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Mme Sophie BERVEILLER, Mâıtre de Conférences aux Arts et Métiers ParisTech
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Introduction générale

Les alliages à mémoire de forme présentent des propriétés intéressantes comme une défor-
mation inélastique réversible importante allant jusqu'à 7%, l'asservissement d'une force quasi
constante à déformation importante et la génération d'une force importante du serrage. Ces pro-
priétés sont dues à la transformation de phase. Les alliages à mémoire de forme, particulièrement
les alliages binaires NiTi, sont aujourd'hui reconnus pour avoir une excellente biocompatibilité
pour les applications biomédicales comme les arcs dentaires et les limes endodontiques aux stents.

Le titane et ses alliages connaissent un développement grandissant, depuis les années 60. De
l'aéronautique au loisir, le titane est en e�et exploité dans de nombreuses applications indus-
trielles. C'est un métal également très utilisé dans le domaine médical car il allie des propriétés
physiques et mécaniques intéressantes à une excellente biocompatibilité.

Lors d'un traitement orthodontique, les arcs sont soumis à des sollicitations mécaniques (la
mastication, les mouvements des dents), à un environnement corrosif (salive, solutions �uorées
de rinçage), et à une variation de température (liée principalement aux aliments chaud ou froid).
Cet environnement participe à la dégradation des performances de ces arcs durant le traitement,
cela est dû en partie à une absorption d'hydrogène. Des essais expérimentaux ont montré que la
présence de l'hydrogène dans les alliages à mémoire de forme à base NiTi réduit la superélasticité
et participe à la perte de l'e�et mémoire. C'est qui nous mène à étudier la dégradation du
comportement superélastique après un chargement cathodique en hydrogène des alliages NiTi
et l'e�et de la quantité de l'hydrogène absorbé sur les propriétés mécaniques en général et les
températures de transformation martensitiques en particulier.

Il n'existe pas à notre connaissance un modèle dédié à la description du comportement des
AMF prenant en compte l'e�et de la di�usion de l'hydrogène. Une grande partie de ce manuscrit
portera donc sur le développement d'une loi thermomécanique décrivant le comportement des
AMF à base Ni-Ti en prenant en considération l'e�et de la di�usion de l'hydrogène.

Le premier chapitre présente un état de l'art sur l'étude du comportement des alliages à mé-
moire de forme en présence d'hydrogène et est scindé en quatre parties. La première partie détaille
le comportement des AMF, leurs propriétés ainsi que des exemples d'applications biomédicales
exploitant la superélasticité et l'e�et mémoire de forme. L'accent a été mis sur l'application des
�ls superélastiques en NiTi dans les traitements orthodontiques principalement considérés dans
la suite. La deuxième partie est dédiée à la présentation des di�érentes approches proposées dans
la littérature en vue de modéliser le comportement superélastique des AMF. La troisième partie
de ce premier chapitre décrit l'e�et de l'hydrogène sur le comportement des alliages à mémoire
de forme à base NiTi, et est suivi dans la quatrième partie d'une synthèse sur les di�érentes
approches adoptées en vue de modéliser l'e�et de la di�usion de l'hydrogène dans l'alliage NiTi.
Un accent particulier est mis sur l'aspect multi-échelle des di�érentes approches présentes dans
la littérature pour l'étude du phénomène de di�usion de l'hydrogène.

Dans le deuxième chapitre, le comportement de l'alliage NiTi après chargement par hydrogène
sera d'abord considéré du point de vue expérimental. Dans un premier temps, le matériel utilisé
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Introduction générale

lors des expérimentations ainsi que la méthodologie et les techniques employées lors du charge-
ment en hydrogène par voie cathodique, lors de la caractérisation du comportement mécanique
global par des essais de tractions. Dans un second temps, la technique de nanoindentation est
brièvement exposée. Les tests mécaniques spéci�ques réalisés sur les �ls orthodontiques chargés
en hydrogène font l'objet d'une description plus détaillée. L'objectif des essais expérimentaux est
double : une partie contribuera au modèle de comportement de l'alliage présenté dans le chapitre
suivant, l'autre partie permettant l'identi�cation de paramètres matériau.

Le troisième chapitre présente une méthodologie qui vise à établir une relation entre quelques
propriétés mécaniques de la transformation martensitique et la concentration de l'hydrogène.
Les courbes contrainte-déformation obtenues dans le second chapitre permettent en particulier
d'étudier l'in�uence de l'hydrogène sur les contraintes critiques de transformation martensitique
directe et inverse. A l'aide de la deuxième loi de Fick, les évolutions des températures de trans-
formation directe et inverse en fonction de la concentration moyenne d'hydrogène absorbé sont
alors déduites et intégrées dans une loi de comportement dédiée aux alliages Ni-Ti. Celle-ci est
ensuite implémentée dans le code éléments �nis Abaqus et permet alors une comparaison avec
les observations expérimentales.

Ces premiers résultats ne permettant pas de prendre en compte la distribution spatiale de
l'hydrogène, le quatrième chapitre est consacré au développement du problème thermo-mécano-
chimique pour la prédiction du comportement des alliages NiTi après un chargement par hy-
drogène. En utilisant les principes de la thermodynamique des processus irréversibles, les lois de
comportement et les équations d'évolution sont clairement exposées et séparées dans la formula-
tion de sorte que les comportements couplés puissent être implantés plus facilement dans un code
par éléments �nis. Cela permet ensuite de formuler un élément �ni spéci�que où la concentration
d'hydrogène est un degré de liberté supplémentaire et de l'introduire dans ABAQUS via une
subroutine UEL.

Nous concluons ce travail dans une dernière partie, et proposons en perspectives, quelques
axes de recherche qui pourraient permettre de répondre à certaines questions encore ouvertes.
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Chapitre 1. État de l'art sur l'e�et de la di�usion de l'hydrogène sur le comportement des AMF

1.1 Introduction

Ce chapitre comporte quatre parties. La première partie introduit le comportement thermo-
mécanique des alliages à mémoire de forme, en particulier celui des alliages à base Nickel-Titane
(NiTi), et ses applications dans le domaine biomédical. La description du rôle de l'hydrogène
dans la dégradation des �ls orthodontiques en NiTi superélastique est détaillée dans la deuxième
partie. La troisième partie présente les di�érentes approches de modélisation du comportement
thermomécanique des AMF. Elle est suivie, dans la dernière partie de ce chapitre, d'un résumé
des approches présentes dans la littérature en vue de modéliser la dégradation mécanique induite
par la présence et la di�usion de l'hydrogène.

1.2 À propos des alliages à mémoire de forme

Les alliages à mémoire de forme (AMF) font partie des matériaux intelligents qui se dis-
tinguent par leur capacité intrinsèque à produire des propriétés extraordinaires en exploitant
la réponse thermomécanique du matériau aux stimuli externes. La demande industrielle a sus-
cité un intérêt signi�catif pour les AMF avec l'espoir que ces matériaux fonctionnels puissent
être utilisés pour créer des solutions au design innovant. À ce jour, plusieurs familles d'AMF
existent ; cependant, le Nickel-Titane (NiTi), également connu sous le nom de Nitinol, a obtenu
la plus grande attention en raison d'une excellente biocompatibilité et de ses propriétés méca-
niques comparativement supérieures résultant d'un changement de phase appelé "transformation
martenstique".

1.2.1 Transformation martensitique

Les propriétés des AMF sont liées à l'existence d'une transformation de phase à l'état so-
lide appelée la transformation martensitique. Le passage de la phase austénitique vers la phase
martensitique puis de la phase martensitique à la phase austénitique constitue le cycle de transfor-
mation martensitique. Cette transformation possède un caractère thermoélastique. La croissance
des variantes de martensite peut être contrôlée par l'évolution de la température. Le passage
d'une phase cristallographique à l'autre est fonction de la température et permet de dé�nir des
températures de transition. Lors du refroidissement de l'austénite, la martensite apparait à partir
d'une certaine température. Il y alors coexistence de l'austénite et de martensite. Puis l'échan-
tillon devient exclusivement composé de martensite. Au du composé d'un mélange de martensite
et d'austénite à partir d'une température donnée avant d'être exclusivement sous forme d'austé-
nite. Ces températures de transition peuvent être ajustées par le fabriquant en modi�ant soit la
composition des alliages, soit le traitement thermomécanique subi par les �ls. La superélasticité
et l'e�et mémoire de forme vont ainsi dépendre de la relation de ces températures de transfor-
mation avec celle de la cavité buccale. La température buccale n'est pas en moyenne celle du
corps humain, mais demeure proche de 35oC. Des écarts thermiques de l'ordre de 50oC ont été
constatés en bouche lors d'ingestion de boissons chaudes ou glacées, ou de glaces. Ces variations
de température engendrent d'importantes modi�cations sur le comportement mécanique des �ls
à base NiTi. Le lien entre la variation de la température intra-buccale et les caractéristiques
mécaniques des alliages de type NiTi est loin cependant d'être pris en compte à ce jour.

La transformation martensitique est une transformation se produisant par germination et
croissance, dans un intervalle de température où coexistent les phases austénitique et martensi-
tique. Les deux phases sont nettement di�érenciées au cours de la transformation par la présence
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1.2. À propos des alliages à mémoire de forme

des interfaces (austénite/martensite). Les plans séparent les variantes de martensite de l'austé-
nite sont dits plans limites ou d'habitat et sont considérés comme invariants lors du changement
de phase. Les variantes martensitiques peuvent être dé�nies par leurs orientations relatives par
rapport à un plan limite.

La transformation martensitique modi�e les caractéristiques physiques du matériau. Ces mo-
di�cations peuvent être détectées par di�érentes techniques : résistivité électrique, calorimétrie,
dilatométrie et autres. A partir de ces mesures, les paramètres caractéristiques de la transforma-
tion peuvent être représentés par une courbe donnant le pourcentage de la martensite en fonction
de la température comme l'illustre la �gure 1.1

Figure 1.1 � Représentation schématique de l'évolution de la fraction volumique d'austénite
transformée en fonction de la température [3].

Les notations introduites sur la �gure 1.1 représentent respectivement :

� Mf température de �n de la transformation martensitique directe (Martensite �nish) ;

� As température de début de la transformation martensitique inverse (Austénite Start) ;

� Ms température de début de la transformation martensitique directe (Martensite Start) ;

� Af température de �n de la transformation martensitique inverse (Austénite Finish) ;

� T0 est la température d'équilibre chimique entre l'austénite et la martensite.

Les di�érences de température (Ms- Mf ) ou (Af - As) qui caractérisent les étalements de la
transformation sont l'expression d'une énergie élastique stockée au cours de la transformation.
Les di�érences entre les températures de début et de �n de transformation (As-Mf ) et (Af -
Ms) sont dues à l'existence d'une certaine énergie dissipée, qui est à l'origine de l'hystérésis de
transformation (voir �gure 1.1).

L'hystérésis est dé�nie par la di�érence (As - Mf ) ou (Af - Ms). Lorsque l'hystérésis est très
grande (> 300oC), cas des alliages FeNi, on n'observe pas ou peu d'e�et mémoire. Par contre,
les alliages CuZnAl, NiTi ou CuAlNi, sont caractérisés par des hystérésis faibles de l'ordre de 15
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à 40oC. Les points caractéristiques sont très sensibles aux concentrations des di�érents éléments
d'alliages. Dans le cas de l'alliage équiatomique NiTi, une variation de 0, 1% atomique de Ni
entraine un écart de 15oC sur les points de transformation.

Figure 1.2 � Pseudo-diagramme de phase d'un alliage à mémoire de forme [67].

Les alliages à mémoire de forme peuvent être regroupés dans trois grandes familles :

� les AMF à base de nickel-titane : Ni-Ti, Ni-Ti-X(X= Cu, Fe, Al, Hf, Nb, Pd,...), etc.
L'alliage NiTi est le binaire le plus étudié. Sa popularité est due à ses bonnes performances,
en superélasticité et en e�et mémoire de forme simple sens, malgré son coût qui est élevé par
rapport aux autres AMF. En plus de ces propriétés thermomécaniques, cet alliage est connu
par sa résistance à la corrosion et sa biocompatibilité. Pour des intérêts technologiques ou
industriels, un troisième élément métallique peut être ajouté au système nickel-titane en
faible quantité. Cet ajout permet d'apporter des modi�cations sur les propriétés de la
transformation martensitique : modi�er les températures de transformation, contrôler la
largeur de l'hystérésis, faire disparaitre la phase R et augmenter les limites élastiques de
l'austénite et de la martensite. Actuellement, ces alliages se présentent comme bons de
candidats dans plusieurs travaux et développements dans le domaine du biomédical, de la
robotique et de l'aérospatial.

� les AMF à base de cuivre : Cu-Zn-X(X= Sn, Al, Si,...),Cu-Al, Cu-Al-X(X= Be, Ni,
Mn), Cu-Sn, etc.
Les AMF cuivreux ont des avantages dans la conductivité thermique et électrique et une
déformabilité comparable à celle des alliages à base NiTi. Les AMF cuivreux sont écono-
miques par rapport aux alliages à base NiTi. Cette relation coût/béné�ce les rend très
compétitifs pour les applications industrielles utilisant l'e�et mémoire de forme [19].

� les AMF à base de fer : Fe-Pt, Fe-Pd, Fe-Mn-Si, etc.
Ces dernières années, les AMF ferreux, en particulier, l'alliage Fe-Mn-Si suscite un intérêt
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croissant grâce à leurs propriétés pour l'e�et mémoire et un coût bas, contrairement aux
alliages Fe-Pt et Fe-Pd. L'alliage Fe-Mn-Si est principalement pour des applications telles
que les manchons d'accouplement dans les applications de �xation [6].

Dans le cadre de ce travail, on s'intéresse uniquement au binaire équiatomique NiTi utilisé pour
les applications dans le domaine biomédical.

1.2.2 Comportement thermomécanique des AMF

Le diagramme d'état (σ, T ) d'un alliage à mémoire de forme détermine suivant les valeurs
de la contrainte et de la température, si l'alliage est à l'état austénitique ou martensitique ou
biphasé (voir �gure 1.2). Suivant le trajet de chargement ou le traitement thermomécanique subi
par le matériau, ce dernier présente des propriétés mécaniques exceptionnelles [58] :

� E�et superélastique,

� E�et mémoire de forme simple sens,

� E�et mémoire de forme double sens,

� E�et caoutchoutique,

� E�et amortissant,

qui vont être détaillées dans la suite de ce paragraphe.

Superélasticité

a) b)

Figure 1.3 � a) Diagramme d'état : chargement thermomécanique permettant d'obtenir l'e�et
superélastique b) Courbe contrainte-déformation en superélasticité.

Quand un alliage à mémoire de forme NiTi subit une contrainte à une température supérieure
à Af , le matériau a�che un comportement de superélasticité, comme montré sur la �gure 1.3,
qui est souvent dé�ni par la capacité du matériau à revenir à sa forme initiale au moment
du déchargement, après une déformation importante. En e�et, ce comportement provient de la
formation de la martensite induite sous contrainte. Lorsque la contrainte appliquée est libérée,
la martensite se transforme de nouveau en austénite.
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E�et mémoire de forme

L'e�et mémoire de forme simple sens décrit l'e�et de la restauration de la forme d'origine d'un
échantillon déformé par un simple chau�age. Ce phénomène résulte également de la transforma-
tion de phase. Pour des températures inférieures aux températures de transformation martensi-
tique, l'alliage AMF est à l'état martensitique. Dans ces conditions, la martensite est caractérisée
par l'auto-accommodation des mâcles ce qui la rend moins rigide. Par chau�age au-dessus de la
température de transformation, on récupère la forme originale de l'échantillon (voir �gure 1.4).

a) b)

Figure 1.4 � a) E�et mémoire simple sens dans le pseudo-diagramme de Clapeyron b) Charge-
ment thermomécanique permettent l'obtention de l'e�et mémoire simple sens pour un NiTi.

E�et caoutchoutique

Ce comportement, caractéristique de la phase martensitique ( T < Mf ), est similaire à la
superélasticité mais en absence de changement de phase. Le mécanisme de base est le mouvement
d'interfaces entre domaines martensitiques d'orientations di�érentes. Ces interfaces étant très
mobiles, une contrainte même faible permet de les déplacer. Ce déplacement n'est en général que
partiellement réversible.

L'application d'une contrainte mécanique sur les variantes, comme le montre la �gure 1.5,
assure la croissance de celles dont l'orientation est préférentielle au détriment de leurs voisines
a�n d'adapter la microstructure à la contrainte externe. Au relâchement de la contrainte, la
déformation réversible obtenue est supérieure à la déformation élastique classique. Cet e�et est
lié au déplacement des interfaces entre variantes.

E�et amortissant

L'amortissement mécanique (ou frottement interne) est le résultat d'une transformation irré-
versible d'énergie mécanique en énergie thermique dissipée. Cette propriété est importante pour
plusieurs applications dont le but est d'absorber des vibrations mécaniques et amortir des chocs.
Les alliages à mémoire de forme se distinguent par une capacité d'amortissement plus grande
que les matériaux usuels. Le frottement interne dépend de la température, de la nature du ma-
tériau et de son état interne. L'hystérésis observée en superélasticité est une manifestation de
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1.2. À propos des alliages à mémoire de forme

Figure 1.5 � Schéma de l'e�et caoutchoutique.[58]

cette dissipation d'énergie. Les AMF présentent trois domaines di�érents d'amortissement où le
frottement interne prend des valeurs très di�érentes.

� A l'état austénitique, le frottement interne qui est le résultat du mouvement réversible des
dislocations et des défauts ponctuels reste faible.

� A l'état martensitique, la capacité d'amortissement est nettement plus importante, liée à
la grande quantité d'interfaces présentes en phase basse température.

� L'amortissement maximal est obtenu pour des températures proches des températures
de transformation. Il est associé à la formation et au déplacement des interfaces austé-
nite/martensite.

1.2.3 Applications biomédicales des AMF

Les propriétés des AMF en font un matériau de choix dans divers domaines d'application
[38] allant de l'aérospatiale [34] et naval [70] aux instruments chirurgicaux et implants médicaux
[90]. Le biomédical est le domaine où les applications des AMF, en particulier les alliages NiTi,
sont les plus utilisées et les plus développées ([64], [46]). De nos jours, en raison de leur bonne
biocompatibilité ([73], [26]), les AMF Ni-Ti sont de plus en plus utilisés dans le domaine biomé-
dical [103]. Un aperçu des dispositifs médicaux utilisant la superélasticité et l'e�et mémoire des
AMF en NiTi [23] est fourni par la liste suivante :

� Arcs en NiTi superélastique utilisés lors du traitement orthodontique. Ces arcs présentent
une adaptation meilleure à la denture du patient en les comparant aux arcs en acier in-
oxydable. Les arcs en NiTi assure une répartition homogène des e�orts appliqués sur la
dentition du patient ce qui permet de réduire le nombre de visite chez l'orthodontiste pour
contrôler la tension de l'arc.

� Stents vasculaires, ÷sophagiens et biliaires [71] ces instruments en NiTi aident les personnes
ayant des problèmes vasculaires : une fois déployés dans le corps humain, ils permettent
d'éviter l'obstruction d'une artère ou d'un vaisseau (�gure 1.6).

� Instruments dédié à la chirurgie : Crochets chirurgicaux de localisation.
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Chapitre 1. État de l'art sur l'e�et de la di�usion de l'hydrogène sur le comportement des AMF

Figure 1.6 � Implants endovasculaires (stents).

� Instruments de chirurgie laparoscopique.

� Agrafes chirurgicales pour consolidation de fracture osseuse (�gure 1.7).

Figure 1.7 � Agrafes d'ostéotomie.

� Instruments d'endodontie (�gure 1.8) ; Fils de guidage.

Comme il s'agit des applications qui seront considérées en priorité dans la suite, nous allons
donner quelques détails supplémentaires sur les arcs orthodontiques.

Arcs orthodontiques en NiTi superélastique

Les arcs à base NiTi (�gure 1.9) �rent leur apparition en orthodontie au début des années
70 et connurent dès lors un grand succès, en raison de leur superélasticité et de leur mémoire de
forme. Les �ls orthodontiques en Ni-Ti permettent de déplacer les dents, au moyen d'attaches
�xées sur la couronne des dents, sous une force constante le long du traitement. Des déplacements
assez importants peuvent être atteints après des interventions réalisées par le dentiste. Les arcs
en NiTi superélastiques ont révolutionné le traitement orthodontique en améliorant l'e�cacité
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1.2. À propos des alliages à mémoire de forme

Figure 1.8 � lime dentaire endodontique.

Figure 1.9 � Arc orthodontique en NiTi.

du traitement, le confort du patient, la qualité du traitement, et la sécurité des patients. Dans
ce paragraphe, on fera une brève description du traitement orthodontique et de la philosophie
intrinsèques à l'utilisation des �ls en NiTi. Les propriétés mécaniques, les caractéristiques de
frottement, la résistance à la corrosion et la biocompatibilité des appareils orthodontiques en NiTi
superélastique sont examinées et discutées. Le rôle de l'e�et mémoire et des e�ets superélastiques
dans les techniques de traitement orthodontique en utilisant des appareils NiTi sont examinés.

La large utilisation que connaissent ces �ls AMF à base NiTi en orthodontie, repose sur les
hypothèses ci-dessous :

� Contrairement aux arcs d'acier inoxydables, les arcs AMF, de section rectangulaire ou
circulaire élevée, génèrent des forces faibles sur la denture du patient ce qui permet de les
introduire dès les premières phases du traitement orthodontique (voir �gure 1.10).

� Dès le début du traitement, les arcs NiTi assurent un contrôle tridimensionnel des dents
grâce au faible jeu entre le �l et la gorge de l'attache.

� La superélasticité des �ls NiTi assure l'application des forces et des moments constants au
cours du traitement orthodontique.
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Chapitre 1. État de l'art sur l'e�et de la di�usion de l'hydrogène sur le comportement des AMF

� Dans la cavité buccale, ces arcs essayent de retrouver leur forme initiale tout en appliquant
une force sur la denture du patient.

Figure 1.10 � Courbes contrainte déformation schématiques représentant les caractéristiques
des �ls orthodontiques en NiTi superélastique et en acier inoxydable. La déformation e�ective
correspondante à la zone de force optimale est plus grande chez les �ls superélastique en NiTi
que chez les �ls en acier inoxydable [103].

Figure 1.11 � Un �l orthodontique élastique avec un module d'élasticité faible. La zone de force
optimale est petite.

Il est évident que la superélasticité apporte aux orthodontistes de meilleures caractéristiques
mécaniques par rapport aux matériaux élastiques classiques. La comparaison entre les caracté-
ristiques d'un matériau élastique classique et d'un alliage superélastique de NiTi réalisée sur les
�gures 1.11 et 1.12. Cependant, même pour le �l superélastique, il y a encore quelques petites
plages de déformation qui correspondent à l'application de forces excessives et suboptimales /
subliminaires, qui sont associées aux étapes initiales et �nales de la désactivation, respectivement.
A�n d'éliminer ces gammes de contrainte, les deux approches cliniques suivantes sont proposées
pour les orthodontistes, sur la base du principe de l'activation (1) de la force guidée et (2) la
superposition.
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1.3. E�et de la di�usion de l'hydrogène sur le comportement des AMF à base NiTi

Figure 1.12 � Un �l en NiTi superélastique avec une zone de force optimale plus grande que
celle d'un �l élastique.

1.3 E�et de la di�usion de l'hydrogène sur le comportement des
AMF à base NiTi

1.3.1 Phénomène de dégradation de l'alliage NiTi dans le domaine orthodon-
tique

Bien que le NiTi soit généralement considéré comme un matériau biocompatible et très ré-
sistant à la corrosion, les dentistes ont été témoins de ruptures d'arcs NiTi superélastiques au
cours du traitement orthodontique ([95], [33], [37], [93], [94]).

Dans le domaine médical, les composants en NiTi sont souvent soumis à des traitements qui
peuvent conduire à des concentrations élevées en hydrogène dans le matériau tels que le nettoyage
cathodique avec NaOH, le polissage électrolytique dans l'acide, des traitements thermiques dans
des environnements contenant de l'hydrogène gazeux, la galvanisation et les procédures de sou-
dures. Le corps humain est un système électrochimique complexe qui constitue un environnement
corrosif et agressif. L'acidité élevée de certains �uides corporels est particulièrement hostile pour
les implants métalliques. Ces liquides organiques constituent une source d'introduction d'hydro-
gène pour les alliages NiTi, son introduction facile dans la microstructure des alliages à base
NiTi peuvent ensuite entrainer des modi�cations majeurs du coportement.

Comme la mesure exacte de la quantité d'hydrogène absorbé dans l'alliage après chargement
est di�cile à e�ectuer, on fait appel à la technique d'analyse de désorption thermique (TDA)
([88], [53],[78], [89]) qui permet de procéder à la mesure dans di�érentes conditions expérimentales
de chargement.

Selon les conditions de chargement, à savoir la densité de courant, la durée, et la solution
de chargement, la quantité d'hydrogène absorbée est concentrée sur quelques dizaines de mi-
crons de profondeur à partir de la surface de l'éprouvette et peut atteindre plusieurs milliers
de ppm sans qu'il n'y ait rupture. Ainsi, l'absorption de l'hydrogène peut être due à un facteur
cristallographique qui résultait de sites de piégeage d'hydrogène. La génération des dislocations
qui pourrait induire ceci. Le transport de l'hydrogène vers le c÷ur de l'échantillon se fait par le
mouvement des dislocations. L'hydrogène se déplace sur de longues distances par l'intermédiaire
de la transformation austénite martensite ou au cours de la déformation de la martensite. Ce
transport est limité par la densité de courant, le temps de chargement et aussi par la formation
d'hydrure à la surface de l'échantillon.

D'autres critères peuvent avoir in�uence sur l'absorption de l'hydrogène [28] et sur le com-
portement superélastique [20], comme la vitesse de déformation durant l'essai de traction mais
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aussi le niveau de chargement et le type de comportement de l'alliage [50] (voir �gure 1.13)
Pour une même durée de chargement d'un échantillon en NiTi, l'absorption de l'hydrogène

dépend de la microstructure du matériau. En e�et, la quantité d'hydrogène absorbée est remar-
quablement accentuée durant la phase de transformation austénite martensite. Cependant, dans
les deux autres phases, tel que le domaine de déformation de l'austénite ou de la martensite,
cette quantité est quasi-identique. Ceci montre que la phase de transformation présente plus de
sites de piégeage d'hydrogène que les deux autres phases.

La contrainte appliquée est aussi à prendre en compte lors de l'absorption de l'hydrogène dans
le NiTi. Ce point est illustré dans les travaux de Yokoyama et al [100], menés sur un alliage de type
NiTi à di�érents niveaux de contraintes dans les phases de l'essai de contrainte. Ce chargement
est réalisé dans une solution de 0, 9 % NaCl, avec une densité de courant de 10 A/m2 et le do-
sage de la quantité d'hydrogène est e�ectué grâce à la technique de désorption thermique (TDA).

Figure 1.13 � Quantité d'hydrogène obtenue par l'analyse di�érentielle thermique(TDA) [100].

D'après la �gure 1.13, en absence de contrainte, la quantité d'hydrogène absorbée ne dépasse
pas 10 ppm. Au point B, après application d'une charge mécanique, on remarque un saut impor-
tant de la quantité absorbé en hydrogène. Cette quantité diminue jusqu'au point C. Au point D,
l'alliage possède une capacité assez importante d'absorption d'hydrogène, en e�et on peut obser-
ver une augmentation remarquable de la quantité d'hydrogène absorbée. Cette évolution est due
à l'augmentation du nombre des sites de piégeage de l'hydrogène. En poursuivant le chargement
jusqu'au point E, la quantité d'hydrogène absorbée devient comparable à celle observée au point
B.

Au cours du déchargement mécanique, on observe une diminution de la quantité absorbée
en hydrogène. Du point G au point I, bien que la contrainte soit inférieure à la contrainte
critique pour la transformation martensitique, la quantité absorbée de l'hydrogène au point G
est supérieure à celle au point C. Pour le reste du déchargement, l'hydrogène est présent dans la
microstructure avec une intensité de l'ordre de 230 ppm.
Mais malgré cette désorption, la quantité d'hydrogène absorbé reste toujours supérieure à celle
du point de départ. Comme commentaire de cette étude, l'auteur suggère que l'absorption en
hydrogène est accentuée par l'existence de la phase martensite et non par le niveau de contrainte
appliquée.

A 25oC pour une structure B2, Schmidt et al. [74] rapporte que le coe�cient de di�usion est
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de l'ordre de 3, 6 1015 m2/s. Les propriétés mécaniques de l'échantillon lors de l'essai de traction
se dégradent probablement à cause de l'enrichissement d'hydrogène aux alentours de la surface
de l'échantillon. Cet enrichissement gène aussi que la transformation martensitique induite sous
contrainte. Il peut être également la cause de l'apparition d'hydrures, rapportée dans les travaux
de Biscarini et al. [5].

Après chargement, l'hydrogène absorbé par l'éprouvette disparait et les propriétés peuvent
partiellement s'améliorer. Mais, ces modi�cations successives jouent probablement un rôle as-
sez important dans la fragilisation par hydrogène. On note la également que la fragilisation par
hydrogène de la surface de l'échantillon détermine en général les propriétés de déformation de
l'échantillon entier de l'alliage NiTi.

Les propriétés mécaniques sont in�uencées non seulement par la concentration de l'hydrogène
ou sa distribution dans l'échantillon d'étude, mais aussi par l'état de l'hydrogène, en particulier,
la formation des hydrures qui peut a�ecter directement les propriétés. La fragilisation par hy-
drogène du NiTi est également fortement dépendante de la dynamique de changement d'état de
l'hydrogène par la transformation martensitique. Cette fragilisation est étroitement liées aux sites
de piégeages et/ou de l'état de l'hydrogène en plus de la concentration en hydrogène. Elle a�ecte
le comportement de la transformation martensitique ou le mouvement des dislocations durant la
transformation. D'après Yokoyama et al. [102], l'hydrogène gazeux généré par électrolyse di�use
dans l'alliage. La couche super�cielle du �l est la première a�ectée par l'hydrogène. D'une ma-
nière spéci�que, l'absorption d'hydrogène et l'apparition des hydrures a�ectent la fragilisation
par hydrogène qui est reliée à la réduction des propriétés mécaniques du matériau en traction,
principalement la ductilité. Cette réduction est accompagnée par une faible diminution de l'aire
des faciès de rupture. C'est une con�rmation que la rupture n'est pas sensible aux impuretés et
aux gravures, ces derniers ayant un e�et négligeable.

Le mécanisme le plus probable pour l'absorption d'hydrogène, dans ce type d'alliage, est la
di�usion interatomique de la surface vers le c÷ur de l'éprouvette. Les joints de grains, les dislo-
cations aux alentours des impuretés et des précipités sont les endroits où s'accumule l'hydrogène.
Lors du chargement de l'alliage, l'absorption est accélérée suite à l'augmentation de l'espace in-
teratomique. Cette augmentation va engendrer en conséquence celle de la densité des dislocations
et des sites de piégeage de l'hydrogène. De ce fait, on peut conclure que la durée du chargement
en hydrogène a un e�et sur la dégradation des propriétés mécanique de l'alliage.

La �gure 1.14 montre que pour une même durée de chargement en hydrogène, l'augmentation
de la densité de courant accentue la fragilisation de l'alliage. En e�et, la contrainte limite de
rupture passe de 1200 MPa, sans chargement en hydrogène, à 400 MPa après un chargement
de densité de courant de 10 A/m2. Sur cette �gure 1.14, on remarque aussi que la contrainte
critique de début de transformation augmente, puisqu'elle passe de 200 MPa à 400 MPa. Le
chargement en hydrogène engendre donc une dégradation de la ductilité de l'alliage NiTi.

1.3.2 Conséquences de la di�usion de l'hydrogène sur le comportement de
l'alliage NiTi

La formation des hydrides dans les alliages NiTi au cours d'un chargement en hydrogène par
électrolyse a été con�rmée dans plusieurs études ([92], [14], [35]).

La �gure 1.15 illustre l'augmentation de la quantité d'hydrures formés avec la densité de
courant de chargement par électrolyse. Ce phénomène peut être expliqué comme suit : les atomes
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Figure 1.14 � Courbes contrainte-déformation de l'alliage NiTi après chargement en hydrogène
pendant 24 heures et pour di�érentes densités de courant [95].

d'hydrogène qui sont entrés dans l'échantillon peuvent être piégés dans des sites interstitiels, ou
dans les défauts tels que des dislocations et des joints de grain. Les joints des grains contiennent
une forte concentration de défauts, cela favorise l'accumulation des atomes d'hydrogène et donc la
formation d'hydrures. On peut constater que la quantité d'hydrure a augmenté plus rapidement
à des densités de courant de charge plus élevées, car le taux d'accumulation d'hydrogène au
niveau des joints de grains augmente avec les densités de courant.

Selon les résultats présentés sur la �gure 1.16, l'hydrure identi�é par la di�raction des rayons X
n'est pas directement lié à la désorption d'hydrogène à des températures élevées car la dissociation
des hydrures formés dans l'alliage NiTi superélastique peut se produire même à la température
ambiante [89].

En ce qui concerne les e�ets de l'hydrure sur la fragilisation par hydrogène, l'équipe de Yo-
koyama a montré que c'est le changement dynamique des états d'hydrogène induit par la trans-
formation martensitique plutôt que l'hydrure qui joue un rôle important dans le comportement
de la fragilisation par hydrogène [101].

E�et de la densité de courant

La �gure 1.17 montre des courbes de contrainte-déformation pour des échantillons non chargés
et chargés en hydrogène pendant 24 heures avec des densités de courant de 5, 10 et 20 A/m2.
On peut constater que le chargement par hydrogène permet d'augmenter la contrainte critique
de transformation austénite-martensite et on assiste à la rupture de l'échantillon pendant ou au
début de la transformation martensitique, ce qui a été expliqué par le durcissement de la solution
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Figure 1.15 � Quantité d'hydrures mesurée après un chargement de 4 heures pour di�érentes
densités de courant. [14].

Figure 1.16 � Diagrammes de di�raction par rayons X des surfaces latérales :(a) un échantillon
non chargé en hydrogène et des échantillons chargés en hydrogène à l'aide (b) d'une solution
H2SO4 et (c) d'une solution H3PO4 pendant 18 heures. [96].
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Figure 1.17 � Courbes de contrainte déformation pour l'alliage NiTi superélastique après 24
heures de chargement en hydrogène pour di�érentes densités de courants 5, 10 et 20 A/m2 [29].
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Figure 1.18 � Pro�l en profondeur des échantillons non chargés et chargé en hydrogène pendant
24 heures avec des densités de courant 5, 10 et 20 A/m2[29].

solide durant le chargement en hydrogène.
Le pro�l en profondeur sur la �gure 1.18 montre que la dureté pour les échantillons chargés en

hydrogène est supérieure à celle de l'échantillon non chargé, qui est d'environ 340 HV . La dureté
à la surface est d'environ 420 HV et diminue progressivement jusqu'à une valeur de 355 HV au
centre.

Avec ces tests de microdureté, on peut déduire l'existence une relation entre l'intensité de
la densité de courant et les résultats des essais de traction. En e�et, plus la densité de courant
augmente, plus grand sera le volume de NiTi qui sera a�ectée par la di�usion de l'hydrogène
et plus la probabilité que la fragilisation se produise pendant le plateau de la transformation
austénite-martensite ou même celui-ci augmente. En conséquence, on suppose que pendant une
longue période de charge, la quantité d'hydrogène piégé dans la solution solide et/ou les défauts du
réseau cristallin semble être su�sante pour inhiber la transformation martensitique et agir comme
barrière pour la transformation martensitique après 24 heures de chargement en hydrogène et
avec une densité de courant supérieures à 5 A/m2.

La fragilisation induit la rupture de l'éprouvette

Quand les sites de piégeage de l'hydrogène et/ou l'état de l'hydrogène changent au cours de la
transformation, l'hydrogène piégé dans ces sites est probablement la cause de la perte de plasticité
de l'alliage et la rupture se produit alors avant la déformation plastique de la martensite.

Les faciès de rupture donnent généralement une idée sur le mécanisme de rupture : ductile
ou fragile. La �gure 1.19 montre que la variation de la topographie de la partie extérieure de la
surface de rupture (près du bord) est a�ectée par la concentration d'hydrogène. Cette fragilisation
pourrait être due à la di�usion d'hydrogène sous forme atomique ou sous forme d'hydrure. Ces
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Figure 1.19 � Images typiques des surfaces de rupture des échantillons non chargés et chargés
en hydrogène. [98].
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1.4. Modélisation du comportement thermomécanique des AMF

Figure 1.20 � Evolution de la concentration de l'hydrogène en fonction de la distance à partir
de la surface de l'échantillon pour 3 types d'éprouvettes observées : juste après chargement, après
24 heures et après 240 heures. [98].

hydrures se forment généralement au voisinage de la surface de l'éprouvette. Comme l'épaisseur
de la couche d'hydrure n'est pas uniforme, des �ssures pourraient se former à la surface des
éprouvettes. En conséquence, ces hydrures peuvent favoriser la propagation des �ssures dans
l'alliage au cours de l'essai. Ces �ssures constituent des espaces préférentiels pour l'hydrogène
et favorisent l'apparition des hydrures qui à leur tour favorisent la propagation des �ssures dans
l'alliage. Les alliages de titane sont connus par leur a�nité à l'hydrogène. De plus, l'absorption de
cette espèce peut avoir lieu, non pas uniquement dans une solution qui contient de l'hydrogène,
mais aussi dans l'air ambiant où l'hydrogène continue à di�user dans le matériau.

La �gure 1.19 montre que l'aire des faciès de rupture diminue en augmentant la durée de
chargement en hydrogène. Cette constatation est vraie quelle que soit la densité de courant ap-
pliquée lors du chargement. Le taux de di�usion à la surface est élevé, l'hydrogène y est donc
aisément concentré au bout des �ssures et forme les hydrures. Cela engendre le développement
des �ssures dans l'alliage et accélère leur propagation, ce qui est con�rmé aussi par Chen et al.
[12, 13]. Ainsi, l'adsorption de l'hydrogène peut être un facteur déterminant pour la durée de vie
en service dans le domaine biologique.

La �gure 1.20 montre que l'hydrogène se concentre à la surface de l'échantillon. Cette concen-
tration est répartie sur une épaisseur de 75 µm à partir de la surface. La �gure 1.20 con�rme
aussi que l'hydrogène continue à di�user lors du vieillissement de l'échantillon à l'air libre et à
température ambiante.

1.4 Modélisation du comportement thermomécanique des AMF

Cette description du comportement peut être abordée à plusieurs échelles, di�érentes ap-
proches existent allant du microscopique au macroscopique dépendant des objectifs que l'on
cherche à atteindre.

� Compréhension de la physique et analyse des mécanismes responsables des propriétés mé-
caniques observées.
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� Identi�cation des propriétés des matériaux ou des paramètres de traitement qui peuvent
produire les e�ets souhaités en termes de superélasticité, e�et mémoire de forme, ce qui
aide ensuite au développement du matériau souhaité.

� Prédire la réponse du matériau en adéquation avec le dispositif ou le système intelligent
qui est en cours d'étude, ce qui aide aux améliorations des applications existantes et au
développement d'autres applications.

Ces di�érents approches sont donc complémentaires et chacune adaptée à la recherche d'un
objectif. Ainsi les approches micromécaniques sont appropriées pour identi�er et décrire �ne-
ment les mécanismes responsables des phénomènes physiques observés. Toutefois, ces modèles ne
sont pas pertinent pour le calcul de structures compte tenu du nombre important de variables
internes et donc du temps de calcul prohibitifs. Ce sont alors les approches macroscopiques
thermodynamiques, empiriques ou phénoménologiques, qui permettent de considérer les e�ets
macroscopiques des phénomènes physiques mis en jeu tout en limitant le temps de calcul.

Dans le paragraphe suivant, ces aspects sont mis en évidence, en classant les modèles de
comportement des AMF en trois grandes familles :

� Les modèles macroscopiques phénoménologiques qui s'intéressent à la description macro-
scopique du comportement des alliages à mémoire de forme.

� Les modèles micromécaniques qui participent à la compréhension des phénomènes phy-
siques responsables de la transformation martensique au sein de l'alliage à mémoire de
forme.

� Les modèles utilisant la dynamique moléculaire

1.4.1 Modèles micromécaniques

Les modèles micromécaniques des alliages à mémoire de forme o�rent une description du
comportement mécanique à l'échelle cristalline. Le comportement global est déterminé à partir
de la description du comportement local à l'aide d'une technique de transition d'échelle. Les
modèles micromécaniques ont vu le jour dans les années 1990, on peut citer les modèles de
Patoor et al. [59], [60], [62], [61] qui introduisent les mécanismes élémentaires pour modéliser la
microstructure du volume élémentaire représentatif (ensemble de grains d'orientation di�érentes).
Patoor et al. proposent trois niveaux de mécanismes élémentaires : le premier niveau, l'approche
biphasée, est basé sur les lois d'évolution des variables internes. Le deuxième niveau propose la
description des interfaces entre la phase mère (l'austénite) et la phase �lle (la martensite) et des
interfaces entre les variantes martensitiques. Cette approche est la plus proche des mécanismes
physiques mis en jeu, mais la di�culté réside dans la dé�nition de la vitesse des interfaces. Le
troisième niveau dé�nit, à l'échelle du grain, la fraction volumique de l'austénite et martensite.
Le comportement au niveau du grain est déterminé à l'aide des données cristallographiques des
deux phases. L'étape suivante consiste à dé�nir les énergies d'interaction présentes au sein du
grain. Le passage des grandeurs macroscopiques imposées au niveau du VER à celles dé�nies
au niveau du grain est assuré par une loi de localisation. A l'aide d'une homogénéisation, les
grandeurs macroscopiques sont déterminées à partir des grandeurs dé�nies à l'échelle granulaire.

Il existe d'autres modèles comme ceux développés par Thamburaja et son équipe. Les premiers
modèles ([82], [83], [84]) étudient l'in�uence de la texture cristalline et son rôle dans l'amélioration
de l'e�et mémoire de forme des AMF. La réorientation de la martensite et l'accomodation des
mâcles font l'objet d'études ultérieures ([81], [86]).
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Les derniers articles ([85], [87]) présentent un modèle de comportement d'un AMF ainsi
qu'une implémentation en éléments �nis.

Ces modèles ont un grand pouvoir prédictif. Ces modèles permettent de prédire la transfor-
mation d'un cristal en phase austénitique en variantes martensitiques au cours d'une sollicitation
mécanique de traction par exemple, mais nécessitent des temps de calcul trop importantes pour
faire du calcul de structures.

1.4.2 Modèles macroscopiques phénoménologiques

Ces dernières décennies ont vu des avancées majeures dans les modèles macroscopiques dédiés
aux comportements des alliages à mémoire de forme. Depuis les années 80, les premiers modèles
unidimensionnels dédiés au comportement superélastiques des alliages à mémoire de forme sont
apparus avec Tanaka [80].

Dès les années 90, les modèles décrivant l'e�et mémoire et la réorientation des variantes
ont vu le jour par Raniecki et Lexcellent [68],[40],[69]. Ces modèles ont permis de simuler des
trajets de chargement thermomécaniques en se basant sur des diagrammes de phase simpli�és.
Les modèles tridimensionnels , introduits avec Boyd et Lagoudas Tanaka [79] présentent les
équations thermodynamiques constitutives et les lois décrivant la cinétique de la transformation
martensitique.

[8], [9]
Au début des années 2000, les modèles tridimensionnels sont implémentés dans des codes

éléments �nis. [7] Les modèles de Lagoudas et son équipe [39], [57]
Peultier et son équipe [65], [66] ont développé un modèle phénoménologique à variables in-

ternes qui permet de décrire les comportements spéci�ques d'un alliage à mémoire de forme
polycristallin à l'échelle macroscopique. Le modèle de Chemisky [11] a enrichi le modèle de Peul-
tier pour prendre en compte les spéci�cités liées aux alliages à mémoire de forme à base NiTi.
Ce modèle permet de simuler di�érents trajets de chargement thermomécaniques

Le modèles de Zaki et Moumni [105] [104]

1.4.3 Modèles utilisant la dynamique moléculaire

La dynamique moléculaire assure la modélisation de l'évolution d'un système virtuel d'atomes
en interaction. L'évolution est contrôlée par le principe fondamental de la dynamique. Le choix
du type d'atomes, le choix des conditions initiales qui les animent et du type d'interaction qui
les relie formera le modèle choisi pour un système physique donné.

Plusieurs études se sont intéressées à caractériser la transformation martensitique par dyna-
mique moléculaire, en particulier l'alliage NiTi, à l'échelle atomique ([107], [15], [49]).

Comme dans de nombreux autres cas, les progrès de la puissance de calcul et les techniques
numériques et statistiques ont conduit à l'incorporation d'e�ets d'échelle nanométrique et à
l'accumulation du niveau complexité dans la réponse du matériau. Un des aspects critiques de la
modélisation à l'échelle microscopique est d'avoir des techniques expérimentales normalisées pour
obtenir des données pertinentes sur le matériau à la fois pour le développement et la validation du
modèle. Dans le cas des alliages à mémoire de forme, les procédures standard ne sont actuellement
disponibles que pour quelques types de tests et pour quelques caractérisations macroscopiques.

Après cette présentation synthétique des di�érentes approches utilisées pour la modélisation
du comportement des AMF, nous pouvons faire le point sur l'avancée des recherches et des enjeux
à venir sur les études des AMF. Les modèles sont tous construits globalement sur le même schéma
a�n d'assurer un cadre thermodynamique solide : une dé�nition d'énergie libre, l'application de
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l'inégalité de Clausius Duhem, (premier et second principes de thermodynamique), le calcul des
forces thermodynamiques, la distinction entre les modélisations macroscopiques s'opère dans le
choix :

� des variables internes

� de l'énergie d'interaction intervenant dans la dé�nition de l'énergie libre.

Un facteur de choix des di�érents modèles est le nombre de paramètres nécessaires et la
facilité liée à leur identi�cation. En e�et, les lois de comportement sont développées en vue de
leur intégration dans un logiciel de simulation pour des études de cas.

Jusqu'à maintenant la quête des AMF n'a emmené personne vers une prédiction complète
de tous leurs e�ets et particularités. Parmi les derniers enjeux des AMF courants on trouve la
prédiction du :

� Comportement en fatigue des AMF

� Couplage plasticité transformation de phase

� Phénomène de localisation des contraintes pour les structures minces en AMFs

� Phénomène de fragilisation par hydrogène des AMF

Tous les aspects du comportement si particulier des AMF n'ont pas encore pu être regroupés dans
une modélisation unique, bien que beaucoup de modèles parviennent à très bien reproduire une
majorité de ces aspects. La variété d'alliages à mémoire de forme existant, leurs applications ainsi
que les questions soulevées laissent un champ d'investigation aussi vaste dans la modélisation
que dans le monde expérimental.

Touts ces modèles sont dédiés à la modélisation des comportements liés à la transformation
martensitique des alliages à mémoire de forme, mais ils ne prennent pas en compte la di�usion
de l'hydrogène et l'interaction de ce dernier avec la transformation de phase.

1.5 Quelques notions pour la modélisation du phénomène de dif-
fusion de l'hydrogène

Dans la littérature, l'interaction matériau-hydrogène est classiquement divisée en deux par-
ties : les phénomènes de transport (absorption et di�usion) et les mécanismes d'endommagement.
Les deux phénomènes sont liés mais dans cette étude, on s'intéresse aux modèles mathématiques
qui essayent d'établir des lois de comportement pour la di�usion [22]. Le but ultime de la modé-
lisation de la di�usion est d'obtenir des pro�ls de concentration pour prédire où et comment la
rupture débutera. Ainsi la prise en compte de l'in�uence des champs de contrainte-déformation
sur la di�usion produira non seulement des pro�ls de concentration plus précis, mais elle aboutira
à une meilleure compréhension des micro-mécanismes d'endommagement.

L'objectif de ce paragraphe est de développer un modèle simpli�é à partir des fondamentaux
de la physique générale. Tout d'abord, le caractère multi-échelle et multidisciplinaire de la science
des matériaux est souligné et en particulier celui de la fragilisation par l'hydrogène (voir �gure
1.21).

Plus loin, le transport de masse est physiquement expliqué et le mécanisme de di�usion
interstitielle est interprété comme un mouvement aléatoire au niveau atomique.
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Ensuite, l'importance de caractériser le paysage énergétique du réseau métallique est montrée
ainsi que les facteurs qui in�uencent l'état d'énergie d'un atome d'hydrogène sont mis en évidence.

Les variations spatiales de cette énergie potentielle libre sont discutées comme force motrice.
Ceci conduit à dé�nir et à caractériser le potentiel chimique en tant que fonction continue. A�n
de considérer tous les e�ets dans une seule force motrice, il faut savoir comment le potentiel
chimique change avec la variation de concentration et l'état de contrainte.

Ces fonctions peuvent être obtenues en utilisant les propriétés thermodynamiques et la phy-
sique statistique. L'équilibre chimique ou les relations cinétiques entre les composants ou entre
les sites sont également discutée.

Ensuite, par des simpli�cations appropriées, les concepts physiques exposés sont liés aux
modèles de di�usion les plus couramment utilisés des simulations par éléments �nis. Ce sont des
modèles qui ne considèrent que deux types de sites pour l'hydrogène : les sites interstitiels et les
pièges micro-structuraux.

En�n, la nature couplée de la di�usion est brièvement présentée d'un point de vue numérique.
Les équations présentées sont liées aux micro-mécanismes d'endommagement. En ce sens, la
fragilisation de l'hydrogène est expliquée par un grand nombre de théories, mais deux d'entre elles
sont les plus développées : HEDE (Hydrogen Enhanced DEcohesion) dans laquelle l'hydrogène
dilate la matrice et ainsi la cohésion et l'énergie de rupture sont réduites. HELP (Hydrogen
Locally Enhanced Plasticity) dans lequel l'hydrogène favorise la mobilité des dislocations qui
peut impliquer une plasticité locale même s'il y a une rupture macroscopiquement fragile.

De plus, l'hydrogène atomique dissous peut établir des liaisons avec les composants de l'al-
liage. Ainsi, les hydrures résultants peuvent également produire une fragilisation. Mais ces consi-
dérations dépassent le cadre de cette étude où seules les situations dans lesquelles l'hydrogène
est en solution sont considérées.

1.5.1 Modélisation micromécanique

Dans ce qui suit, nous présentons un modèle qui permet de tenir compte de la di�usion et de
l'accumulation de l'hydrogène pour déterminer l'état de déformation du matériau. L'équation de
base qui décrit les processus de di�usion et d'accumulation de l'hydrogène

Dans les travaux de Sofronis et ses collaborateurs [76], [75], [77], les auteurs supposent que
l'hydrogène est présent principalement dans les sites interstitiels et dans les sites de piégeage.
Dans les distributions, l'hydrogène est en équilibre déterminé par la relation suivante :

ΘP

ΘP − 1
= K.

ΘI

ΘI − 1
(1.1)

avec ΘP est le taux d'occupation des sites de piégeages, ΘI est le taux d'occupation des
sites interstitiels, K = exp(W/RT ) désigne la constante d'équilibre et W l'énergie de liaison
de l'hydrogène dans le piège. La concentration de l'hydrogène dans les sites de piégeage CP est
déterminée par la relation suivante :

CP = ΘP α NP (1.2)

avec α est le nombre de place dans un piège, NP est la densité des pièges dans le matériau. CI
est la concentration d'hydrogène dans les sites interstitiels qui est déterminée par l'expression
suivante :

CI = ΘI β NI (1.3)

avec β est le nombre de place dans un site interstitiel, NI est le nombre d'atomes dans un volume
unitaire d'un réseau cristallin. Si le nombre de places dans les pièges trouvés dans un volume
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Figure 1.21 � Approches multi-échelles et ses méthodes de calcul. Les cases de gauche cor-
respondent à l'échelle des milieux continus tandis que les cases de droite sont liées à l'échelle
atomique [22].
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unitaire αNP est négligeable par rapport au nombre de place dans les sites interstitiels βNL,
dans ce cas, on peut écrire :

NP =
NA

VM
(1.4)

avec NA est le nombre d'Avogadro égale à 6, 02211023 atomes/mole, VM est le volume molaire.
En utilisant les équations (1.1), (1.2), (1.3) et (1.4) on obtient l'expression de la concentration
d'hydrogène dans les sites de piégeage.

CP =
K CI

NI β + (K − 1) CI
α NP (1.5)

La concentration de l'hydrogène C dans le matériau est la somme des concentrations de
l'hydrogène présent dans les pièges et les sites interstitiels.

1.5.2 Approche multi-échelle

Ces dernières années, le besoin d'une approche multi-échelle dans la modélisation a été sou-
ligné (voir par exemple [52]) incluant la modélisation de la di�usion de l'hydrogène et la fragili-
sation par hydrogène. En ce qui concerne le transport de l'hydrogène, la di�usion a toujours été
une science phénoménologique basée sur les lois de Fick et d'Arrhenius [63].

Comme les théories classiques et la physique quantique conviennent à ces comportements,
on peut trouver moins fructueux de suivre une approche quantique. Cependant, en raison de la
nature des métaux, la physique quantique et la physique des solides sont devenues de plus en
plus importantes dans le domaine de la métallurgie et dans la prédiction des propriétés de ces
matériaux. En outre, en ce qui concerne la di�usion d'hydrogène, les e�ets ne sont pas toujours
négligeables car la petite taille et la masse de l'atome d'hydrogène ne peuvent pas être traitées
comme une particule classique. Dans ce cas, la di�usion n'est pas activée thermiquement et donc
une approche basée sur Arrhenius serait erronée.

Au niveau atomique, les propriétés de liaisons métalliques varient en raison de l'insertion
d'hydrogène. En outre, à l'échelle microscopique, l'interaction de l'hydrogène avec certains défauts
comme les dislocations doit également être considérée.

Flux et forces motrices

La loi de Fick pour la di�usion de masse suppose que le �ux Ji de particules d'un composant
i est proportionnel au gradient de concentration ∇Ci. Cette proportionnalité permet de dé�nir le
coe�cient de di�usivité ou de di�usion D. Le signe négatif indique que le transport est produit
à partir des concentrations élevées vers les concentrations faibles.

Ji = −D∇Ci (1.6)

Un échange de matière se produira jusqu'à ce que l'équilibre thermodynamique soit atteint.
Cet équilibre est caractérisé par l'absence de variations dans les di�érentes grandeurs thermody-
namiques. Cette condition ne signi�e pas toujours une absence de gradients de concentration [30].
Onsager [54], [55] utilise ce fait pour inclure la di�usion dans le cadre de la thermodynamique
de non-équilibre :

Ji =
∑
j

LijFj (1.7)
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où le composant i subit un �ux dû aux di�érentes forces motrices Fj . La matrice Lij contient
les coe�cients correspondants. De plus, chaque force motrice dé�nit un potentiel scalaire dans
la forme classique

Fj = −∇Vj (1.8)

En d'autres termes, l'équilibre thermodynamique peut être dé�ni comme l'absence de gra-
dients sur le potentiel de ces forces. Habituellement, les forces d'entraînement sont causées par
des variations dans le potentiel chimique µk des composants, de la température T, de la pression
P, et d'autres potentiels extérieurs. Par exemple, le transport dû à des gradients de température
est appelé e�et Soret ou thermophorèse ; l'osmose est expliquée par le gradient de pression ; ou
si le potentiel externe est dû à des forces électrostatiques, l'expression obtenue est l'équation de
Nernst-Planck.

Potentiel chimique

Dans le but de modéliser le phénomène de di�usion, il faut trouver l'expression adéquate
du potentiel chimique µ et un �ux qui tend à égaliser les potentiels chimiques jusqu'à ce que
l'équilibre soit établi. Il existe une approche thermodynamique di�érente qui explique les phé-
nomènes aléatoires comme le mouvement brownien en prenant un gradient d'entropie pour la
force principale motrice. Les atomes d'hydrogène ont tendance à rester dans des endroits à faible
potentiel d'énergie libre.

A partir des relations thermodynamiques fondamentales, le potentiel chimique est dé�ni
comme une énergie libre molaire. Considérant l'énergie libre de Gibbs :

µ =

(
∂G

∂ni

)
P,T,ni6=j

(1.9)

Ce potentiel énergétique caractérise la di�usion au niveau atomique. En faisant les corrections
nécessaires, les propriétés microscopiques du réseau doivent être traduites en caractéristiques
macroscopiques (potentiels thermodynamiques). L'outil qui comble l'écart entre les deux échelles
est fourni par la mécanique statistique. Alternativement, par une approche atomique Venturini
et al. [91] dé�nissent un potentiel chimique de particules qui peut varier d'une particule à l'autre,
le champ n'est alors plus uniforme. Dans ce cas, les forces motrices et les cinétiques linéaires sont
considérées discrètes. L'objectif principal à ce stade est de trouver une relation entre l'activité
chimique, exprimée par le potentiel chimique, et la concentration.

Mécanique statistique

L'entropie peut être divisée en une partie con�gurationnelle Sc, dépendant de "l'ordre" des
particules, et une partie non con�gurationnelle Snc. L'entropie con�gurationnelle suit la loi de
Boltzmann en fonction du nombre de micro-états possibles W :

Sc = kB ln W (1.10)

Les micro-états possibles sont calculés à l'aide de l'analyse combinatoire en fonction du nombres
de particules n et du nombre de sites possibles N :

W =
N !

n! (N − n)!
(1.11)
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En utilisant, comme on le fait habituellement en physique statistique, l'approximation de Stir-
ling, une expression pour le potentiel chimique est obtenue [27] en dé�nissant une concentration
adimensionnelle appelée l'occupation θ = n

N :

µ = µnc + kBT ln

(
θ

1− θ

)
(1.12)

Si seule l'entropie con�gurationnelle est considérée, le modèle est appelé solution quasi-régulière.
Dans ce cas µnc = µ0 est l'enthalpie molaire.

Discussion

Bien que la fragilisation de l'hydrogène dans di�érents matériaux ait été documentée et étu-
diée pendant un siècle, les mécanismes introduits ne sont pas entièrement clairs. Par conséquent,
l'interaction hydrogène-alliage doit être mieux décrite pour élucider ces mécanismes et prédire
les échecs possibles. La di�usion est un phénomène aléatoire au niveau atomique lorsque les po-
tentiels thermodynamiques sont uniformes. Néanmoins, lorsqu'il existe un chargement imposé,
par exemple, ou lorsque les défauts du réseau cristallin agissent comme des sites de rétention, les
lois de Fick habituelles doivent être modi�ées.

Dans cette approche, le gradient du potentiel chimique est considéré comme la force motrice
de la di�usion. Son expression qui dépend de l'occupation de l'hydrogène peut être trouvée par
la fonction de partition dans le contexte de la mécanique statique. De plus, les études thermo-
dynamiques des solides sollicités dé�nissent comment le potentiel chimique est modi�é par un
état de contrainte donné. Les équations du bilan de masse représentant la seconde loi de Fick
modi�ée sont obtenues. Chaque modèle doit considérer une relation cinétique entre les pièges
et les sites interstitiels, de sorte que tous les modèles examinés ici sont appelés modèles à deux
niveaux. Lorsque l'équilibre d'Oriani n'est pas applicable, la formulation cinétique générique de
McNabb et Foster [47] doit être utilisée.

Comme introduction à la di�usion couplée, on note un double e�et de l'hydrogène : l'adou-
cissement local et la dilatation du réseau. Bien que les équations constitutives ne soient pas
développées dans le contexte de la mécanique des milieux continus, cette approche peut être
intéressante pour la simulation par éléments �nis d'un composant ou d'un échantillon soumis à
la fois à l'environnement hydrogène et à un certain état de contrainte.

En résumé, la di�usion de l'hydrogène dans la matériau et son e�et sur le comportement
est un phénomène multidisciplinaire et multi-échelle. Dans cette étude, on a essayé de récapitu-
ler les fondamentaux de la physique et de les traduire en quelques équations constitutives qui
permettront une simulation numérique plus précise et plus cohérente.

1.5.3 Modélisation de la di�usion couplée

La modélisation des dégâts produits par l'hydrogène et sa relation entre la plasticité et la
décohésion localisée sont au-delà de la portée de cette étude. Cependant, il est essentiel de garder
à l'esprit que les phénomènes de di�usion sont déterminés par l'état de contrainte-déformation.
Cela peut aussi être observée dans une approche multi-échelles : au niveau mircostructural, le
réseau cristallin est modi�é en raison de l'état des contraintes et donc les états d'énergie et
les forces d'interaction microscopiques dérivent de la di�usion ; au niveau continu, les variables
thermodynamiques qui décrivent les phénomènes de di�usion sont in�uencées par l'élasticité et
la plasticité. Sur la base du cadre théorique développé par Coleman et Noll [16], certains auteurs
[21], [32] décrivent l'in�uence du transport de masse dans la mécanique des milieux continus à
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travers quelques variables internes d'état. L'équilibre énergétique et le déséquilibre de l'entropie
conduira à des expressions de dissipation pour décrire l'évolution du système d'une manière
thermodynamiquement cohérente. Cependant, ici, le couplage de la di�usion est décrit de manière
simpli�ée : d'une part, avec la modi�cation du potentiel chimique par déformation et d'autre
part en modi�ant l'équation du comportement élasto-plastique présentant une concentration
d'hydrogène. En ce sens, les travaux de Sofronis et al. [4], [45], [42], [43] et [77] considèrent
généralement le double e�et de l'hydrogène :

Dilatation du réseau

L'hydrogène produit une dilatation du réseau ([45], [42], [43] et [77]), qui peut être exprimée
par addition d'un terme Dch

ij au tenseur des vitesses de déformation total Dij (en plus de la
partie plastique et la partie élastique) :

Dij = De
ij +Dp

ij +Dch
ij (1.13)

Ce terme peut être écrit en terme de déformations Ech associées à cette dilatation et le
coe�cient de Kronecker δij

Dch
ij =

dEch

dt
δij (1.14)

echvol = (c− c0)
∆v

Ω
(1.15)

La formation d'hydrures n'est pas considérée ici. En outre ∆v est le changement de volume pour
chaque atome d'hydrogène introduit (lié au volume molaire partiel ∆v = VH

NA
avec NA le nombre

d'Avogadro) et Ω le volume moyen d'un atome de métal. La déformation volumique echvol doit être
transformée en une déformation linéaire. Considérant que la dilatation produit une déformation
égale dans les trois directions principales, on obtient �nalement :

Dch
ij =

d

dt

{
ln

[
1 +

(c− c0)

3

∆v

Ω

]}
δij (1.16)

Zhang et Hack [106] discutent des situations où la déformation est non seulement due à la
dilatation, mais aussi due à une distorsion tétragonale, considérant ce double e�et de l'hydrogène,
et son remplacement par les expressions trouvées pour Dp

ij et D
t
ij en fonction de la concentration.

1.6 Conclusion

Dans ce premier chapitre, nous avons réalisé une étude bibliographique au sujet de compor-
tement thermomécanique des AMF en présence de l'hydrogène. Les deux premières parties de
ce chapitre ont été consacrées respectivement à la description des AMF et à un état de l'art
sur les di�érents modèles de leur comportement présents dans la littérature. La troisième partie
décrit le phénomène de fragilisation par hydrogène dans les alliages AMF à base NiTi ; suivi dans
la quatrième partie d'une synthèse des di�érentes approches pouvant être envisagées en vue de
modéliser l'e�et de la di�usion de l'hydrogène dans l'alliage NiTi.

Pour pouvoir alimenter physiquement la modélisation, nous allons commencer, dans le se-
cond chapitre qui suit, par présenter une caractérisation expérimentale de l'alliage NiTi après
chargement par hydrogène.
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Chapitre 2. Caractérisation expérimentale du comportement du NiTi chargé en hydrogène

2.1 Introduction

Ce chapitre décrit, dans un premier temps, le protocole utilisé lors des essais expérimentaux.
La méthodologie et les techniques employées pour le chargement par hydrogène par voie catho-
dique et pour la caractérisation mécanique par des essais de traction seront détaillées. Dans un
second temps, on exposera les e�ets du temps de chargement par hydrogène sur le comportement
en traction. Des essais complémentaires de nanoindentation avec l'alliage chargé en hydrogène
seront présentés pour détecter la distribution spatiale de l'hydrogène et ainsi pouvoir prendre en
compte son e�et sur les caractéristiques mécaniques locales de l'alliage NiTi superélastique.

2.2 Matériau et méthodes expérimentales

2.2.1 Matériau étudié

Le matériau étudié est un alliage à mémoire de forme de type NiTi équiatomique (Ti 50 %, Ni
50 %). Il est présenté sur la �gure 2.1 sous forme d'un arc orthodontique de section rectangulaire
0.43× 0.64 mm2. Le comportement de cet alliage est superélastique à la température ambiante.

Figure 2.1 � Arc orthodontique en NiTi superélastique

2.2.2 Procèdure expérimentale de chargement par hydrogène

Le montage de chargement en hydrogène des arcs orthodontiques NiTi superélastique est
présenté sur la �gure 2.2. Le chargement par hydrogène est assuré par voie cathodique dans une
solution NaCl avec une concentration 0.9%.

Un générateur de courant continu est utilisé pour le chargement en hydrogène. L'électrode
en platine platiné, constituant l'anode, et l'échantillon en NiTi, constituant la cathode, sont
plongés dans une solution NaCl à 0, 9%. L'hydrogène généré à la surface de l'échantillon sous
forme gazeuse est contrôlé par la densité de courant. Toutefois, les conditions de chargement
cathodique di�èrent d'une étude à l'autre par l'intermédiaire de la densité de courant, du temps
de chargement et de la solution d'immersion.

Yokoyama et ses coauteurs [95] ont tenté de caractériser �nement l'entrée de l'hydrogène dans
des échantillons en titane et ses alliages. Ils ont utilisé principalement une polarisation cathodique
dans une solution �uorée ([78], [99], [97]) ou dans une solution saline NaCl 0.9% ([56], [89]).

La solution NaCl 0.9% est une solution physiologique qui peut être l'un des environnements
fondamentaux où la probabilité que l'absorption d'hydrogène conduise à la fragilisation est très
faible. En e�et, cette une solution minimise les e�ets de corrosion et ne favorise pas l'apparition
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2.3. Mesure des Températures de transformation par DSC

Figure 2.2 � Montage de chargement en hydrogène des arcs orthodontiques NiTi par voie
cathodique.

de piqûres. De plus, les �uides corporels sont constitués d'une solution saline aérée NaCl 0.9%
et de faibles quantités de composants organiques. De ce fait, la plupart des études réalisées
pour étudier l'e�et de l'hydrogène sur les AMF utilisent cet environnement comme solution
d'immersion. Toutefois, d'autres solutions peuvent être utilisées telles que la solution d'acide
chlorhydrique 0.1% et les solutions contenant le �uorure comme NaF. Les études ont montré une
grande absorption d'hydrogène dans ces solutions, ce qui conduit généralement à la modi�cation
des propriétés de transformation martensitique allant jusqu'à la fragilisation et la rupture du
matériau lors de l'utilisation.

2.3 Mesure des Températures de transformation par DSC

La calorimétrie di�érentielle à balayage ou Di�erential Scanning Calorimetry (DSC) est une
méthode précise pour déterminer les valeurs de température de transformation à une contrainte
nulle. La DSC donne un tracé tel que celui de la �gure 2.3 en mesurant la quantité de cha-
leur dégagée ou absorbée par un petit échantillon de l'alliage lorsqu'il est refroidi ou chau�é
par ses transformations de phase. La DSC est une des méthodes classiques de caractérisation
expérimentale des matériaux. Elle permet de déterminer :

� la température vitreuse (Tg),

� les températures de fusion, de cristallisation, et de changement de phase,

� et les enthalpies de réaction.

Les essais de DSC ont été réalisés au laboratoire d'étude des microstructures et de mécanique
des matériaux (LEM3) avec l'assistance de Laurent PELTIER. Les échantillons d'étude ont été
prélevés dans la portion rectiligne des arcs orthodontiques NiTi. Ils ont été ensuite placés dans
un creuset en aluminium et pesés (40 à 45 mg) puis mis dans la chambre du calorimètre.

Ils ont été soumis au cycle thermique suivant : un passage de la température ambiante à
la température −80oC suivi par un cycle de chau�age de −80oC à +80oC. Un cycle de refroi-
dissement de la température +80oC à la température −80oC est e�ectué avant un retour à la
température ambiante. Les vitesses de chau�age ou de refroidissement ont été �xées à + ou -
10oC/min

Les transformations sont visualisées sous forme de pics sur les spectres. Dans le cas des
AMF à base NiTi, les transformations sont exothermiques au refroidissement et endothermiques
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Chapitre 2. Caractérisation expérimentale du comportement du NiTi chargé en hydrogène

Figure 2.3 � Courbe DSC d'un alliage NiTi.

𝑴𝒇 
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-- as-received 

-- charged with 𝐻2 

Figure 2.4 � Courbes de DSC obtenues pour des échantillons de NiTi non chargés en hydrogène
et pour des échantillons de NiTi chargés pendant 6 heures.
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2.4. E�et de l'hydrogène sur le comportement global : essais de traction

Table 2.1 � Températures des transformations de phase obtenues par DSC.

Valeurs (oC) Mf Ms As Af
Non chargé en hydrogène 4 16 7 21

Chargé pendant 6 heures en hydrogène −2 10 0 17

au chau�age. Les températures de début et �n de transformation ont été déterminées grâce à
l'abscisse de l'intersection de tangentes aux pics et à la ligne de base DSC (voir �gure 2.4).

Les températures de transformation d'un arc orthodontique superélastique sont obtenues à
partir de la DSC et présentées dans le tableau 2.1. L'incertitude de mesure est estimée à 0.5 oC.
Les résultats des analyses de DSC montre que la présence de l'hydrogène dans le NiTi in�ue sur
les températures de transformation de phase. Les températures ont baissé approximativement de
6 oC après un chargement de 6 heures en hydrogène avec une densité de courant constante de 10
A/m2. Ces résultats sont en accord avec l'étude de Runciman et al. [72] sur l'e�et de l'hydrogène
sur les températures de transformation des AMF.

2.4 E�et de l'hydrogène sur le comportement global : essais de
traction

Pour caractériser l'e�et de l'absorption d'hydrogène sur le comportement mécanique des
échantillons chargés, nous avons réalisé des essais de traction à l'aide d'une machine de traction
de type INSTRON 5966 de charge maximale 10 kN présentée sur la �gure 2.5.

Figure 2.5 � Machine de traction de type INSTRON 5966 de charge maximale 10 KN équipée
par des mors de serrage plats pour les �ls orthodontiques lors de l'essai de traction.
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Chapitre 2. Caractérisation expérimentale du comportement du NiTi chargé en hydrogène

2.4.1 Résultats des essais de traction

Le trajet de chargement des essais de traction réalisés est composé de 3 phases :

� une phase de maintien du �l à contrainte constante,

� une phase de chargement jusqu'à une contrainte de 600 MPa avec un taux de déformation
constant de 1 mm/min,

� et une phase de déchargement pour retrouver la longueur initiale du �l.

A�n de mettre en évidence l'e�et du chargement en hydrogène sur le comportement en
traction des alliages en NiTi, un essai de traction sur un échantillon de référence a été réalisé à
la température ambiante. Cet échantillon n'a subi aucun chargement en hydrogène. La courbe
de traction de référence est représentée sur la �gure 2.6. Cette courbe montre que la contrainte
de début de la transformation austénite-martensite est d'environ 500 MPa avec un domaine
superélastique de l'ordre de 7% de déformation. A partir de cette valeur de déformation, on
commence à déformer élastiquement la phase martensitique.

Figure 2.6 � Courbe d'un seul cycle de traction d'un �l Ni-Ti non chargé avec une vitesse de
déformation 10−4 s−1.

De manière à étudier qualitativement l'e�et du taux de chargement en hydrogène sur les
propriétés de transformation martensitique de l'alliage NiTi, nous avons réalisé des essais de
traction sur des portions de l'arc orthodontique. Les essais ont été réalisés à l'air et à la tempé-
rature ambiante
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2.4. E�et de l'hydrogène sur le comportement global : essais de traction

On compare alors les courbes de traction réalisées à celle obtenue avec l'éprouvette d'alliage
NiTi non chargée sollicitée dans les mêmes conditions que l'éprouvette de référence.

Les courbes contrainte-déformation obtenues avec les essais de traction des éprouvettes char-
gées pendant 6, 24, 48 et 72 heures et à la densité de courant 10 A/m2 sont données sur la �gure
2.7. A l'aide de ces essais, on constate que le comportement en traction à l'air et à la tempéra-
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Figure 2.7 � Courbes contrainte déformation après un chargement en hydrogène à 10A/m2

pendant 6, 24, 48 et 72 heures.

ture ambiante des éprouvettes en NiTi est a�ecté après le chargement en hydrogène. On peut
remarquer que plus le temps de chargement est important, plus le comportement superélastique
de l'alliage est a�ecté. Les résultats expérimentaux montrent que les valeurs des contraintes de
début de transformation austénite martensite sont plus élevées que celle de l'échantillon de réfé-
rence. En e�et, d'après ces courbes, on remarque qu'après chargement en hydrogène pendant 6,
24, 48 et 72 heures, la contrainte de début de la transformation martensitique évolue progressive-
ment de 500 MPa vers 560 MPa et la contrainte de �n de la transformation austenitique évolue
progressivement de 280 MPa vers 480 MPa (voir �gure 2.8). Comme la contrainte de transfor-
mation augmente avec le temps de chargement, l'éprouvette atteint du coup la contrainte limite
d'étude qui est 600 MPa pour des déformations de plus en plus faibles.

La �gure 2.7 montre également que la déformation maximale de transformation décroit en
fonction de la durée de chargement en hydrogène. La �gure 2.9 présente l'évolution de la dé-
formation maximale de transformation après chargement par hydrogène qui semble avoir une
tendance linéaire.

A la �n de l'essai de traction, on note la présence d'une déformation résiduelle qui aug-
mente avec le temps d'immersion. Cette déformation résiduelle est due à la présence d'une partie
martensitique résiduelle après le déchargement. L'augmentation du temps d'immersion dans la
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Chapitre 2. Caractérisation expérimentale du comportement du NiTi chargé en hydrogène

Figure 2.8 � Evolution des contraintes critiques de transformation après chargement en hydro-
gène.

Figure 2.9 � Evolution de la déformation maximale de transformation après chargement en
hydrogène.

solution et par la suite de la quantité d'hydrogène absorbée semble favoriser la présence de cette
partie irréversible de martensite.

Comme cette déformation résiduelle demeure très faible, de l'ordre de 10−3, elle sera négliger
dans la suite de cette étude de modélisation.
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2.4. E�et de l'hydrogène sur le comportement global : essais de traction

Figure 2.10 � Evolution de la déformation résiduelle de transformation après chargement en
hydrogène.

2.4.2 Analyse expérimentale de l'e�et de l'hydrogène sur le bilan énergétique

Dans notre cas, on dé�nit trois densités volumiques d'énergie :

� La densité volumique d'énergie de déformation : elle représente l'aire comprise entre la
courbe de chargement mécanique et l'axe des abscisses durant l'essai de traction.

� La densité volumique d'énergie emmagasinée : elle représente l'aire comprise entre la courbe
de déchargement mécanique et l'axe des abscisses durant le déchargement mécanique.

� La densité volumique d'énergie dissipée : elle représente l'aire de l'hystérésis lors de l'essai
de traction.

Par la méthode des trapèzes, on calcule les di�érentes densités dé�nies précédemment pour les
courbes contrainte-déformation obtenues expérimentalement après di�érents temps de charge-
ment par hydrogène. La �gure 2.11 présente l'évolution des densités d'énergie calculée en fonction
du temps de chargement par hydrogène. On note que plus on augmente la durée de chargement
en hydrogène, plus la densité d'énergie emmagasinée augmente et la densité d'énergie dissipée
due à la transformation de phase diminue. De plus, si on étudie les rapports suivants :

� La densité d'énergie emmagasinée / la densité d'énergie de déformation totale, ce rapport
présente l'e�cacité énergétique de stockage,

� La densité d'énergie dissipée / la densité d'énergie de déformation totale,

la �gure 2.12 montre la complémentarité de ces rapports d'une part et l'augmentation de l'e�ca-
cité énergétique au dépend de l'énergie dissipée avec l'augmentation de la quantité d'hydrogène
absorbée.
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Chapitre 2. Caractérisation expérimentale du comportement du NiTi chargé en hydrogène

Figure 2.11 � Variation des di�érentes densités d'énergie en fonction de la durée de chargement
en hydrogène.

Figure 2.12 � Variation des rapports énergétiques en fonction de la durée de chargement en
hydrogène.

2.5 E�et de l'hydrogène sur le comportement local : essais de
nanoindentation

En complément des essais de traction réalisés, et donc d'une caractérisation globale du ma-
tériau, on souhaite avoir des informations sur les e�ets de l'hydrogène au niveau local par l'in-
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2.5. E�et de l'hydrogène sur le comportement local : essais de nanoindentation

termédiaire d'essais de nanoindentation.
Cette technique a peu été utilisé dans les travaux de caractérisation expérimentale pour

détecter et analyser la dégradation mécanique induite par la di�usion de l'hydrogène,[2]. Les essais
de nanoindentation nécessitent un protocole expérimental rigoureux et des conditions d'essais
bien contrôlées et répétables. Dans cette partie, on décrit les di�érentes étapes de la préparation
de surface ainsi que les conditions d'essais.

2.5.1 La technique de nanoindentation

L'essai d'indentation, en particulier de nanoindentation, consiste à appliquer une force sur
la surface de l'échantillon d'étude à l'aide d'un indenteur en diamant qui peut avoir di�érentes
formes géométriques, comme pour les essais de dureté. Au cours de l'essai de nanoindentation,
l'e�ort appliqué par l'indenteur ainsi que la profondeur d'indentation sont mesurés au cours
d'un cycle de charge-décharge. L'enregistrement dynamique permet de tracer la courbe charge-
profondeur résultante. La géométrie d'indenteur la plus utilisée est de type Berkovich, une pointe
pyramidale à base triangulaire. Ce type d'indenteur assure un rayon de courbure petit (50 à 100
nm). Le contrôle de cet essai peut être assuré en force ou en déplacement, le choix entre les deux
modes étant déterminé par le comportement mécanique du matériau d'étude.

La courbe de nanoindentation pour un AMF représentera les contributions élastiques, de
la transformation de phase et plastique. Elle admet une allure parabolique. Le comportement
plastique de l'alliage AMF permet d'avoir une courbe de décharge di�érente de celle de charge
et la force s'annule pour une profondeur de pénétration non nulle, marquant une empreinte
permanente due à la présence d'une déformation plastique. La profondeur résiduelle est notée
hf .

2.5.2 Protocole expérimental

Préparation des échantillons pour la nanoindentation

Figure 2.13 � Échantillon en NiTi superélastique enrobé en résine thermodurcissable Mécaprex.

L'état de surface d'un échantillon pour la nanoindentation est un paramètre important pour
l'obtention de mesures précises et donc faibles et exploitables. Le polissage est une étape primor-
diale dans la phase de préparation des échantillons. Il doit être mené avec beaucoup de soin a�n
de minimiser la présence des contraintes internes dans les couches supérieures de l'échantillon
d'étude. Sur la �gure 2.13, les échantillons de NiTi après enrobage sont soigneusement polis mé-
caniquement à l'aide des papiers abrasifs de grain 400, 800, 1200, 2400 et 4000. Les échantillons
sont ensuite polis sur des disques de feutre grâce à des pâtes diamantées de diamètre 6, 3 et 1
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micromètre de façon à obtenir un échantillon avec une bonne planéité. Les machines de polis-
sage mécaniques utilisées sont présentées sur la �gure 2.14. Entre chaque étape, les échantillons
sont rincés à l'eau, puis avec du méthanol pour en�n être séchés à l'air pulsé. L'électro-polissage
n'est pas adapté ici puisque le principe d'électrolyse est semblable au chargement par hydrogène.
L'éclectro-polissage a été remplacé par un polissage vibratoire. La machine de polissage par vi-
bration est présentée sur la �gure 2.15. Le polissage mécanique permet d'aplanir la surface et de
supprimer une éventuelle couche d'oxyde. Le polissage électrolytique qui permet de supprimer
de façon uniforme une couche super�cielle de matière à la surface de l'échantillon a été remplacé
par un polissage par vibration. Cette dernière étape permet de diminuer la rugosité tout en
supprimant la couche écrouie due au polissage mécanique.

Figure 2.14 � Machine de polissage mécanique.

Figure 2.15 � Machine de polissage par vibration.

Présentation de la plateforme de nanoindentation

Les essais de nanoindentation ont été réalisés à l'aide d'une plateforme équipée d'un module
de nanoindentation, d'un microscope et d'un microscope à force atomique (voir �gure 2.16). Le
module de nanoindentation présente une résolution théorique en e�ort de 0, 04 µN et une ré-
solution en déplacement de 0, 004 nm. La profondeur maximale atteinte par le module est de
200 micromètres. Le module de nanoindentation est équipé d'un anneau de référence autour de
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l'indent permettant de prendre la référence en déplacement directement sur la face de l'échan-
tillon. Ce système permet d'éviter une longue période d'attente de stabilisation de la dérive
thermique. A�n de s'assurer d'un bon maintien de l'échantillon, l'éprouvette de NiTi a été placée
dans le mors du système de �xation de la plateforme. Les essais de nanoindentation ont été réa-
lisés directement après le polissage mécanique a�n de limiter la formation d'une couche d'oxyde.
Les indentations ont été réalisées à l'aide d'un contrôle en e�ort avec une charge appliquée F et
un taux de charge constant.

a) b)

Figure 2.16 � a) Plateforme de Nano-indentation de CSM instruments, de droite à gauche :
module de microscopie optique, d'indentation et de force atomique (AFM). b) Schéma du module
de nanonidentation NHT2 de CSM instruments.

Principe de l'indentation instrumentée

Similaires aux essais de dureté, les essais de nanoindentation consistent à enfoncer un indent
dans la surface de l'échantillon d'étude. La nanoindentation présente des gammes d'e�orts et
de profondeur de pénétration bien inférieures à un essai de microdureté (pouvant atteindre la
dizaine de micronewtons pour l'e�ort et l'ordre du nanomètre pour la profondeur de pénétration).
Durant un essai de nanoindentation, l'e�ort F et la profondeur de pénétration h sont mesurés
dynamiquement lors d'un cycle de charge-décharge ce qui permet de tracer la courbe force-
déplacement. La �gure 2.17 présente une courbe typique force déplacement issue d'un essai de
nanoindentation d'un alliage NiTi par un indent sphérique.

La détermination des propriétés mécaniques nécessite le calcul de l'aire de contact pour toute
profondeur d'indentation h. Pour cela, la géométrie de la pointe d'indent doit être parfaitement
dé�nie comme une fonction de h (fonction d'aire).

Indents utilisés en nanoindentation

Les indents de nanoindentation sont généralement fabriqués en diamant du fait de la haute
dureté et du haut module d'élasticité de ce matériau. L'utilisation d'un indent de type Berkovich
est préconisée en nanoindentation, cependant l'utilisation de pointes sphériques ou coniques peut
être pertinente en fonction des besoins.
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Figure 2.17 � Courbe force profondeur obtenue par un essai de nanoindentation. La partie (AB)
correspond à la charge et la partie (BC) correspond à la courbe de décharge [31].

Figure 2.18 � Schéma représentant les di�érents types de pointes [31].

Un indent de type Berkovich est une pyramide à base triangulaire ayant la particularité d'avoir
la même fonction d'aire, soit la même relation entre l'aire de contact projetée Ap et la profondeur
de contact hc, qu'un Vickers. L'utilisation d'une pointe Berkovich est destinée à des calculs de
dureté en nanoindentation instrumentée. Les indenteurs sphériques sont généralement préférés
dans les cas des matériaux mous. Si l'e�ort appliqué est faible, ils produisent majoritairement
des déformations élastiques. Avec une charge d'indentation plus importante, les déformations
produites sont plutôt de type élasto-plastique, menant à l'étude de la plasticité ou de l'écrouissage
dans la transition élastique plastique.
Les indents coniques sont principalement utilisés en modélisation de la nanoindentation, du fait
de leur axisymétrie. On notera également la di�érence des Berkovich, ces indents ne créent pas
de complications dues à des concentrations de contraintes dans le périmètre de l'indent.

En ce qui concerne les alliages AMF superélastiques, il a été observé par exemple dans
[44] que les NiTi superélastiques ont de grandes profondeurs récupérables , avec un taux de
récupération en profondeur d'un NiTi superélastique d'environ 45% pour Berkovich (∼ 200 mN)
et dans [51] de 95% pour les indentateurs sphériques (∼ 2, 75 N) . Ainsi, on peut conclure qu'une
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déformation plastique étendue peut être négligée et que la superélasticité sera détectée beaucoup
plus facilement en utilisant un indenteur sphérique.

Les propriétés mécaniques locales du matériau testé peuvent être déduites de la courbe d'in-
dentation. Parmi les di�érentes méthodologies d'analyse des courbes, la méthode d'Oliver et
Pharr est la plus utilisée [36] ce qui nous conduit à l'utiliser ici.

Méthode d'analyse des courbes : Méthode d'Oliver et Pharr

A�n d'extraire les propriétés mécaniques du matériau indenté, principalement le coe�cient
de dureté et le module d'indentation, il existe trois méthodes o�rant des modèles de calcul des
propriétés mécaniques :

� Méthode de Doerner et Nix

� Méthode d'Oliver et Pharr

� Méthode de Field et Swain

Figure 2.19 � Représentation schématique de l'évolution de la surface d'un échantillon lors de
l'indentation.

Parmi ces méthodes, la méthode d'Oliver et Pharr est la plus utilisée. Cette méthode propose
une relation entre la force appliquée et la profondeur d'enfoncement lors de l'indentation :

F = B(h− hf )m (2.1)

où h désigne le déplacement élastique de l'indenteur. La valeur des constantes B, m et hf sont
dé�nies par ajustement. m est un paramètre qui varie entre 1, 2 et 1, 6.

Les travaux de Kan et son équipe [36] con�rme la validation de la méthode d'Oliver et Pharr
pour les alliages à mémoire de forme. La �gure 2.20 con�rme que la loi de puissance peut être
utilisée pour bien ajuster la courbe de déchargement lors d'une indentation sphérique d'un AMF
superélastique ou d'un d'un AMF avec e�et mémoire. Lors d'un essai de nanonidentation d'un
AMF avec e�et mémoire de forme, seule la déformation élastique de l'austénite et de la martensite
se produit lors du déchargement. Lors d'un essai de nanoindentation d'un AMF superélastique, le
déchargement se déroule en trois étapes : le retour élastique du mélange (austénite + martensite),
la transformation de phase inverse et retour élastique de l'austénite. Les paramètres Pt et ht
présentés sur la �gure 2.20 sont respectivement la charge maximale d'indentation et la profondeur
maximale d'indentation. Il est intéressant de noter que hf ajusté est proche de la profondeur
d'indentation résiduelle, sa signi�cation physique initiale, pour un AMF avec e�et mémoire de
forme. Dans ce cas, ce dernier est semblable aux matériaux élasto-plastiques. Cependant, le
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Figure 2.20 � Courbes charge-profondeur typique d'indentation sphérique pour a) un AMF à
e�et mémoire de forme dont le déchargement consiste en un retour élastique du biphasé (austénite
et martensite) ; b) un AMF superélastique dont le déchargement se fait en trois étapes : le
déchargement élastique d'un mélange de phases austénite et martensite, la transformation inverse
et de déchargement élastique de l'austénite [36].

paramètre hf ajusté dans le cas d'un AMF superélastique perd ce sens physique et devient un
simple paramètre d'ajustement.

La relation (2.1) permet de déterminer la raideur de contact par calcul de la dérivée de la
force à la profondeur maximale hmax

S =
dF

dh
= mB(hmax − hf )m−1 (2.2)

Pour déterminer l'aire de contact, il est nécessaire de connaitre la géométrie de la pointe d'in-
dentation et la profondeur de contact hc. Pour une pointe de type Berkovich, Ac s'écrit :

Ac = 3
√

3h2
ctan

2θ (2.3)

où θ représente le demi-angle au sommet de la pointe d'indentation. En général θ est égale à
65, 270, ce qui permet d'écrire :

Ac = 24, 5h2
c (2.4)

hc est déterminé à partir de la courbe d'indentation par la relation suivante :

hc = hmax − hs (2.5)
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Figure 2.21 � Paramètres nécessaires pour le calcul de l'air de contact. CSM instrument

La profondeur maximale hmax est déterminée à partir de la courbe d'indentation et hs s'écrit en
fonction de la raideur de contact, de la force maximale et de la géométrie de l'indenteur :

hs = α
Fmax
S

(2.6)

avec α = 0.72 dans le cas d'une pointe d'indentation en forme de cone.
Pour une pointe d'indentation réelle, il faut tenir compte de l'imperfection de la géométrie

de la pointe et on a :

Ac = 24, 5h2
c + C1hc + C2h

1
2
c + ...+ C8h

1
8
c (2.7)

Les coe�cients C1...C8 prennent en compte l'usure de la pointe d'indentation. Ces coe�cients
sont déterminés par calibration à partir d'une série d'essais d'indentation faites sur de la silice
fondue.
Détermination de la dureté et du module d'Young

La nanoindentation est une technique de caractérisation expérimentale qui permet de déter-
miner quelques propriétés mécaniques des matériaux comme la dureté, le module d'élasticité, la
transformation de phase, le �uage, etc. Dans ce qui suit, on va s'intéresser au calcul du module
d'Young et de la dureté de l'alliage d'étude.

A l'aide des essais de nanoindentation, la dureté H est le rapport entre la force maximale
appliquée Fmax et l'aire de contact projetée à force maximale Ac.

H =
Fmax
Ac

(2.8)

Le module d'élasticité est calculé à l'aide de la relation suivante :

Emat = (1− ν2
mat)

[
1

Eeff
−

1− ν2
ind

Eind

]−1

(2.9)

Eind et Emat désignent respectivement les modules d'Young de l'indenteur et du matériau
d'étude. νind et νmat représentent les coe�cients de Poisson de la pointe d'indentation et du
matériau d'étude. Le module e�ectif Eeff est déterminé par la relation suivante :

Eeff =
1

β

√
π

2

S√
Ac

(2.10)
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Où β est un facteur correctif qui prend compte de la forme géométrique de la pointe d'in-
dentation. Il est égal à 1 pour une symétrie de révolution et égal à 1, 034 pour une symétrie
triangulaire de l'indenteur.

Pour conclure, la dureté H et le module d'élasticité Emat peuvent être déterminés à l'aide
des essais de nanoindentation en calculant la raideur de contact S et l'aire de contact projetée
Ac par la méthode d'Oliver et Pharr.

2.5.3 Résultat des essais de nanoindentation : e�ets des paramètres expéri-
mentaux

Les essais de nanoindentation ont été réalisés à l'aide de la plateforme de nanoindentation
décrite précédemment. Les échantillons de NiTi enrobés en résines, obtenus après chargement
en hydrogène et préparation de surface, sont placés directement entre les mors du système de
�xation de la machine de nanoindentation. Les essais ont été contrôlés en e�ort avec une charge
maximale de 300 mN ou de 500 mN , une vitesse de chargement de 2000 mN/min et une vitesse
de déchargement de 2000 mN/min. Le choix des paramètres d'indentation comme la vitesse
de chargement, l'e�ort maximal appliqué et le type d'indent a été étudié. Il ont été déterminés
après analyse des résultats des essais de nanoindentation, réalisés à l'aide des indents de type
Berkovich, conique et sphérique et de di�érents rayons 5 µm et 100 µm. Dans ce qui suit, l'indent
utilisé est un indent sphérique de rayon 100 µm. Le choix de cet indent et de la charge maximale
est justi�é par l'objectif de réaliser un essai de nanoindentation superélastique sur un groupe de
grain de NiTi avec un minimum de déformation plastique résiduelle.

2.5.4 Résultat des essais de nanoindentation : e�ets de l'hydrogène

Figure 2.22 � Points d'indentation réalisés sur la section rectangulaire d'un �l orthodontique
en NiTi superélastique.

La �gure 2.22 présente les di�érents points d'indentation réalisés sur la section rectangu-
laire de l'échantillon NiTi chargé ou non en hydrogène. Cet essai d'indentation vise à détecter
la variation des propriétés mécaniques comme la dureté et le module d'Young sur la section
rectangulaire de l'arc NiTi superélastique. Cette variation peut être justi�ée par la distribution
spatiale de l'hydrogène et son état dans l'échantillon (piégé ou non).
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Figure 2.23 � Courbes charge profondeur issues des essais de nanoindentation de l'échantillon
NiTi.

La �gure 2.23 présente les courbes de nanoindentation ou e�ort pénétration en trois points
di�érents de la section rectangulaire de l'arc NiTi superélastique à l'état initial sans chargement
par hydrogène. Les trois courbes e�ort pénétration obtenues sont quasi identiques. La présence
d'une légère hystérésis marque la présence des transformations de phase au cours du chargement
et du déchargement. La �gure 2.23 montre aussi que le déchargement au cours de toutes les
indentations sur le NiTi superélastique se fait en trois étapes : le déchargement élastique du NiTi
biphasé (austénite + martensite) suivi par la transformation inverse et le déchargement élastique
de l'austénite. Il faut noter l'existence d'une légère di�érence au niveau de la pénétration maxi-
male atteinte au cours des trois indentations qui peut être justi�ée par les di�érentes orientations
des grains indentés.

Notre objectif est de déterminer la distribution de l'hydrogène sur la section rectangulaire de
l'arc NiTi superélastique à partir des essais de nanoindentation. Dans un premier temps, on vise
à détecter l'e�et de la quantité d'hydrogène présente dans l'échantillon, se trouvant sous l'indent,
sur la courbe e�ort pénétration issue de l'essai de nanoindentation.

Pour cela, des essais de nanoindentation ont été réalisés sur des échantillons de NiTi su-
perélastique chargés en hydrogène avec di�érentes densités de courant et di�érents temps de
chargement. Plus on augmente le temps de chargement par hydrogène, plus la quantité absor-
bée d'hydrogène est importante. L'augmentation de la densité de courant in�ue sur l'état de
l'hydrogène absorbé par l'échantillon, plus d'hydrides et d'hydrogène piégé.

La �gure 2.24 présente les résultats des essais de nanoindentation réalisées sur les six premiers
points d'indentation après chargement par hydrogène. La courbe e�ort pénétration, la �gure 2.24
a), présente la courbe de référence pour un échantillon non chargé en hydrogène. Les courbes
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e�ort pénétration 2.24 b) et 2.24 c) sont issues des essais réalisés sur des échantillons chargés
pendant 3 heures pour des densités de courants 10A/m2 et 20A/m2. On remarque principale-
ment une augmentation de l'hystérésis qui peut être justi�ée par l'augmentation de la quantité
de martensite formée lors du chargement. Cela peut être expliqué par le déclenchement de la
transformation martensitique à des e�orts plus faibles. Le retour élastique est assuré à la �n de
déchargement. Les courbes e�ort pénétration 2.24 d) et 2.24 e) sont issues des essais réalisés sur
des échantillons chargés pendant 6 heures pour des densités de courants 10A/m2 et 20A/m2.
Ces deux dernières courbes montrent une augmentation de l'hystérésis avec présence d'une dé-
formation résiduelle à la �n de déchargement. Cette déformation résiduelle est due la présence
d'une quantité de martensite qui n'a pas retrouvé l'état initial. A�n de mieux analyser l'e�et de
la quantité d'hydrogène sur l'hystérésis observé au cours de l'essai d'indentation, on détermine
le plateau de profondeur δh150mN à la moitié de la force maximale appliquée au cours de l'essai
de nanoindentation. La �gure 2.24 f) présente l'évolution du plateau de profondeur en fonction
du temps de chargement en hydrogène pour les deux densités de courant appliquées 10A/m2 et
20A/m2.

En utilisant la méthode d'Oliver et Pharr dé�nie dans la section précédente, on détermine la
valeur de dureté pour les dix-huit points d'indentation. La �gure 2.25 présente le pro�l de dureté
pour des sections des arcs NiTi superélastique après chargement par hydrogène. Les résultats de
cette �gure montrent que la dureté est toujours plus importante sur les bords de la section et
elle diminue progressivement en allant vers le centre de la section.

2.6 Conclusion

Cette partie nous a permis de présenter la procédure expérimentale et le matériel utilisé
pour identi�er le phénomène de fragilisation par hydrogène tout en justi�ant les choix des para-
mètres utilisés. Chaque essai expérimental est composé d'une partie électrochimique qui assure le
chargement par hydrogène et une partie de caractérisation mécanique grâce à l'essai de traction.
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Figure 2.24 � Courbes charge-profondeur pour un NiTi superélastique a) non chargé en hydro-
gène b) chargé en hydrogène pendant 3 heures avec une densité de courant de 10A/m2 c) chargé
en hydrogène pendant 3 heures avec une densité de courant 20A/m2 d) chargé en hydrogène
pendant 6 heures avec une densité de 10A/m2 e) chargé en hydrogène pendant 6 heures avec une
densité de courant 20A/m2. f) Évolution du plateau de profondeur en fonction des conditions de
chargement en hydrogène. 49



Chapitre 2. Caractérisation expérimentale du comportement du NiTi chargé en hydrogène

a) b)

c) d)

e)

Figure 2.25 � Pro�l de la dureté pour une section d'un �l NiTi superélastique a) non chargé
en hydrogène b) chargé en hydrogène pendant 3 heures avec une densité de courant de 10A/m2

c) chargé en hydrogène pendant 3 heures avec une densité de courant 20A/m2 d) chargé en
hydrogène pendant 6 heures avec une densité de 10A/m2 e) chargé en hydrogène pendant 6
heures avec une densité de courant 20A/m2.
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Chapitre 3. Prise en compte de l'e�et de l'hydrogène dans un modèle dédié aux alliages NiTi

3.1 Introduction

Dans deux premières chapitres, nous avons vu que l'absorption de l'hydrogène peut entraîner
une dégradation des propriétés mécaniques des �ls superélastiques en NiTi. Dans ce chapitre, nous
nous proposons d'introduire dans un modèle de comportement dédié aux AMF NiTi développé,
dans le cadre des thèses ([10],[24]), l'e�et de la di�usion de l'hydrogène par l'intermédiaire des
propriétés de transformation martensitique du NiTi superélastique. Cette approche est basée sur
les courbes expérimentales obtenues dans le second chapitre et sur la résolution de la deuxième
loi de Fick. Les résultats numériques seront comparés à ceux obtenus expérimentalement pour
valider la méthode proposée.

3.2 Méthodologie

La caractérisation de l'e�et de l'hydrogène sur les paramètres de transformation est essentielle
pour développer un modèle adapté à sa prise en compte sur le comportement global de l'alliage
NiTi. L'étude expérimentale du chapitre précédent et de nombreuses études (voir par exemple
[29], [37]) ont mis en évidence l'e�et de l'hydrogène sur le comportement superélastique de
l'alliage NiTi, en particulier l'augmentation des contraintes critiques de transformation avec
l'augmentation du temps de chargement en hydrogène [72]. A partir des courbes de contrainte-
déformation expérimentales, notre méthode vise à examiner l'e�et d'une valeur moyenne de la
concentration d'hydrogène sur l'évolution de quelques paramètres matériaux dans un modèle de
comportement thermomécanique.

De manière à exprimer les températures de transformation et la déformation maximale de
transformation en fonction de la concentration moyenne normalisée en hydrogène, la �gure 3.1
propose une méthode composée de cinq étapes distinctes, exploitant les résultats expérimentaux
précédemment obtenus :

� Lors de la première étape, pour un temps de chargement en hydrogène donné, on ex-
trait les valeurs des contraintes critiques de la transformation directe et inverse ainsi que
la déformation maximale de transformation à partir des courbes contrainte-déformation
expérimentales.

� La concentration moyenne normalisée d'hydrogène est exprimée en fonction du temps de
chargement en hydrogène.

� La troisième étape consiste à exprimer les contraintes critiques de transformation marten-
sitique et la déformation maximale de transformation à l'aide de la concentration moyenne
normalisée de l'hydrogène.

� Les températures de transformation sont déduites en fonction de la concentration moyenne
normalisée de l'hydrogène à partir des contraintes critiques de transformation.

� Des lois empiriques exprimant l'évolution de ses paramètres en fonction de la concentration
d'hydrogène sont établies et implantées dans le modèle de comportement développé dans
les travaux de Chemisky et Duval ([10],[11],[24]).

Cela permet d'écrire des lois empiriques exprimant l'évolution de ces paramètres en fonction
de la concentration d'hydrogène. Elles sont ensuite implémentées dans le modèle de comporte-
ment développé par Chemisky et Duval. La première étape a déjà été réalisée dans le chapitre
précédent, on s'intéresse donc directement à l'étape 2.
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3.3. Concentration moyenne normalisée d'hydrogène

Courbes expérimentales contrainte déformation 
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Figure 3.1 � Méthodologie de détermination d'une dépendance des paramètres matériaux en
fonction de la concentration normalisée de l'hydrogène.

3.3 Concentration moyenne normalisée d'hydrogène

La concentration moyenne normalisée d'hydrogène représente la concentration moyenne d'hy-
drogène présente dans une section de rayon r divisée par la concentration de l'hydrogène à la
surface de l'éprouvette. La concentration moyenne normalisée de l'hydrogène pour une durée de
chargement en hydrogène donnée par l'aire sous la courbe divisée par la surface de la section de
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Chapitre 3. Prise en compte de l'e�et de l'hydrogène dans un modèle dédié aux alliages NiTi

�l en NiTi.
En première approximation, la distribution d'hydrogène à travers la profondeur n'a pas été

considérée, seule une concentration moyenne d'hydrogène normalisée est adoptée. Selon Schmidt
et al. [74], le coe�cient de di�usion dans l'alliage NiTi a été mesuré à des températures élevées
avec l'extension de ces résultats à une température ambiante de 293K, la di�usivité d'hydrogène
peut être donnée par la loi d'Arrhenius :

D = D0 exp

(
−E
kBT

)
(3.1)

où E est l'énergie d'activation égale à 0.48 eV , D0 est le facteur pré-exponentiel égale à 4.7 ×
10−7 m2s−1 , kB est la constante de Boltzmann égale à 1.38×10−23JK−1 et T est la température
absolue exprimée en degrés Kelvin. Le coe�cient de di�usion D de l'hydrogène dans l'alliage
NiTi, avec une structure B2, est égale à D = 3.6×10−15m2s−1 à 293 K. A l'échelle atomique, la
di�usion consiste simplement en une migration graduelle d'atomes passant d'un point du réseau à
un autre. En pratique, la di�usion est généralement non stationnaire. En e�et, le �ux de di�usion
et le gradient de concentration d'hydrogène varient en fonction du temps en un point matériel
d'un solide et dans ce cas, on utilise la deuxième loi de Fick

∂C

∂t
= D

∂2C

∂r2
(3.2)

où C désigne la concentration en hydrogène à un moment donné t et à un point matériel sur le
rayon r de l'échantillon supposé cylindrique.

Figure 3.2 � Conditions aux limites pour la résolution de la deuxième loi de Fick.

Il devient alors possible de résoudre analytiquement cette équation à condition de prendre
les hypothèses suivantes illustrées sur la �gure 3.2 :

� Avant la di�usion, tous les atomes d'hydrogène sont supposés uniformément répartis selon
une concentration C0

� La valeur de r est supposée nulle à la surface et augmente avec la distance parcourue dans
l'alliage.

� Le temps zéro représente l'instant précédent immédiatement le début de di�usion : les
conditions aux frontières sont simplement :

54



3.3. Concentration moyenne normalisée d'hydrogène

- Si t = 0, C = C0 pour 0 ≤ x ≤ ∞
- À t0, C = Cs (concentration super�cielle constante) pour x = 0
C = C0 pour x = ∞

La solution, comme détaillée dans [18], est alors :

C − C0

Cs − C0
= 1− 2

R

∞∑
n=1

J0(rαn)

αnJ1(Rαn)
exp(−Dα2

nt) (3.3)

où les αn sont les racines de J0(Rαn) = 0, J0(x) et J1(x) sont respectivement les fonctions de
Bessel d'ordre zéro et de premier ordre. La solution correspondante est la suivante :

C − C0

Cs − C0
= 1− erf(

x

2
√
Dt

) (3.4)

où x = R − r est la distance depuis la surface, erf désigne la fonction d'erreur de Gauss. La
concentration normalisée moyenne en hydrogène pour une section et une durée d'immersion don-
nées est donnée par l'aire sous le pro�l de profondeur de la concentration normalisée d'hydrogène
divisée par la surface de la section, aboutissant à :

c̄H2 =
1

πR2

∫ 2π

0

∫ R

0
r
C(r)

Cs
drdθ (3.5)
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Figure 3.3 � Évolution de la concentration normalisée d'hydrogène en fonction de la distance à
partir de la surface pour di�érents temps d'immersion d'hydrogène 3, 6, 12, 18, 24, 48, 72 et 96
heures.

Cela permet d'obtenir la �gure 3.4 qui montre la relation entre la concentration normalisée
moyenne d'hydrogène et le temps d'immersion dans l'hydrogène, il s'agit d'une droite qui passe
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par l'origine, d'où la relation suivante :

C

Cs
= 1.1510−7t (3.6)

avec t le temps de chargement en hydrogène exprimé en secondes.

Figure 3.4 � Évolution de la concentration moyenne normalisée d'hydrogène en fonction des
di�érents temps d'immersion.

3.4 Intégration de l'e�et d'hydrogène dans la modélisation du
comportement thermomécanique des AMF

Les courbes de contrainte-déformation obtenues après chargement en hydrogène sont utilisées
pour extraire les contraintes critiques de transformation de phase liées la transformation directe
(σMs, σMf ) et la transformation inverse (σAs, σAf ) ainsi que la déformation de transformation
maximale pour la durée de chargement en hydrogène. Ceci permet de tracer l'évolution de ces
grandeurs en fonction du temps de chargement en hydrogène. En premier lieu, la variation
des contraintes critiques σMs, σMf , σAs et σAf est déterminée en fonction de la concentration
moyenne normalisée d'hydrogène. La relation entre les conditions de chargement en hydrogène
et la concentration moyenne normalisée d'hydrogène présente dans l'échantillon est établie. Le
modèle adopté dans cette étude a été initialement développé par Peultier et al. [65], puis enrichi
par Chemisky et al. [11]. Les étapes clés de ce modèle sont rappelées dans cette section, pour de
plus amples détails, le lecteur pourra consulter les références mentionnées.
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3.4. Intégration de l'e�et d'hydrogène dans la modélisation du comportement thermomécanique des AMF

Ce modèle de comportement thermomécanique est basé sur une description thermodynamique
de la transformation de phase austénite martensite des AMF. Deux variables internes sont intro-
duites pour décrire la déformation martenstique dans un volume élémentaire représentatif d'un
AMF sollicité mécaniquement et/ou thermiquement. La première variable, f , est un scalaire
représentant la fraction volumique de martensite. La deuxième variable, est un tenseur décri-
vant en moyenne l'orientation de la martensite. Une décomposition additive de la déformation
macroscopique est adoptée :

E = Ee +Eth +ET (3.7)

où Ee, Eth et ET désignent respectivement les tenseurs des déformations élastiques, des dilata-
tions thermiques et des déformations de transformation martensitique. Comme détaillé dans les
travaux de Chemisky et al. [11], la déformation macroscopique liée à la transformation de phase
peut être exprimée comme la valeur moyenne sur le VER de la déformation de la martensite
introduite.

ET =
1

V

∫
V
ET (r)dV =

VM
V

1

VM

∫
VM

ET (r)dV = f ε̄T (3.8)

En considérant l'équation (3.8) et en supposant que les deux phases ont les mêmes constantes
thermoélastiques et que la dilatation thermique est isotrope, la déformation totale devient :

E = S : σ +αth(T − Tref ) + f ε̄T (3.9)

où S représente le tenseur de souplesse du quatrième ordre, σ est le tenseur des contraintes
macroscopiques, αth désigne le coe�cient de dilatation thermique, T et Tref sont respectivement
la température appliquée et de référence de VER. On peut noter que l'e�et d'accomodation des
macles au sein des variantes de martensite, détaillé dans Chemisky et al. [11], n'est pas pris en
compte dans cette version du modèle. Le premier principe de la thermodynamique, conduit à la
dé�nition de l'énergie libre de Gibbs après introduction des contributions mécanique et chimique
des interactions entre et dans les grains du VER. L'expression du potentiel thermodynamique
est la variation de cette énergie libre entre l'état initial austénitique et l'état biphasé :

∆G = UA − TSA + f(∆U − T∆S)− 1
2σ : S : σ − σ : αth∆T − σ : ε̄T f

+1
2Hff

2 + 1
2fHε̄T ε̄

T : ε̄T − Cv
[
T − T0 − T log

(
T
T0

)] (3.10)

Où ∆U = UM −UA, UA et UM sont respectivement l'énergie interne de la phase austénitique et
la phase martensitique ; ∆S = SM −SA, SA et SM représentent respectivement les entropies des
phases ; Cv désigne le coe�cient de la chaleur latente ; T0 = ∆U

∆S est la température d'équilibre
thermodynamique de la transformation de phase ; les coe�cients Hf et Hε̄T ont respectivement
été introduits pour la prise en compte des interactions en les variantes de martensite et des
incompatibilités géométriques. L'énergie libre de Gibbs dé�nie par l'équation (3.10) est fonction
des variables d'état macroscopiques σ et T . Ces variables internes sont bornées par les conditions
de saturation dé�nies par leurs limites physiques naturelles. A�n de prendre en compte ces
conditions, on a introduit trois multiplicateurs de Lagrange (λ0, λ1, λ2). A l'aide du formalisme
de Kuhn-Tucker, un lagrangien L est écrit :

L = ∆G− λ0f − λ1(1− f)− λ2(ε̄TMAX − ε̄Teq) (3.11)

où ε̄TMAX est la déformation maximale de transformation et ε̄Teq représente la déformation équiva-
lente de Von Mises. L'application du second principe thermodynamique en utilisant le lagrangien,
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conduit à l'inégalité de Clausius-Duhem suivante :

−∂L
∂σ

: σ̇ − ∂L
∂T

Ṫ − ∂L
∂f

: ḟ − ∂L
∂ε̄T

: ε̄T − ε : σ̇ − q.
gradT

T
≥ 0 (3.12)

En combinant l'équation (3.10) et l'équation (3.12), les forces motrices liées aux deux variables
internes peuvent être identi�é comme suit :

Ff = −∂L
∂f

= B(T − T0)f − σ : ε̄T +
1

2
Hε̄T ε̄

T : ε̄T +
1

2
Hff + λ0 + λ1 (3.13)

Fε̄T = − ∂L
∂ε̄T

= f(−σd +Hεε̄
T + λε) (3.14)

où σd est le tenseur des contraintes déviatoriques . Les forces motrices données par les équations
(3.13) et (3.14) ne sont que celles associées aux processus dissipatives. Les autres forces motrices
sont dé�nies dans Chemisky et al. [11]. Tenant compte de l'équilibre thermoélastique instantané,
l'inégalité de Clausius-Duhem permet la dé�nition de l'expression de dissipation, qui doit être
positive :

Ff ḟ + Fε̄T : ˙̄εT︸ ︷︷ ︸
φ1

−q.
gradT

T︸ ︷︷ ︸
φ2

≥ 0 (3.15)

Cela permet également de mettre en évidence deux contributions liées au processus de dissipa-
tion. La première, φ1, est intrinsèque ou mécanique, tandis que la seconde, φ2 est thermique.
La dissipation mécanique est induite par les transformations martensitiques et par la réorienta-
tion des variantes de martensite. Ces deux processus se produisent dans le VER avec un e�et
d'hystérésis. A�n de prendre en compte la propriété hystérétique de transformation de phase
martensitique et de réorientation, les forces critiques (F yf , F

y
ε ) sont a�ectées à chacune de ces

deux forces motrices conduisant à la transformation de phase et d'orientation.

φ1 = Ff ḟ + Fε̄T : ˙̄εT = F yf ḟ + fF y
ε̄T

: ˙̄εT (3.16)

L'activation des mécanismes de la transformation et de la réorientation des mécanismes et les
lois d'évolution des variables internes sont alors déduites en utilisant la condition de cohérence.
On peut alors écrire les lois de comportement non linéaires qui sont résolues numériquement.
La force critique F yf , qui contrôle l'activation des transformations de phase, peut être exprimée
en fonction de la concentration moyenne normalisée d'hydrogène par Fmaxf (c̄H2) et des para-
mètres supplémentaires B, T0, Bf et Br correspondant, respectivement, à la force maximale de
transformation et aux pentes de transformation directe et inverse.

F yf = Fmaxf (c̄H2) + (Bf −B)(T − T0) si ḟ > 0

F yf = −Fmaxf (c̄H2) + (Br −B)(T − T0) si ḟ < 0
(3.17)

où Fmaxf (c̄H2), la force critique maximale de transformation, peut être dé�nie en fonction de
température de début transformation martensitique Ms(c̄H2) et �n transformation austénitique
Af (c̄H2) et de B par la relation suivante :

Fmaxf (c̄H2) = B
Af (c̄H2)−Ms(c̄H2)

2
(3.18)

Les variations des températures de transformation martensitiques en fonction de la concentra-
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3.4. Intégration de l'e�et d'hydrogène dans la modélisation du comportement thermomécanique des AMF

Figure 3.5 � Les diagrammes de phase issues des simulations des essais de traction isotherme
[11].

tion moyenne normalisée d'hydrogène Ms(c̄H2), Mf (c̄H2), As(c̄H2) et Af (c̄H2) peuvent être dé-
duites des variations des contraintes critiques de transformation σMs(c̄H2), σMf

(c̄H2), σAs(c̄H2)
et σAf (c̄H2) à l'aide du diagramme de phase 3.5 comme suit :

Ms(c̄H2) = T − σMs(c̄H2)

bftens
(3.19)

Mf (c̄H2) = T −
σMf

(c̄H2)

bftens
(3.20)

As(c̄H2) = T − σAs(c̄H2)

brtens
(3.21)

Af (c̄H2) = T −
σAf (c̄H2)

brtens
(3.22)

où sont respectivement, les pentes de transformation directe et inverse. l'intégration de l'e�et de
l'hydrogène est réalisé par l'intermédiaire d'un schéma implicite basé sur la méthode de prédiction
correction et la méthode de Newton-Raphson.

A partir des essais réalisés dans le chapitre précédent, on peut alors identi�er les fonctions
permettant de décrire l'évolution des contraintes critiques de transformation en fonction de la
concentration normalisée d'hydrogène (voir �gure 3.6).

Plusieurs types d'approximations ont été testée, les meilleurs résultats ont été obtenus avec
une approximation de type exponentielle.

σMs(c̄H2) = α0 exp(β0 c̄H2) (3.23)
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Figure 3.6 � a) Contraintes critiques de transformation à partir des courbes contrainte déforma-
tion b) Évolution des contraintes critiques de transformation en fonction du temps de chargement
par hydrogène c) Évolution des contraintes critiques de transformation en fonction de la concen-
tration moyenne normalisée d'hydrogène d) Températures de transformation déduites à partir
des contraintes critiques de transformation et tracées en fonction de la concentration moyenne
normalisée d'hydrogène.

σMf (c̄H2) = α1 exp(β1 c̄H2) (3.24)

σAs(c̄H2) = α2 exp(β2 c̄H2) (3.25)

σAf (c̄H2) = α3 exp(β3 c̄H2) (3.26)

ce qui permet de déduire une évolution des températures début de transformation martensi-
tique Ms et �n de transformation austénitique Af en fonction de la concentration normalisée
d'hydrogène.

Ms(c̄H2) = T − α0 exp(β0 c̄H2)

bdtrac
(3.27)
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Af (c̄H2) = T − α3 exp(β3 c̄H2)

brtrac
(3.28)

Les paramètres identi�és αi, βi (i = 0→ 3) sont synthétisés dans la table 3.1.

Table 3.1 � Constantes issues de l'approximation exponentielle décrivant l'évolution des
contraintes critiques de transformation et de l'évolution de la déformation maximale en fonc-
tion de la concentration moyenne normalisée.

σMs(c̄H2) σMf (c̄H2) σAs(c̄H2) σAf (c̄H2) εtrmax(c̄H2)

α0(MPa) β0 α1(MPa) β1 α2(MPa) β2 α3(MPa) β3 α4(%) β4

502.75 3.27 510.62 3.90 287.08 12.37 259.63 11.45 6.3633 −9.05

Figure 3.7 � Algorithme de résolution des équations par la méthode des éléments �nis.
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3.5 Résultats numériques et discussion

3.5.1 Validation du modèle de comportement sur un cas de traction simple

Les simulations discutées ici ont pour but, d'une part d'illustrer la capacité du modèle à
décrire l'e�et de l'hydrogène sur le comportement thermomécanique des AMF et d'autre part
à être utilisées comme un outil e�cace pour l'analyse structurelle des structures complexes, ou
la conception d'applications innovantes des AMF. Des exemples de simulations sont disponibles
dans les travaux de Chemisky et al. [11], Merzouki et al. [48] et Armattoe et al. [1]. Pour les
simulations numériques présentés ici, un jeu de paramètre matériau, regroupés dans le tableau
3.2, a été identi�é à partir des essais expérimentaux réalisés sur des échantillons de NiTi sans
hydrogène.

Table 3.2 � Valeurs des paramètres matériaux identi�és pour une concentration nulle en hydro-
gène.

E(MPa) ν εtrtrac−Max εtrcomp−Max Ms(
oC) Af (oC)

35000 0.3 0.063 0.050 -40 -10

rf Bf (MPa/oC) Br(MPa/oC) Fε(MPa) Hf (MPa) HεT (MPa)

0.6 0.35 0.35 120 1 1500
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Figure 3.8 � Courbes numériques contrainte-déformation pour di�érentes concentrations nor-
malisées d'hydrogène.
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3.5.2 Confrontation résultats expérimentaux et numériques

L'in�uence de la concentration d'hydrogène sur les températures de transformation est intro-
duite et étudiée pour un point matériel donné (l'e�et global en terme de répartition spatiale de
la contrainte et de la concentration d'hydrogène sera traité dans le quatrième chapitre en consi-
dérant un élément �ni spécial et multiphysique ayant la concentration de l'hydrogène comme un
degré de liberté supplémentaire).

Les courbes de contrainte-déformation numériques pour di�érentes concentrations moyennes
d'hydrogène normalisées sont ensuite comparées aux résultats expérimentaux. Elless sont présen-
tées sur la �gure 3.9. Les résultats numériques sont en bon accord avec les résultats expérimentaux
pour des faibles concentrations normalisées moyennes d'hydrogène. On constate une di�érence
notable pour les contraintes de début et �n de transformation pour des concentration d'hydro-
gène de 0,02 à 0,03. Cette di�érence peut être due au processus d'identi�cation des paramètres
matériau sur la courbe sans hydrogène ou à la nature des fonctions d'approximation utilisées.
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Figure 3.9 � Confrontation entre les résultats expérimentaux et les simulations numériques.

La �gure 3.8 montre les courbes de contrainte-déformation numériques pour di�érentes concen-
trations normalisées moyennes d'hydrogène en utilisant une approximation exponentielle de la
température de transformation et déformation maximale de transformation en fonction de la
concentration moyenne normalisée en hydrogène. Les résultats de la �gure 3.8 indiquent une
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Chapitre 3. Prise en compte de l'e�et de l'hydrogène dans un modèle dédié aux alliages NiTi

diminution signi�cative des propriétés mécaniques du �l NiTi lors du déchargement mécanique.
Cette diminution pourrait être cliniquement pertinente car les forces de déchargement du �l
reproduisent le mouvement orthodontique des dents.

3.6 Conclusion

Ce chapitre a présenté une méthodologie d'intégration de l'e�et d'hydrogène, en particulier
son impact, sur les propriétés de transformation dans le modéle de comportement thermoméca-
nique des AMF développé dans les travaux de thèse de Duval et de Chemisky. Les simulations
numériques, issues de l'implémentation numérique du modèle dans le logiciel de calcul Abaqus,
ont été comparées aux résultats expérimentaux et ont montré un bon accord.

Cependant, un tel modèle de comportement ne peut décrire correctement les dégradations
de comportement observées dues à la présence d'un gradient de concentration et son interaction
avec la transformation martensitique au cours d'une sollicitation mécanique.

Il est donc nécessaire de proposer une extension et un enrichissement du modèle présenté en
vue de prendre en compte la distribution spatiale de la concentration de l'hydrogène et son e�et
sur une structure en AMF.
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la distribution spatiale de l'hydrogène
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Chapitre 4. E�et de la distribution spatiale de l'hydrogène sur la réponse des AMF

4.1 Introduction

Le présent chapitre est consacré au développement d'un modèle dédié à l'étude de la réponse
des structures en AMF après chargement par hydrogène avec une prise en compte de la distri-
bution spatiale, pour améliorer les résultats obtenus avec une concentration normalisée dans le
chapitre précédent. Dans un premier temps, nous présentons un modèle thermomécanochimique
couplé dédié aux AMF et adapté à la prise en compte de la distribution de la concentration
d'hydrogène sur la réponse des structures en AMF. Dans un deuxième temps, nous proposons
une formulation d'un élément �ni spéci�que qui comprend la concentration d'hydrogène comme
un degré de liberté supplémentaire.

4.2 Cadre de travail thermodynamique

Les e�ets de la présence de l'hydrogène sur la transformation de phase dans les AMF, déjà
considérés dans les chapitres précédents, vont être introduits dans un modèle couplé de compor-
tement thermomécanochimique dédié aux AMF. Il sera alors possible de prendre en compte la
distribution du champ de concentration d'hydrogène par la résolution de l'équation de di�usion,
conjointement avec les équations d'équilibre thermomécanique.

4.2.1 Équations d'équilibre

Les espèces di�usantes sont supposées être des atomes, sur des postes vacants. La concentra-
tion d'inoccupation obéit à l'équation du bilan de masse, qui relie la concentration C au vecteur
de �ux J comme suit :

dC

dt
= −divJ (4.1)

φJ = J .n (4.2)

La concentration est dé�nie comme le rapport entre les sites occupés par l'hydrogène et les sites
interstitiels présents dans l'alliage. L'équilibre mécanique statique est dé�ni par :

divΣ + f = 0 (4.3)

T σ = Σ.n (4.4)

Avec Σ est le tenseur des contraintes, f est le vecteur force volumique dans le volume Ω et T σ

le vecteur contrainte sur la surface ∂Ω .

4.2.2 Lois de conservation, premier principe de la thermodynamique

Appliqué à un domaine matériel Ω, le principe de conservation de l'énergie impose que la
variation de l'énergie totale du système est égale aux transferts d'énergie et aux échanges avec
le milieu extérieur (voir par exemple dans [41]) :

d

dt
(Eint +K) = Pext +Q (4.5)
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4.2. Cadre de travail thermodynamique

où Eint représente l'énergie interne ; K l'énergie cinétique du système ; Pext est la puissance
des e�orts extérieurs et Q la quantité de chaleur reçue par le système.
En considérant e l'énergie interne spéci�que e, l'énergie interne du système s'écrit :

Eint =

∫
Ω
ρ e dΩ (4.6)

Soit v un champ de vitesse, l'énergie cinétique du système est donnée par :

K =
1

2

∫
Ω
ρ v .v dΩ (4.7)

La quantité de chaleur Q reçue par le système est composée de la chaleur créée dans le volume
Ω par les e�orts appliquées de l'extérieur et la chaleur reçue par conduction au travers de la
frontière ∂Ω du volume Ω.

Q =

∫
Ω
r dΩ−

∫
∂Ω
q.n dS (4.8)

Où r est la densité volumique de production interne de chaleur à distance, q le vecteur courant
de chaleur et n la normale extérieure à ∂Ω.

La puissance des forces extérieures, due aux e�orts extérieurs s'exerçant sur le domaine et
aux �ux de matière entrant par la surface dans le système s'écrit

Pext =

∫
Ω
f.v dΩ +

∫
∂Ω

T.v dS −
∫
∂Ω
µ(J.n) dS (4.9)

Dans l'équation précédente, µ est le potentiel chimique de l'hydrogène.
En remplaçant Eint, K, Q et Pext par leurs expressions dans l'équation (4.5), le premier

principe de la thermodynamique devient

d

dt

∫
Ω
ρ(e+

1

2
v.v) dΩ =

∫
Ω

(f.v + r)dΩ +

∫
∂Ω

(T.v− q.n− µ(J.n)) dS (4.10)

En utilisant le deuxième axiome du principe des puissances virtuelles, la puissance des e�orts
extérieurs peut se mettre sous la forme :

Pext = Pa − Pi (4.11)

Pa =

∫
Ω
ρ (γ . v) dV =

d

dt

1

2

∫
Ω
ρ(v.v)dΩ =

dK

dt
(4.12)

le premier principe devient
dE

dt
= −Pi +Q (4.13)

c'est à dire

d

dt

∫
Ω
ρ e dΩ =

∫
Ω

Σ : ĖdΩ +

∫
Ω
rdΩ−

∫
Ω
div q dΩ−

∫
Ω
div(µJ) dΩ (4.14)

ou encore sous forme locale

ρė = Σ : Ė + r − div q − div(µJ) (4.15)

Dans la suite du développement, nous assimilons le point matériel à un volume élémentaire
représentatif d'AMF polycristallin d'énergie interne volumique U et de masse volumique ρ. Le
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Chapitre 4. E�et de la distribution spatiale de l'hydrogène sur la réponse des AMF

VER admet comme variables de contrôle la contrainte, la température et la concentration d'hy-
drogène (Σ, T , C). L'enthalpie libre volumique G du volume élémentaire représentatif VER
d'AMF polycristalin d'énergie interne Eint et de masse volumique ρ s'écrit :

G = U − TS −Σ : E (4.16)

Ce qui fournit

Ġ = U̇ − T Ṡ − SṪ −Σ : Ė− Σ̇ : E (4.17)

En utilisant la forme locale issue du premier principe de la thermodynamique (4.15) la relation
précédente (4.17) se met sous la forme

Ġ = r − div q − div(µJ)− T Ṡ − SṪ − Σ̇ : E (4.18)

4.2.3 Second principe de la thermodynamique

Le second principe de la thermodynamique permet de décrire l'équilibre interne du matériau.
L'entropie du VER est exprimée comme la contribution de quatre sources : les échanges avec
l'extérieur sous forme de chaleur, les échanges avec l'extérieur sous forme de quantité de masse
d'hydrogène, l'entropie interne créée par un changement d'état du matériau et l'entropie interne
irréversible :

dS

dt
=
δQ

T
+
dSchgtetat

dt
+
dSirrversible

dt
(4.19)

Dans un premier temps, dans cette étude, les sources d'irréversibilité par l'entropie interne sont
négligées (piégeage de martensite, piégeage de l'hydrogène, plasticité) :

dSirrversible
dt

≈ 0 (4.20)

Le second principe stipule que la création d'entropie due à l'évolution de l'état interne du matériau
est toujours positive ou nulle : l'état interne du matériau évolue spontanément jusqu'à atteindre
l'équilibre :

dSchgt etat
dt

≥ 0 (4.21)

L'inégalité (4.21) pour l'entropie du VER permet donc d'écrire :

dS

dt
≥ δQ

T
(4.22)

ou encore
dS

dt
≥
∫

Ω

r

T
dΩ−

∫
∂Ω

q.n

T
dS (4.23)

En utilisant le théorème de la divergence, il vient∫
Ω

(ρ
ds

dt
+ div

q

T
− r

T
) dV ≥ 0 (4.24)

Cette inégalité est valide pour tout point du domaine, ce qui entraîne la forme locale du taux de
production irréversible d'entropie :

ρ
ds

dt
+ div

q

T
− r

T
≥ 0 (4.25)

68
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En remplaçant r par son expression tirée de l'équation de conservation de l'énergie (4.17)

ρ
ds

dt
+ div(

q

T
)− 1

T
(ρ
de

dt
−Σ : Ė + div q + div(µJ)) ≥ 0 (4.26)

Et en remarquant que :

div(
q

T
) =

div q

T
− q.gradT

T 2
(4.27)

puis en multipliant cette dernière égalité par la température T qui est strictement positive,
l'inégalité fondamentale contenant le second et premier principe s'écrit alors :

ρ

(
T
ds

dt
− de

dt

)
+ Σ : Ė − q.gradT

T
− div(µJ) ≥ 0 (4.28)

L'inégalité de Clausius-Duhem est obtenue en introduisant l'énergie libre de Gibbs G dé�nie par :

G = U − TS −Σ : E (4.29)

et on a �nalement

−Ġ− SṪ − E : Σ̇− q.gradT
T

− div(µJ) ≥ 0 (4.30)

4.3 Modélisation du couplage thermomécanochimique dans le com-
portement des AMF

4.3.1 Mécanisme de déformation et choix des variables internes

Figure 4.1 � Volume élémentaire représentatif d'un AMF chargé en hydrogène.

La déformation macroscopique d'un volume élémentaire représentatif d'un polycristal d'AMF
peut se décomposer en la somme de plusieurs contributions :

E = Eel +Eth +Ein (4.31)

La déformation élastique Eel et la déformation de dilatation thermique Eth ainsi que la défor-
mation inélastique Ein s'écrivent :

Eel = S : Σ (4.32)

Eth = αth∆T (4.33)

Ein = Etr +Ech (4.34)
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S est le tenseur de souplesse d'ordre 4, Σ est la contrainte moyenne dé�nie sur tout le VER ;
αth est le tenseur de dilatation thermique et ∆T est la di�érence entre la température actuelle
du VER et une température de référence. La déformation inélastique Ein dans le présent mo-
dèle est égale à la somme des déformations induites par la transformation martensitique Etr et
la déformation chimique Ech. La déformation macroscopique d'expansion chimique est suppo-
sée s'écrire comme le produit de la concentration d'hydrogène et d'un coe�cient de dilatation
chimique αch :

Ech = (C − C0) αch (4.35)

= ∆C αch

Pour un comportement isotrope, on prendra αch = αchδ

La déformation macroscopique de transformation martensitique Etr représente la moyenne
des déformations en tout point du VER issues de la transformation de phase. Si V présente le
volume total du VER et εtr(r) la déformation en un point matériel est exprimée par la relation
suivante :

Etr =
1

V

∫
V
εT (r)dV (4.36)

Cette déformation est liée à la quantité de martensite VM produite au cours de la transfor-
mation de phase et elle est nulle dans le volume de la phase austénitique V −VM . On peut donc
réécrire la relation intégrale (4.36) sur le volume de martensite VM dans le VER :

Etr =
VM
V

1

VM

∫
VM

εT (r)dV (4.37)

La relation (4.37) fait apparaitre le rapport VM
V représentant la fraction volumique de martensite

dans le VER notée f et la variable tensorielle 1
VM

∫
VM
εT (r)dV représentant l'orientation moyenne

de l'ensemble des variantes de martensite notée ε̄T . Finalement, la déformation de transformation
macroscopique peut s'écrire sous la forme :

Etr = f ε̄T (4.38)

En résumé, comme dans la version 3D du modèle proposé par Y. Chemisky [10] et A. Duval
[25], deux variables internes sont retenues :

� la fraction volumique f de martensite,

� et la déformation moyenne de transformation ε̄T .

Les limitations physiques comme la saturation de la transformation de la phase martensitique
sont prises en compte. On ajoute maintenant une limitation supplémentaire pour la concentra-
tion d'hydrogène. Initialement et avant le chargement par hydrogène, le matériau contient une
concentration initiale d'hydrogène uniforme dans tout le volume de l'échantillon qu'on note C0

et on notera CMAX la concentration maximale absorbée par le matériau après chargement.

C0 ≤ C ≤ CMAX (4.39)
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4.3.2 Dé�nition du potentiel thermodynamique

L'énergie libre de Gibbs est utilisée pour dé�nir le potentiel thermodynamique, car les va-
riables observables associées (la température T, la contrainte Σ et la concentration C) sont
considérées comme variables de contrôle. La formulation utilisé dans le chapitre précédent va
être modi�ée pour introduire le couplage thermo-mécano-chimique.

Rappelons qu'initialement, pour un matériau entièrement austénitique à une température
initiale T init, l'énergie libre de Gibbs de l'austénite s'écrit :

Ginit = UA − T initSA −Σinit : Einit − CAv
[
(T init − Tref )− T initlog

(
T init

Tref

)]
(4.40)

avec UA l'énergie interne volumique de l'austénite, SA son enthalpie, CAv la chaleur spéci�que
à volume constant de l'austénite et Tref , la température de référence de la quantité de chaleur
produite. A l'état initial, on a :

� T init = Tref

� Σinit : Einit = 0

A l'état initial austénitique, l'enthalpie libre de Gibbs Ginit se réduit donc à

Ginit = UA − T initSA (4.41)

Au cours d'un chargement thermomécanique, les variantes de martensite apparaissent. La
partie de l'énergie interne due à la présence de l'austénite est pondérée par le volume restant
occupé par l'austénite :

GA =

(
1− VM

V

)(
UA − TSA − CAv

[
(T − Tref )− T log

(
T

Tref

)])
(4.42)

De manière analogue, la contribution du volume de martensite s'écrit :

GM =

(
VM
V

)(
UM − TSM − CMv

[
(T − Tref )− T log

(
T

Tref

)])
(4.43)

où UMet SM sont, respectivement, l'énergie interne et l'entropie volumique de la marten-
site, CMv étant la chaleur spéci�que volumique. La sollicitation mécanique extérieure apporte
également une contribution à l'énergie libre totale de Gibbs :

Gext = −Σ : E (4.44)

L'énergie nécessaire générée par les incompatibilités de déformation au sein du VER est aussi
prise en compte par l'intermédiaire de Gint, ce qui mène à l'expression suivante pour l'énergie
libre de Gibbs :

Gbiphase = (1− VM
V

)(UA − TSA) +
VM
V

(UM − TSM )−Σ : E +Gint −

Cv

[
(T − T0)− T log

(
T

T0

)]
(4.45)

L'énergie libre chimique liée à la di�usion de l'hydrogène, qui est dé�nie dans les travaux de
Cottrell [17], s'écrit sous la forme :

Gch = EfC +RT [C ln(C) + (1− C) ln(1− C)] (4.46)
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Le potentiel thermodynamique pour un VER d'AMF est la di�érence d'énergie libre de Gibbs
entre l'état initial austénitique et l'état biphasé avec la présence de l'hydrogène.

∆G = Gbiphase +Gch −Ginit (4.47)

A l'aide des expressions (4.45) et (4.46), le potentiel thermodynamique du VER peut être écrit
sous la forme suivante :

∆G = −∆TSA +
VM
V

(∆U − T∆S) + EfC +RT (C ln(C) + (1− C) ln(1− C)) (4.48)

−Σ : E +Gint − Cv
[
∆T − T log T

T0

]
ou encore

∆G = −∆TSA +B(T − T0)f + EfC +RT (C ln(C) + (1− C) ln(1− C)) (4.49)

−Σ : E + Cv

[
(T − T0 − T log(

T

T0
)

]
+Gint

L'énergie d'interaction Gint du VER prend en compte les incompatibilités présentes entre
les phases austénitique et martensitique, les incompatibilités entre les variantes de martensite
ainsi que les incompatibilités liées à la présence de l'hydrogène. En étendant ce qui a été fait par
Chemisky et Duval à la présence de l'hydrogène, on obtient

Gint =
1

2V

∫
V
σ(r) : εe(r)dv =

1

2V

∫
V
σ(r) :

(
ε(r)− εth(r)− εT (r)− εch(r)

)
dv (4.50)

En faisant l'hypothèse que les propriétés thermoélastiques sont identiques dans les deux
phases, la relation précédente peut se mettre sous la forme :

Gint =
1

2
Σ : E − 1

2
Σ : Eth − 1

2V

∫
V
σ(r) :

(
εT (r) + εch(r)

)
dv (4.51)

Dans l'équation (4.51), la contrainte locale σ(r) peut être écrite comme la somme de la contrainte
macroscopique Σ et d'une �uctuation locale δσ(r) autour de Σ (voir �gure 4.2).

σ(r) = Σ + δσ(r) (4.52)

L'énergie d'interaction Gint peut se mettre sous la forme :

Gint =
1

2
Σ : (E −Eth −ET −Ech)− 1

2V

∫
V
δσ(r) : εT (r)dv − 1

2V

∫
V
δσ(r) : αch(r)dv

(4.53)

ou encore

Gint =
1

2
Σ : S : Σ− 1

2V

∫
V
δσ(r) : (εT (r) + εch(r))dv (4.54)

La �uctuation locale δσ(r) peut être décomposée en quatre contributions à di�érentes échelles :
δσI désigne les incompatibilités inter-granulaires, δσII désigne les incompatibilités entre les va-
riantes de martensite et δσIII désigne les incompatibilités liées à la présence de l'hydrogène.
Ainsi, l'expression de Gint devient :
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4.3. Modélisation du couplage thermomécanochimique dans le comportement des AMF

Figure 4.2 � Décomposition du champ de contrainte hétérogène σ(r) en trois contributions :
contrainte macroscopique σI(r), saut de contrainte lié aux incompatibilités géométriques induites
par l'activation de la transformation σII(r), saut de contrainte liée au incompatibilités d'appa-
rition des variantes σIII(r) et saut de contrainte induit par la di�usion de l'hydrogène σIV (r).

Gint =
1

2
Σ : S : Σ− 1

2V

∫
V
δσI(r) : εT (r)dv − 1

2V

∫
V
δσII(r) : εT (r)dv (4.55)

− 1

2V

∫
V
δσIII(r) : αch(r)dv

La �uctuation δσI apparaissant lors de la transformation de phase entre les di�érents grains
du VER est supposée proportionnelle à la déformation moyenne de transformation ε̄T . Elle est
exprimée en fonction de cette dernière à l'aide d'un facteur −Hε̄T . On peut ainsi écrire :

− 1

2V

∫
V
δσI(r) : εT (r)dv = − 1

2V

∫
V
−Hε̄T ε̄TεT (r)dv

=
1

2
Hε̄T f ε̄

T ε̄T (4.56)

La �uctuation du champ de contraintes δσII exprime l'incompatibilité entre les variantes de
martensite présentes au niveau du grain. Sur tout le VER, cette énergie est approximée par la
relation suivante :

− 1

2V

∫
V
δσII(r) : εT (r)dv =

1

2
Hff

2 (4.57)

La �uctuation du champ de contraintes δσIII exprime l'incompatibilité liés à la présence de
l'hydrogène au niveau du grain et peut être écrite à l'aide d'un facteur −Hch et la déformation
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d'expansion chimique αch. On peut ainsi écrire :

− 1

2V

∫
V
δσIII(r) : αch(r)dv = − 1

2V

∫
V
−Hchα

ch(r)αch(r)dv

=
1

2
∆C Hch α

ch αch (4.58)

L'expression de l'énergie d'interaction Gint est �nalement :

Gint =
1

2
Σ : S : Σkl +

1

2
fHε̄T ε̄

T ε̄T +
1

2
Hff

2 +
1

2
∆C Hchα

chαch (4.59)

L'expression du potentiel thermodynamique du VER AMF en fonction des variables de
contrôle (Σ, T, C) et des variables internes (f, ε̄T ) devient :

∆G(Σ, T, f, ε̄T , C) = −∆TSA +B(T − T0)f − 1

2
Σ : S : Σ−Σ : αth∆T (4.60)

−Σ : αch∆C −Σ : f ε̄T +
1

2
Hff

2 +
1

2
∆C Hchα

ch : αch +
1

2
fHε̄T ε̄

T : ε̄T

+Cv

[
(T − T0)− T log(

T

T0
)

]
+ Ef C +RT (C ln(C) + (1− C) ln(1− C))

4.3.3 Forces thermodynamiques

Le potentiel thermodynamique dépend des variables de contrôle, des variables internes et
des paramètres intrinsèques au matériau considéré. Compte tenu des variables de controle et des
variables internes utilisés ici, l'inégalité de Clausius-Duhem (4.30) devient :

−∂∆G

∂Σ
: Σ̇− Σ̇ : E − ∂∆G

∂T
Ṫ − SṪ − ∂∆G

∂f
ḟ − ∂∆G

∂C
Ċ − ∂∆G

∂ε̄T
˙̄εT (4.61)

−q.grad T
T

− J .grad µ− µ div(J) ≥ 0

En utilisant l'équation d'équilibre (4.1) qui relie la concentration d'hydrogène C au vecteur �ux
J , on obtient :(

−∂∆G

∂Σ
−E

)
: Σ̇ +

(
−∂∆G

∂T
− S

)
Ṫ − ∂∆G

∂f
ḟ +

(
µ − ∂∆G

∂C

)
Ċ − ∂∆G

∂ε̄T
: ˙̄εT (4.62)

−q.grad T
T

− J .grad µ ≥ 0

Les forces motrices thermodynamiques associées aux di�érents phénomènes pris en compte sont
obtenues à partir de l'expression du potentiel thermodynamique. En particulier les forces ther-
modynamiques Ak associées aux variables internes Vk sont dé�nies comme suit

F k = −∂∆G

∂Vk
(4.63)
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En introduisant les di�érentes dérivées du potentiel ∆G(Σ, T, C, f, ε̄T ) dans l'inégalité de Clausius-
Duhem, nous pouvons écrire : (

S : Σ +αth∆T +αch∆C + f ε̄T − E
)

: Σ̇ (4.64)

+

(
SA −Bf + Σ : αth − Cv log

T

T0
− S +R(C ln(C) + (1− C)ln(1− C))

)
Ṫ

+

(
Σε̄th −B(T − T0)− 1

2
Hε̄T ε̄

T : ε̄T −Hff

)
ḟ

+

(
µ+RT

(
ln

(
C

1− C

)
+
Ef
RT

)
+αch : Σ− 1

2
Hchα

ch : αch
)
Ċ

+f(Σd −Hε̄T ε̄T ) : ˙̄εT − J grad µ− qgradT
T

≥ 0

où Σd désigne le tenseur déviateur des contraintes.
A partir de la dernière relation, nous pouvons identi�er les forces motrices thermodynamiques
associées aux variables de contrôle et variables internes :

� Force élastique :
FΣ = S : Σ +αth∆T +αch∆C + f ε̄T −E (4.65)

� Force entropique :

F T = SA −Bf +αth : Σ− Cv log
T

T0
− S +R (C ln(C) + (1− C)ln(1− C)) (4.66)

� Force motrice de transformation de phase

F f = −B(T − T0) + Σ : ε̄T − 1

2
Hε̄T ε̄

T : ε̄T −Hff (4.67)

� Force motrice d'orientation des variantes de martensite

F ε
T

= fΣd − fHε̄T ε̄T (4.68)

� Force d'expansion chimique

F ch = αch : Σ− 1

2
Hchα

ch : αch ∆C +RT

(
ln

(
C

1− C

)
+
Ef
RT

)
+ µ (4.69)

L'équilibre thermo-chimio-élastique est considéré comme instantané (se déroulant à une échelle
de temps largement inférieure à celle des processus dissipatifs)et se traduit par :

−∂∆G

∂Σ
−E = 0

−∂∆G

∂T
− S = 0

−∂∆G

∂C
+ µ = 0 (4.70)
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ou encore :

S : Σ +αth∆T +αch∆C + f ε̄tr −E = 0

SA −Bf + Σ : αth − Cv(log(
T

T0
))−R(C ln(C) + (1− C) ln(1− C))− S = 0

αch : Σ− 1

2
Hch α

ch : αch ∆C +RT

(
ln

(
C

1− C

)
+
Ef
RT

)
+ µ = 0 (4.71)

Le potentiel chimique µ s'écrit donc :

µ = −αch : Σ +
1

2
Hch α

ch : αch ∆C −RT
(
ln

(
C

1− C

)
+
Ef
RT

)
(4.72)

D'après la relation d'Onsager, le vecteur �ux J s'écrit :

J = − D

RT
C(1− C)∇µ (4.73)

Le gradient du potentiel chimique s'écrit :

∇µ = −αch : ∇Σ +
1

2
Hch α

ch : αch ∇C −RT
(

∇C
C(1− C)

)
(4.74)

D'où le vecteur �ux de concentration s'écrit :

J = D∇C − 1

2

D

RT
Hch α

ch : αch C(1− C)∇C +
D

RT
C(1− C)αch : ∇Σ (4.75)

4.3.4 Potentiel de dissipation

Lors de la modélisation du comportement superélastique, il faut tenir compte de la dissipation
d'énergie observée lors des transformations de phase. Cette dissipation peut être déduite à partir
de l'inégalité de Clausius Duhem en tenant compte de l'équilibre thermoélastique du VER. Son
expression est dé�nie par la relation suivante :

Φtotale = F f ḟ + F ε̄
tr

: ˙̄εtr − J .grad µ− q.gradT
T

≥ 0 (4.76)

La dissipation totale peut être scindée en trois parties : une dissipation mécanique Φm, une
dissipation thermique Φth et une dissipation chimique Φch comme suivant :

Φm = F f ḟ + F ε̄
tr

: ˙̄εtr

Φth = −q.gradT
T

Φch = −J.grad µ (4.77)

La dissipation produite par conduction thermique Φth peut être nulle dans le cas d'un champ
de température homogène dans tout le VER ou positive dans le cas contraire. La dissipation
mécanique Φm est exprimée en fonction des forces critiques d'activation positives et de la dérivée
temporelle des variables internes dissipatives choisies pour décrire le comportement inélastique du
VER. Deux forces critiques d'activation sont introduites : F fcrit liée à la transformation de phase
et F ε̄

tr

crit liée au processus de réorientation des variantes de martensite. La dissipation mécanique
critique Φm

crit peut s'écrire comme suivant :

Φm
crit = F fcritḟ + fF ε̄

tr

crit : ˙̄εtr (4.78)
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Comme la variable ε̄tr et la force thermodynamique F ε̄
tr
sont des grandeurs tensorielles, le

critère de réorientation des variantes de martensite est par la suite tensoriel. Il est remplacé par
son équivalent scalaire F ε̄

tr

eq désignant la norme au sens de Von Mises de la force thermodynamique
de réorientation des variantes de martensite :

F ε̄
tr

eq =

√
3

2
F ε̄

tr
: F ε̄

tr (4.79)

En tenant compte de cette dernière hypothèse, on adoptera l'expression suivante de la dissi-
pation :

Φm ≈ F f ḟ + F ε̄
tr

eq
˙̄εtreq = F fcritḟ + fF ε̄

tr

crit
˙̄εtreq (4.80)

La dissipation mécanique étant positive (Φm ≥ 0), les dissipations dues à la transformation
martensitique et au réorientation des variantes de martensite sont aussi positives.

Φf = F fcritḟ ≥ 0

Φε̄tr = fF ε̄
tr

crit
˙̄εtreq ≥ 0

(4.81)

Pour prendre en compte le phénomène d'orientation des variantes de martensite, une surface
de charge critique est dé�nie en se basant sur un critère isotrope. On introduit ainsi un paramètre
matériau constant Fmaxε̄tr véri�ant la relation :

F ε̄
tr

eq = fFmaxε̄tr (4.82)

On obtient ainsi la force critique d'activation F ε̄
tr

crit liée à l'orientation des variantes de martensite :

F ε̄
tr

crit = Fmaxε̄tr (4.83)

La force critique F fcrit est dé�nie à partir d'un paramètre matériau Fmaxf . La dérivée tempo-

relle de la fraction volumique de martensite ḟ est positive au cours de la transformation directe
(austénite −→ martensite) et négative au cours de la transformation inverse (martensite −→
austénite). On dé�nit alors deux surfaces de charge critiques associées au critère de transforma-
tion de phase. Suivant le sens de la transformation de phase (directe ou inverse), la force critique
de transformation est exprimée comme suit :

F fcrit = Fmaxf si ḟ > 0

F fcrit = −Fmaxf si ḟ < 0 (4.84)

A�n de respecter la positivité de la dissipation Φf = F fcrit.ḟ ≥ 0, la force critique de transfor-
mation est négative au cours de la transformation de phase inverse et la dérivée temporelle de la
fraction volumique de martensite est aussi négative. L'e�et de la stabilisation de la martensite
est aussi pris en compte dans ce modèle. Il s'apparente à un processus dissipatif et est introduit
comme une dissipation additionnelle Φstab proportionnelle à la déformation moyenne de transfor-

mation équivalente (ε̄treq =
√

3
2 ε̄
tr : ε̄tr). Son expression est donnée en introduisant un coe�cient

Hs strictement positif par l'expression suivante :

Φstab = −Hsε̄
tr
eqḟ (4.85)
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Par la suite, l'expression de la force critique de transformation est modi�ée et on obtient :

F fcrit = Fmaxf −Hsε̄
tr
eq si ḟ > 0

F fcrit = −Fmaxf −Hsε̄
tr
eq si ḟ < 0 (4.86)

4.3.5 Transformation de phase

En vue de prendre en compte les phénomènes de boucle interne, la force critique d'activation
de la transformation de phase F critf est redé�nie. On considère pour cela, deux paramètres maté-
riaux : Fmaxf et Fminf , représentant respectivement les forces critiques maximale et minimale de
transformation de phase. Deux variables mémoires sont dé�nies pour tenir compte des précédents
chargements γf et Fmemf . Où γf représente l'avancement d'une transformation de phase incom-
plète directe ou inverse et Fmemf désigne la force thermodynamique mise en mémoire à chaque
inversion du sens de la transformation. Par la suite, la force critique d'activation devient :

F fcrit = (1− γf )Fminf + γfF
max
f −Hsε̄

tr
eq si ḟ > 0

F fcrit = −((1− γf )Fminf + γfF
max
f )−Hsε̄

tr
eq si ḟ < 0 (4.87)

En tenant en compte les expressions de la force critique de transformation F fcrit et de la force
motrice de transformation F fm−λ exprimées ci-dessus, les critères d'activation de la transformation
de phase peuvent être écrite comme suit :

� transformation de phase austénite −→ martensite si :

F fm−λ − (1− γf )Fmemf = (1− γf )Fminf + γfF
max
f −Hsε̄

tr
eq et

d(F fm−λ−(1−γf )Fmemf )

dt = 0.

La dérivée temporelle de la fraction volumique de martensite est alors positive : ḟ > 0.

� transformation de phase martensite −→ austénite si :

F fm−λ − (1 − γf )Fmemf = −((1 − γf )Fminf + γfF
max
f ) −Hsε̄

tr
eq et

d(F fm−λ−(1−γf )Fmemf )

dt = 0.

La dérivée temporelle est alors négative : ḟ < 0.

� pas de transformation si la dérivée temporelle de la fraction volumique de martensite est
nulle : ḟ = 0.

4.3.6 Orientation des variantes de martensite

Au cours du phénomène d'orientation des variantes de martensite, la vitesse de la déformation
moyenne de transformation est dé�nie à l'aide d'une règle de normalité par rapport à la force
thermodynamique F ε̄

T
. Cette règle s'exprime comme suit :

˙̄εtr = λεT
∂F ε̄

tr

eq

∂F ε̄tr
(4.88)
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� l'orientation des variantes de martensite est activée si :

F ε̄
tr

λ−eq = Fmaxε̄tr et
dF ε̄

tr

λ−eq
dt = 0, l'orientation des variantes est activée ; la dérivée temporelle

de la déformation moyenne de transformation évolue, ˙̄εtr 6= 0.

� l'orientation des variantes de martensite est inactive si : F ε̄
tr

λ−eq < Fmaxε̄tr ou si F ε̄
tr

λ−eq = Fmaxε̄tr

et
dF ε̄

tr

λ−eq
dt ≤ 0

Où F ε̄
tr

λ−eq désigne la norme au sens de Von Mises de la force thermodynamique F ε̄
tr

λ (F ε̄
tr

λ−eq =√
3
2F

ε̄tr
λ : F ε̄

tr

λ ).
Les critères ci-dessus sont complétés par des équations supplémentaires permettant de gérer

l'évolution de la variable tensorielle ε̄tr dans les cas où la martensite apparaît autoaccommodée
(déformation macroscopique de transformation constante : ĖT = 0), la transformation de phase
inverse se produit, ou bien dans le cas purement élastique. Ces di�érentes équations de même
que la prise en compte dans le présent modèle, de la dissymétrie traction-compression observée
dans le comportement des AMF sont décrites en détail dans les travaux de thèse d'Arnaud Duval
[25] et d'Yves Chemisky [10].

4.4 Développement d'un élément �ni 2D à contraintes planes
pour le comportement thermo-mécano-chimique des AMF

Nous disposons maintenant d'un modèle de comportement des AMF qui prend en compte
l'e�et de la di�usion de l'hydrogène. Il est constitué des équations du comportement des AMF,
de l'équation de di�usion et de l'équation de la chaleur. Pour exploiter ce modèle dans l'étude de
comportement thermo-mécano-chimique des structures en AMF avec prise en compte des e�ets
de la di�usion de l'hydrogène, nous allons l'implémenter dans le logiciel élément �nis Abaqus.

La méthode élément �nis sera utilisée pour résoudre un tel problème ; à cette �n, un élément
�ni 2D en contraintes planes ayant 4 degrés de libertés (ddl) par n÷ud (les deux déplacements
dans le plan : la température et la concentration d'hydrogène) sera développé.

4.4.1 Équations du modèle pour le couplage thermo-mécano-chimique dans
les AMF

Le problème thermo-mécano-chimique à résoudre est composé

� des équations d'équilibre :

Considérons un domaine matériel Ω quelconque. les équations d'équilibres mécanique, ther-
mique et chimique s'écrivent : 

div(Σ) + f = 0
div(q) + qd = 0

div(J) +
∂c

∂t
= 0

où Σ est le tenseur des contraintes mécaniques, f la somme des forces volumiques appli-
quées au domaine, q est le vecteur �ux de chaleur, qd représente les apports volumiques
de chaleur qui peuvent correspondre à des e�ets Joules ou bien au résultat d'une réaction
chimique endo- ou exo-thermique dans le volume, J est le vecteur �ux chimique et C la
concentration d'hydrogène présente dans le domaine.
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� des conditions aux limites : Une force mécanique T ou un déplacement mécanique U peuvent

Figure 4.3 � Équilibre du domaine matériel Ω : notations.

être appliqués sur ∂Ω, la frontière de Ω, qui se décompose en ∂Ωσ et ∂Ωu formant une
partition de ∂Ω : ∂Ω = ∂Ωσ

⋃
∂Ωu et ∂Ωσ

⋂
∂Ωu = ∅ (voir �gure 4.3).

D'autre part, la frontière ∂Ω peut être soumise à un �ux de chaleur φd sur ∂Ωφ ou une
température imposée Td sur ∂ΩT . ∂Ωφ et ∂ΩT forment également une partition de ∂Ω :
∂Ω = ∂ΩT

⋃
∂Ωφ et ∂ΩT

⋂
∂Ωφ = ∅ (voir �gure 4.3).

Finalement, la frontière ∂Ω peut être soumise à un �ux de di�usion j sur ∂Ωj ou une
concentration imposée Cs sur ∂ΩC . ∂ΩJ et ∂ΩCs forment aussi une partition de ∂Ω :
∂Ω = ∂ΩJ

⋃
∂ΩCs et ∂ΩJ

⋂
∂ΩCs = ∅ (voir �gure 4.3).

En utilisant ces notations, les conditions aux limites peuvent être écrites sous la forme :

u = ud sur ∂Ωu

Σ.n = T σ sur ∂Ωσ

T = T d sur ∂ΩT

T (x, t = 0) = T0 ∀x ∈ Ω
q.n = −φd sur ∂Ωφ

C = Cd sur ∂Ωc

C(x, t = 0) = C0 ∀x ∈ Ω
J .n = φJ sur ∂ΩJ

� des lois de comportement du modèle AMF developpées dans le paragraphe précédent :

E = Eel + Eth + ET + Ech = S : Σ +αth ∆T + f ε̄tr +αch ∆C (4.89)

F f = Σ : ε̄tr −B(T − T0)−Hff −
1

2
Hεtr ε̄

tr : ε̄tr (4.90)

F ε
tr

= f(Σd −Hε̄tr ε̄
tr) (4.91)

80



4.4. Elément �ni 2D pour le comportement thermo-mécano-chimique des AMF

� des conditions de saturation de la transformation de phase :
f ≥ 0 ; 1− f ≥ 0
εTMAX − |εT | ≥ 0

� Prendre en Compte les conditions de saturation et les boucles internes :
|Ff − (1− γf )Fmemf | ≥ F critf et F eq

εT
≥ Fmax

εT

4.4.2 Formulation faible de l'équilibre

Le but de ce paragraphe est de proposer une formulation faible du problème thermo-mécano-
chimique. Pour établir cette forme faible, on introduit trois espaces de champs virtuels Wu,
WT et Wc respectivement associés aux déplacements, à la température et à la concentration
d'hydrogène :

Wu = {u∗ \ u∗ ∈ [C0]2,u∗ = 0 sur ∂Ωu} (4.92)

WT = {T ∗ \ T ∗ ∈ [C0], T ∗ = 0 sur ∂ΩT } (4.93)

WC = {C∗ \ C∗ ∈ [C0], C∗ = 0 sur ∂Ωc} (4.94)

En multipliant respectivement les équations d'équilibre mécanique, thermique et chimique par le
champ virtuel u∗, le champ virtuel T ∗ et le champ virtuel C∗ puis en les intégrant sur le domaine
Ω, on trouve le système écrit sous forme faible :

∫
Ω(divΣ + f) u∗ dv = 0∫

Ω(div q + qd) T
∗ dv = 0∫

Ω(divJ + ∂C
∂t ) C∗ dv = 0

(4.95)

En e�ectuant une intégration par parties, on obtient le système suivant :

∫
Ω Σ : ε∗ dΩ−

∫
Ω f .u∗ dΩ−

∫
∂Ω Σ.n u∗dA = 0∫

Ω q ∆T ∗ dΩ−
∫

Ω qd T
∗ dΩ−

∫
∂Ω q. n T ∗ dA = 0∫

Ω Ċ C∗ dΩ−
∫

Ω Ji ∆C∗ dΩ +
∫
∂Ω J .n C∗ dA = 0

(4.96)

ou encore : 

∫
Ω Σ : ε∗ dΩ−

∫
Ω f .u∗ dΩ−

∫
∂Ω T

σu∗dA = 0∫
Ω q .∆T

∗ dΩ−
∫

Ω qd T
∗ dΩ +

∫
∂Ω φd T

∗ dA = 0∫
Ω Ċ C∗ dΩ−

∫
Ω J .∆C∗ dΩ +

∫
∂Ω T

J C∗ dA = 0

(4.97)

Dans la relation précédente, la dérivée temporelle de la concentration d'hydrogène est déterminée
à partir de l'incrément de temps ∆t par la méthode des di�érences �nis :

Ċ =
Cn+1 − Cn

∆t
(4.98)
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où Cn+1 et Cn correspondent aux valeurs de la concentration d'hydrogène respectivement aux
instants tn+1 et tn. Le tenseur des déformations virtuelles δε, le vecteur �ux de chaleur et le
vecteur �ux de concentration sont dé�nis :

Σ = C : (E −Etr −Eth −Ech)

q = −k.∇T

J = − D
RT C(1− C)(∇µ)

(4.99)

Le tableau (4.1) rassemble les correspondances entre les termes mécaniques, thermiques et
chimiques terme par terme :

Table 4.1 � Analogie entre la mécanique, le transfert thermique et le transfert de masse.

Mécanique Thermique Chimique
Déplacement u Variation de température T Variation de concentration c
Contrainte Σ Flux de chaleur q Flux de concentration J

Déformation ε Gradient de température ∇T Gradient de concentration ∇c
Déplacement imposé ud Température imposée Td Concentration imposée cd
E�ort imposé Fd Flux imposé φd Flux imposé φJ
E�ort volumique fd Apport volumique qd Apport volumique jd

4.4.3 Discrétisation spatiale

Le problème couplé thermo-mécano-chimique à résoudre est dé�ni par le système d'équations
(4.97). En vue d'une résolution par la méthode des éléments �nis, un élément �ni de forme
quadrangulaire en contraintes planes est développé (voir �gure 4.4).

Figure 4.4 � Élément �ni quadrangulaire développé avec les quatre degrés de liberté retenus.
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4.4. Elément �ni 2D pour le comportement thermo-mécano-chimique des AMF

Pour obtenir le système matriciel associé au comportement élémentaire, il faut tout d'abord
dé�nir les champs intervenant dans le comportement du milieu continu à couplage thermo-
chemo-mécanique, il s'agit du champ mécanique, le déplacement ; du champ thermique et du
champ chimique. Dans le cas d'un problème purement mécanique, on utilise une formulation en
déplacement, dans le cas du problème qui nous intéresse à couplage thermo-chimio-mécanique, on
utilise une formulation duale déplacement mécanique - température - concentration d'hydrogène,
non plus sur le domaine Ω mais sur un unique élément �ni de volume V e et de surface fermée
Se. L'opération d'assemblage permettra de se ramener au domaine Ω complet.

Dé�nition des champs de déplacement, de déformation, de température et de concen-
tration d'hydrogène

Pour chaque point de l'élément de référence de coordonnées (ξ, η), le vecteur de déplacement,
la concentration et la température sont calculés à partir des déplacements, concentrations et
températures nodaux par les relations suivantes :

u(ξ, η) = [Nu(ξ, η)] {u} , T (ξ, η) =
[
N th(ξ, η)

]
{T} et c(ξ, η) =

[
N ch(ξ, η)

]
{c} (4.100)

Le vecteur déplacement virtuel, la température virtuelle ainsi que la concentration d'hydrogène
virtuelle sont exprimés par :

u?(ξ, η) = [Nu(ξ, η)] {u?} , T ?(ξ, η) =
[
N th(ξ, η)

]
{u?} et c?(ξ, η) =

[
N ch(ξ, η)

]
{c?} (4.101)

[Nu],
[
N th

]
et
[
N ch

]
désignent les matrices d'interpolation composées par les fonctions de

forme et sont respectivement données par les relations suivantes :

[Nu] =

[
N1 0 N2 0 N3 0 N4 0
0 N1 0 N2 0 N3 0 N4

]
[
N th

]
=
[
N1 N2 N3 N4

]
[
N ch

]
=
[
N1 N2 N3 N4

]
(4.102)

où les Ni(i = 1 · · · 4) sont supposées être des fonctions de formes linéaires. Le vecteur gradient
de concentration d'hydrogène, le gradient de température, le tenseur des déformations (exprimé
sous forme vectorielle) ainsi que leurs correspondants virtuels peuvent être déterminés et exprimés
sous la forme suivante :

{∇c} =

{
c,x
c,y

}
=
[
Bch

]
{c} et {∇c?} =

{
c?,x
c?,y

}
=
[
Bch

]
{c?} (4.103)

{∇T} =

{
T,x
T,y

}
=
[
Bth
]
{T} et {∇T ?} =

{
T ?,x
T ?,y

}
=
[
Bth
]
{T ?}

{E} =


Exx
Eyy
2Exy

 = [Bu] {u} et {∇u?} = [Bu] {u?}
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Chapitre 4. E�et de la distribution spatiale de l'hydrogène sur la réponse des AMF

Les matrices
[
Bch

]
,
[
Bth
]
et [Bu] sont déterminées à partir de la matrice des gradients des

fonctions de forme et des vecteurs nodaux {c}, {T} et {u} respectivement. En tenant compte
de l'équation (4.98) et des équations (4.100) à (4.103), nous allons écrire les formes faibles des
équations du problème à résoudre.



∫
Ωe

[Bu]T { Σ(u, T, c)} dΩ−
∫

Ωe
[Nu]T [f ] dΩ−

∫
∂Ωe

[Nu]T {Tσ} dA = Rue (u, T, c) = 0∫
Ωe

[Bth]T [q] dΩ−
∫

Ωe
[N th]T [qd] dΩ−

∫
∂Ωe

[N th]T [φd] dA = RTe (u, T, c) = 0

−
∫

Ωe
[Bch]T [J ] dΩ +

∫
Ωe

[N ch]T [N ch]
(
cn+1−cn

∆t

)
dΩ +

∫
∂Ωe

[N ch]T [φs] dA = Rce(u, T, c) = 0

(4.104)
où Ωe désigne le volume de l'élément �ni et δΩe son contour. Le système d'équations non-linéaires
à résoudre peut donc se mettre sous la forme suivante :

Ru
e (u, T, c)

RT
e (u, T, c)

Rc
e(u, T, c)

 = {Re(u, T, c)} = {0} (4.105)

où {Re(u, T, c)} est un vecteur unique composé des résidusRu
e (u, T, c),RT

e (u, T, c) etRc
e(u, T, c),

respectivement liés aux équations de l'équilibre mécanique, thermique et di�usif (ou chimique).
Nous utiliserons la méthode itérative de Newton-Raphson pour sa résolution.
En supposant qu'à un l'instant t = tn nous avons un système à l'équilibre exprimé par la re-
lation : Re(dn) = 0, où dn est le vecteur des degrés de libertés (ddl)(u,T,c) de l'élément 2D à
l'instant tn, le problème à résoudre consiste à trouver les valeurs des ddl à l'instant tn+1, c'est
à dire le vecteur dn+1. Pour ce faire, nous e�ectuons à l'itération (k+1) une linéarisation qui

nous permet de déterminer la correction δ∆d(k+1)
n+1 de l'incrément ∆d

(k+1)
n+1 des ddl. La relation

linéarisée s'écrit :

R(k)
en+1

+
∂R

(k)
en+1

∂d
(k)
n+1

δ∆d
(k+1)
n+1 ≈ 0 avec R(k)

en+1
= Re(dn + ∆d

(k)
n+1) (4.106)

La correction δ∆d(k+1)
n+1 du vecteur des degrés de liberté nodaux est donc déterminée à l'aide de

la relation :

δ∆d
(k+1)
n+1 = −

[
∂R

(k)
en+1

∂d
(k)
n+1

]−1

R(k)
en+1

(4.107)

où

[
∂R

(k)
en+1

∂d
(k)
n+1

]
représente la matrice tangente élémentaire à l'instant t = tn+1 et à l'itération k.

Elle se décompose à l'aide des sous matrices suivantes :

[K] =

[
∂Re

∂d

]
=


[Kuu]

[
KuT

]
[Kuc][

KTu
] [

KTT
] [

KTc
]

[Kcu]
[
KcT

]
[Kcc]

 (4.108)

Nous utiliserons les quadratures de Gauss pour le calcul des di�érentes intégrales. Les expres-

sions des matrices [Kuu]
(k)
n+1, [Kuc]

(k)
n+1 et

[
KuT

](k)

n+1
font apparaitre les opérateurs tangents liés
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4.5. Conclusion

Figure 4.5 � Algorithme de résolution implanté dans ABAQUS à l'aide de la sous routine UEL

à l'évolution de la contrainte :
[
∂Σ
∂E

](k)

n+1
,
[
∂Σ
∂T

](k)

n+1
et
[
∂Σ
∂c

](k)

n+1
. Les détails de calcul des matrices

élémentaires sont présentés dans l'annexe A.
Le modèle thermo-mécano-chimique développé sera implanté dans le logiciel Abaqus en utili-

sant la routine utilisateur UEL. La �gure 4.5 illustre l'algorithme de résolution adopté. Ce dernier
actualise à la �n de chaque incrément la contrainte mécanique, la température, la concentration
et les variables internes ainsi que les opérateurs tangents. Ces variables d'état servent ensuite
à calculer le vecteur résidu élémentaire et la matrice de rigidité élémentaire qui seront néces-
saires au code élément �ni Abaqus pour assurer par la suite l'assemblage sur tous les éléments
et l'équilibre thermo-mécano-chimique des structures étudiées.

4.5 Conclusion

Ce chapitre était consacré à la prise en compte des e�ets de la présence et de la di�usion de
l'hydrogène dans un modèle de comportement d'AMF. Le modèle vise à prédire le comportement
en présence d'un gradient de concentration d'hydrogène et son interaction avec la transformation
martensitique. L'équation de di�usion a été mise en place pour décrire le comportement chimique
du matériau en présence d'hydrogène. Le comportement thermique du matériau a été également
pris en compte par l'introduction de l'équation de la chaleur. Le modèle couplé thermo-mécano-
chimique obtenu sera implémenté dans le logiciel de calcul par éléments �nis Abaqus. Des déve-
loppements supplémentaires seront alors envisageables pour améliorer ce modèle et ces capacités
à étudier les phénomènes de piégeage de l'hydrogène lors de la transformation martensitique des
AMF.
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Chapitre 4. E�et de la distribution spatiale de l'hydrogène sur la réponse des AMF

Table 4.2 � Récapitulatif des paramètres du modèle liés à la di�usion de l'hydrogène.

Paramètre Unité Signi�cation
E MPa Module d'Young
ν Coe�cient de Poisson
αth ◦C−1 Coe�cient de dilatation thermique
αch Coe�cient de dilatation chimique
D Coe�cient de di�usion de l'hydrogène dans le NiTi
csat Concentration maximale de l'hydrogène dans la structure
εTtrac Déformation à la saturation de la transformation en traction.
εTFAtrac Déformation à la saturation de la transformation en traction

à partir de la martensite auto-accommodée.
εTcomp Déformation à la saturation de la transformation en com-

pression.
bdtrac MPa/◦C Pente de transformation directe en traction dans le dia-

gramme de phase.
brtrac MPa/◦C Pente de transformation inverse en traction dans le dia-

gramme de phase.
Ms

0C Température de début transformation austénite-martensite.
Af

0C Température de �n de transformation martensite-austénite.
rf Coe�cient d'amplitude des boucles internes.

Fmax
ε̄T

MPa Contrainte de réorientation des variantes
Hf MPa Coe�cient de pseudo-écrouissage de la transformation de

phase
Hε̄T MPa Coe�cient de pseudo-écrouissage de réorientation
Hs Coe�cient de stabilisation de la martensite
Hch MPa Coe�cient de pseudo-écrouissage d'intéraction avec l'hydro-

gène
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Conclusion générale

Au cours de ce travail, on s'est intéressé à l'étude de l'e�et de l'hydrogène sur les propriétés
mécaniques de l'alliage à mémoire de forme de type NiTi. Pour cela, on s'est �xé deux objectifs
importants, à savoir : l'étude de l'e�et du chargement par hydrogène sur le comportement global
et local et la modélisation du comportement couplé mécanique - chimique de l'alliage NiTi après
di�usion de l'hydrogène. Au cours de ces travaux, le comportement des AMF a été étudié en
adoptant un point de vue macroscopique. L'objectif était d'aider à l'amélioration des applications
biomédicales en AMF face à un environnement corrosif. Le problème a été abordé de di�érentes
façons : expérimentations sur des �ls orthodontiques en NiTi, modélisation du comportement du
matériau en présence de l'hydrogène, intégration numérique du modèle et implantation dans un
code de calcul par éléments �nis.

L'objectif des expérimentations était double : bien analyser l'e�et de l'hydrogène sur les
propriétés superélastiques des alliages NiTi et une base expérimentale pour assister la modéli-
sation du comportement. Le résultat de l'e�et de l'hydrogène sur le comportement en traction
de l'alliage de type NiTi montre principalement que le chargement en hydrogène augmente la
contrainte critique de transformation martensitique, ce qui permet de conclure que la présence
de l'hydrogène sous forme atomique ou sous forme d'hydrure pourrait entraver la formation des
variantes de martensite. Les essais de nanoindentation ont permis d'analyser localement les pro-
priétés mécaniques des �ls orthodontiques chargés en hydrogène et de détecter la présence d'un
gradient de concentration au niveau de la section. Les valeurs de dureté de la nanoindentation
ont été estimées à partir des courbes selon la méthode d'Oliver et Pharr.

La partie modélisation du présent travail s'est attachée au développement d'un outil nu-
mérique d'aide à la prédiction du comportement des produits en AMF face à un environnement
corrosif. Dans un premier temps, l'e�et de l'hydrogène a été intégré via la dépendance de certains
paramètres caractéristiques de la transformation martensitique à une concentration normalisée
d'hydrogène. Devant les limitations de cette approche, l'accent a été mis sur le couplage chi-
mique thermique mécanique. Le modèle du comportement macroscopique des AMF développé
est basé sur une étude thermodynamique de la transformation martensitique et propose une
description de l'état interne du matériau basée sur la dé�nition des interactions possibles dues à
la transformation de phase et à la di�usion de l'hydrogène.

Initialement, les équations du modèle sont écrites sous forme intégrale, un schéma d'intégra-
tion implicite par la méthode de Newton-Raphson a été adopté, ce qui assure une bonne stabilité
de la solution calculée, une indépendance de cette dernière par rapport à la discrétisation du
chargement appliqué et la possibilité d'implémenter le modèle à l'aide d'un code élément �nis
implicite. On a eu recours à la subroutine UEL pour la dé�nition d'un élément spécial adoptant
la concentration de l'hydrogène comme un degré de liberté supplémentaire.

A l'issu de notre travail, de nombreuses perspectives apparaissent pour aller plus loin dans
l'étude de l'e�et de la di�usion de l'hydrogène sur les AMF. Ainsi, il serait intéressant de :
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Conclusion générale

� Prendre en compte l'e�et de piégeage de l'hydrogène par les variantes de martensite dans
la modélisation du comportement des AMF.

� Prendre en compte l'anisotropie présente dans les �ls et la présence des contraintes internes
liées aux procédés de fabrication.

� Étendre la capacité d'analyse du modèle en tenant compte de l'e�et d'hydrogène sur
d'autres aspects comportementaux (e�et mémoire de forme).
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A

Calcul de la matrice tangente
élémentaire

la matrice tangente élémentaire à l'instant t = tn+1 et à l'itération k se décompose à l'aide
des sous matrices suivantes :

[K] =

[
∂Re

∂d

]
=


[Kuu]

[
KuT

]
[Kuc][

KTu
] [

KTT
] [

KTc
]

[Kcu]
[
KcT

]
[Kcc]

 (A.1)

Le calcul des sous matrices nécessite le calcul des opérateurs tangents liés à l'évolution de la
contrainte Σ, du �ux thermique J et du �ux chimique q :

[Kuu]
(k)
n+1 =

∂R
u(k)
en+1

∂u
(k)
n+1

=

∫
Ωe

[Bu]T
[
∂Σ

∂E

](k)

n+1

[Bu] dΩ (A.2)

[
KuT

](k)

n+1
=
∂R

u(k)
en+1

∂T
(k)
n+1

=

∫
Ωe

[Bu]T
[
∂Σ

∂T

](k)

n+1

[
N th

]
dΩ (A.3)

[Kuc]
(k)
n+1 =

∂R
u(k)
en+1

∂c
(k)
n+1

=

∫
Ωe

[Bu]T
[
∂Σ

∂c

](k)

n+1

[
N ch

]
dΩ (A.4)

[
KTu

](k)

n+1
=
∂R

T (k)
en+1

∂u
(k)
n+1

= 0 (A.5)

[
KTT

](k)

n+1
=
∂R

T (k)
en+1

∂T
(k)
n+1

=

∫
Ωe

[
Bth
]T [ ∂q

∂T

](k)

n+1

[
N th

]
dΩ (A.6)

[
KTc

](k)

n+1
=
∂R

T (k)
en+1

∂c
(k)
n+1

= 0 (A.7)

[Kcu]
(k)
n+1 =

∂R
c(k)
en+1

∂u
(k)
n+1

=

∫
Ωe

[
Bch

]T [ ∂J
∂E

](k)

n+1

[
N ch

]
dΩ =

∫
Ωe

[
Bch

]T [ ∂J
∂Σ

](k)

n+1

[
∂Σ

∂E

](k)

n+1

[
N ch

]
dΩ = 0

(A.8)
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Annexe A. Calcul de la matrice tangente élémentaire

[
KcT

](k)

n+1
=
∂R

c(k)
en+1

∂T
(k)
n+1

=

∫
Ωe

[
Bch

]T [∂J
∂T

](k)

n+1

[
N ch

]
dΩ =

D

RT
c(1−c)

[
1

2
Hchα

ch : αch∇c− 1

T
αch : ∇Σ

]
(A.9)

[Kcc]
(k)
n+1 =

∂R
c(k)
en+1

∂c
(k)
n+1

=

∫
Ωe

[
Bch

]T [∂J
∂c

](k)

n+1

[
N ch

]
dΩ +

∫
Ωe

1

(∆t)n+1

[
N ch

]T [
N ch

]
dΩ (A.10)

=

∫
Ωe

[
Bch

]T [
− D

RT
(1− 2c)

[
1

2
Hch α

ch : αch ∇c−αch : ∇Σ

]](k)

n+1

[
N ch

]
dΩ

+

∫
Ωe

1

(∆t)n+1

[
N ch

]T [
N ch

]
dΩ (A.11)

L'expression de la matrice [Kcu]
(k)
n+1 fait apparaitre les opérateurs tangents liés à l'évolution

du �ux chimique J :
[
∂J
∂E

](k)

n+1
et
[
∂J
∂Σ

](k)

n+1
.

∂J

∂E
=
∂J

∂Σ

∂Σ

∂E
=

D

RT
C(1− C)αch :

∂∇Σ

∂Σ

∂Σ

∂E
(A.12)

∂J

∂Σ
=

D

RT
C(1− C)αch :

∂∇Σ

∂Σ
= 0 (A.13)

∂∇Σ

∂Σ
=

∂

∂Σ

(
∂Σ

∂u

)
=

∂

∂Σ

(
∂Σ

∂E

∂E

∂u

)
= 0 (A.14)

L'expression de la matrice
[
KcT

](k)

n+1
fait apparaitre l'opérateur tangent lié à l'évolution du �ux

chimique J :
[
∂J
∂T

](k)

n+1
.

∂J

∂T
=

D

RT 2
C(1− C)

[
Hchα

ch : αch∇C −αch : ∇Σ− Tαch :
∂∇Σ

∂Σ

∂Σ

∂T

]
(A.15)

=
D

RT 2
C(1− C)

[
Hchα

ch : αch∇C −αch : ∇Σ
]

∂J

∂T
=

D

RT
C(1− C)

[
Hchα

ch : αch∇C −αch : ∇Σ
]

(A.16)

L'expression de la matrice [Kcc]
(k)
n+1 fait apparaitre l'opérateur tangent lié à l'évolution du �ux

chimique J :
[
∂J
∂c

](k)

n+1
.

∂J

∂C
= D

∂∇C
∂C

+
D

RT
C(1−C)αch :

∂∇Σ

∂Σ

∂Σ

∂C
= − D

RT
(1−2C)

[
1

2
Hch α

ch : αch ∇C −αch : ∇Σ

]
(A.17)
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B

Résultats des essais de
nanoindentation : e�et des paramètres

expérimentales

Dans cette partie, on présente les essais de nanoindentation réalisés avec deux indenteurs co-
niques de rayons de base 5 et 100 micromètres. Ces essais ont été réalisés avec di�érentes valeurs
de charge et de taux de chargement a�n de visualiser l'e�et de ces deux paramètres expérimen-
taux sur la courbe charge-décharge de nanoindentation et par la suite sur les valeurs de dureté
et de module d'Young d'indentation.

Essais réalisés avec indenteur conique de rayon 5 micromètres
Dans le but de déterminer l'e�et de l'e�ort maximal appliqué sur les résultats de nanoindenta-
tion de l'alliage NiTi superélastique, on réalise des essais à un taux de chargement constant 3
mN/min pour des e�orts maximaux de 2.5, 5, 7.5 et 10 mN .

Figure B.1 � Courbes charge-profondeur issues des essais de Nanoindentation sur l'arc ortho-
dontique en NiTi à taux de chargement constant.
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Annexe B. Résultats des essais de nanoindentation : e�et des paramètres expérimentales

A partir des courbes obtenues sur la �gure B.1, toujours en utilisant la méthode d'Oliver et Pharr
pour déterminer les di�érents valeurs de dureté et de module d'Young repérés dans la table B.1.

Table B.1 � Détermination des valeurs de dureté et du module d'Young par la méthode d'Oliver
et Pharr pour des charges maximales 2.5 ; 5 ; 7.5 et 10 nm et à taux de chargement constant 3
mN/min.

Fmax(mN) 2.5 5 7.5 10

Tc(mN/min) 3 3 3 3

hmax(nm) 144.75 142.65 192.95 261.29

S(mN/nm) 0.066 0.0884 0.0949 0.1123

α 0.74 0.74 0.74 0.74

hs(nm) 106.81 86.05 113.81 172.16

hc(nm) 116.13 100.84 134.77 195.62

Ac(nm
2) 1948322.69 1701275.94 2260622.59 3375028.1

H(MPa) 1286.1 2941.9 3320.6 2965

HV (V ikers) 131.1 299.89 338.5 302.24

Eeff (GPa) 43.524 63.405 58.774 56.842

Eind(GPa) 39.607 57.698 53.484 51.727

Emat(GPa) 41.932 60.083 55.908 54.158

On réalise ensuite des essais à un taux de chargement faible constant 0.3 mN/min pour des
e�orts maximaux de 1 et 0.5 mN .

Figure B.2 � Courbes charge-profondeur issues des essais de nanoindentation sur l'arc ortho-
dontique en NiTi pour des faibles valeurs de charge maximale et taux de chargement.

A partir des courbes obtenues sur la �gure B.2, on utilise la méthode d'Oliver et Pharr pour
déterminer les valeurs de dureté et de module d'Young de la table B.2.
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Table B.2 � Valeurs de dureté et du module d'Young par la méthode d'Oliver et Pharr pour
des charges maximales 1 et 0.5 à taux de chargement constant 0.3 mN/min.

Fmax(mN) 1 0.5

Tc(mN/min) 0.3 0.3

hmax(nm) 64.51 48.56

S(mN/nm) 0.1085 0.0674

α 0.75 0.74

hs(nm) 55.28 41.1

hc(nm) 57.59 43.01

Ac(nm
2) 1038721.58 821908.02

H(MPa) 964.61 611

HV (V ikers) 98.33 62.284

Eeff (GPa) 102.8 69.875

Eind(GPa) 93.548 63.587

Emat(GPa) 94.342 65.862

Dans le but de déterminer l'e�et du taux de chargement sur les résultats des essais de nanoin-
dentation, on réalise des essais à e�ort maximal constant 2.5 mN à di�érents taux de chargement
0.5, 1, et 3 mN.

Figure B.3 � Courbes charge-profondeur issues des essais de nanoindentation sur l'arc ortho-
dontique en NiTi pour une charge maximale de 2,5 mN.

A partir des courbes obtenues sur la �gure B.3 et on utilisant la méthode d'Oliver et Pharr,
on présente les valeurs de dureté et de module d'Young.

On peut alors constater que les résultats de nanoindentations obtenus avec l'indenteur conique
de rayon de base 5 micromètres avec la variation de l'e�ort maximale et le taux ce chargement ne
peuvent pas être utilisés comme référence pour les futurs essais de nanoindentation après char-
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Annexe B. Résultats des essais de nanoindentation : e�et des paramètres expérimentales

Table B.3 � Valeurs de dureté et du module d'Young déterminés par la méthode d'Oliver et
Pharr pour des taux de chargement 0.5 ; 1 et 3 mN/min à une charge maximale constante 2.5
nm.

Fmax(mN) 2.5 2.5 2.5

Tc(mN/min) 0.5 1 3

hmax(nm) 130 98 144.75

S(mN/nm) 0.0862 0.0738 0.066

α 0.74 0.74 0.74

hs(nm) 100.98 64.08 106.81

hc(nm) 108.56 72.68 116.13

Ac(nm
2) 1825035.02 1265049.77 1948322.69

H(MPa) 1371 1978.2 1286.1

HV (V ikers) 139.76 201.65 131.1

Eeff (GPa) 59.517 61.214 43.524

Eind(GPa) 54.16 55.705 39.607

Emat(GPa) 56.58 58.112 41.932

gement par hydrogène. En e�et, les résultats présentent toujours une déformation résiduelle, due
à la présence d'une déformation plastique. L'étude de l'e�et de l'hydrogène sur la déformation
plastique ne fait pas partie de notre étude. Dans la suite, nous allons donc utiliser un indenteur
conique de rayon de base plus grand pour essayer de diminuer la déformation résiduelle plastique.

Essais réalisés avec l'indenteur conique de rayon 100 micromètres

Dans le but d'avoir des valeurs moyennes des propriétés mécanique à l'échelle des grains et
de minimiser l'e�et des joints de grains et des dislocations au niveau des grains, on a recours à
un indenteur conique de rayon plus large de l'ordre de 100 micromètres. Pour déterminer l'e�et
de l'e�ort maximal appliqué sur les résultats de nanoindentation de l'alliage NiTi superélastique,
on réalise des essais avec des charges maximales 0.5 ; 1 et 2 nm à taux de chargement constant
3 mN/min.

A partir des courbes obtenues sur les �gures B.4 et B.5 on présente les di�érents paramètres
du modèle d'Oliver et Pharr et les valeurs de dureté et de module d'Young dans les tables B.4
et B.5respectivement.

Les résultats présentent toujours une déformation résiduelle due à la présence d'une défor-
mation plastique, d'où la nécessité de passer à l'indenteur sphérique.
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Figure B.4 � Courbes charge-profondeur issues des essais de nanoindentation sur l'arc ortho-
dontique en NiTi à taux de chargement constant.

Table B.4 � Valeurs de dureté et du module d'Young déterminés par la méthode d'Oliver et
Pharr pour des charges maximales 0.5 ; 1 et 2 nm à taux de chargement constant 3 mN/min.

Fmax(mN) 0.5 1 2

Tc(mN/min) 3 3 3

hmax(nm) 17.62 24.66 42.13

S(mN/nm) 0.0872 0.1412 0.1538

α 0.75 0.75 0.75

hs(nm) 11.75 17.54 29.06

hc(nm) 13.19 19.37 32.34

Ac(nm
2) 414269.61 608362.84 1071854.58

H(MPa) 1233.9 1652.2 1874.3

HV (V ikers) 125.78 168.42 191.06

Eeff (GPa) 134.14 186.55 148.72

Eind(GPa) 122.06 169.76 135.33

Emat(GPa) 120.09 160.45 131.64
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Annexe B. Résultats des essais de nanoindentation : e�et des paramètres expérimentales

Figure B.5 � Courbes charge-profondeur issues des essais de nanoindentation sur l'arc ortho-
dontique en NiTi pour une force maximale de 5 mN.

Table B.5 � Valeurs de dureté et du module d'Young déterminés par la méthode d'Oliver et
Pharr pour des charges maximales 0.5 ; 1 et 2 nm à taux de chargement constant 3 mN/min.

Fmax(mN) 5 5

Tc(mN/min) 3 7

hmax(nm) 70.36 105.77

S(mN/nm) 0.219 0.171

α 0.75 0.75

hs(nm) 47.52 76.42

hc(nm) 53.26 83.87

Ac(nm
2) 6042131.98 14372585.53

H(MPa) 828 349.15

HV (V ikers) 84.403 35.591

Eeff (GPa) 84.814 41.414

Eind(GPa) 77.181 37.686

Emat(GPa) 78.972 39.97
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Résumé

Une dégradation des propriétés mécaniques des arcs surperélastiques en alliages à mémoire de
forme à base NiTi, utilisés dans les traitements orthodontiques, a été observée après absorption
d'hydrogène. L'e�et de l'hydrogène a été étudié, dans un premier temps, sur le comportement
global des arcs à l'aide des essais de traction et dans un deuxième temps, sur le comportement
local à l'aide des essais de nanoindentation. Pour modéliser le comportement des AMFs après
absorption d'hydrogène, une première approche a été proposée, en introduisant la dépendance
des paramètres de la transformation martensitique à la concentration moyenne d'hydrogène,
observée dans les courbes contrainte-déformation obtenues, dans un modèle existant dédié aux
AMFs. Une deuxième approche consiste à proposer un modèle thermomécanochimique couplé.
Pour ce faire, un nouveau potentiel thermodynamique est dé�ni en introduisant la déformation
chimique due à la présence de l'hydrogène et l'interaction de ce dernier avec les variantes de
martensite. Des forces thermodynamiques sont déduites de ce potentiel et équilibrées en faisant
intervenir les phénomènes dissipatifs : mécanique, thermique et chimique. L'exploitation du mo-
dèle proposé a nécessité le développement d'un élément �ni spéci�que adoptant la concentration
d'hydrogène comme un degré de liberté supplémentaire qui prend en compte le couplage complet
et la formulation proposée de l'équilibre thermique et chimique.

Mots-clés: alliage à mémoire de forme, di�usion de l'hydrogène, arcs orthodontiques, couplage
thermo-mécano-chimique, méthode des éléments �nis.

Abstract

A degradation of the mechanical properties of NiTi-based shape memory alloys superelas-
tic archs, used in orthodontic treatments, was observed after hydrogen absorption. The e�ect of
hydrogen was �rst investigated on the global behaviour of archs using tensile tests and secondly
on the local behaviour using nanoindentation tests. A �rst approach to model the behavior of
AMFs after hydrogen absorption has been proposed, by introducing the dependence of martensitic
transformation parameters on the average hydrogen concentration, observed in the stress-strain
curves obtained, in an existing dedicated model to SMA. A second approach is to propose a
coupled thermomechanical model. A new thermodynamic potential is de�ned by introducing the
chemical strain due to the presence of hydrogen and the interaction of the latter with martensite
variants. Thermodynamic forces are deduced from this potential and balanced by involving me-
chanical, thermal and chemical dissipative phenomena. The exploitation of the proposed model
required the development of a special �nite element adopting the hydrogen concentration as an
additional degree of freedom that takes into account the thermomechanical coupling and the
proposed formulation of the thermal and chemical equilibrium.

Keywords: shape memory alloys, hydrogen di�usion, orthodontic archs thermo-mechano-chemical
coupling, Finite element method.
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