0V-2Fe-3Al nécessite d'autant plus d'énergie que la fraction volumique de phase o41 était

importante dans la matrice bêta. L'augmentation de la contrainte nécessaire à la formation de
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

martensite (notée triggering stress) observée lors d'essai de traction en dessous de la tempérahre

ambiante serait liée à la pÉsence plus importante de phas€ oatn.

- Flower l79l considère que la phase tD"6, 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 bêta était plus stable et qu'il se formait moins de phase co45.

Cette diminution de la fraction volumique de la phase om â pour principal effet d'abaisser la

contrainûe de glissement dans la phase bêta. L'alliage absorbant plus d'énergie, il est nécessaire

d'appliquer une contrainte supérieure pour déclencher la transformation F->c".

Ohmori et col[04] ont étudié, en 2001, dans un alliage de tiane bêta métastable (Ti-9,9V-

l,8Fe-3,2A1) le rôle joué par la précipitation de la phase oa6 sur la transformation de B-+a" obtenue

par tremp depuis une température supérieure au transus bêta. Pour ces échantillons, la présence d'une

fine dispersion de phase ro"x, (environ 3 nm) est confirmée par MET dans la stnrcture p + q".

Une trempe interrompue entre 600oC et 300oC pendant un temps tnès court (30s) puis reprise

jusqu'à température ambiante, permet de favoriser la formation de phase cr" au détriment de la phase

(ùath . Le temps de maintien tnès court entre 600oC et 300oC est destiné à résorber la phase o41 oD

évitant toute autre precipitation par revenu.

En plus de ces paramèfies liés aux alliages étudiés, les conditions d'essais mecaniques

(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 bêta

métastables varie en fonction de la température d'essai. Pour le Ti-l0V-2Fe-3A1, Duerig [100] montre

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

La transformation martensitique est également défavorisée lors d'essais mécaniques à vitesse

élevée. Pionnier[80], dans le bêta CEZ, a montré par diftaction des RX qu'après un essai à une vitesse

de traction de 200 mm/s la quantité de phase cr" induite sous contrainte est largement inférieure à celle

obtenue après trastion à 2 mm/s

m-D Cristallographie de la transformation F+cr"

Cette transformation martensitique sous contrainte a été mise en évidence dans plusieurs

alliages de titane p (Ti-Mo; Ti-V, Ti-Nb). Les premières études ont décrit la stnrcture de cette

martensite comme étant hexagonale ou cubique [05]. Les études plus récentes de Duerig et cpl.

[00]U06] ont montré que la martensite a"induite sous contrainte était orttrorhombique.

Pour cette transformation sans diffirsion, la relation d'orientation entre les deux réseaux B(CC)

et cr" orthorhombique est donnée par :



z  :  [01 I ]p

x:[00Jp

_maille cubique
-- maille orthorhombique

Phase p+ déformation en%o
a= 0,324 nm -7,1
b= 0,458 nm +7,2
c- 0,458 nm +l,l

y = [01 l ]s

F 101""
\

a)

tn Tt

+ phase cl"
0,301 nm
0,491 nm
0,463 nm

loo1]p

ll oolp

Figure 3.20
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Correspondance enfie les réseaux cubique et orthorhombique U06]



Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

(l I 0)p il (o o l)o,, et tl I Tlp il ltto,l,',,

Ces relations d'orientation peuvent être 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 rès faible (Iigune 3.20b).

Le plan (01l)F forme le plan de base (002)o,, de Ia maille orthorhombique. La direction dense [l I I ]p est

parallèle à la direction I l0Jo".

La maille orthorhombique peut être déduite de la maille cubique apres :

- une contraction de 7,lyo suivant l'ære [00] p parallèle à la direction [200] o"

- une dilatation de 7,2Yo de [ 0l T ]p qui devient la direction [020] o,,

- une dilatation l,lyo de [011] p qui est parallèle à [002] o"

m-8) Transformations induites sous contrainte dans le Bêta III et le Ti - (11-14)Mo

m-81) L'alliage Bêta m

Le Bêta 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 B révélees lors de la

réponse au revenu ou lors de la transformation à chaud U071.

La concentration de ll,5oÂ de Mo permet après trempe de retenir à tempérahrre ambiante la

phase p. L'effet durcissant de l'étain (4,5%) par solution solide, tend à diminuer le domaine de

formation de la phase oméga. Le zirconium permet de limiter les problèmes de ségrégation, lors de

l'élaboration, dus à la forte densité et à la température de fusion élevées du molybdène. Son excellente

aptitude à la déformation plastique à froid après trempe et les possibilités de durcissement important par

traitement thermique le destinait tout particulièrement à I'indusfie aâonautique.

L'alliage Bêta III a été relativement peu étudié depuis sa < redécouverte >>, dans les années E0,

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 TTdAru)

Ce comportement pseudoelastique, comme nous I'avons \nr au chapitne II, met en jeu une

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

4 l



Chapire 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

martensitique (notée c") est toujours orthorhombique ï731.L'identification de cette phase dans le Bêta

III ou dans les alliages proches Ti(l l-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 co41 dans la phase bêta obtenue après trempe à I'eau depuis une

température supérieure au transus bêta et mentionnée dans plusieurs études ( malgré la présence d'étain

susceptible de la supprimer)fl 07]1731vient encore compliquer cette identification. Son rôle, notamment

sur le système de maclage activé ou encore sur le déclenchement de la transformation a"induite sous

contrainte fait lui aussi I'objet de controverses.

m-82) Mécanismes de déformation obserués

L'alliage Bêta III est souvent assimilé à I'alliage binaire Ti-(l l-12)Mo. Pour cette raison nos

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

Blakburn et Feeney (1971)[32J ont étudié la microstructure du Bêta III, maintenue à 840'C (transus

760"C) puis trempée à I'eau ou dans de I'hélium liquide. Ces traitements permettent de retenir à

température ambiante une structure monophasée bêta 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-delà de 2o/o 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 2o/o de déformation et 55% pour 22% de déformation en traction). L'analyse en diffraction

X révèle la présence d'une phase ro hexagonale.

- De 2% à 150/o aucune autre phase n'est détectée mais la reflexion de la phase co décroît en intensité.

- Pour des taux de déformation supérieurs (22% d'élongation), une petite quantité de phase

orthorhombiqueestdétectéeaveclesparamètresdemai l lesuivanta=0,312nm-b-0,486nm-c:

O,47lnm.

La transformation induite sous contrainte dans le Bêta III est examinée au MET. Il se produit lors de

la décharge une transformation réversible sous la forme d'un < démaclage )) partiel :

- Les platelets formés à faible déformation sont en fait des macles mécaniques et I'absence de

rnartensite est confirmée. La zone concernée par la relæ<ation 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 deuxième système est activé.

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

et plusieurs systèrnes de maclage internes sont observés.
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

Le maclage de type (332)<l 13> aété identifié sur des échantillons déformés de 2 à 5%. Il s'agit du

même système activé que dans le Ti-l l,5Mo U081. D'après les auteurs, il existe par contre une

différence des systèmes de maclage secondaires observés dans ces premières macles. Dans le Bêta III, le

système secondaire est le même que le système primaire alors que dans Ti-l lMo le système observé est

du tlpe (l l2)<l I l>.

Cependant Oka et col.[90] dans Ti-l lMo n'observent pas de difiËrence dans les systèmes de

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

Roberson et Adair [09] ont étudié les effets d'une déformation à froid sur le Bêta III, suivie

d'un traitement thermique à 482"C pendant 8 heures. Après déformation, les auteurs observent

essentiellement des macles similaires à celles observées par Blackburn. La martensite cr" présente en

faible quantité est identifiée en MET sur la base d'une extrapolation des paramètres de maille indiqués

par Bagaryatskiy (a : 0,30lnm ; b = 0,482 nm ; c = 0,454 nm).

Roberson et colfl l0] réalisent une étude sur les transformations induites sous contrainte dans un

monocristal de Bêta III. Ils confirment la présence de phase orthorhombique à partir d'un cliché de

diffraction obtenu sur un échantillon déformé en compression de 5%o

Les résultats en MET obtenus par Hida et col.[l] l] sur des monocristaux de Ti-l4Mo trempés

puis déformés en traction jusqu'à rupture montrent la présence de phase {ù41 et cr".

Yelkina et col.[08] ont observé en MET la microstructure du Ti-ll,5Mo (0,14%C,2) trempé et

déformé. La phase (D46 €st présente après la trempe. Cette phase est également présente à l'état déformé,

à la fois dans les macles et dans la matrice P. Une faible quantité de phase martensitique

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

Oka et col.[90][91] ont mis en évidence la présence d'un phase orthorhombique o"

diffraction des RX dans Ti-llMo contrairement aux alliages Ti-(13-15)Mo ou seul le maclage

observé.

Une étude récente de Takemoto et col.[ 12] en 1996 sur les mécanismes de formation du

maclage {3321<113> dans le Ti-l4Mo, réalisée en microscopie électronique à haute résolution a

permis de mettre en évidence une structure martensite cr" réversible à l'interface macle - matrice. La

formation de cette structure martensitique est explicable par un mouvement particulier des atomes du

plan d'accolement {33z\suivant une direction <l l3> comme indiqué figure 3.21

Enfin, Rack et col.[ 13] ont étudié la stabilité du Bêta III trempé depuis le domaine bêta et

déformé en traction. Les diffractogrammes realisés sur les échantillons trempés révèlent la présence de

en

est
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Chapitre 3 : Métallurgie des alliages de titane p métastables

phase c0"6. Une déformation par laminage de 50Yo réalisée à 25oC et -l95oC 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 p pouvant masquer la presence d'une seconde phase.

m-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 dû à la formation

puis la réversion de la transformation cr"<)F. Il' faut donc chercher à promouvoir se type de

transformation lorsque I'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 F+cr". Une

température située au dessus du transus bêta avec un temps de maintien prolongé permettant de

faire grossir le grain bêta favorise cette transformation.

o la présence importante de phase c0"11 obtenue après trempe semble inhiber les possibilités de

transformati on martensitique.

o 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 à la déformation recouvrable du matériau.

o le Bêta III utilisé dans les applications orthodontiques sous sa désignation commerciale TMArM

possède de par sa composition chimique un module d'élasticité parmi les plus bas des alliages

de titane bêta commerciaux et constitue de ce fait un choix judicieux pour une optimisation des

propriétés élastiques.

. la relation entre la présence de la phase cr" en faible quantité, détectee par certains auteurs, et

les propriétés pseudoélastiques du Bêta III sous forme de fils orthodontiques n'ont pas fait

I'objet à notre connaissance d'études approfondies.
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ff) OPTII/flSATION DE LA PSEIIDOELASTICITE DU BETA m ANALYSE DES

REST]LTATS

Avant d'étudier I'influence de la microstructure sur le comportement pseudoélastique, nous

comparerons les fils de Bêta 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 CARACTERTSTTQIIES DES FrLS EN BETA rtr DTSPOFITBLES
STIR LE MARCIIE

tV -1 l) Objectifs

IV - l2) Méthodes expérimentales

IV-121) Mesures du module d'élasticité E

ttt -122) Test de flexion fiois points

IV - I 3 ) Caractéristiques mécaniques comparées

IV -14) Composition chimique des différents fils.

IV -15) Identification des phases par diffiaction X

IV -16) Texture cristallographique des phases p et cr" d'un fil tréfilé

[V-l6l) Conditions de mesures des figures de pôles expérimentales

IV-162) Figure de pôles expérimentales et recalculées de la phase B, figure de pôles

expérimentales de la phase c"

IV-163) Analyse qualitative de la sélection des variantes dans la transformation F-cr"

ry -17) Conclusions
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rv - 1) CoMPARAISON DES CARACTERTSTTQTTES DES FrLS EN BETA m

DISPO}IBLES SUR LE MARCHT.

N-11) Objectifs

L'alliage de titane Bêta 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 t3ltgl l22l ont été discutés dans le chapitre II.

Depuis mars 99, date où l'invention entre dans le domaine public, plusieurs fournisseurs proposent des

produits sous difËrentes appellations ayant une composition nominale correspondant à I'alliage Bêta

III. S'il existe un certain nombre d'études comparatives portant sur les propriétés des differents 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 B.

L'utilisation clinique des fils en Bêta III provenant de différents fournisseurs a montré des diffirences

de comportement élastique et plastique [53] ditrrciles à quantifier dans un cabinet orthodontique. De

plus il n'existe pas d'information à la disposition des orthodontistes permettant de sélectionner un de ces

produits plutôt qu'un autre.

Le but de cette étude préliminaire consiste à caractériser le comportement mécanique de ces fils lors

d'essais de traction et de flexion afin de disposer de données de réference pour la suite de notre étude.

Les fils sont obtenus par tréfrlage mais nous n'avons aucune information sur le taux de réduction et les

éventuels traitements thermiques réalisés en cour de tréfilage ou après mise en forme ; ces informations

relevant du secret de fabrication.

L'étude comparative de ces difËrents fils, volontairement limitée à 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 testees et comparées :
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Figure 41.1

Figure 41.2

Contrainte (MPa)

Stoboscope

< t r > Déformation (%)

Module tangent à I'origine E de la courbe contrainte - déformation et module

sécant E' en décharge ( E, = oi / q).

Mesure du module de Young par vibration d'une poutre encastrée.

a)

c)

F=d.#

F ' 4gEIr=o*T-b) td

Figure 41.3 Forces nécessaires à un déplacement < d >> pour diftrentes configurations
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Mesures issues de la courbe de traction o-s.

Il n'existe pas de norme décrivant la détermination du module d'élasticité E. Les procédures de

détermination de la limite d'élasticité à 0,2Yo de déformation proposée par la norrne ENl0002-l

contournent le problème dans la mesure où 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 à I'origine de

la courbe.

Lorsque le comportement n'est pas linéaire, on adoptera la même convention afin de comparer nos

valeurs à 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 dvnamique 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 à adopter conventionnellement un module

apparent d'élasticité tangent ou sécant. Nous avons voulu comparer les résultats obtenus (notamment le

module tangent à l'origine de la courbe en charge) avec une méthode dynamique permettant une

détermination du module d'élasticité plus proche des propriétés inffinsèques du matériau.

La méthode consiste à 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'élasticité. Le dispositif expérimental est schématisé

figure 41.2 et son développement théorique présenté en annexe l.

D/-122) Test de flexion 3 points

Insuffi sance des paramètres classiques

La courbe o : f (e) obtenue en traction permet d'obtenir des caractéristiques de I'alliage pour

une sollicitation simple et uniforme. Nous avons vtt 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 développees. 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

même déplacement << d >r, pour un fil encastré à ses extrémités (Iigure 41.3c).

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

cliniques réelles, nous avons réalisé des essais de flexion trois points, I'un des tests employés pour
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Capteur de force
\_

\
Comparateur 

I

\
{

Montage de flexion 3 pointsFigure 41.4

Désionation commerciale Fournisseur Repère
BETA PLUS Ortho Plus Ar

RESOLVE BETA TITANIUM Gac international,lnc,Commack, N.Y. Az
TMA Ormco Corporation. Glendora. Calif. Aa

BETATITANIUM Ortho Force A'4
BETA FLEX RMO(Rocky Mountain Orthodontics, Denver Colo.) B
BETATITAN Dentaurum France c

Tableau 41.1 Fournisseurs des fils en Bêta III



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

caractériser en flexion le comportement des fils orthodontiques. On trouve également d'autres types de

test : encastrement[ l][2], 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 l'écartement est réglable (18 à 30mm). La flexion du fil est obtenue en effectuant

un déplacement vertical de la table à I'aide d'une vis micrométrique. On relève I'effort sur le capteur de

force coffespondant aux différents déplacements (mesures d iscontinues)

Pour éviter des problèmes 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

l'hystérésis de la courbe charge - décharge et contribue à I'observation d'un comportement super-

élastique de certains alliages I l4].

Les essais ont été réalisés au laboratoire ATEST de FORBACH spécialisé dans l'étalonnage des

appareils de contrôle qui a mis à notre disposition une chaîne de mesure dans un local climatisé à 20oC.

Le capteur de force est prévu pour une force maximale de 50N avec une précision garantie de 0,lo% sur

l'étendue de la mesure. Il est relié à un compensateur numérique conçus pour des mesures de hautes

précisions à partir de capteurs à jauge d'extensométrie. Le contrôle du déplacement est assuré par un

comparateur de précision I pm. 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- I 3) Caracté ristiq ues mécaniq ues com parées

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

Essais de traction

Les essais de traction sont réalisés sur une machine de traction Z\WICK pilotée par le logiciel

Testxpert. L'allongement est mesuré par un extensomètre de longueur initiale 20 mm. La vitesse de

déplacement de la traverse est de Smm/min et la longueur du fil del60mm environ. La vitesse moyenne

de déformation est s = 4.10'3s-r'

Des cycles charge-décharge sont effectués afin de caractériser la déformation recouvrable en

imposant une déformation de ZVq 3%... jusqu'à rupture. Trois essais ont été réalisés pour chacun des 6

lots.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III- Analyse des résultats

Trois allures de courbe dif[erentes peuvent être distinguées (figure 41.5)

Un premier groupe de fils repérés << Ar, Az, Ar,4.4 D et caractérisé par :

- une absence de proportionnalité entre contrainte et déformation.

- une déformation résiduelle nulle pour un premier cycle charge {écharge pour une déformation

imposée de ZVo ;

- une déformation résiduelle comprise entre 0,15 et 0,3yo pour une déformation imposée de3Yo;

- une hystérésis marquée.

Un deuxième groupe limité à un seul fil repéré ( B D caractérisé par :

- un premier cycle de déformation identique au premier groupe ;

- une déformation residuelle plus importante audelà deTo/o de déformation imposée ;

- une hystérésis plus faible.

Un troisième groupe également limité à un seul fil repéré ( C D 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 residuelle dès le premier cycle de déformation

- une absence totale d'hystérésis

La limite d'élasticité. la contrainte maximum et I'allongement à rupture des différents fils sont

regroupés dans le tableat 4l.2

Repère o 0.2Vo omax, AVo

A1 905 13 I 1347 +lg 3,9 fr,27
A2 873 !27 1340 t24 4,4 fr,34
A3 951 !24 t39t !27 4,5 t0,30

Aa 853 r2t 1339 13 I 3,8 + 0,23

B 965 t29 I lE4 r33 4 +:0,21
c tt47 tts 1263 tzl 3 x0,17

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

confiance pour une probabilité de90Yo )- 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.O. Pour les fils du groupe A, la déformation recouvrable

augmente de façon significative avec la déformation imposée.

Le module apparent sécant en décharge diminue fortement lorsque Ia déformation imposée

augmente figure 41.7. Pour le fil Aa, le module sécant passe de 48GPa à 42 puis 36 GPa respectivement

pour zYo,3yo,4Yo de déformation imposée.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta 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 differents d'un groupe à I'autre.

Le fil du groupe C présente un module plus élevé (69GPa) par rapport aux fils du groupe A (55 à 60

GPa ).

Les valeurs obtenues pour le fil du groupe B semblent légèrement plus élevées que celles du

groupe A compte tenu de la dispersion sur la valeur moyenne.

On constate que les mesures de E obtenues à 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 [a 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 differents fils, quelle que soit la méthode de mesure, sont

sensiblement identiques.

Repère
Sollicitation/

moment I
E

vibration
Emoy

vibration
Ete

traction
o 0r2o/o lEre)

xl0-3

A1
L 63 ,111 ,8

62,7 60,6!2 l 5
H 62,4+0,58

a2
L 59,6+1,27

60,4 56,4t1,6 15 ,5
H 61,3+1,65

A3
L 6l , l+1,17

60 55+1,4 17,3
H 58,7+1,08

A4
L 59,5+1,06

59,6 57+I,9 l 5
H 59,7!2,08

B
L 65,4+1,25

66,3 62,7+3,2 15,4
H 67,2+1,09

C
L 66,9+1,27

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 :

:iTiîon 

suivant l'épaisseur 0,43 ; L : sollicitation suivant la largeur 0,63) - Rapport

La précision sur la mesure du module d'élasticité est estimée à t3 GPa (environ 50Â d'eneur) pour la

méthode dynamique. Sur la courbe de traction on obtient une précision équivalente.
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Chapite 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Beta III- Analyse des résultats

Le rapport aoyJE, 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 à I'autre et ne constitue pas un critère 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

| à2 Gpa) .

Cette variation étant inferieure à la précision de la mesure, nous avons voulu vérifier si elle étâit

significative. Deux séries de sept mesures sont realisées suivant les deux moments d'inertie. Après avoir

contrôlé 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 s%).Par conséquen! la variation de E observée est bien significative. Elle

est tnès probablement due à un effet de texture . En effet, dans la plus faible dimension (0,43), la texture

(voir figures de pôles ligure 4l.9aet b) est plus marquée et s'explique par le procédé de héfilage.

Nous constatons également des variations du module E pour différentes sections de fils

(tableau 41,4). Ces variations, observées également par Kusy [24] peuvent être afiribuees à un effet de

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

Fournisseurc
Section (mm)

lxL

E méthode dynamique

(GPa)

Ar 0.397x0.549 62.5t1.7
Az 0.399x0.549 64.7t2,2
4,3 0.414x0.552 62t1.4

A'1
0.402x0.554 61.2x2

ô 0.441 63.7t1.6
B 0.384x0.530 æ,112
c ô 0,457 67.611.3

Tableau 41.4 Influence de la section sur le module d'élasticité

dynamique (intervalle de confiance à 90% déterminé

suivant l.

mesurée par la méthode

avec 3 essais)-Sollicitation

5 l
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Beta 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 à celle

utilisée en traction). La caractérisation en flexion de ces différents fils permet de regrouper les fils de la

mêrne manière 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 à la cowbe de décharge. Les résultats

sont rassemblés dans le tableau 41.5.

F'ournisseurs
Déformation recouvrée pour 27o

de déformation imnosée (7o)
E sécant en

décharee (GPa)
E en décharge (GPa)

Dtanrès Kusv

A3 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 fil TIVIAn| (ORMCO) du

groupe A sont proches de celles trouvées par Kusy et col.[24] qui utilisent aussi des fils TMAru de

section identique.

Influence de l'écrouissage initial (par tréfilage ou laminaee) sur les caractéristiques en traction

Shasûy et col. 126l ont étudié I'influence des paramètres de tréfilage sur les propriétés

élastiques et plastiques du Bêta III. L'alliage est livré sous forme de fil d'un diamètre de 4,E7mfi, à

l'état étiré (30%).Il est préalablement trempé à I'eau (après un maintien à 760"C pendant l0 min) de

manière à retenir la phase bêta à température ambiante. Les fils traités sont ensuite déformés à froid par

tréfilage avec une réduction de la section de l0oÂ à99% par passe de SYo environ.

La figure 41.11 indique les variations de 6e 0.2%, E, et omax en fonction du taux de reduction de la

section.

L'accroissement de la déformation totale à froid entaîne une augmentation de la limite

d'élasticité et de la résistance mærimum. La limite d'élasticité passe de 723 MPa environ (pour

l'échantillon trempé) à 1067 MPa pour une réduction de 99Vo dans le même temps, la résistance à la

rupture passe de 960MPa à l5l5 MPa
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III- Analyse des résultats

L'influence de la reduction de section sur I'accroissement du module est relativement faible

puisque que I'on passe de 55GPa à 62 GPa soit environ 13% d'augmentation avec un nette

augmentation à partir de 80% de réduction.

Les auteurs ont montré également que la ductilité chute lorsque l'écrouissage initial augmente. Elle

passe de 4,5Yo d'allongement à rupture pour l'état trempé ( ce qui paraît tres faible) à 2% pour une

réduction de section de 99%. Cette faible ductilité, comparativement à celle que nous avons obtenue,

peut s'expliquer par les conditions de traitement thermique choisis. Cette hlpothèse sera vérifiee au

chapitre tv-s1.

Rapport oæ:zÆ

L'amélioration des propriétés élastiques liées au tréfilage est évaluee à partir du rapport oe o,z6 |

E déjà évoqué. Selon les auteutr, ce rapport est représentatif de la possibilité d'activation mærimale sans

provoquer de déformation permanente.

La figure 41.12 représente respectivement l'évolution de ce rapport en fonction du taux de

réduction par tréfilage. Il varie de l,3xl0-3 pour l'état trempé à 1,7x10'3 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 tréfiIé (ORMCO 0,43x0,63). Elle confirme

l'état fortement écroui des fils mis à la disposition des orthodontistes.

La pseudoélasticité non linéaire observée sur le Bêta Itr à l'état tréfiIé au cours d'un essai de

traction n'a pas, à notre connaissance fait I'objet d'explication. Ce comportement en traction est

cependant proche celui de I'alliage NiTi écroui.[23] (voir figare2.7)

Le mécanisme de déformation de cet alliage n'a pas été complètement expliqué [d'après 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 ecrouie par laminage à 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 à augmenter le mo'dule

d'élasticité apparent.
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Chapite 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Beta III- Analyse des résultats

IV-14) Comnosition chimique des différents fils.

L'analyse chimique de ces différents fils a été réalisée par CEZTIS et inclut le dosage des

éléments interstitiels, Oxygène, Azote, Hydrogène, Carbone. Les éléments métalliques sont analysés par

ICP-OES (spectromètne d'émission plasma à couplage inductif). Iæ carbone et I'oxygène sont analysés

par fusion et détection infrarouge, I'azote et I'hydrogène par fusion et conductimétie selon une

procédure interne à la société.

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

conespond à I'intervalle de confiance équivalent à deux fois l'écart tlpe de référence.

Fils
o/o masse VooOm

Mo Zr Sn c H o N
t 2écarts-twe 0,3 0,12 0 , 1 I 24 t7 29 t2

A1 12,2 5,57 4r5 251 l l 8 1050 63
A2 12,16 5,84 415 l 5 l 109 rt20 83
A3 11,74 5,92 4,51 186 138 I  180 44
A"f 11,92 6,02 4,51 r80 l l 9 I 140 74
B 13,16 5,55 4,86 208 r36 1380 50
c 12,15 5,77 4,63 r27 97 980 53

Bêta III l0-13 4.5-7.5 3.75-5,25 <1000 <150 <1800 <500

Tableau 41.6 Analyses chimiques réalisée par CEZTIS des fils (à comparer avec la

composition nominale du Bêta Itr [d'après Goodfelow])

La figure 41.13 (a) représente I'influence du pourcentage de Mo, élément stabilisateur de la phase bêt4

sur le module E et la figure (b) le pourcentage d'éléments interstitiels cumulés sur le module

d'élasticitéE^

Compte tenu des faibles écarts de composition enregistrés d'un fil à I'autre, il semble difficile

d'expliquer les diffirences 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] à montré sur certains alliages Tip que le pourcentage d'hydrogènë croissant (dont la

solubilite est importante dans la phase bêta) favorise la formation de c," tout en augmentant la

déformation recouvrable.

PATTON I l5J, sur le Ti-l8Mo montre que la limite élastique et le module d'Young diminuent

lorsque le taux d'hydrogène augmente. Costa U l6l indique que I'accroissement d'hydrogène augrnente
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III- Analyse des résultats

la contrainte nécessaire à I'initiation de la transformation B+cl"dans Ti-l0V-2Fe-341. Ces résultats

contradictoires, concernent des variations de composition en hydrogène beaucoup plus importantes que

celles observées sur les différents lots de fils.

IV-15) Identilication des phases par diffraction X

Nous avons réalisé une analyse par diffraction des rayons X de fils appartenant au groupe A (A2) et

C dans le but de détecter les phases présentes après tréfilage.

Les fils sont placés côte à côte pour former une surface d'environ 2 cm2. Les diffiactogrammes g-29

sont réalisés avec une anode de Cuivre (diamètre du collimateur : lmm, I : 30mA, IJ = 40KV). Afin de

limiter le rayonnement de fluorescence, nous avons utilisé un monochromateur plan arrière.

Les résultats sont indiqués ligure 4l.l4a et b.

1) Pour le fil C figure 4l.l4trseuls les pics corespondants à la phase bêta sont visibles. Cependant ce

type d'analyse ne permet pas de déceler les phases dont la fraction volumique est inférieure à quelques

pour cents.

2) Le diffiactogramme associé au fil A2 figure 41.14b courbe I présente pour cet état héfilé, en plus

des pics de la phase bêt4 deux pics qui peuvent être attribués à la martensite orthorhombique cr" et

coffespondant aux plans (110)o', et(022) a,'. L€ pic (ll0)o" pourrait êne attribué également au plan

(100) de la phase hexagonale a (suite à une température de mise en solution en dessous du transus bêta

ou d'un traitement de revenu propre au process d'obtention des fils). En revanche le pic (022) ne peut

être attribué qu'à la phase cr" (voir tableau 41.7 ). La martensite orthorhombique cf," se caractérise par

cinq /pics au lieu de trois pour la phase cr, pour un angle 20 entre 33 et45" (figure 41.15). L'absence de

certains pics est due à une orientation cristallographique préférentielle provoquée par le tréfilage.

Afin de compléter I'information sur la présence de la phase cr" dans le fil A2, nous avons réalisé

un diagramme 0-20 sur un échantillon présentant les fils en bout, serÉs en paquet courbe (2) figune

41.14b.

Le pic supplémentaire (021) permet d'identifier avec certitude la symétrie orthorhombique de la

phase cl" induite sous contrainte. En effe! la structure hexagonale de la phase cr se différentie par le

dédoublement de certaines raies. Les pics (10.0) et (10.1) de la phase hexagonale se décomposent

respectivement en (l 10){020) et (l I lx02l) pour la stnrcture orthorhombique.

Ce résulat semble montrer un effet d'orientation important associé à la formation de la

martensitique induite sous containte.
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Phase B- Bêta nI - a = 3.28 A
Plans (trkl) D(hkl) Aneles de diffiaction ÀCu Intensité

l l 0 2,32 38.75 100
200 1.64 55.95 t4
2tl t.34 70.14 23.8
220 l . l 6 E3.12 6.7
3 1 0 1.04 95,76 E.9
222 0.95 10E.69 2.5
321 0.88 t22.71 t4.7

Phase s." - Bêta III et Ti-Mo
--Auteurs/alliage
Plansftkfl\

Nos valeurs
Bêta III

Robertsonfl05]
Beta In

Blacburn[32]
Beta III

Oka[87]
Ti-l lMo

l l 0 35.23 35.12 34,12 34.61
020 36,34 37.28 36,96 36.65
002 39,5E 39.67 38.r8 38.70
l l l 40.58 40, 39.25 39.E1
021 4t.57 42.43 4t.79 4t.63
r12 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 &.67 65,84 64.79 64.68

Tableau 41.7
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Beta III- Analyse des résultats

Déformation par laminage

L'identification sans ambiguité de cette phase orthorhombique cr" est nécessaire pour

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

quant à I'effet pseudo élastique de I'alliage à l'état fortement écroui.

Afin de metfe 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 bëta 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'à rupture (où seuls 2 pics de faible intensité sont relevés).

Les fils sont préalablement placés sous un vide primaire (environ 2xl0-mbar) dans une

ampoule de quartz (contenant également des copeaux de zirconium afin de piéger I'oxygène résiduel) et

chaufts à 800"C, au-dessus du transus bêta" pendant une heure puis refroidis brutalement à I'eau en

brisant l'ampoule. Après trempe, seule la phase bêta est présente avec les principaux pics

( l 10x200)(2rrx220).

On réalise ensuite un laminage jusqu'à 20Vo de réduction en épaisseur. Les fils, placés côte à

côte, sont polis au papier 4000 afin de supprimer les aspérités et toute trace d'oxydation éventuelle.

La déformation à froid par laminage engendre la formation d'une faible quantité de martensite. On peut

en effet observer 3 pics attribuables à la phase orthorhombique o." ; les pics (l lO)cr" ; (022)a" ;

(130)cr" courbe (3).

La présence du pic (l l0) o" obtenue sur cet échantillon permet de lever I'ambiguité qui existait

sur son identification à l'état tréfilé et son éventuel attribution au plan (10.0)a. En effet après trempe à

I'eau depuis 800"C, I'alliage est monophasé bêta et seule la phase cr" est susceptible de se former sous

contrainte.

Le diffractogftlmme obtenu après laminage est différent de ceux obtenus par Rack U l3l sur des

tôles de Bêta III trempées depuis le domaine bêta ( taille de grain 120 et 530 pn) puis laminées de 50Yo.

Dans l'étude de Rack, seule la phase bêta est en effet observée. On note cependant sur ses

diftactogrammes un élargissement important de la base des pics de la phase B srsceptible de masquer

les pics de la phase cl".

Cet élargissement est également observé par Ohyama et col.[84] sur le Ti-l6V-4Sn déformé par

laminage à froid de SYo et 60Yo Au faible taux de déformation (5%) les pics correspondant à la phase

orthorhombique c:," sont révélés. Pour des taux de déformation plus importants, l'élargissement des pics

de la phase bêta ne permet plus de mette en évidence la présence de martensite.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III- Analyse des résultats

Paramètres de maille des phases F et a"

Le paramètre de maille de la phase bêta ( calculée avec la formule de Nelson et Riley) est

obtenue à partir de l'échantillons trempé à E00oC. La valeur de a= 0,3281 nm t 0,0008 est très proche

de celle indiquée par Rack I l3] sur le bêta trI soit 0,3284 nm.

Les paramètres de maille et les distances intenéticulaires de la phase cr" déterminées par

différents auteurs sur: Bêta III , Ti-llMo ainsi que Bêta CEZ et Til0V2Fe3Al sont resumées dans le

tableau suivant :

Auteurs [refl Alliages
Technique

dtobseruation
Paramètres (a, b, c) en

angstrôm

Duerig [97] TilOV2Fe3Al ru( (3,01 ;4,83 ; 4,62)

Henry [ 13] Bêt^CEZ RX (3,01 ;4,90;4,62)

Robertson [05]
Bêta III

MET (3,01 ;4,82 ;4,54)

Blakburn [32] ru( (3,12;4,86 ;4,71)

oka [87] Ti-l lMo ru( (3,05 ;4,90;4,65)

nos résultats Beta III ru( (2,98 ;4,91 ;4,60)

Tableau 41.8 Paramètres de maille et distances interréticulaires de la phase c"suivant

diftrents auteurs.

Les paramètres de maille que nous avons obtenus pour la phase cl" semblent cohérents avec

ceux de la littérature compte tenu des écarts enregistrés entre les différents auteurs. Ce résultat doit

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

IV-16) Texture cristallographique des phases p et ct" d'un fil tréfité

Grosdidier [02] puis Pionnier [80] ont montré dans I'alliage Tip Bêta CEZ que la déformation

était accommodée par une transformation de phases F+cr" et par du glissement plastique. Les texhtres

expérimentales de la phase martensitique ont été confrontées à celles obtenues par un modèle de

transformation de phases sans sélection de variantes puis avec sélection de variantes. Le modèle

développé avec sélection de variantes permet de reproduire de façon satisfaisante les textures de la

phase c[" mesurées.

A partir des figures de pôles expérimentales des phases P et c" obtenues sur les fils à l'état

tréfiIé, nous vérifierons que ce mécanisme s'applique à I'alliage Bêta trI

La technique de mesure des figures de pôles ainsi que la détermination de la fonction de texture à partir

des données expérimentales sont decrites en annere 2
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III- Analyse des résultats

IV-161) Conditions de mesures

Préparation de l' échantillon

Les mesures sont réalisées sur des fils tréfiIés de section 0,43x0,63mm pour lesquels la présence

de phase d" a été détectée en diffraction X. Les fils sont placés côte à côte pour former une surface

d'environ Zcmz. L'échantillon est poli mécaniquement au papier abrasif 2400-4000 afin d'éviter toutes

aspérités puis nettoyé à I'alcool dans un bac à ultrason.

Acquisition des figures de Pôles

Les figures de pôles incomplètes sont mesurées, après avoir repéré la position des pics de

diffraction de la phase p et de la phase cr", à I'aide d'un goniomètre de texture Siemens muni d'une

anticathode de molybdène (Ka1:0,709) et d'un f,rltre 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 c".

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 tôt.

Un balayage de l'échantillon perpendiculaire à l'ære des fils avec une amplitude de balayage de 8mm

permet d'étudier un volume représentatif de l'échantillon. Le collimateur utilisé a un diamètre de 0,3

mm et la puissance utilisée est de 1,5 KW. Afin d'améliorer la statistique de comptage, chaque figure

de pôles est mesurée pendant un temps de 4Osecondes par pas de 5o. Les figures sont mesurées dans un

plan parallèle 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 pôles (110)8, (200)9 et (21 1)B ont été

retenues. Les figures de pôles (110)cr" ;(202)u" et(221)cr" sont choisies car on peut séparer les pics

de diffraction correspondants de ceux de la phase B

W-162) Figures de pôles expérimentales et recalculée de la phase p, figures de pôles

expérimentales de la Phase c"

Les figures de pôles expérimentales et recalculée de la phase F figure 4l.l6a montrent une

répartition des normales aux plans (110) autour de I'axe du fil parallèle à DL, en accord avec les

textures de tréfilage des matériaux CC.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Beta III- Analyse des résultats

Les coeffrcients d'erreurs RPr[SO] ( correspondant à l'écart entre les figures de pôles expérimentales et

recalculées) déterminés sur les figures de pôles recalculées (l l0), (200) et (2l l) sont relativement

importants et sont respectivement de 18,8% ; l5,5Yo; 19,80Â. Pour ces raisons, I'exploitation de ces

textures ne peut être que qualitative. L'analyse de I'ODF calculee à partir des figures de pôles confirme

la texture peu prononcée, avec un indice de texture I -:2,,18, qui peut être décrite par la composante

définie par les angles d'Euler (0,45,0) corespondant à (110) tl T 0l avec de fortes dispersions.

Les frgrures de pôles expérimentales de la phase a" sont présentées figure 41.16b. On constate une

certaine analogie de la figure (l l0) a,, avec la figure (l l0) p qui laisse penser que I'on mesune également

la phase bêta. Les pics (ll0) c,,êt (ll0)p sont proches et celui de la phase B est très intense. La texfltre

peut néanmoins se caractériser par :

une densité de pôle des plans (202) dans DT-DN à 45" avec une forte dispersion

une densité de pôle des plans (221) distribuees préférentiellement dans DLDN à 45o

IV-163) Analyse quatitative de la sélection des varisntes dans la transformation For"

Evaluation des figures de pôles 202 et 221 de la phase a" à partir de la texture de la phase F sans

sélection des variantes.

Dans le cas de la transformation p-cr", la relation d'orientation mutuelle observée entre les réseaux p

de la phase mère et cr" de la phase héritée [70][100].

(or r), t/(ooz)o,, et [r tiL tlnol,,

permet de déduire que des plans de la phase héritee sont quasiment parallèles à certains plans de la

phase mère. En effet, cette relation d'orientation, souvent exprimée en termes de rotation Ag

paramétrée par les angles d' Euler suivants :

ASo {180o;45o,176.2")

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

#rr*;, 
+zbo.)

hrë'|' 
-bo'1

#r**;,+bo,1

hrfu|, 
-za'o'1

ir*]" 
* o'o,)

rtcfza,-o'o,)

I

4z
I

42

M(Lgo)= avec
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III- Analyse des résultats

da"

b_"
-  - - a "

dan =3101A

bo, = 4190 A

can = 4164 A

et

b'o, -

tffi

En s'appuyant sur cette relation d'orientation et les syméties de la phase mère, on montre qu'une

orientation de la phase mère cubique donne 12 orientations distinctes ( 12 variantes) de la phase héritée

orthorhombique.

A I'aide de cette matrice de changement de base et des paramètres de la maille orthorhombique,

on montre aisément que le plan (zoz)o, est presque parallèle a Q+$r. Il en est de même pour (zzt)""

et (tez) o .

Nous avons déterminé les figures de pôles (gqùo et (SeZ)o (figure 41.16a) à partir de la

fonction de texturefp(g) de la phase mère. Ces figures corespondent théoriquement aux figures de

pôles (ZOZ)""et (ZZt)", qui seraient mesurées dans le cas où il n'y aurait pas de sélection des variantes.

C'est à dire si le volume relatif à une orientation de la phase mère était distribué également entre les 12

variantes corespondantes. La comparaison entre les figures de pôles expérimentales (ZOz)"", (221)o, et

les figures théoriqu"r (l++)B et (lOZ), 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 pôles expérimentales, les directions de forte densité sont moins

nombreuses. Globalement, la texture de la phase cr" simulée sans sélection des variantes apparaît plus

compliquée que la texture expérimentale.

Ces difËrentes observations suggèrent que la transformation P-cr" phase a été réalisée avec

sélection des variantes. Une analyse plus détaillee des mécanismes de sélection des variantes pourrait

être réalisée en suivant la procédure détaillée par Pionnier [E0]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 U53l .

I-es caractéristiques mécaniques des fils d'alliage Bêta III, pour les meilleurs d'entre eu4 (groupe

A), peuvent se résumer ainsi :

- une pseudo élasticité < linéaire D avec un bas module d'élasticité ( 55 à 60 GPa) et une déformation

recouvrable de I'ordre 3Yo pour une déformation imposée de 4Yo.
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Chapitre 4 : optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III- Analyse des résultats

- une évolution de ces deux propriétés ayec la déformation imposée en traction, qui se taduit par une

diminution du module sécant en decharge ainsi qu'une augmentation de la déformation recouvrable

lorsque la déformation imposée augmente.

- une ductilité réduite suite à I'ecrouissage 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 tréfiIés en fiaction et flexion peuvent être

expliquées par la présence ou non de la phase martensitique cr". 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 après tréfilage.

Les contraintes appliquées pendant le tréfilage induisent à l'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 à 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 l'écrouissage initial important qui annihile toute possibilite de

déformation importante.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Chapitre IV-2 - EFT"ETS DE LA PRECIPITATION DES PIIASES a ET ro SIIR LE MODIILE
APPARENT D'ELASTICITE ET LA DEFORMATION RECOIII{RABLE.

IV-21) Introduction

I\l -22) Cond itions expérimentales

IV-23) Variation de E lors des traitements de précipitation et de réversion de la phase (0iso6r

tl|-24) Fractions volumiques des phases cr et ol;*6 précipitees

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

IV-26) ) Analyse quantitative des phases o;s46 €t ct

tY =27) Conclusion
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Traitement au dessus du fransus p suivi d'une trempe puis vieillissements de 3

min à 4 heures à différentes températures.

Figure 42.1



IV-2) EFFETS DE LA PRECIPITATION DES PHASES ct, ET o SIIR LE MODULE
APPARENT D'ELASTICITE ET LA DEFORMATION RECOIAIRABLE.

IV-21) Introduction

Il est nécessaire maintenant d'examiner les conséquences des fraitements thermiques de

précipitation sur les caractéristiques pseudoélastiques, ces traitements pouvant constituer une

deuxième voie de durcissement de la matrice B.

Les effets d'une precipitation de phase cr ou o sur la résistance à la rupture et la ductilité sont

bien connus pour le Bêta Itr et plus généralement pour les alliages de titane 9 t77ltll8l Ul9l[20]

tlsll Cependant, les conséquences de ces traitements sur la variation du module d'élasticité, et

surtout sur la déformation recouvrable, sont moins étudiees. Cette deuxième partie participe de façon

plus générale à 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 a et o) en suivant les variations du module d'élasticité après des traitements thermiques

isothermes. Cette phase or isotherme peut être éliminée par un traitement de réversion, qui consiste

en une remise en solution sans précipiter de nouvelles phases (d'après Seraphin et col.[107] et Vigier

tl2l]). C'est un traitement de très courte durée ( au nez > du domaine p + a (environ lmin à

550"C- cf. diagramme TTT figure 3.10). Le même traitement peut s'appliquer à la phase ro"x,

susceptible de se former lors de la trempe.

Nous montrerons que la variation du module d'élasticité peut être reliée à la fraction

volumique des phases (oi*rh et a précipitees.

L'influence de la précipitation des diftrentes phases o, o isotherme et athermique sur le

comportement en traction et sur la déformation recouwable sera également envisagé.

nI -22) Cond itions expérimentales

Traitements thermiques

Le cycle thermique est illushé sur la figure 42.1. Les fils sont taités sous vide dans des

ampoules de quartz (diamètre intérieur 2mm) qui sont brisees pendant la tnempe à I'eau. Pour

minimiser le temps de mise en température, etles sont placees à I'intérieur d'une masse thermique

préchauffée.I-a variation du module d'élasticité par rapport à l'état de référence (mise en solution à

800"C puis ffempe à I'eau) est étudiée en fonction du temps de maintien isotherrne.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Mesure du module d'élasticité

Les mesures sont réalisées par la méthode dynamique présentée au chapitre 4.1. Afin d'éviter

toute dispersion liée à la composition chimique ou à la section, nous utilisons des fils provenant d'un

même fournisseur.

Pour éliminer I'influence de la texture, toutes les mesures sont effectuées de la même

manière, suivant le plus petit moment d'inertie de la section (0,43 x 0,63).

Les fréquences de vibration sont mesurées au hertz près, ce qui permet une précision de

I'ordre de 5o/o pour le mode l, (fréquence de résonance environ 30hertz) lolo sur le mode 2 et 0,4Yo

sur le mode 3.

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

avec :

LE E-Eo l+  , . f ' - . fo ' .
i=T=j* t  , ;  

t ' l

fo = fréquence du mode i pour l'état trempé

f = fréquence du mode i après vieillissement

i: mode l-2-3
Eo= module d'élasticité de l'état trempé

L'intervalle de confiance, pour une probabilité de 90o/o, déterminé sur la variation AE peut

être estimé à t I GPa. Les valeurs absolues des modules d'élasticité sont moins précises car elles

dépendent des caractéristiques de l'échantillon (dimension, texture, masse volumique).

IV-23) Variation de E lorc des traitements de précipitation et de réversion de la phase o)isot.

Variation relative du module d'élasticité ÂEÆ liée à la précipitation des phases a et cor*o,

Les résultats sont présentés en fonction de la température du traitement ( figures 42.2t et 42.2b)

- entre 250oC et 350oC la variation relative de E est imputable à la précipitation de la phase

isotherm€ (Disorh. Elle entraîne une forte augmentation de E par rapport à l'état de référence.

Après un maintien de 4 heurcs, la variation relative de E tend vers un mærimum estimé à 64%.

- en6.e 450 et 550 oC, la variation relative de E est plus faible et conespond à la précipiation de

phase a. Le mærimum de variation est obtenu pour des temps plus courts (environ 2 heures) et

corespond à environ 37% d'accroissement.

D'après le diagramme TTT figure 3.10 il n'y a pas d'ambigufté sur la séparation des effets

associés à la précipitation des phases cr et G)isorh pour ces deux intervalles de tempérafttre.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - fuialyse des résultats

A 400 oC, en revanche, la variation de E, au premier stade du vieillissement est supérieure à celle

obtenue à 450o et 500oC.

Pour des temps de maintien prolongés la variation de E tend vers le même mærimum que

celui observé pour les températures de 450o et 550oC. Au début du vieillissement, il se forme

d'abord de la phase (ùisoth (d'où la variation de E élevée) qui se transforme ensuite en phase o avec

I'existence probable d'un domaine triphase (co, cr, F). Cette hlpothèse sera vérifiee après l'étude de

la réversion de la phase (Disorn.

Réversion de la phase coi*tr

Pour étudier la réversion co;*6, -+ B, nous avons utilisé des échantillons trempés à partir de

800oC -lh puis vieillis à 350"C pendant 30 min. Dans ces conditions, il ne se forme que de la phase

(Disoth et durant ces 30 min, une fraction volumique importante de phase précipite si I'on en juge par

la variation du module d'élasticité ( 50%).

La température de 550oC a été retenue pour étudier la remise en solution de la phase coi*r. A

cette température, le temps d'incubation pour la réaction B + a est le plus faible (diagramme TTT

chap. III - figure 3. l0 ).

La variation relative du module d'élasticité en fonction du temps de maintien isotherme est

représentée sur la figure 423 . Toute la phase olisol, est éliminée au bout d'un temps inferieur à deux

minutes. Le mode de chauffage utilisé ne se prête pas à des temps de maintien inférieurs. Seul un

four à bain de sel permet d'explorer des temps plus courts que deux minutes. Vigier et col.[21]

estiment qu'un temps de maintien d'une minute à 550oC suffit à supprimer toute la phase (Disoth.

On constate que la variation de E, apres élimination de la phase û)isoth est identique à celle

obtenue directement après trempe. Par conséquent, le traitement proposé de deux minutes, bien que

supérieur à celui preconisé par Vigier, est toutefois acceptable pour obtenir une réversion de la phase

(ùisoth sans précipiter la phase a.

Anomalie de la courbe ÂEÆ à 400oC

A 400oC, la variation maximum du module d'élasticité, pour un temps de maintien de 4h, est

sensiblement du même ordre de grandeur que celle obtenue à 550"C. Pour cette raison, nous avons

atbibué la variation de E à 400oC à la précipitation de phase a.

On peut supposer qu'au premier stade du maintien isothenne, on précipite la phase ctlisotrr puis ensuite

la phase o. Pour vérifier cette hlpothèse nous avons réalisé, sur un échantillon maintenu 30 min à

400oC, un traitement de réversion destiné à supprimer la phase (ùiso6r . 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 triphase p, co et cr à 400oC

Yl-24) Fractions volumiques des phases cr et û)i*th précipitées

Relation entre le module d'élasticité et la quantité de phases a et co précipitée

Nous avons cherché à relier la variation du module d'élasticité à la quantité de phase a et co

précipitee. Pour cela nous avons fait I'hlpothèse que la variation du module d'élasticité obeit à une

loi des mélanges.

Nous considérerons que le module de la phase p évolue avec la composition en Mo lorsque cr ou (ù

précipite.

Lors de la précipitation de la phase cr ou (ùisothr la matrice p s'enrichit en Mo pour atteindre

selon Blackburn et col.[011,25% en poids de Mo. Or les phases I de Ti-l2Mo et Ti-25Mo n'ont

pas le même module d'élasticité. Ce module varie selon Fedotov ll22l de façon quasi linéaire de 8E

GPa pour Ti-l2Mo à 105 GPa pour Ti-30Mo, soit 0,94 GPa par % Mo.

Le Beta III à l'état trempé que I'on assimilera à I'alliage Ti-l2Mo a, d'après nos mesures, un

module d'élasticité de 66 GPa. Si on conserve la même relation de proportionnalité entt E et le Yo

de Mo, on trouve un module d'élasticité de 78 GPa pour Ti-2SMo.

Le tableau 42,1regroupe les valeurs de E obtenues après traitements thermiques :

TTh Phases présentes E (Gna)

Trempe 800oC-lh B (+éventuellement (D.o,.) 66
Trempe E0O'C-lh + 350oC-4 heures B * coi."*. (<o est entièrement précipitée) l l 0

Trempe 800oC-lh + 550oC-4 heures B + a (a est entièrement nrécipitée) 90

Tableau 42.1 Module d'élasticité mesuré par la méthode dynamique pour différents états

métallurgiques

Module de la phase cot

Nous admettons les valeurs indiquées par Hickman [76], la phase oisorn contient 7% (4.3% af/o) en

poids de Mo et son module est constant. Ia phase B d'un alliage qui contient initialement lZYo de

Mo en poids, en contientZlo/o lorsque toute la phase (Disoth a précipité. Dans ces conditions la fraction

volumiquef, de phase @iso1, precipitée peut s'écrire :

ffi



Chapire IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

YoMo,o^ = f, xYoMo + (l - îr)*YoMo,

0,12 =(0,07 x .f,)+ (0,25 x (l - .f,))

Soit /, :0,72

La phase (Disoth, lorsqu'elle est complètement précipitee, représente un volume de 72%. Ce résultat est

en accord avec ceux de Blackburn [05].

En utilisant la loi des mélanges, on peut obtenir une borne supérieure Es et inferieure E7 pour le

module d'élasticité. Pour les conditions conduisant à 100% de phase o)isoth précipitée :

Es=.f,*n,*(t- f , )xEp-zsMo.r+=+*9-f '> e.2)7'v 
Er E, E p_rrro

Es = Er =ll0GPa, E p-rrro --78GPa,

l23GPa 18, <l3lGPa

Lors de la précipitation de la phase û)isoth, on peut admetfre que Ep évolue

proportionnellement à la fraction volumique :

E p = E B-rrro *(E 
p-,try:! puru" 

,r, et 0 < .f, <0,72 (3.3)
0,72

Le module résultant corespondant à une fraction volumiquef, de phase (Disoth précipitee est compris

entre :

1  r  - * ( t  _ f , )  (3 .4)Es= . f r xE , * ( l - . f , ) *Ep  e t  
h=Ë  Ep

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

La phase o qui précipite entre 400oC et 550oC contient environ l% poids de Mo

U23l|l24ltl25l. Lorsque toute la phase a a précipité, la matrice p contient environ 25% de Mo.

La fraction volumique de phase c precipitable, calculée de la même manière que pour la phase co,

conduit à f, = 0,54. Ce résultat est en accord avec les résultats de Séraphin et col.[07]

Comme précédemment on peut estimer que le module d'élasticité est compris entre :

l0ÛGPa 1Eo 404GPa

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

La figure {2.4 représente la variation relative du module d'élasticité en fonction de la

fraction volumique des phases cl et or;*o6.
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Chapite IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Nous ferons I'hlpothèse que la fraction volumique mærimum précipitable à l'équilibre est la

même pour tout le domaine cr et co soit respectivement 0,54 et 0,72. On peut alors représenter les

fractions précipitées de phase ro et cr en fonction du temps ligures 42.5a et b.

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

Des essais de traction, à rupture et à 2 Vo avec décharge, ont été effectués pour différents

traitements thermiques :

- état trempé (800"C - lh)

C'est l'état de départ pour tous les échantillons et qui consiste en une mise en solution au dessus du

transus bêta, à 800 oC sous vide primaire, suivi d'une trempe à l'eau.

- vieillissement (350oC - 30 min)

Ce traitement correspond à une précipiation d'environ 50 Yo de phase (Disour

- vieillissement (550"C - 30 min)

Traitement qui conduit à une précipitation d'environ 40Vo de phase a

- réversion (550"C - 2 min)

Ce traitement s'applique à un échantillon préalablement vieilli (350"C - 30 min)

- fiéfilé

C'est l'étatbrut de réception (taux de réduction inconnu)

Essais à rupture

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

Etat métallurgique Rep. Oco,z* GAPr)
(Im(MPr) Ao/o

Tréfi1é I 951t24 t370t27 410,5

Trempé 800'C-lH 2 620+,17 790*.t9 27t2,3

Trempé + vieilli 550oC - 30 min 3 tl73!24 t227t22 E,5tl,7

Trempé + vieilli 350oC - 30 min 4 l49513l 1,6t0,3

Trempé + vieilli 350oC -30 min + réversion
550oC-2 min

5 595t22 E06rl9 23t2

Tableau 42.2 Caractéristiques en traction pour différents états métallurgiques

( moyenne pour 3essais ; IT pour une probabilité de 90%)
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Etat trempé (800"C - lh)

La ductilité de I'alliage est élevée et atteint

observées par differents auteurs et tend à prouver

composition chimique de I'alliage.

25-27%. Ce résultat correspond aux valeurs

que le traitement sous vide n'altère pas la

Vieillissement (350"C - 30 min) - norc ae U pnase ror.",n

La précipitation de la phase (Disoth , après 30min à 350oC, modifie de façon drastique les

propriétés de I'alliage trempé :

- la résistance à la rupture est considérablement augmentée par la précipitation de la phase (ùisoth .

- la ductilité est pratiquement nulle et confirme bien le caractère très fragilisant de la phase (ùi*tn . A

la rupture il se produit une étincelle qui témoigne de I'importance de l'énergie emmagasinée etlou de

I'oxydation d'une surface fraîche. Cependant, I'examen de la zone de rupture présente une striction

qui fait penser à une rupture du type ductile.

Vigier [l21] a montré que la température de formation de la phase (ùisoth 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 (ùisoth.A fraction volumique précipitée égale, plus la

température de formation de la phase (Disoth est élevée, plus I'effet fragilisant est marqué. La fragilité

observée est fortement reliée à la taille et à la répartition des précipités de phas€ (ùisorh plutôt qu'à la

quantité de phase formée.

Réversion (550'C - 2 min)

La réversion de la phase o)isoth effectuée sur l'échantillon vieilli (350"C - 30 min) restaure

complètement les propriétés de I'alliage trempé. L'allongement plastique qui était pratiquement nul

après un traitement de vieillissement (350oC -30 min) passe à 23% après réversion. L'allongement à

rupture est une grandeur particulièrement sensible à l'état de surface lorsque I'on est en présence de

fils fins et est associé à de fortes dispersions. La baisse sensible de la ductilite (qui était de 27 Yo

après trempe) pourrait provenir, à la fois de cette dispersion et d'une éventuelle contamination par

I'oxygène lors du second traitement thermique.

La limite d'élasticité et la résistance à la rupture sont similaires à celles de l'état trempé.

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

dans le domain€ (ùisoth pendant un refroidissement lent ou au cours d'un traitement thermomécanique.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Influence de la phase cou

On constate une similitude de comportement entre l'état trempé et réverti. On aurait pu

cependant s'attendre à un comportement différent entre l'état brut de trempe contenant

éventuellement de co"x, et l'état réverti formé uniquement de B.

Nous avons vu au chapitre III-63 que la phase rrr4sjoue un rôle dans les mécanismes

d'accommodation de la déformation et que son rôle est controversé selon les auteurs.

Soit la phase cù45 suscêptible de se former après trempe au dessus du transus bêta Tp, n'a pas

d'influence sur les propriétés, soit sa présence n'est pas certaine.

Afin de vérifier la pÉsence de ceffe phase, nous avons réalisé un examen au MET sur une

lame mince prélevée dans un échantillon mis en solution (800"C -lh), puis trempé à I'eau.

Le cliché de diffiaction élecfionique ligure 42.7 ne révèle pas la présence de phase co6,.

Mornirolli sur Ti-l2Mo l37l et tJViliams sur le Bêta III [73] ont mis en évidence la phase

(Dath pff MET. Il faut cependant indiquer que pour ces deux auteurs la temperature de mise en

solution avant trempe à I'eau est de 900oC.

La similitude de comportement enfre l'étattrempé et réverti n'est donc pas surprenante

Vieillissemént (550oC - 30 min) - Rôle de la phase a

La phase cr agit de la même manière que la phase o)isoth, elle a un effet durcissant et diminue

fortement la ductilité, sans toutefois présenter un caractère fragile.

Essais à 2 7o avec décharue

Il s'agit de mettre en évidence la déformation recouwable et le module sécant en décharge

après une déformation imposée de2To.

Pour les besoins de la comparaison, nous avons déterminé :

- I'indice proposé par Burstone, oc o2o7o lE qui correspond à la déformation réversible d'un

matériau purement élastique ;

- I'indice de décharge oo Æ où o6 est la contrainte pour 2 Yo de déformation et E le module

apparent en décharge. Ce rapport représente la déformation recouvrable plus représentative

du comportement recherché en orthodontie.

Les resultats sont regroupés dans le tablest 42.3 et illustrés ligure 42.8

Etat trempe (800"C - th)

L' échantillon trempé présente un comportement intéressant :

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

soit 25% de moins.

70



Etat métallurgique
Déformation
rccouvrable

(%')

E en décharge
( GPa)

Indice de
décharge

odÆ x 1O2

Indice de Burctone
6Ê wxÆ (courbe
de charee) x l0-2

Tréfi1é 2 t0,12 47 t 2,5 2r0 1,69

Trempé 800oC-lH 1,7 t0,07 37 t 1,8 1,67 l , l  I

Trempé + vieilli 550"C - 30 min 1,55 t 0,09 7 9  t 2 1,50 1,36

Trempé + vieilli 350oC - 30 min ruphre 96 *2,7

Trempé + vieilli 350oC -30 min
* réversion 550oC-2 min 1,7 t0,2 35 t 1,4 l r7 l ,0E

Tableau 423 Caractéristiques relevées sur un cycle charge-décharge pour une déformation

imposée de 2Yo (moyenne sur 3 essais t IT pour un degré de confiance de 90%)

ô 0,37 mm

$ 0,75 mm

S 0,75 mm

1 0 1 2 3 4 5 6 7 8

Durée du vieil l lsment (en heure)

Figune 42.9 Rapport oe0,02 / E en fonction de la durée du vieillissement à diftrentes

températures de fils Bêta Itr trempés (704"C - 732"C)-Comparaison avec des

fils tréfiIés [3]
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

- la déformation recouvrée est un peu moins importante, environ l5o/o de moins que pour le fil

héfilé, ce qui corespond à une déformation plastique.

Vieillissement (550"C - 30 min)

La précipitation de phase cr n'améliore pas la déformation recouvrable par rapport à l'état

tréfiIé. Le module en décharge est supérieur à celui de l'état tréfiIé.

RéverSion (550'C - 2 min)

Le traitement de réversion effectué sur la structure p + otisoth permet de retrouver

intégralement le comportement brut de trempe. Il n'y a pas de diftrence significative entre l'état

trempé et l'état réverti

Indice de Burstone o"o.z.z. Æ

Le rapport 6"o,zvo I E, caractérisant l'étendue de la déformation élastique calculé à partir de la

courbe en charge, est indiqué dans le tableau 42.3.11 est compris entre l,l et 1,7. Ces valeurs sont

en accord avec celles de la littérature [3].

Pour augmenter le rapport oeo2ge / E, Goldberg et Burstone [3]-1979 ont étudié les effets

d'une précipitation de phase a dans le Bêta III préalablement trempé à I'eau entre 704"C et 732"C.

Trois températures de vieillissement sont utilisées : 482"C,538oC, 593"C pendant des durées de 2 à

8 heures, sur deux diamètres de fil (0,756 mm et 0,378 mm). Les résultats sont représentés dans la

figure 42.9.

Pour des températures de vieillissement de 538oC et 593"C le rapport n'évolue pas de

manière significative, I'augmentation de la limité d'élasticité est compensée par un accroissement du

module d'élasticité. A 482 oC, le gain n'est pas significatif par rapport à l'état tréfiIé

(respectivement l,4xl0-3 et l,5xl0'3 pour le tÉfiIé de même diamètre).

Goldberg et Shasrty [26]-1934 ont déterminé les caractéristiques mécaniques et le module

d'élasticité de fils préalablement trempés (777'C - 10 min) et tréfiIés à différents taux puis vieillis

(de 428"C à 538oC pendant 3 à 14 heures) dans des conditions de précipitation de la phase a.

Lorsque le taux de réduction est inferieur à i0yo,le module apparent et la résistance à la

rupture augmentent de manière analogue ; ils n'évoluent plus au delà de 50% de réduction. Dans le

même temps, la ductilité passe deIo/o à0,6Vo.

Il est admis qu'une prédéformation accélère la précipitation de la phase a. Cette démarche,

qui consiste à prédéformer les fils avant vieillissemen! aboutit à des résultats comparables à ceux de

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

L'indice de Burstone du fil trempé puis vieilli à 550'C indique un ( potentiel d'activation >,

ou déformation élastique mæ<imum, plus élevé que le fil trempé. L'indice de décharge, ou

déformation recouwable maximum, montre le contraire.
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VI-26) Analyse quantitative des phases al6p6 €t ct

Le traitement réalisé à 400oC (chap. IV-23) afin de séparer I'effet de la precipitation de la

phase o de la phase (Disoth sur la variation du module d'élasticite nous a suggéré une possibilité

d'évaluer la fraction précipitée d'un alliage contenant les phases B + to * cr.. Les diffirentes étapes,

de cette évaluation sont décrites (figure A.l0):

Soit un alliage contenant B + co * cr 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

c)isopr sans pour autant faire croître la phase c déjà présente. On peut donc à I'issue de ce traitement

déduire la fraction de phase:

- (Dioh puisque I'on connaît ÂElE correspondant à 72% de phase (Disoth précipitée.

- o en utilisant la relation identique à (3.4)

On dispose donc d'un moyen pratique, relativement facile à mettre en æuwe, pour évaluer les

quantités de phase co et cr précipitées.

VA-27) Conclusion :

Module d'élasticité

Nous avons monffé que la précipitation des phases a et oisorh conduisait à des augmentations

considérables du module d'élasticité pour les raisons suivantes :

- le module d'élasticité des phases cr et co est plus élevé que celui de la phase p contenant lTYo de

Mo.

- I'enrichissement en Mo de la phase B conduit à un module d'élasticité plus élevé que celui de la

phase 9 à 12% de Mo.

Ces variations de module d'élasticité sont approximativement proportionnelles aux fractions

volumiques des phases cl et co précipitées.

Ductilité et déformation recouwable

Les essais de tractions ont mis en évidence I'excellente ductilité de I'alliage à l'état trempé.

La precipitation des phases entraîne une augmentation de la limite d'élasticité, du module d'élasticité

sans pour autant augmenter la déformation recouvrable. L'indice de décharge et l'indice de Burstone

qui prend en compte la déformation recouvrable ou élastique se dégrade en même temps que la

ductilité, rendant l' alliage inutilisable pour I' orthodontiste.
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Un traitement de réversion effectué à 550"C, élimine la phase o)isoth et permet de restaurer

les propriétés. Il n'y a pas de diffirence de comportement entre l'état brut de trempe et l'état brut de

trempe ayant subi un traitement de réversion. Ceci peut s'expliquer par I'absence de la phase roa,

après trempe.

La précipitation de la phase cL ne permet pas d'optimiser les propriétés de I'alliage (module

élastique et déformation recouvrable ) même si les résultats de Burstone suggèrent la possibilité

d'obtenir un indice c.co,zvo / E proche de l'état tréfilé. Elle entraîne un enrichissement en éléments

bêtagènes de la phase bêta. Celle-ci, plus stable mécaniquement, accommode la déformation sans

transformation de phase martensitique.

Un traitement de précipitation de phase a permetfrait, au mieux, de proposer aux praticiens,

un fil ayant un indice compris entre I'actuel fil tréfilé et I'acier inoxydable.

Ces résultats complètent les travaux de Goldberg et Burstone [3J ainsi que ceu( de Shastry et

col.[26] qui ont étudié le Bêta III en vue d'une application orthodontique.

En conclusion on peut affirmer que tout traitement dans lequel interviennent les phases (Disoth

ou cr, ne pennet pas d'améliorer I'alliage proposé au praticien.

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

Dans la première :

- les cycles charge - décharge réalisés sur les fils tréfi|és montrent que I'accroisccrnent de le

déformation uniaxiale imposée augmente la déformation recouvrable et diminue le module

sécant en décharge.

Dans la seconde :

- les fils trempés présentent après 2Yo de déformation imposée, un module sécant de 37 GPa pour

47 GPa à I'etat tréfiIé. Cependant, la déformation recouvrable est plus faible que celle du fil

tréfilé (l,7Vo contre 3%).

Dans la suite de noffe étude nous exploiterons à la fois I'augmentation de la déformation

recouvrable avec I'accroissement de la déformation en traction et les propriétés de la structure

trempée depuis le domaine bêta.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Beta III - Analyse des résultats

IV-3) rNT'LIIENCE DE LA DEFORMATTON EN TRACTION III\ilAXIALE SIIR LE
coMpoRTEMENT PSEUDOELASTTQUE DU TrTAll-E BETA m

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

déformation recouvrable des alliages NiTi.

Le rôle de la déformation imposée en traction sur le module d'élasticité apparent et la

déformation recouvrable n'aété étudié que sur des alliages NiTi.

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

l'état austénitique ou martensitique de la matrice et de la température d'essai. Les températures

caractéristiques de cet alliage sont respectivement M, = 35oC , Mr: 22"C, As = 54"C et Ar = 70oC.

. Déformée en traction à l00oc, 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 I'austénite est mesuré en charge (Eo') et en décharge (EA*l) 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 (Eo"u), plus faible, suit la même évolution. La

décroissance de ce module est attribuée à la participation d'une transformation induite sous

contrainte malgré I'absence du plateau caractéristique de ces alliages. Seule une faible partie

d'austénite participe à cette transformation.

Duerig, dans les mêmes conditions explique I'allure des courbes en phase austénitique par un

démaclage pseudoélastique < detwinning >[28].

. Déformée à 50oC, la structure austénitique, très instable, se transforme en martensite induite

sous contrainte. L'hystérésis augmente avec la déformation. Les modules d'élasticité

apparents mesurés en charge ou décharge, très voisins, diminuent avec la déformation totale

(figure 43.2a et b). Cette diminution est attribuée à I'augmentation de la proportion de

martensite transformée.

. A 20oC, la structure est entièrement martensitique. L'hystérésis et la diminution du module

d'élasticité apparent de la martensite sont attribués, dans ce cas, à 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 (EMun) est plus faible que celui de I'austénite (EAJ.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Duerig et col. U28] ont étudié l'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 à froid est recuit à 350oC pendant 30 min pour préserver sa

capacité à produire de la martensite induite sous contrainte. La déformation recouvrable est égale à la

déformation imposée jusqu'à 8 yo, puis elle continue à croître plus lentement au delà de 9Yo (figure

43.4).

La contrainte du plateau correspondant à la transformation inverse martensite -> austénite en

décharge diminue lorsque la déformation imposée augmente. En conséquence, l'énergie stockée

(assimilable à 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 à froid un comportement superélastique

avec des déformations recouvrables qui augmentent avec la déformation imposée jusqu'à 4To (figu,re

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

Bêta III faisait intervenir une transformation martensitique. Nous allons appliquer la même démarche

au Bêta 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 I'effet de la déformation sur un alliage P métastable

susceptible de présenter une transformation martensitique B + cr,". Pour cela, nous utiliserons des

fils tréfiIés, traités sous vide à 800'C et trempé qui offrent une bonne ductilité.

La structure obtenue est constituée de grains bêta recristallisés, équiaxes (taille moyenne de grain 22

microns) figure 43.6.

Des essais de traction sont menés jusqu'à rupture et sous forme de cycle charge-décharge

avec des déformations imposées croissantes.

Nous vérifierons, par diffraction des R)Ç la présence de la phase martensitique. Nous

suivrons par résistivité, la variation de la fraction volumique de la phase martensitique.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

IV-321) Influence de la déformation imposée

Essai à rupture

La courbe de traction rationnelle figure 43.7 obtenue sur l'alliage de titane Bêtâ III trempé

depuis 800oC présente, après Ie domaine élastique, un changement de pente peu marqué vers llYo et

une faible consolidation jusqu'à la rupture. Cette rupture de pente, plus visible en échelle

logarithmique, traduit vraisemblablement un changement des mécanismes de déformation.

La présence de martensite observée dans les échantillons tréfiIés de Bêta 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. [00] ont montré sur le Ti-l0V-2Fe-3Al métastable figure 3.17 la

présence d'un < double yielding > attribué à une transformation de phases induite sous contrainte B +

cr" correspondant au plateau, suivie d'une déformation plastique de la phase F.On retrouve le même

effet dans un alliage Ti-l l,5Mo et dans une moindre proportion sur Ti - l3 Mo U291.

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 à une transformation martensitique.

C)rc les charge-décharge

La courbe de traction avec les cycles charge - décharge jusqu'à rupture est représentée sur la

figure 43.8.

La contrainte seuil 0., corr€spondant à la rupture de pente, appelée < triggerring stress D par

Duerig, est définie par I'intersection des deux tangentes à la courbe (figure 43.9a). Elle diminue

lorsque la déformation résiduelle totale fu augmente. Le palier qui suit la rupture de pente correspond

à la déformation plastique de la matrice B.

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 à la

fois une déformation élastique et la réversion partielle de la maftensite cr"+ B formée au cours de la

charge. Nous l'appellerons déformation recouvrable qr. Elle augmente linéairement avec la

déformation imposée (figure 43.9b).

On définit figure 43.10a trois modules apparents d'élasticite correspondant à la tangente à

I'origine de la courbe de chargement (noté Er), de déchargement (E6) ainsi qu'un module sécant

moyen en décharge (E').
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Ces trois modules apparents diminuent lorsque la déformation résiduelle totale t6 augmente

figures 43.10b et 43.11.

Le module E" qui, au début de la déformation, correspond au module d'élasticité de l'alliage

(62 GPa), diminue fortement pour tendre vers le module en décharge Ed (35 GPa) lorsque la

déformation atteint 16%. La baisse de ce module suggère que la déformation contient une partie non

élastique qui peut être attribuée soit à de la transformation martensitique, soit à de la réorientation de

variantes de martensite créées précédemment. Le module en décharge contient une partie associée à la

déformation élastique de la martensite et une autre partie qui concerne, comme au chargement, un

mécanisme attribué à l'évolution de la martensite (transformation ou réorientation).

Au delà de lîTo,l'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 déjà présentes.

Le module sécant apparent E, suit une évolution semblable pour passer de 38 GPa à 25GPa.

Il faut rappeler que ce module, que l'on cherche à diminuer, caractérise le mieux I'aptitude à 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-delà de 19 % de déformation résiduelle, c'est-à-dire 23 Yo de déformation totale, on

affeint généralement la rupture.

Pour compléter cette étude, nous avons réalisé des essais identiques sur un fil préalablement

vieilli à 500oC pendant I heure afin d'obtenir une précipitation de phase a (figures 43.12a et b).

La précipitation de phase alpha provoque un enrichissement de la phase bêta en élément bêtagène,

augmente sa stabilité chimique et annule toute possibilité de transformation I -+ cr".

L'alliage se déforme de manière classique par plasticité des phases cr et B. L'accroissement de

la déformation résiduelle n'a pas d'effet significatif sur le module apparent d'élasticité et sur la

déformation recouvrab le.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

I\rc24 Comparaison ayec l'état tréfilé

Nous allons maintenant comparer le fil tréfilé, tel qu'il est proposé actuellement aux

orthodontistes à un fil trempé depuis 800'C-lh, déformé en traction de lsYo, c'est-à-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 diftrences 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 oÂ.

La déformation recouvrable maximum, sans déformation résiduelle, est légèrement

supérieure à celle obtenue à partir du fil tréfilé soit 3% contre 2,8.

L'énergie élastique Wel emmagasinée par unité de volume lors de la déactivation est

assilmilée à I'aire sous la courbe de décharge contrainte - déformation. L'énergie stockée par unité de

volume correspondantes aux courbes de décharge des cycles n" l-9-18 pour l'état trempé (800"C-lH)

sont indiquées tableau 43.2. La quantité d'énergie stockée par un fil préalablement déformé en

traction de llYo est inférieure à celle d'un fil tréfilé.

Fi l0,43x0,63
Prédéformation
en traction (o/o)

Déformation
imposée (%)

*Déformation

Recouwable (%)
Energie stockée

(J/cc)

Trempé
800"c-2h

0 2 1.7r0.10 5,75
6,8 9 2.3+0.14 8,2
l 5 l 9 3+0.17 10,8

Tréfi1é 3 2.8+0.13 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 l'énergie élastique stockée par unité de volume, associée à la baisse du

module apparent ne peut être compensée que par une augmentation de la déformation recouvrable.

Nous montrerons au chapite IV-5 que cette déformation recouvrable peut encore être améliorée.

Pour un état prédéformé de I 5Vo en traction << la réserve > de ductilité est de 7-E%; ce qui

correspond au double du TMArM tréfilé. Pour ce dernier, Burstone, préconise << un travail à la pince

prudent et progressif pour I'obtention de boucles, excluant tout rayon de courbure serré >.

79



4000

3500

3000

E zsoo=o(t

!' zooo
oç
Ë 1500

1 000

500

0

b)

a)

Figure 43.15 Diffiactogramme a) trempé 800'C-lh

b) trempé 800"C-lh * traction 20%



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

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 l5Yo sont à la fois plus faibles et plus constantes. On obtient en

décharge pour un déplacement compris entre 2mm et 0,5mm une variation de 4 N contre 7 pour le fil

tréfilé. Le module d'élasticité sécant en décharge de 23Gpa est inférieur de pratiquement 45Yo par

rapport à l'état de réference tréfiIé (41 Gpa).

IV-323) Analyse des phases par diffraction des RX

Le diffractogramme du fil trempé obtenu après des temps de comptage importants (S0s/pas de

0,025") compofte 4 pics caractéristiques de la phase B. Sur les fils déformés de 20Yo, trois pics

supplémentaires, de faible intensité permettent d'identifier sans ambiguité la phase martensitique cr" :

(l l0)o" ; (020)""; (021) o". (figure 43.15 ). Ces résultats sont en accord avec ceux de Oka [90]

obtenus sur Ti-l lMo déformé à froid par laminage de lÙYo

Cette phase, mesurée à contrainte nulle, conespond à la martensite piégée par la déformation

plastique. Pour savoir si la déformation recouvrable est due à de la réversion de la martensite ou à 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 cr" suivie par des mesures de résistivité au cours de
d'essais de traction

La diffraction des RX [28] mais surtout la résistivité électrique sont employées dans l'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 à base cuivre

[ 3 0] [ I 3 I ]. Dans les alliages NiTi et à base cuivre, la résistivité de la phase martensitique est toujours

supérieure à celle de I'austénite.

IKEDA et col.[32][l33] ont étudié pour une série d'alliages bêta métastables Ti-Nb, Ti-Mo

la dépendance de la résistivité avec la température en relation avec les phases cf," et to"6, formées après

trempe à température ambiante et dans I'azote liquide.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

La figure 43.16 indique l'évolution de la résistivité en fonction de la concentration en Mo. Au-delà de

la concentration critique de l}%-ll%Mo nécessaire pour retenir la phase bêta à température

ambiante, la disparition de la phase cr" s'accompagne d'une baisse de la résistivité.

Pour une composition en Mo supérieure à I l%Mo, la résistivité augmente lorsque la température du

milieu de trempe diminue.

Cette < dépendance négative > de la résistivité avec I'augmentation de la température est due

à la présence de phase (ùatn €t sera étudiée, sur le Bêta III, au chapitre tV-5.

A notre connaissance aucune étude n'a été réalisée pour suiwe la formation de phase

martensitique induite sous contrainte dans les alliages de Tip. Nous avons réalisé des mesures de

résistivité, à température ambiante, sur un fil trempé depuis 800"C (stmcture p + éventuellement @"u,)

déformé par une succession de cycles charge - décharge.

L'objectif de cette partie consiste à :

- identifier les modes de déformation, plasticité, transformation ou reorientation ;

- suivre l'évolution de la fraction de phase (r" formée en fonction de la déformation imposée.

fil -32 4l) Méth od e expé rimentale

La résistivité est déterminée par la méthode des quatre points figure 43.17. Les arrivées de

courant sont fixées sur des feuilles de cuiwe, isolées des mors, qui assurent le contact avec

l'échantillon. L'intensité du courant est sufftsamment faible pour ne pas échauffer le fil (0,3A).

La mesure de tension se fait à I'aide d'un voltmètre, pt I'intermédiaire de 2 fils soudés par

points sur l'éprouvette. Pour limiter les effets de la soudure sur la microstnrcture, les fils sont de

faible diamètre. L'écarlement entre les points de mesure est voisin de la distance entne les bras de

I'extensomètre. Un des bras de I'extensomètre est en bakélite afin d'éviter une dérivation du courant.

La variation de tension est exprimée à partir d'un état de référence corespondant à une déformation

nulle.

LU 
en yo =U " 

-Uo 
x loo

Uo Uo

ou [/" est la tension mesurée pour une déformation e

l) 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 corespondant à la plasticité.

8 l



La résistivité électrique est donnée par I'expression :

I
R =  P L  ( l )

s
avec p la résistivité électrique,I 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 à la variation de résistivité et

celle associée au changement de forme :

^R L,o Ll ^s
l -= - r+  -__  (Z )
Rp l s

Levolume v=/x.s étantconstant 
Âu =0 <+ Y =-A="
v l s

De plus si on effectue les mesures à courant constant la variation relative de résistance est identique à

la variation de la tension aux bornes du fil :

L'P - L-u-"--2e (3)
PUo

2) Correction dans le domaine élastique

Dans le domaine élastique, il est nécessaire de prendre en compte la variation de volume et

l'effet piezorésistif (loi de Bridgman) : [g] = C +'  
\P), ,  v

En traction uniæciale : + = (!-Zv)e",*
V 

eta,s (4)

où 6",* est la déformation élastique dans la direction de fiaction et v le coefficient de Poisson.

Soit une contribution purement élastique : [g] = +- (l + Zv)en,*.
\ p ),,^ ^R

et une contribution due à l'effet piézoélectrique , (^pl = C(l -bv)e",*
\ P ),,

finaleme6, LP-=+-to +2v)+c(l -zv)\e,,*, (5)
pR

Pratiquement, on effechrera la correction due à la variation de volume élastique en utilisant la
relation :

tp =!U o
p (J:-oq 

(6)

oùp est la pente à l'origine de la courbe brute += f @), Eolemodule d'élasticié de la phase p et
uo

o la contrainte appliquée.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Dans le domaine élastique, et pour les contraintes faibles, le matériau ne change pas de phase et
L'P ^- - 0 On retrouve alors l'expression utilisée pour les jauges de déformation
p

+= [(l +2v)+c(l -zv)lê,t*t = Kt",*
UL

K est le facteur de jauge et prend des valeurs comprises entre 0,5 (manganin) et 3,5 (élinvar), il peut

être négatif (-l I pour le nickel, jusqu'à 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 considère pas I'effet piézorésistif, C = 0, ce coeffrcient aurait pour

valeur l+Zv, soit environ 1,7 pour le titane Bêta III (v - 0,36).

3) Conection due à l'élévation de température

Nous avons vérifié, à I'aide d'un thermocouple soudé sur le fiI, que la variation de

température lors d'un essai à une vitesse de déformation de 4. l0-3 s-lest inférieure à loC.

Nous montrerons par la suite que la variation de résistivité pour un fil trempé, est d'environ

l8% pour une élévation de température de 580oC soit 0,03% pour une élévation de l"C.

Pour cette vitesse de déformation, nous négligerons l'effet de l'élévation de température au

cours de la déformation.

Nous appliquerons la correction élastique à tout le domaine et la correction plastique

uniquement au delà du domaine élastique du premier chargement.

nr-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 élastiqge (courbe b) en fonction de la déformation totale sont représentées sur la figure

43.18 pour des déformations comprises entre 0 et 4o/o et pour des déformations imposées plus

importantes de 9 à10%.

La perhrrbation apportée par la soudure par point des fils destinés aux mesures de la tension

limitent la déformation mærimum à 12% en provoquant une rupture prématurée.

Afin d'éviter de prendre en compte ces perturbations liées notamment à la striction, les mesures seront

limitées à10% de déformation imposée.

Pour des déformations inférieures à 0,5yo, la déformation est purement élastique et la

variation de tension corrigee est nulle (0 - ed. Pour les boucles suivantes, cet effet diminue
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lasticité du Bêta III -

rapidement. On peut alors considérer que la formation de martensite ou la réorientation des variantes

se produit dès 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 légèrement supérieure à 2, (figure 43.19 courbe a).

Une pente égale à 2 est caractéristique d'une déformation à volume constant.

Appliquons maintenant la correction plastique, ce qui revient à soustraire, à la déformation

totale, deux fois la déformation plasti qua t past = 
", 

- *,EO

La figure 43.19 courbe b) représente après correction élastique et plastique, l'évolution de la

résistivité au cours de la déformation plastique. Cette variation ne contient plus qu'un effet atfribuable

à une transformation de phase, une réorientation des variantes de martensite dans le sens de la

contrainte et éventuellement une variation due à I'introduction de défauts liées à la déformation

plastique.

En effet, la résistivité des deux phases est différente et I'on peut atfribuer cette variation à

l'évolution de la fraction volumique de la martensite. Si I'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 être le résultat d'une réorientation des variantes de la martensite piégée.

Après correction, la variation de résistivité n'est plus que deZ,SYo.

La figure 45.20 reprend en détail les variations de résistivité pour chaque cycle charge-décharge.

Variation de résistivité pour les premier cvcles.

Au delà de o6 , la courbe o-E s'infléchit et correspond à la mise en place progressive d'une

déformation plastique par mouvement de dislocations et à une déformation par transformation

martensitique p + cr" jusqu'à en. Dans le même temps, la résistivité augmente progressivement

(trajet OA). Le trajet de A à 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.

Après 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 à la décharge préoédente (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'à 7Yo environ. L'augmentation de la densité de dislocations au cours

de la déformation plastique provoque généralement une très faible augmentation de la résistivité. Par

conséquent on peut considérer que I'on est en présence essentiellement de déformation plastique.

Jusqu'à 6Yo,lavariation de résistivité résiduelle après décharge est sensiblement identique (8,

8,..., 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 delà de 6Vo de déformation plastique la résistivité augmente à 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,

légèrement inférieure à l, est identique à celle observée lors des premiers déchargements.

La variation de résistivité résiduelle après décharge augmente également (HJK).

Participation de la réorientation à la déformation recouvrable

La fraction volumique de martensite évolue peu de 0 à 6yo, alors que la déformation

recouwable augmente. La participation de la martensite à la déformation recouvrable, diftrence entre

la résistivité en charge et en décharge, évolue peu en fonction de la déformation figure 43.21.

Cependant, dans le même temps, I'amplitude de la déformation recouvrable due à la martensite

augmente.

Cette augmentation ne peut être attribuée qu'à 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 l8%) et d'une contribution de transformation qui, elle,

augmente avec cette même déformation (de 75%). Ceci a pour conséquence une diminution du

module sécant en décharge au fur et à mesure que la déformation augmente.

En résumé :

La fraction volumique de martensite qui participe à la déformation recouwable se stabilise dès

le début de la déformation plastique (environ 2%) pow augmenter ensuite au delà de 6% de

déformation plastique.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Beta III - Analyse des résultats

La résistivité permet de suivre l'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 même temps la déformation recouwable, 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 à rendre la phase mère plus instable mécaniquement. De même, la

réorientation sera plus efficace si elle se produit dans une matrice qui contient peu de dislocations.

IV-33) Conclusion

La microstructure Fn, obtenue par trempe rapide depuis le domaine monophasé p 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 après décharge, est fortement influencee par la déformation

imposée. Peu marquée comparativement à I'alliage Ti-lOV2Fe-3Al , elle permet néanmoins lorsque

la déformation imposée augmente de modifier de manière très significative les propriétés dans le sens

souhaité. Ainsi pour un fil déformé de l5oÂ on observe par rapport à un fil tréfiIé :

- une baisse de 40Vo du module d'élasticité sécant en décharge

- une déformation recouvrable, identique, de 3Yo.

- une réserve de ductilité pour la formation de boucles, de 7 - 80Â, alors qu'elle est seulement de 3-

4olo pour le fil tréfiIé.

- des forces restituées par le fil fléchit plus faibles et plus constantes.

L'analyse par difhaction des RX confirme Ia pnésence d'une faible quantité de phase cr"

lorsque les fils ont été déformés de20o/o.

Les mesures de la variation de résistivité sous contrainte n'ont pas pu être menées jusqu'à des

déformations aussi importantes et sont limitées à l0% d'allongement.

Les variations relatives de résistivité après correction des effets de la déformation plastique et

élastique permettent d'atfiibuer I'augmentation de la déformation recouwable et la diminution du

module sécant en décharge à la formation de martensite et à 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 à la reorientation

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 comrne en décharge, mais celle qui conduit à une déformation recouvrable reste inchangée.



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

Ces observations suggèrent 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 pax tréfilage : une étude en

fonction du taux de réduction serait nécessaire pour optimiser le process.

Les résultats montrent que I'instabilité mécanique obtenue à partir d'un état bêta trempé au

dessus du transus bêta permet de diminuer le module sécant en ajoutant à la déformation élastique une

participation provenant de la phase martensitique.

Nous chercherons maintenant à optimiser cette microstructure pour la rendre plus instable

mécaniquement en agissant sur la taille de grain.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Betâ III - fuialyse des résultats

rv-4) ETTTDE DE LA CROTSSAI{CE DE GRATNS - OPTTnflSATION DE LA
MICROSTRUCTI]RE

IV-41) Introduction

Les mécanismes de déformation du titane Bêta III sont, en plus du glissement plastique, le

maclage de tlpe {332}<113> accompagné ou non d'une transformation de phase induite sous contrainte

cf".

Taille de grains et maclage

Dans certains alliages se déformant par maclage, tels que les alliages de zinc U341, 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 bêta Ti-20V [l35], 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[36l ï1371ont étudié dans un alliage TI-14,8V I'influence de la taille de

grains sur la formation de macles induites par la confiainte et sont arivés aux mêmes conclusions..

Taille de grains et transformation de phase.

Grosdidier et col[02] ont mis en évidence I'influence de la taille de grain bêta de I'alliage de

titane bêtaCEZ sur la formation de martensite induite sous contrainte lors d'un essai de traction (figure

3.r8).
Deux traitements thermiques réalisés à 920oC (au dessus du transus) ont été réalisés pendant l5

et 60 minutes et conduisent à des tailles moyennes de grains respectivement de 130 et 220 microns.

L'échantillon mis en solution à 920"C pendant 15 min suivi d'une trempe à I'eau présente une courbe

conhainte-déformation << classique >>, alors que celle de l'échantillons mis en solution pendant une durée

de 60 minutes et comportant de gros grains présente un ( double yielding > associé à la transformation

martensitique.

Kajiwara[3S] 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 à la diminution de la taille de grain rend également la formation de martensite induiæ sous

contrainte plus difficile. Des niveaux de contrainte plus élevées seraient nécessaires pour obtenir une

force motrice suffrsante pour autoriser la transformation martensitique.

Ces résultats sont en contradiction avec ceux de Gil et col[39] et ceux de Mur[40]. D'apres

Gil, la tempérahre de début de transformation martensitique sur un alliage NiTi AMF est d'autant plus
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

élevée que la taille de grains est faible (Iigure 44.1a). Lors de la déformation les interactions entre les

variantes de martensite et les joints de grains produisent localement une augmentation de l'énergie

élastique qui facilite la nucléation de nouveaux platelets. Les auteurs ont éflrdié I'effet de la taille de

grains sur la contrainte nécessaire (appelee < trigerring stress )) ou contrainte seuil) pour initier la

transformation p+c".

Celle ci est d'autant plus élevée que la taille de grains est importante et donc que la température

Ms décroît (frgure 44.1b).

Compte tenu de ces observations, l'étude de la croissance du grain dans le domaine bêta est

devenu un aspect incontournable de notre étude afrn de mettre en évidence I'influence de la taille de

grains sur le comportement pseudoélastique de I'alliage.

Cet aspect n'a pas, à notre connaissance, fait I'objet d'une étude dans les alliages TiB.

TV-42) Recristallisation et croissance du grain bêta après déformation à froid

Généralités

La recristallisation est définie par I'apparition de nouveaux grains sans défauq à partir de

gennes provenant d'une matrice écrouie. Parmi tous les paramètres qui entrent en jeu dans la

recristallisation d'un même alliage on renconhe principalement la déformation et la taille de grain

initiale, la température et le temps de recuit.

Il existe une déformation minimum critique pour initier la recristallisation. Elle correspond à la

densité minimale de défauts nécessaire à la formation des gennes de la recristallisation. Si le taux de

déformation critique est à 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 être inferieure à la taille initiale avant déformation. Plus la déformation est faible, plus la

température de recuit devra être élevée ou le temps de maintien important.

Recristallisation de I'alliage Bêta III

Rath et col [4U ont étudié la recristallisation de I'alliage Bêta III, pour des taux de laminage de

20 à 80%. Les recuits isothermes entre 990 K et 1200 K sont suivis d'une Fempe à I'eau.

Suivant le taux de déformation et la tempéraflrre de recuit on distingue trois zones figure 44.2.

- à 1020K (747"C) au voisinage du transus bêta (750-760"C),la recristallisation est indépendante

du taux de déformation ;
- à 990 K (717"C) une déformation de 40% est nécessaire pour obtenir une rccristallisation. Cette

recristallisation est suivie de la précipitation de la phase alpha;
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

- pour des déformations inférieures à 40%, ou pour des températures plus basses, la phase a

précipite sans recristallisation de la phase B.

Pour distinguer plus facilement les zones non recristallisées, des zones déjà recristallisée Froes

et col.[42] utilisent un traitement dit ( de décoration >>, fondée sur la différence de cinétique de

précipitation de la phase cr entre un état déformé et non déformé.

Le diagramme TTT figure 44.3 illustre les différences de temps d'incubation nécessaires à la

précipitation de la phase alpha pour un état non déformé et un état déformé de 5o/o. Un traitement à

500oC 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 Bêta III

Froes et col. U43] ont étudié après recristallisation, la croissance du grain dans le domaine bêta

de I'alliage Bêta III en fonction de diftrents paramètres : écrouissage à froid, température et temps de

recuit, taille de grain initiale et composition en oxygène.

La croissance du grain recristallisé après déformation de 20% et 80Yo, en fonction du temps de

maintien isotherme pour différentes températures de recuit, ligure 44.4 est bien décrite par une loi

empirique :

D -- Hn où D est le diamètre moyen du grain, t le temps de recuit ,

n et k des constantes indépendantes du temps.

Pour une température de recuit légèrement supérieure à Tp,la taille de grains est de 6 pm, bien

inférieure à la taille de grains initiale de25 pm. A 925"C,Ia croissance du grain est importante et atteint

100 pm après 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 tempérahtre de recristallisation de

775 oC ligure 44.5a,Ia déformation initiale n'a pas d'influence sur la taille de grains recristallisés. La

possibilité de croissance du grain est donc limitée à la taille initiale du grain.

Pour une taille de grain initiale de 14 pm figure 44.5b on obserue ::

- une croissance du grain pour un échantillon non déformé ;

- une croissance du grain plus importante à l0o/o de déformation, due à la proximité de

l'écrouissage critique ;

- une taille du grain légèrement inférieure à la taille initiale pour 60% de déformation.
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Chapire IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Croissance du grain au voisinage de l'écrouissage critique

La taille de grain initiale joue un rôle sur la croissance du grain au voisinage de l'écrouiss4ge

critique compris entre 5-l0yo, (tigure 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 l'écrouissage critique est également influencee par la

température figure 44.6b. A basse températurc (775"C) cet effet est relativement limité pour des temps

courts alors qu'il n'est plus observé à température élevée (925"C) pour un temps de 100 min.

Ohyama et col.[44] ont proposé un modèle pour estimer la croissance de grains recristallisés

d'un alliage bêta Ti-l5V3Cr3Sn3Al laminé à froid à 80%, en fonction de la température let du temps

de recuit t.Le diamètre D du grain recristallisé s'écrit :

C = 0,8x lOa ; n = 0,24 ; Q =1,5x lO{caUmol et R - la constante des gaz parfaits.

D'apres les auteurs, une recristallisation complète et une croissance de grains ne se produisent

pas sous le transus bêta. Au dessus du transus bêta, la recristallisation est complète, sauf pour des temps

très courts où 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 [45]. Il permet d'estimer les

effets de différents facteurs (paramètres) sur un phénomène, ici la taille de grains, en limitant le nombre

des essais.

Les effets des paramètres, qui sont les coefficients du modèle, sont déterminés par régression

multilinéaire. Læs niveaux bas et haut des paramètres sont exprimés en variables centrées réduites dans

un intervalle [-l l], ce qui permet de donner à chaque paramère la même amplitude de variation et de

calculer facilement les coeffrcients du modèle linéaire. Nous montrerons que les effets des paramètres

sont intrinsèquement linéarisables.

Le modèle doit permettre de définir la valeur à donner aux paramètres influents pour obtenir une

taille moyenne de grains donnée. La pratique des plans d'expériences s'appuie sur deux idées

essentielles :

o On fait varier les niveaux de tous les paramètres, de manière raisonnée, à chaque expérience.

D(T,t)- Do(r) = ct'exp( 
#)
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F''acteurs étudiés

n|veaux
Taux de réduction

enVo
Température de

recuit en oC
Temps de maintien
isotherme (en min)

taille de grain
initiale (en um)

Bas (-l) t 0 800 l 0 22
Ilaut (+l) 70 900 r20 98

Tableau 44.1 Paramètres étudiés et niveaux retenus



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

o Les valeurs des paramètres sont choisis aux bornes du domaine d'étude pour améliorer la

précision

Ce qui conduit à :

- une meilleure précision sur I'effet de chaque facteur;

- détecter les interactions entre facteurs ;

- une modélisation ;

Paramètres et leurs niveaux

Les quatre paramètres retenus pour l'étude de la taille de grains sont :

- le taux de réduction (obtenu par laminage) ;
- la température de recuit ;
- le temps de maintien ;
- la taille de grains initiale.

Les paramètres et leurs niveaux bas et haut sont résumés dans le tableau 44.1

Ce plan complet à 4 facteurs et deux niveaux demande 2 a 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 cinquième paramètre, lié à la composition chimique, aurait pu être pris en compte pour

estimer I'influence des éléments interstitiels tels que I'oxygène. Dans les différents lots, la teneur en

oxygène par exemple, varie relativement peu, de 980 ppm à 1380 ppm (voir tableau 41.6) et les

incertitudes sont importantes.

Valeuns limites des paramètres

Déformation initiale

La déformation minimale est choisie à l0%. Elle est légèrement supérieure à l'écrouissage

critique indiqué par Rath et col.[41]. Ce choix permet de se situer dans la partie continûment

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 manimum

de 70Yo est définie par des conditions de laminage.

Température de recuit

La valeur minimum de 800oC est choisie afin d'obtenir une recristallisation complète 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 bêta (760oC). La valeur manimum de 900oC corespond à 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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Figure 44.7 Répartition de la taille de grain (essai l) - Distribution normale et lognormale

Tableau 44.2 Matrice d'expérience et tailles moyennes de grain obtenues pour une

distribution norrnale et lognormale de la taille de grain
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Temps de maintien isotherme

Un temps minimum de l0 min Permet

homogénéisation sufftsante de la température.

modifications de composition.

d'assurer, compte tenu de la masse des échantillons une

Un temps maximum de 2 heures permet de limiter les

Taille de grains initiale

Nous nous limiterons à deux tailles moyennes de grains,221tm et 98pm, obtenues par traitements

thermiques à 800oC -lOmin et 900oC'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 Bêta III (Goodfelow) à l'état recuit.

L'épaisseur de la feuille est la même que celle des fils (0,42 mm).

Les traitements thermiques sont réalisés, sous un vide secondaire de 2.10-5 mbar, dans un dilatomètre 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

même échantillon sont nécessaires. Chaque distribution est déterminée avec un nombre de grains

compris entre 300 et 900. Après traitement, les images numériques sont exploitées à I'aide du logiciel

Digital Micrograph qui fournit les diamètres équivalents des grains :

D=2 où I est la surface des grains.

IV-44) Croissance du grain recristallisé dans le domaine bêta

W-44f) Résultats du plan d'expérience - Distribution des tailles de grains

L,histogramme des fréquences est ajusté à une distribution nonnale et log-normale pour les l6

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.

!
1T
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

La réponse estimée par le modèle est égale à la moyenne de toutes les réponses Y auquel on ajoute la

somme des effets et des interactions :

avec 811 , effet moyen de A au niveau bas, ft] : taux de réduction, [B] : température, [C] : temps, [D] :

diamètre de grain initial

Après analyse de la variance, le modèle permettant d'estimer la taille moyenne de grain, est :

Changement de variable et validation de I'hypothèse de linéarité

Pour pouvoir valider le modèle et estimer la taille moyenne de grain à I'intérieur du domaine

d'étude, il faut passer des variables centrée réduites [-1, l] aux unités d'origine (% réduction, oC,

secondes, pm).

Cette transformation suggère l'hypothèse de la linéarité des effets entre le niveau haut et bas de

chacun des facteurs :

x-( - l )  =v-v,
l - (-l) v, -v,

avec X: variable centrée réduite et V : variable d'origine

Pour effectuer ce changement de variable nous utiliserons la loi couramment admise pour décrire la
croissance du grain :

D - Do = At '  = ln(D - Do) - ln A+ nlnr

soit pour re temps x, =t 
ij}I: iiTi', 

- t ,

Nous adopterons pour les autres variables le même type de changement de variable.

La validation du modèle est réalisée par une expérience au centre du domaine d'étude ( taux de

réduction :ZîYo,température = 850"C, temps:35 min, taille de grain initiale 45pm). La valeur donnée

par le modèle est de 40pm. Pour réaliser cet essai de validation, nous avons utilisé un échantillon issu de

f =y +lEn E^rlAl+flo, nrrlnl+.....+' Vf',^^ 
Irn'u'lf"f +...+' lrf'r"" 

I"o' 
-lt"]

L '  AzBt  '  A2B2 _J L 'CzDt  'C2BD2 )

i -3,67 + [op+ -l14lAl+ | o,r o,lr[a]+ [- o,+ o,+lc]+ | o,tz o,tzlaJ+

wl:,:,?, ,ii,]r,r
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Constantes de croissance n et A du Bêta III - Comparaison avec les données

de Froes et col. pour un diamètre de grain initial identique (environ 22 Wn)

Température de
recuit (oC)

Nos valeurs D'anrès Froes et col. lll2l
n A (cm/s) n A (cm/s)

775 0,34 l,'77x10'"
800 0,349 1.25x l0- r r
8 1 0 0,350 l .75x l0 - r l
820 0,352 2.55x10-"
830 0,357 l ,78xl0-" 0,34 6,32x10' tu
840 0,362 4.05x10-r r
850 0,377 6 . 1 x  l 0 - r l
900 0,380 3.67x10-'u
925 0,40 1.79x l0-e

Tableau 44.3



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

I'essai no3 présentant une taille de grain recristallisé de 45 pm. La taille moyenne obtenue

expérimentalement est de 37pm; le modèle estjugé 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 de22pmet7ÛTo est illustrée figure 44.10.

IV-443) Constantes de croissance du grain recristallisé en condition isotherme

Nous avons utilisé les résultats de ce modèle empirique pour déterminer les coefficients d'une loi de

croissance de grain au cours d'un recuit :

pttn - Dottn = At (4.41)

où Do est la taille de grain à I'instant t : 0; A et n sont des constantes indépendantes du temps. I

contient la dépendance en tempérafure et s'exprime par une loi d'Arrhenius, / est le temps de recuit

isotherme.

Quand Do est très petit devant D (Mistler et Coble) on adopte souvent une loi réduite :

D = ktn (4.42)

La croissance normale du grain dans I'alliage Bêta III a été analysée en utilisant l'équation (1).

car elle ne nécessite pas d'hypothèse sur la taille de grain Do pour déterminer les coefficients n et A.

En effet d'après (l):

p = ( A t + D o r / n ; n

+= nA(At * por/n 1n-r
dt
dD 

= p{pl/n(n-l) = nAD-(l /n-l)
dt

rn9 = ln(nA) - (r tn - l) tn D (4.43)
dt

On utilise le modèle du plan d'expériences pour calculer des valeurs de D en fonction du temps

pour diftrentes températures In(la déformation initiale ainsi que la taille de grain étant fixées).

A paftir de l'expression (3), on détermine A et n. (figure 44.llet tableau 44.3)

La constante A peut s'exprimer sous la forme d'une loi d'Arrhenius :

A - Aoexp(-p I RT) (4.44)

avec R: 8,32 JÆ(.mol, T : température absolue
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Echantil lons
Traitements thermiques

800oC-l0min 8000c-2h 900oC-10min 9000c-2h

Fil rréfilé (0,43 *0,63) 6 ( 8 ) * 23  (26) 27 (24) 6 3 ( 5 8 )

Fil tréfilé (0,48*0,63) / recuit
800"C-lH I tempéllaminé 10%

5 3 ( 6 0 ) 107 (100)

Tableau 44.4
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Cette répartition log-normale est souvent observée dans la distribution de la taille des particules

tl46l. La fonction n'est pas symétrique et la plus grande partie de la probabilite se trouve concentrée

vers les petites valeurs. Plus généralemen! on observe cette distribution pour tous les mécanismes qui

font intervenir une croissance à partir d'une même limite inferieure. Cette moyenne est toujours

inferieure à 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 annexe 3- Plan

d'experiences).

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 pm.. Ces valeurs sont en accord avec celles de Froes et col.

nI-442) Effets des paramètres et des interactions entre ptramètres - Modétisation

La méthode de calcul de I'effets des paramètres 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 à l'étude des interactions entre deux paramètres 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 ligure 44.8.

Les effets des paramètres et interactions sont représentés graphiquement sur la figure 44.9. Il

existe une interaction significative entre le taux de réduction et la température ( I'efFet du taux de

réduction sur la taille moyenne de grain est plus important à 800oC qu'à 900"C). Les effets des

interactions entre d'une pd, le taux de réduction et le temps et, d'autre part entre le taux de réduction et

le diamètre 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 l'écriture matricielle proposée par Vigier [45]et Goupy [1471.

La réponse théorique sera notée f .Univeau d'un facteur sera indiqué par un vecteur noté pl.

Par convention : si A est au niveau Uas, pJ sera égal t t[;]
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Les constantes Ao et Q valent respectivement 9,53x105 cm/sec et 347 kJ/mol (figure 44.12).

Cette valeur de Q est en bon accord avec celle indiquée par Froes et col.[43] de 330 kJ/mol obtenue à

partir de différentes conditions initiales ( taille de grain et teneur en éléments d'oxygène).

Ce résultat constitue une autre forme de validation des résultats du plan d'expériences.

L'équation (l) peut alors s'écrire et pour des conditions initiales donnees (taux de réduction et taille

moyenne de grain initiale) :

D- Do -fAoexp(-Ql RT)tl' (s)

La figure 44.13 indique l'évolution de la taille de grain calculée avec la relation (5) en fonction du

temps pour diftrentes températures.

nr-444) Tailles de grains dans les lils

L'étude précédente a été réalisée sur des feuilles déformées par laminage (iusqu'à 70%) et

recuites.

Le taux de tréfilage de fil n'est pas connu. Néanmoins, nous appliquerons le modèle de

croissance des grains aux fils à l'état tréfiIé 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 à 900"C. Pour faire croître la taille de grain au delà 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 à une température plus basse, ftxée à 800oC. L'écrouissage est

obtenu par laminage des fils avec un taux de réduction de l0%. Pour conserver une même section on

utilise un fil de 0,48x0,63 ramené à 0,43x0,63.

Cette démarche a sa limite. En effet, on pourait envisager d'atteindre une structure à un seul

grain dans la section (structure bambou). Cependanf plus on augmente la taille de grain, plus

I'hétérogénéité de la déformation et I'anisotropie augmentent. Cet effet n'est pas souhaitable pour

I'utilisation en orthodontie, nous nous limiterons donc à une taille de grains de 100 pm qui correspond à

environ 20 grains dans la section.

Le tablesa 44.4 regroupe les résultats sur les fils tréfiIés et les fils recuits-laminés, pour deux

températures de mise en solution et deux temps de maintien. [,a comparaison entre les valeurs

expérimentales et celles déduites du modèle sont satisfaisantes.
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

fV-4t 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 recuig sur la

taille moyenne des grains recristallisés. Nous avons pu déterminer les constantes de croissance A, D

ainsi que l'énergie d'activation Q d'un modèle de croissance de la taille du grain bêta 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 paramètres influents, nous avons obtenu dans les fils tnéfiIés ou tréfiIés-recuit des

tailles moyennes de grain de 6 à 107 pm.

Nous étudierons maintenant I'influence de la taille de grain sur le module sécant et la déformation

recouvrable.
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Chapitre IV-s - IFTFLIIENCE DE LA TAILLE DE GRAINS ET DE LA TEMPERATIIRE DE

MISE EN SOLIITION SUR LE COMPORTEMENT PSEIIDOELASTIQIIE EN

TRACTION

ry-51) Conséquences d'une températwe de mise en solution élevée

ry-51 l) Sur le comportement mécanique

[V-512) Sur la composition chimique

ry-513) Sur la présence de la phase co"6 après trempe

ry-s14) Rôle de la phase (r)45 sur le comportement pseudoélastique

IV-52) Effet de la taille de grains après traitement à 800"C, sur le comportement pseudoélastique

IV-53) Conclusion
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Chapitre IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

Iv-s) INT'LT]ENCE DE LA TAILLE DE GRAINS ET DE LA TEMPERATT]RE DE MISE EN

SoLUTION SIIR LE COMPORTEMEI{T PSEIIDOELASTIQIIE EN TRACTION

Nous ferons la distinction entre la taille de grains obtenue après une mise en solution à 900" C

et à 800oC. Cela peut paraître paradoxal dans la mesure où ces deux températures étant situées au dessus

du transus Bêta" seule la taille de grains doit agir sur les propriétés mécaniques.

Une température de mise en solution à 900oC affecte la composition de I'alliage; I'effet de la

taille de grains à 800'C sera donc examiné au paragraphe suivant.

Nous suivons, pour diftrentes tailles de grain :

- l'évolution de la déformation recouwable et du module sécant en décharge en fonction de la

déformation plastique

- la contrainte seuil pour initier la transformation martensitique et Ia limite d'écoulement plastique

définie suivant les indications de la figure 45.1

- la ductilité

rV -51) Conséquences d'une température de mise en solution à 900oC

W-511) Sur le comportement mécanique

Les courbes contrainte - déformation décrivant les cycles charge-décharge, pour 2 tailles de

grains obtenues à 900"C sont regroupées figures 45.2

Pour une taille de grains identique, la contrainte d'écoulement est toujours supérieure à celle de

I'alliage traité à 800'C (figure 453). La contrainte seuil est peu affectée par la taille de grains.

Le comportement pseudoelastique, caractérisé par la déformation recouvrable (figutc 45.4) est

moins marqué, et le module sécant est plus Sand (figure 45.5). La ductilité, peu sensible à la taille de

grains, est également réduite de moitié. Ces trois effets vont à I'encontre des caractéristiques

recherchées.

La différence entre la contrainte d'écoulement à 800 et 900"C pour une même taille de grains ne

peut s'expliquer que par une modification de la composition chimique.

Hamada et col tl48] proposent une auffe explication pour justifier les différences de

comportement en fonction de la tempérahrre de trempe. Ils ont observé, pour un alliage AMF Ti-l2Mo-
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Chapire IV - Optimisation de la pseudoélasticité du Bêta III - Analyse des résultats

3Al trempé depuis diftrentes températures au dessus du transus bêta puis déformé en traction, une

diftrence de déformation recouvrable après réchauffage ( réversion o"->B).

Les auteurs montrent que les paramètres de maille de la martensite cl"induite sous contrainte

varient en fonction de la température de trempe. Il en résulte des variations de déformation de la maille

orthorhombique calculée à l'aide des relations :

er=,b-1  tz= S l  e r=  $  - ,' ap ,lZop ,l2op

D'après les auteurs, lorsque le rapport Vo"/Vp ( volumes des mailles des phases c"et 9) est supérieur à

1,005, la déformation recouwable est moins importante.

IV-512) Sur la composition chimique

Oxydation

La perte de ductilite et le durcissement de I'alliage peuvent être atnibués à I'oxydation lors des

traitements thermiques.

La contamination de I'alliage par I'oxygène résiduel contenu dans I'ampoule de quartz ne peut être

exclue, même si aucune coloration n'a été observée à la surface des fils.

Les effets de l'oxygène 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 à I'oxydation a été observée par Schetky et col[49] dans I'alliages

de titane bêta Ti-l l,4Mo-2,95A1-l,9V4Nb.

Un essai effectué sur un fil de Bêta III oxydé met en évidence I'augmentation de la contrainte

d'écoulement et confirme les observations precédentes (cf figure 45.3).

Modification de la composition nominale de I'alliage

Un dépôt métallique sur les parois internes des ampoules de quartz utilisees pour les traitements

sous vide primaire suggère une possible modification de la composition chimique de I'alliage. L'effet

est beaucoup plus marqué à 900"C qu'à 800oC.

Une modification de la composition chimique est susceptible de faire varier la stabilité de la phase

bêta après trempe et par voix de conséquence influencer le comportement mécanique.

Nous avons réalisé une analyse chimique, par spectrométrie des rayons X (analyse à sélection

d'énergie EDS), du dépot sur la paroi de I'ampoule et des fils avant et après traitement thermique ligure

45.6 b.

L'analyse de dépôt métallique sur le substrat en silice comporte tous les éléments de I'alliage

avec majoritairement du zirconium, du titane et de l'étain.
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La comparaison du fil avant et après traitement thermiquement à 900oC permet de constater une

évolution de la composition chimique (Tableau 45.1- Iigure 45.6a).

o/o maSSe

Elément Avant TTh 9000c-2h- 900oc-2h- cæur 8000c-2h-
Ti 79.36*u''" 73,17t',1 7g.g6t0'56 79.15ilr,77
Mo I  l , l  gto '14 l5 .3 l t l ' 4 10,94*,0' I I , l2to'5e
Zr 6. l2tu ' ' t 9,70*'t' 6,29n.28 6,32n,43
Sn 4,34*o,t6 l.g2l{''67 4,02*,t' 4.21trJ'34

Tableau 45.1 Evolution de la composition chimique avant et après traitement thermique

(moyenne de 3 mesures* ** *).

. La composition de l'état brut est proche de la composition nominale de I'alliage (Ti-l l,SMo-

6 Zr-4,55n). Il n'y a pas de difiference significative entre le cæur et la surface.

. Après traitement thermique à 900oC pendant deux heures, on observe à cæur une légère

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.

o Les mesures en surface présentent des écarts plus importants par rapport à celles effectuées à

cceur.

La figure 45.7 représente l'évolution de la concentration pour chacun des éléments le long d'une

direction perpendiculaire à I'axe du fiI.

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 même profondeur. On retrouve ensuite la concentration de chaque élément

corespondant à la composition à cæur.

Pour pouvoir aftribuer les differences de comportement mécanique à ces variations locales de

composition, il est nécessaire de comparer le fil traité à 900oC avec celui à 800"C et plus

particulièrement en analysant sa surface Tableau 45.1.

Par rappon à l'état brut de référence, les variations de composition, après traitement thermique à 800"C,

sont nettement plus faibles que celles obtenues à 900oC. Le dépôt observé sur I'ampoule après

traitement thermique à 800oC 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'oxygène.

L'origine de ces modifications de composition ne fait pas I'objet de ce travail, cependant. on

peut envisager au moins deux hlpothèses :
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du Bêta III - Analyse des résultats

- le titane, le zirconium très réactifs reagissent avec I'oxygène de la silice de I'ampoule (réduction de

sio2)
- la faible tension de vapeur du titane (10't torr à 900'C) exclut d'athibuer sa diminution à une

vaporisation sous vide primaire. En revanche, la tension de vapeur de l'étain qui n'est que de l0'3

torr à 900oC , peut contribuer à la perte de cet élément pendant le traitement thermique.

IV-513) Sur la présence de la phase ro,s,

La présence de phase ro41 p€ut servir de critère pour estimer I'instabilité de la phase bêta

obtenue après trempe depuis la température de 900"C. Nous avons recherché cette phase par diffiaction

X et électronique.

Le diffractogramme (figure 45.8) réalisé sur les fils trempés à 900oC présente un pic (00.1)

attribué à la phas€ (ùath. Ce pics n'a pas été décelé sur les fils trempés depuis 800oC .

Une confirmation de la présence de cette phase à 900oC est apporté par le cliché de diffiaction

électronique figure 45.9. L'examen au MET révèle également des lignes d'intensité diffirses qui

suggèrent la présence de phase coa5 après trempe à 900"C. Ces lignes sont observées dans les alliages

Ti-(14-16)Mo par Morniroli [70] et associées à la taille des particules de phase co6.

La présence de cette phase, comme le montre l'étude sur le Ti-l6V-Sn [95](cf chapitre III-61)

pourrait être liée à une diminution de Sn. D'après les auteurs, cette phase co41 limite la transformation

martensitique induite sous contrainte.

Au chapitre III-63, nous avons évoqué que le rôle de la phase (D41sur la transformation F + cr",

n'est pas bien établi. Soit elle favorise la transformation 1791, soit elle s'y oppose [03].

Pour pouvoir étudier le rôle de la phase (D4 sur la transformation, nous comparerons le

comportement mécanique de I'alliage traité à 900"C ,en présence de (Dath r avec celui d'un alliage ayant

subi une Éversion de cette phase.

IV-514) Rôle de la phase (ù16 sur le comportement pseudoélastique

Réversion de la phase ar.'r, - mesures de la résisti re

Pour suiwe l'évolution de la phase (ùdh âu cours du traitement de réversion des fils de Bêta trI

trempés, nous utiliserons la grande sensibilité de la résistivité à la précipitation de la phase o16,

l l 32lu 33lll 501.

La résistance est mesurée par la méthode des quatre points. Iæ variation relative de la résistance

est rapportée à la tension de référeneæ (Joà 20oC conespondant au fil dans un état hempé :
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du Bêta III - Analyse des résultats

^^R U -U"
-=  -  - ' x100

&Uo
avec U: latension à la température I

La température est donnée par un thermocouple Chromel-Alumel, soudé par point sur le fiI. La vitesse

de chauffage et de refroidissement entre 20"C et 550oC est approximativement de SoC/sec soit une

durée totale inférieure à 2 min pour cette partie du cycle.

Résultats

De -200oC à 550oC, la résistance décroît continûment (AB frgure 45.10). Pendant le

refroidissement qui suit immédiatement (BC), la résistance continue à décroîr,e. La différence de

résistance à -200"C avant et après passage par 550"C est attribuée à la dissolution de la phase coa,

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 [33] [l50] et TiNb [132].

Après cette réversion de la phase o"6, à 550"C, un nouveau cycle à -220 "C , 550oC , 20C

(trajet CDEF volontairement décalé en ordonnees) n'indique aucune nouvelle transformation de phase.

Le temps passé au voisinage de cette température de 550oC est encore insuffrsant pour observer la

précipitation des phases arisorr,ou cr,.

Effet sur les propriétés mécaniques

Nous n'avons pas observé de diftrence de comportement mécanique enhe l'état trempé (B +

tour, ) et l'état réverti B (3min à 550'C). Pour autant, cela ne signifie pas que la phase (D41n€ joue aucun

rôle sur les mécanismes de déformation activés.

Le matériau a subi à 900"C, une modification chimique dont les effets sur le comportement

masquent probablement celui de la réversion de la phase <0"6,.

Pour compléter notre étude il serait nécessaire d'étudier un alliage de composition Ti-l lMo-

6Zr-XSn avec un pourcentage de Sn compris entre 0 et 6% environ. Ceci permettrait de separer le rôle

de cet élément sur la transformation de phase de celui dû à I'oxydation.

IV-52) Effet de la taille de grains après mise en solution à 800eC sur le comportement
pseudoélastique

Læs mêmes essais mécaniques ont été réalises sur les fils apres un taitement thermique à 800"Ç

Les courbes contrainte - déformation décrivant les cycles charge-décharge, pour 3 tailles de grains sont

regroupées figures 45.1 I

à limite d'écoulement plastique et containte seuil (cf. figure 45.3)
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La contrainte d'écoulement en fonction de la taille de grains suit une loi de llall-Petch :
- l l 2

o = ao + kD où oo , Ë sont des constante et D la taille moyenne des grains

La contrainte seuil nécessaire à la transformation martensitique est moins sensible à la taille de grains et

suit la même évolution

) module d'élasticité sécant en décharge (cf. figure 45.4)

Le module sécant en décharge diminue continûment avec la déformation. Pour une déformation

donnée, il est inversement proportionnel à la taille de grains. La baisse du module intervient surtout au

début de la déformation ; elle est pour 6 Yo de déformation imposée, respectivement de 15% pour une

taille de 6 pm et de 35% pour les plus gros grains de 53 1un.

*ductilité

Les essais, qui ont été menés jusqu'à rupture, montrent que la ductilité est plus élevée dans les

alliages à gros grains. Pour les petits grains, la faible ductilité est comparable à celle obtenue par Shastry

et col[26] sur des fils fraités juste au dessus de Tp pendant 10 min et trempés.

Ces résultats suggèrent 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 Ianmi [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. lnversement lorsque la composition en éléments bêtagènes

est importante et que la phase bêta est stable, I'alliage se déforme par glissement. Il s'ensuit une limite

élastique élevée et une ductilité plus faible.

à déformation recouwable (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 essentietlement une déformation élastique.

Pour le fil tnéfilé. l'évolution du module sécant et de la déformation recouwable en fonction de la

déformation est plus marquée que pour les fils trempes. Cependant la faible ductilité de I'alliage dans

cet état fortement écroui, limite cette évolution.
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du Bêta III - des résultats

Une déformation en traction associee à une taille de grains relativement importante permet

d'améliorer les propriétés dans le sens souhaité.

IV-53) Conclusion

Nous avons constaté qu'un grossissement du grain effectué à 900oC induit une différence

significative de comportement de I'alliage attribuee à une modification de la composition chimique. Une

diminution de la concentration d'étain en surface et peut être une oxydation de I'alliage entraînent un

comportement pseudoélastique moins intéressant.

Ohyama et col [95] ont montré que l'étain ( autour de 4Yo) était dans les alliages binaire Ti-l6V

un élément favorisant une transformation de phase B + o" sous containte.

Pour les fils traités à 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 F + cr" induite sous contrainte plus limitee.

Dans le même temps, la formation de phase corx, lors de la trempe est d'autant plus importante

que la concentration en Sn diminue.

Ce résultat nous a incité à nous intéresser à la présence de la phase co"th €t à son rôle dans les

mécanismes de déformation mis en jeu.

La présence de la phase o41 €st confirmée par RX et MET. Les mesures de variation de

résistivité, mieux adaptée à son étude en fonction de la température, ont permis de confirmer I'efficacité

du haitement de réversion de la phase co"6'.

La comparaison des deux états : trempé 900oC contenant I * co",r, et trempé 900"C - réverti

550oC - 3min en fonction de la déformation imposée n'a pas permis de mettre en évidence le rôle joué

par la phase cù41. Il semble exister une grande sensibilité de la transformation à p+cl" en fonction de la

composition chimique qui peut expliquer les désaccords entre certains auteurs sur sa présence.

Nous avons observé après mise en solution à 800oC. une influence significative de la taille

moyenne de grains sur le comportement pseudoélastique de I'alliage.

Le traitement thermique pendant un temps sufftsamment long permet de faire grossir le grain

bêta sans pour autant affecter de manière significative la composition chimique. La déformation

recouvrable augmente, le module sécant en décharge diminue de façon très significative et la ductilité

reste supérieure à20%.

Ces propriétés évoluent dans le sens souhaité. Ainsi une déformation plastique préalable de l2Yo

combinée à une taille de grains d'environ 50 microns, pennet d'observer par rapport au fil téfiIé :

- une déformation recouvrable amélioré de 30Yo (on passe de 3Vo au mieux pour le fil tréfiIé à a% ) ;

- une baisse du module de 50% (de 40 à 19 GPa) ;

- une réserve de ductilité de 6-7% pour la formation de boucles.
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Chapitre V - Conclusions générales

v) CONCLUSIONS GEr\IERALES ET PERSPECTI\æS

Le fil directeur de ce travail réside dans l'étude du rôle de la microstructure sur l'effet

pseudoelastique dans l'alliage de titane Bêta III en vue d'augmenter cet effet pour obtenir une

déformation recouvrable aussi grande que possible, un module secant aussi petit que possible tout en

conservant à I'alliage une ductilité suffrsante

On peut induire cette pseudoélasticité dans certains alliages de titane bêta 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 Bêta trI possède de par sa composition chimique un module

d'élasticité apparent parmi les plus bas des alliages de titane bêta commerciaux.

L'optimisation du comportement pseudoelastique est donc recherchée à partir des paramètres

de la microstructure : présence d'une seconde phase cl ou roisorr obtenue par vieillissement de l'état

trempé, pÉdéformation, taille de grains.

La comparaison des propriétés des fils de Bêta III disponibles sur le marché a montré des

diftrences significatives de comportement mécanique. Certains exploitent la pseudoélasticité, d'autres

non. La différence de comportement ne peut pas être attribuée aux variations de la composition

chimique. La pseudoélasticité est associée à la présencæ d'une faible quantité de phase o". Des essais

charge/décharge à déformation croissante permettent de suiwe la diminution du module sécant en

décharge. Cette évolution est cependant limitée par la ductilité réduite de l'état tréfilé. La comparaison

des figures de pôles expérimentales de la phase cr" avec les figures de pôles théoriques sans sélection

de variantes montre des diffirences importantes et suggèrent que la transformation p+cr" est realisée

avec sélection de variantes.

L'étude de I'effet de la precipitation des phases c et o;*x, 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 rencontnés dans la

littérahrre.L'état monophasé, obtenu par trempe au dessus du transus bêtq est donc le mieux adapté à

I'objectif recherché.

Ces résultats justifient le choix de l'état trempé au dessus du transus bêta pour étudier le rôle de

la déformation plastique. L'amplitude de la déformation recouwable augmente avec la prédéformation

plastique. Dans le même temps, le module sécant en décharge diminue d'au moins 40% par rappoft au
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fil fiéfilé. Pour une prédéformation de ll%o,la réserve de ductilité pour la mise en forme est de 8olo,
alors qu'elle n'est que de 34% pour le fil tréfilé. La présence en faible quantité de la phase

martensitique o" de structure orthorhombique a été détectée par diffraction des RX sur un échantillon

déformé en traction de 20o/o. La mesure de la variation de résistivité au coutr des essais de traction

confirme que la déformation recouvrable est le résultat d'une transformation martensitique

accompagrée d'une réorientation des variantes de martensite.

Nous avons pu obtenir diffirentes tailles moyennes de grains recristallisés dans les fils afin
d'étudier I'effet de ce paramètre microstructural sur le comportement pseudoélastique.

Il a été montré que, sous reserve que la température de mise en solution soit légèrement

supérieure au transus bêta, 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 à l'état tréfilé disponible sur le marché, est de 50Yo pour le module sécant en décharge et de

30% pour la déformation recouvrable tout en conservant une réserve de ductilité de TYo, qui correspond

au double de celle disponible sur le fil de base tréfiIé.

PERSPECII\IES.

Dans ce travail, le mode de déformation utilisé pour la prédéformation est la traction uniæriale.

Le tréfilage est une alternative qui offie des avantages industriels évidents. De plus, c'est un mode de

déformation hétérogène qui peut jouer un rôle dans des modes de sollicitation, flexion et torsion qui

sont eux aussi hétérogènes. On peut alors envisager d'étudier le rôle de cette hétérogénéité dans

I'optimisation des propriétés, en le reliant aux gradients de texture.

La contamination de I'alliage après taitement à 900'C, en particulier par I'oxygène et la silice,
joue un rôle déterminant sur les propriétés mécaniques et il apparaît nécessaire de mieux maîtriser 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 à la fonctionnalité recherchée : la transformation de phase (et peut-,être le maclage-

démaclage) pour la déformation recouvrable, le glissement pla$ique et le maclage pour la mise en

forme.

L'interaction mutuelle entre ces mécanismes demande une étude plus approfondie utilisant des

techniques in sihr telles que EBSD, diffiaction des RX sous contrainte.

Enfin, cette démarche d'optimisation du comportement pseudoelastique peut être appliquée à

d'autres alliages de titane P,o tel que le Bêta CEZ , gui a montré une aptitude certaine à la

transformation p -+ cr"sous contrainte[I54].
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AI{I{E)(E I MESURE DU MODIILE D'ELASTICTTE (E) pAR VTBRATTON

Considérons notre fil comme une poutre. Celui-ci est de section constante S dont la ligne

moyenne (fibre neutre) à l'état de repos est rectiligne et située dans un plan de symétrie de la poutre

xoy.

Il s'agit d'étudier la déformée dynamique de la poutre dans le plan xoy.

On suppose que le frottement intérieur de celle-ci est négligeable et que la poutre n'est soumise à

aucune force extérieure variable dans le temps (oscillations libres).

On se place dans le cas des oscillations de faibles amplitudes ; en désignant respectivement par

Mf et 7le moment de flexion et l'effort tranchant à une distance x de I'origine ; q est,u sont le poids et

la masse linéiques de la barre, E le module d'Young, .I le moment quadratique d'une section droite de

la poutre par rapport à son ære de flexion.

Les lois classique de la résistance des matériaux fournissent l'équation de la déformée statique :

ô'y Mf AT ^. ,r, AMf

æ=É 
avec q= 

A*  
e t  ,  =É-

D,où a = ô'l't! = EI ôo 
I- Ax' Ax"

L'équation de la déformée dynamique est :

^ -ônv  ô2v
E I -+1 t j - 0

Ax" 
' 

ôt'

L'équation différentielle du mouvement possède des solutions particulières de la forme :

li = f,(x) exp(jw,t)

connues à une constante d'intégration près.

A partir d'un lâcher 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 :

=wl
Ax"  

' t  '  
E I

Si f, = u;êxp (pp) estsolution particulière de l'équation différentielle linéaire en Y(x)

a4 r.r

- = Flu, exP(P,x) = alu, exp(B,x)
dx-

:  t  r  . r  F , = ! a ,entraînant pi = ol c'est à dire
P' = tja,
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La solution de l'équation d'un mode propre s'écrit donc

Y,(x) -- Mexp(a,x) + ^ôtrexp(-a,r) + Pexp( ia,x)+ Qexp( -ja,x)

Avec M N, P, g constantes déterminées, pour chaque cas de poutre, par les conditions imposées à ses

extrémités.

En remarquant que :

M exp(a,x) + Nexp(- a,x) = A ch aix + B sh a,x

P exp(ja,x) + pexp(- ja,x) = Ccos aix + Dsin a,x

La solution peut encore s'écrire :

Y,(x) = A ch aix + B sh afi + Ccos aix + Dsin a,x

Les constantes A, B, C, Ddépendent des conditions aux extrémités. Il reste à déterminer les a;, c'est à

dire les pulsations propres aà.

Dans notre cas, la poutre est encastrée à une extrémité et libre à I'autre.

Résolution du problème dans oe cas :

En0 x=0

A+C =0

=B+D=0

En I x= /

fr,tol =

1[#),
I[#),
|[#),

- Aa? @h a,l + cos a ,l) + Bal @h a ,l + sin a,/) = Q

= Aa? @ha,l - sin a,l) + Bal @ha,l +cosa,/) = Q

Pour que ces deux équations homogènes en A et B soient simultanément satisfaites, il faut que le

déterminant formé avec les coefficients de A et B soit nul :

cha,l + cosa,I sha,l + sin o,l 
| = O

sha,l - sina,l cha/ + cosa,I I

Il détermine l'équation caractéristique des pulsations propr€s du système étudié :

c'est une équation transr"no*rl"t"::#:;"'*o* infini de racines dont les premières sont :

ai=1,875 azl=4,964 al=7,855 ai=10,996 asl=14,137
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Les mod:s propres suctessifs ont les pulsations

@i:orr#
D'une manière générale, les pulsations propres peuvent se mette sous la forrre générale

oJ.=trffi
Læs valeurs de A et les positions relatives des næuds sont indiquées :

A212,03

tt2



Figure a2.1 Décomposition de la rotation g en trois rotations élémentait" rpt, (D, gz

Plans atomiques

Faisceau incident

Figure ̂ 2.2 Loi de bragg
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AI{NEXE 2 TEXTT]RE CRISTALLOGRAPIIIQUE

La statistique d'orientation des grains d'un matériau polycristallin que I'on appelle texture

cristallographique est une caractéristique essentielle pour la compréhension de ses propriétés. Au cours

des traitements thermomécanique, la déformation des grains est accompagrée 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 texfure. La

détermination de la texture cristallographique est souvent obtenue à partir de figures de pôles

expérimentales.

Orientation d'un cristal

Pour décrire I'orientation d'un cristal dans l'échantillon il est nécessaire de définir deux repères

orthonormés :

Le repère macroscopique I(A, lié à l'échantillon où les axes XA, YA, ZA sont pris

respectivement parallèles à la direction de laminage (DL), à la direction transverse (DT) et à la

direction normale au plan de la tôle (DN)

Le repère KB, lié au grain (repère cristallin) dont les axes sont choisis en fonction de la

symétrie du réseau. Pour un cristal cubique, les axes du repère KB sont parallèles aux directions

cristallographiques <100>, <010> et <001>.

L'orientation d'un cristal est caractérisée par la rotation g qui permet d'amener le repère

macroscopique KA en coïhcidence avec le repère KB, abstraction faites de toute translation. Cette

rotation peut être paramétrée par les angles d'Euler ql, 0, g2 avec 0 < <pl <2æ; 0 < Q < n ; 0 < q2 <

2æ (figure a2.1).

L'orientation préférentielle du polycristal est I'orientation g (ql, i, q2) que l'on retrouve le

plus souvent parmi I'ensemble des grains. La détermination de ces orientations préférentielles passe par

la mesure de figures de pôles (FDP) expérimentales et le calcul de la fonction de distribution des

orientations à partir des FDP.

Acquisition des fisures de pôles

Lorsqu'un faisceau parallèle de RX est dirigé vers la surface de l'échantillon, les faisceaux

incidents et réfléchis forment un angle 20 dépendant de la longueur d'onde de I'anticathode et de Ia

distance interréticulaire dnr,r de la famille de plans {hkl}sélectionnée (figure t2.2):

l 1 3
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Figure a2.3 Représentation schématique de la fonction de densité de pôles

Figure x2.4 Sphère des pôles et projection stéréographique
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avec l,: longueur d'onde du rayonnement, 0: angle d'incidence du faisceau par rapport au plan

cristallographique, d: distance interréticulaire, z : nombre entier.

Dans les conditions de Bragg, la bissectrice de I'angle formé par les faisceaux incident et

réfléchit coihcide avec la normale au plan {hkl}. Une intensité proportionnelle à la densité de pôles

{hkl} parallèle à la direction } est détectee lorsque la direction , coihcide avec la bissectrice de

I'angle (n-20) formé par les faisceaux incidents et réfléchis. En effet, l'intensité diffiactée dans un petit

angle solide t est lié au volume cristallin correspondant aux pôles hkl contenus dans cet angle

solide, c'est à dire à la densité moyenne Pno(/ ). Figurer23.

dv l_
ï=ù'*0t

On appelle figure de pôle la représentation stéréographique de la densité des normales à une

famille données de plans réticulaires {hkl}. Elle est rapportée, lors de la détermination expérimentale,

au repère macroscopique de l'échantillon. La projection stéréographique permet de représenter sur un

plan des points sihrés sur un hémisphère en conservant les angles après projection figure t2.4. La

projection stéréographique de I'ensemble des normales aux plans (hkl) considérés représente la figure

de pôles thkl).

Pour mesurer la densité de pôles dans différentes directions y on utilise un goniomètre de

texture

Il permet de fixer le couple 0-20 qui permet la diffiaction du plan réticulaire (hkl) et de réaliser les

mouvements de déclinaison (rotation d'angle cr) et d'azimut (rotation dnangle F).

lnitialement, l'échantillon est placé en position verticale, un faisceau de RX incident, contenu

dans le plan horizontal est dirigé sur l'échantillon avec un angle incident 0. Le compteur, placé dans

une direction faisant un angle 20 par rapport au faisceau de RX incident recueille le faisceau RX

diffiacté par les plans réticulaire en position de Bragg. Pour chaque couple (a,F), le compteur détecte

une intensité 16; ( i ), soit un nombre de coups par unité de temps, proportionnelle à la densité de pôles

Pr,i (.7 ). Les intensités diftactées coffespondant aux pôles (hkl) peuvent être représentées par des

lignes d'isodensité sur la sphère des pôles ou par la projection stéréographique dans le plan equatorial.

Sur la figure de pôles, chaque direction est alors décrite par les angles c et p. Dans la pratique,

les figures de pôles sont discrétisées en secteurs limités par des intervalles Âa pour la déclinaison et ÂB

pour I'azimut en accord avec les incréments de rotations imposés du goniomètre.
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Lors de la mesure des figures de pôles, I'intensité des rayons X diffiactés, mesurÉe par le

détecteur est alterée par différents phénomènes. La détermination de la texture cristallographique à

partir des mesures de figures de pôles est precédée d'une correction des données.

L'intensité recueillie par le détecteur peut s'écrire de la façon suivante

I^", (qF) : Ina @fl + IW@fl avec Ina @,F) : k(qF).1,rp,1.P61@F)

Avec k(qfl: fonction liée à la géométrie de I'installation et aux caractéristiques du faisceau incident,

^Io: intensité du faisceau incident, [s: coellicient de réflexion des plans (hkl), Iw@,fl: composante

du bruit de fond, v : le volume difractant et Pffi(a,fl .' la densité de pôles

Les figures de pôles expérimentales corrigées sont alors proportionnelles aux densités de pôles Pr,i (a,F)

qui servent de base de calcul de la fonction de texture.

Fonction de texture

La FDP donne la répartition dans I'espace des plans cristallographiques {hkl} mais n'indique

pas directement comment sont orientés les cristaux individuels, d'où I'intérêt de la fonction de densité

des orientations (FDO).

La fonction de texture ou fonction de densité des orientations (FDO), notée (g), est une fonction

statistique qui décrit la fraction volumique de cristallites ayant une orientation g à dg près. Elle est

décrite par la relation

Lv(ù = f@)ds
V

Par définition, c'est une fonction toujours positive normée à I'unité sur I'ensemble des orientations :

{f {s)ag =t avec ds =#ordfudp, etfu)ào

Lorsque tous les grains sont orientés de manière aléatoire la texture est isotrop etf(g) -- I

La fonction de texture n'est pas directement déterminable à partir des figures de pôles en

raison de la centro - symétrie de la diffiaction (loi de Friedel) qui ne permet pas de distinguer les plans

hH desplans EFi pu diffiaction.

La FDO peut alors se decomposer en partie paire 7 <ù déterminée à partir des figures de pôles

et en partie impaire /e>estimée indirectement à partir de la relation :

È =
fk)= fG)+,f(s)>o
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Pour chacun des couples (cr,p), les figures de pôles expérimentales fournissent la grandeur I;(y)

à partir de laquelle on calcule la densité de pôles Pr,i(y) :

L,indice ftrreprésente ra ,,*:'::t:r::':"'::lÏ:ffîiîl#îï::','#:1" *,,ure de
plusieurs figure de pôles.

La détermination de la fonction de texture f(g) nécessite la résolution de la relation qui lie les fonctions

de densité des pôles P6 et la fonction de densité des orientationr flg; t

|  . -Pr,(a, f) =; ITroas
hilly

L'analyse de texture consiste à résoudre cette relation en utilisant une méthode appropriée. La méthode

retenue au LETAM réside dans le développement d'harmoniques sphériques proposé initialement par

Bungefl56] et Roe[157].

l t 6



s
o
ol
o(,
c

-G .^r È Ê

Ego . 9
O F
E 9
g
o
È
o

trj

g

10,0
9,0
8,0
7,0
6,0
5,0
4,0
3,0
2,0
1 ,0
0,0

y = 0,0623x+2,2826
R2 = 0,95,43

0,0 20,0 40,0 60,0 80,0 100,0 120,0

Taille moyenne de grain (en micron)

Intervalle de confiance estimé en fonction de la taille de grainFigure a3.1



AIII{E)(E 3 PLAI{ 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 I'accroissement de la taille moyenne de grains. L'incertitude sur la mesure

de la taille moyenne de grain est d'environ t 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 à t 0, 06 (y et D

sont respectivement la réponse du plan d'expérience et D Ie diamètre moyen du grain pour chaque

essai). Cette transformation permet de stabiliser la variance dans tout le domaine d'étude (NF ISO

s72s).

Matrice d'expérience

La matrice du plan complet 2a (4 facteurs à 2 niveaux) comporte 16 essais. Cette matrice

vérifie la relation

x'x - nI 
ffi#:ï": : :ï'ffi'rJ;" 

matrice transposée' I ta

Les matrices qui vérifient ce critère sont des matrices d'Hadamard. Les estimations des effets

des paramètres, des interactions entre paramètres et de la moyenne sont obtenues avec la variance

minimale de Gauchy-Schartz soit :

( Var (y) désigne la variance sur les mesures de

la taille moyenne de grains).

Calcul des effets des paramètres et des interactions entre paramètres

Si y; est la réponse à I'essai nol ,yz,lî réponse à I'essai no2 etc..., I'effet global du facteur est la

différence entre la moyenne des réponses au niveau haut de ce facteur et la moyenne des reponses au

niveau bas de ce facteur. L'effet moyen de A au niveau i noté Ea; peut alors s'écrire :

à
n

E,ti=fu-
f,,ti

tt7

avec fl1iat n respectivement le nombre de réponsês4,,tiet le nombre de réponses totaly.



No

essai

Tx.
défl
A

eoc

B
AC BC

a
Initiâl

D
AD CD

Répon
.Sg

L n D
I I - l - l I I I I I I I I 3 ,43

2 I I - l I I -t I I I I I 2 , 0 7

3 I - l I I I I I I I - l I 3r79

4 I I I I I - l I I I - l I 3 ,2 t
) I - l I I I I - l I I I - l 4107

6 l I I I I I - l I l I - l 2,94

7 I - l I - l I I I I I I - l 4,54

8 I I I I I I I I - l I - l 4,28

9 I - l -t I I I I I - l I - l 3 , 5 8

l 0 I I - l - l I I I I I I - l 2 , 7 0

l l I - l I I I I - l I - l I - l 3,94

t2 I I I I I I - l I I I -t 3 ,43
l 3 I - l - l I I I - l I - l - l I 4, 14

l 4 I I - l I I I - l I I - l I 3 , 4 9

l 5 I - l I I I I I I - l I I 4162

l 6 I I I I I I I I I I I 4 ,42

Effet 3,675 -0,344 0,327 0, l l8 0,405 0,076 0,009 0,123 0,064 -0,051 -0,019

Tableau a3.1 Matrice de calcul des effets des paramètres et interaction entre paramètres

Tableau a3.2 Analyse de la variance et signification des effets et interactions.

(A : taux de réduction, B : température, C : temps, D : diamètre initial)

A B AB c AC BC D AD BD CD résidus

ddl I I I I I I I I I I 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 7,9 014 l14

F u * 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61 6,61

F"*o ) F ,n.o out oul our oul oul non oul oul non non

Contrib % 0,274 0,248 0,032 0,38 0,013 0,00020,03340,0097 0,0005 0,0017 0,006



Chapitre V - Annexes

L'interaction Ia6; sera recherchée à 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 :

\ rs
t r r  - L lnn i  _LY  _Er ,_En tut AiBi - -fr 

nBj n

Seules les interactions entre deux paramètres sont étudiees afin de disposer d'un nombre de degrés de

liberté suffisant pour apprécier le résidu (écart entre la reponse du modèle et la valeur observée

L'ensemble des résultats est représenté dans la matrice des effets et interactions tableau a.3.1

Signification des effets (Anal]'se de la variance ) et modélisation

La méthode d'analyse de la variance permet de tester statistiquement I'influence de chaque

facteur et interaction sur la taille moyenne de grains.

Cette rnéthode permet de scinder la dispersion de la caractéristique à laquelle on s'intéresse en

deux parts :

- celle qui est imputable aux facteurs contrôlés

- celle qui est imputable aux variables perturbatrices regroupées sous la dénomination ( elreurs

expérimentales >.

et à distinguer les variations significatives de celles qui ne le sont pas.

Pour cel4 on compare la variance qu'induit le passage d'un niveau bas à un niveau haut

(variance de I'effet) et la variance de la résiduelle due à tout ce qui n'est pas implicitement pris en

compte dans le modèle (qui entraîne une variabilité des réponses aux niveaux de chaque facteur étudié).

Les resultats sont rassemblés dans le tableau e3.2

Notion de decré de liberté (ddll d'une action ou nombre de mesure(s) nécessaire(s) à l'étude de son

effet

. le nombre de degrés de liberté d'un facteur est égal au nombre de niveaux du facteur moins l.

. le nombre de degrés de liberté d'une interaction est le produit des ddl de chaque facteur

o le nombre de ddl total est le nombre d'expériences moins I

. le ddl du bruit (ou erreur) est égal au ddl total moins la somme des ddl des facteurs et

interactions.

l l 8



Le nombre minimal d'experiences à réaliser est égal au nombre de ddl du modèle étudié (On parle

alors de plan sature). 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 I

Si par hlpothèse, les effets réels moyens d'un facteur A sont nuls, alors :

N .' nombre total d'essais dans le plan d'expérience
rl,4 i nofllbre de niveaux du facteur A

E t, : Effet de A au niveau i

SCEA: somme des carrés des écarts

est une estimation de la variance 02 de la loi de variabilité naturelle de la réponse y (variance de

répétition).

Résultat 2

Si par hlpothèse, les effets réels d'une interaction AB sont nuls, alors :

It i-ntij=na

* l?n'ri) '* scEAB
tf @q 

- "4"'B i"i=l

(ne -r)(nn - l) -+ ddl(AB)

avec : I ,t,cieffet de I'interaction AB avec A atniveau i et B au biveauT

est une estimation de la variance o2 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 :

p -[sc E (n - Z sc t ("ctionùl
avec : SCE(Y) = ddl(n./V) = (n -r).o|_r[) et

ddl(r)

ddl (r): nombre de degÉs de liberté pour apprécier le résidu.

Le test de Fischer-Snedecor :

On compare les variances des actions (A, B...AB, AC etc) avec lavariance de larésiduelle.

Pour ce faire, on forme le rapport de Fischer-snedecor suivant :

a7 i=2

^ :l{En)'+ scEA
lr( t\ - "A i=l

(nn - l) -+ ddl(A)

l 1 9



Chapitre V - Annexes

Variance action
Fexpérrmental =

Variancerésiduelle

Pour que I'action (facteur ou interaction) soit significative, il est nécessaire que le rapport

Fr,çeri."ot"r soit supérieur au nombre de Fischer théorique tabulé. Ce dernier corespond aux ddl des

numérateurs et dénominateurs de chacun des rapports de Fischer-Snédecor et ce pour un risque donné

(généralement SYo).

V .
F t = + > Fthéortque@dA; ddlr)

f r

Si la valeur du F calculée est supérieure à la valeur critique du seuil choisi, le test est jugé

statistiquement significatif, I'effet du facteur corespondant est alors mis en évidence. D'après le

tableau d'AI.IAVAR final, pour un risque accepté de SYo,tous les facteurs sont significatifs même 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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