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Introduction générale

Les connaissances anatomiques en Egypte antique étaient particulierement développées et
des dispositifs médicaux étaient déja largement utilisés a cette époque. De tels dispositifs
interagissent avec le corps humain afin de traiter une pathologie. Ils sont en contact direct avec
I’organisme, a plus ou moins long terme. Il peut s’agir d’instruments médicaux ou d’implants qui
ont vocation a se substituer a une fonction ou bien a une partie de I’organisme. Implantés dans
I’organisme, ces dispositifs subissent de facon continue diverses sollicitations. De fortes contraintes
mécaniques sont exercées, par exemple, sur les protheses dentaires lors de la mastication ou bien
sur les prothéses de hanche et de genou lors de la marche. Les implants sont aussi évidemment
soumis au milieu corrosif que constitue le corps humain. Le sang et la salive en sont les exemples
les plus parlants. Ainsi, les matériaux utilisés lors de la conception de dispositifs médicaux doivent
satisfaire & un certain nombre d’exigences. Ces matériaux doivent arborer un comportement
mécanique adapté au bon fonctionnement des implants dans ['organisme ainsi qu’une
compeatibilité biologique. A défaut, I'implant peut alors devenir lui-méme la source de pathologies.
Notamment, I’ostéopénie peut survenir lorsqu’un phénomene de déviation de contraintes, appelé
stress shielding effect, apparait du fait d’'une importante différence entre le module d’élasticité du
matériau utilisé et celui de I’os cortical (environ 30 GPa). Des allergies ou métalloses peuvent aussi
survenir lorsque le matériau et ses produits de dégradation ne s’averent pas compatibles avec

I’environnement biologique.

La définition d’'un biomatériau prend alors tout son sens. I1 doit s’agir de matériaux naturels
ou artificiels ayant pour but d’étre utilisés afin d’interagir avec le corps humain, et ce sans entrainer
d’effets adverses sur ce dernier. Du fait de leurs propriétés, les matériaux métalliques sont des
candidats de choix pour bon nombre d’applications comme les instruments endodontiques, les
implants dentaires, les prothéses de hanche ou encore les implants d’ostéosynthése ou
cardiovasculaires. Parmi les alliages actuellement utilisés, on retrouve les alliages a base de Co-Cer,
les aciers inoxydables, les alliages Ni-Ti superélastiques ou a mémoire de forme (Nitinol) ou encore

les alliages de titane comme la nuance Ti-6Al-4V.

Les endoprotheéses vasculaires, ou stents, sont des implants posés dans une artére au cours
d’une angioplastie. Ils ont été utilisés pour la premieére fois en 1977 par A. Gruentzig et permettent
de rétablir le flux sanguin de vaisseaux sténosés. Différentes pathologies telle que la nécrose
d’organes, plus suffisamment vascularisés, peuvent ainsi étre évitées. Actuellement, deux
catégories de stents existent : les stents auto-extensibles en Nitinol et les stents montés sur ballonnet

gonflant en alliages de Co-Cr principalement.



Tout d’abord compressés dans un cathéter, puis libérés dans I’artere, les stents dits « auto-
extensibles » utilisent la propriété de superélasticité du Nitinol afin de recouvrer leur diameétre
nominal. Ce comportement superélastique est di a ’apparition d’une transformation martensitique
induite sous contrainte et réversible. Concernant les alliages de Co-Cr a forte élongation, ils sont
positionnés sur un ballonnet lors de I’angioplastie. Le ballonnet est ensuite gonflé afin que le stent
en Co-Cr atteigne le diametre souhaité. Bien que les propriétés mécaniques des alliages de Ni-Ti et
de Co-Cr soient particuliérement adaptées pour ce type d’applications, certaines études montrent
le caractere cytotoxique de certains éléments employés comme le nickel et le chrome. Des contacts
prolongés avec I’organisme pourraient s’avérer néfastes. De plus, le comportement superélastique
du Nitinol est tres sensible a la composition de I’alliage : il se doit d’étre proche de I’équimolarité.
Par ailleurs, cet alliage intermétallique arbore un comportement fragile et sa mise en forme est

particulierement difficile.

Partant de ces constatations, des recherches visant a élaborer des matériaux biocompatibles,
tant chimiquement que mécaniquement, sont actuellement menées. Depuis plusieurs années, les
alliages de titane B-métastable revétent un intérét certain. Pouvant étre exclusivement constitués
d’éléments biocompatibles, ces alliages de titane présentent des modules d’élasticité relativement
faibles et s’usinent aisément. En fonction des éléments choisis, de leurs teneurs et des traitements
thermomeécaniques employés, des comportements variés peuvent étre obtenus. Ils peuvent
notamment présenter un effet mémoire de forme ou bien un comportement superélastique, grace a

une transformation martensitique induite sous la contrainte.

Du fait des nombreuses problématiques auxquelles ils peuvent répondre, différents
systéemes sont a ’étude. Plusieurs équipes japonaises, américaines et chinoises travaillent sur ces
alliages de titane B-métastable. Au laboratoire de Chimie-M¢étallurgie de I'Institut des Sciences
Chimiques de Rennes, les systemes Ti-Ta-Nb, Ti-Nb, Ti-Nb-X, Ti-Mo ont notamment fait 1’objet

de nombreuses études.

L’objectif de la présente these, menée a I'INSA de Rennes, est d’obtenir de nouveaux
alliages de titane B-métastable biocompatibles et d’évaluer leurs capacités a étre utilisés pour la
réalisation d’endoprotheses vasculaires. Cette étude comprend 1’optimisation des comportements
obtenus ainsi que leurs caractérisations poussées. L’idée est alors d’obtenir des alliages
superélastiques a base de titane en vue de concevoir des stents auto-extensibles ainsi que d’autres
nuances d’alliages fortement ductiles afin de réaliser des stents montés sur ballonnet gonflant. Ce
travail exploratoire est mené en comparatif vis-a-vis des alliages de référence, pour ce type

d’applications, que sont les alliages de Ni-Ti et de Co-Cr.

De prime abord, mon travail s’est porté sur 1’élaboration de nouvelles nuances Ti-Zr-Nb-
Sn. L’influence de la composition a été étudiée et adapter les stratégies thermomécaniques apres
I’étape de laminage a permis d’influer sur la stabilité de la phase mere B et, a fortiori, d’optimiser la
déformation recouvrable des alliages. L.a nuance Ti-8Mo-16Nb a, quant a elle, permis d’obtenir un

comportement fortement ductile. Les mécanismes de déformation des alliages ont fait I’objet



d’études poussées. Chacun des alliages présente une réorientation de la martensite
autoaccommodante de trempe ou une transformation martensitique. Une fois leurs comportements
optimisés, afin de s’approcher des conditions d’utilisation, les alliages Ti-Zr-Nb-Sn superélastiques
et le Ti-8Mo-16Nb ont été étudiés en fatigue en comparaison du Ni-Ti et du Co-Cr. Parce que ce
sont les applications biomédicales qui sont visées, des tests de biocorrosion en milieu physiologique
simulé ont été entrepris sur les alliages élaborés en vue de compléter les études de durabilité. Ils ont
été menés par des équipes de 'Institut de Chimie-Physique de I’Académie Roumaine. En outre,
des tests de biocompatibilité cellulaire in vitro ont été réalisés en collaboration avec la faculté de
biologie de I’'Université de Bucarest sur le Ti-8Mo-16Nb et le Co-Cr. Egalement, d’autres essais de
biocompatibilité sont actuellement menés, sur tous les alliages a 1’étude, en collaboration avec
INSERM de Lille. Le présent travail étant focalisé sur 1’optimisation microstructurale et

mécanique des alliages, les résultats des tests de biocompatibilité ne seront pas présentés.
La présentation de ce travail de thése s’articule autour de cinq chapitres.

Le premier chapitre fait état de la littérature concernant les alliages actuellement utilisés
dans le domaine biomédical et tout particulieérement ceux employés pour la réalisation de stents.
Une présentation générale des alliages de titane permettra d’aborder ’origine des propriétés de

superélasticité et d’effet mémoire de forme des alliages de titane B-métastable et du Ni-Ti.

Dans un second chapitre, les méthodes expérimentales utilisées au cours de ce travail de
these seront détaillées. Il permet de présenter les moyens d’élaboration du laboratoire ainsi que les
techniques de caractérisations microstructurale et mécanique employées. Notamment, sont mis en
lumicére les procédures inhérentes aux essais de traction cyclique, indispensables afin d’évaluer la

nature du comportement des alliages, et les essais menés en dynamique.

S’ensuit une présentation des résultats de caractérisations des alliages a 1’étude. L’intérét
des stratégies thermomécaniques employées est abordé. Le chapitre III montrera qu’elles
influencent drastiquement la stabilité de la phase mere 3 et les propriétés et comportements qui en
découlent. Une discussion autour des propriétés des alliages sera proposée et les états

métallurgiques envisagés afin de mener des études de durabilité seront mis en exergue.

L’étude des comportements singuliers des états obtenus apres un traitement conventionnel
de mise en solution a partir de la nuance Ti-20Zr-10Nb-2Sn fait I’objet du quatriéme chapitre. Des
techniques de caractérisation avancée comme la microscopie électronique en transmission ont été
utilisées afin de distinguer microstructuralement les états recristallisé et recuit de la nuance Ti-20Zr-
10Nb-2Sn. Au vu de la non-réversion de la martensite induite sous contrainte pour [’état
recristallisé, des analyses EBSD ont permis de déterminer les variantes se formant prioritairement.
Des essais de retour en forme ont pu étre menés sur cet état de I’alliage Ti-20Zr-10Nb-2Sn qui

présente une transformation martensitique non réversible.

Finalement, le chapitre V s’attelle a comparer les comportements en fatigue des alliages de

titane 3-métastable superélastiques par rapport au Nitinol et du Ti-8Mo-16ND vis-a-vis de I’alliage



de Co-Cr. L’évolution de la réponse mécanique des alliages sous sollicitations cycliques sera au
cceur de 1’étude. Des fractographies ont aussi été réalisées afin de discriminer ou corroborer le

comportement obtenu en dynamique.

Une conclusion générale permettra de synthétiser les principaux résultats obtenus dans le

cadre de ce travail de these et des perspectives, quant aux études menées, seront émises.
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I. Les matériaux pour les applications biomédicales

1. Généralités sur le titane : du minerai aux applications

C’est en 1791, en Angleterre sur la cote de Cornouailles, que le révérend et minéralogiste
William Gregor découvrit du « sable noir », appelé aujourd’hui ilménite. De ce sable, il réussit a
isoler la menachanite, un oxyde impur de titane. Quatre années plus tard, Martin Heinrich
Klaproth, professeur de chimie a Berlin, étudia un minerai, le rutile, et conclut qu’il était composé
du méme métal que la menachanite de W. Gregor. Il nomma ce nouveau métal : le titane [1]. I1
fallut toutefois attendre 1825 pour que Berzelius isole ce métal. Le procédé de Kroll, mis au point
en 1939, permit I'extraction et la production de titane a une échelle industrielle. Son rendement et

sa rentabilité économique font de ce procédé le seul encore employé de nos jours.

Aujourd’hui, le titane est trés largement utilisé. La demande est croissante et a doublé en

10 ans avec une consommation mondiale s’élevant a 125 000 tonnes en 2016 (voir Tableau I-1) [2].

Secteur d'activités Consommation (tonnes)

Aéronautique commerciale 60 000
Applications industrielles 45 000
Applications militaires 12 000
Médical 4000
Sport et lunetterie 2 500
Automobile 900
Architecture 300
Naval civil 300
Total 125 000

Tableau I-1 : Répartition sectorielle de la consommation mondiale de titane en 2016

Bien que ce matériau soit cher par rapport aux autres métaux, ses propriétés font du titane
un choix avantageux pour les applications industrielles depuis la Seconde Guerre Mondiale,
notamment dans les domaines de la chimie et de I’énergie. Du point de vue mécanique, sa grande
résistance et sa faible densité explique aussi, aisément, I'intérét qu’il suscite pour le secteur de
I’aéronautique, qui en est le plus gros consommateur actuellement. L’émergence de nouveaux
segments de consommation peuvent totalement modifier, dans les prochaines années, la répartition
donnée en Tableau I-1. Notamment, la voiture a hydrogene, utilisant des piles a combustibles avec

du titane, pourrait augmenter la consommation de cet élément dans le secteur automobile [3].



D’autre part, la capacité du titane a se passiver naturellement par la formation d’une couche
d’oxyde stable lui confére une forte résistance a la corrosion. Sa biocompatibilité, couplée a ses
propriétés mécaniques, fait de lui un candidat approprié pour des applications biomédicales [4].
D’ailleurs, la consommation du secteur médical a été multipliée par cing en moins de dix ans. Cette
consommation sectorielle devrait continuer d’augmenter, selon les prévisions présentées dans
I’étude de veille sur le marché du titane 2015-2017 du Ministere de la Transition Ecologique et
Solidaire [2].

Toutefois, bien que réputé biocompatible, trouver un équilibre entre les propriétés d’'un
implant en alliage de titane et celles du corps humain est une tiche complexe. Le titane posséde
notamment un module d’élasticité plus élevé que celui de I’os cortical, respectivement de 100 GPa
et de 30 GPa. De nombreux alliages de titane ont été réalisés afin de réduire ce module et certains
sont désormais sujets a controverse car ils sont faits a partir d’éléments allergénes voire nécrosants.
D’autres alliages présentent encore une trop grande disparité de propriétés mécaniques par rapport

a celles du corps humain.

C’est en se basant sur ce contexte que sera dressé, dans ce premier chapitre, un état de I’art
des biomatériaux et tout particuliérement des biomatériaux métalliques et des alliages de titane
utilisés dans le domaine vasculaire. Un rappel sur le titane sera effectué et permettra d’appréhender
les notions autour desquelles s’articulera le reste du chapitre. La conception d’alliages de titane [3-
métastable par une approche énergétique et les phases hors équilibre rencontrées dans ces alliages
seront détaillées. Un intérét tout particulier sera porté sur l’explication des mécanismes de
déformation et, plus spécifiquement, sur celle de la transformation martensitique. Les propriétés
de superélasticité et d’effet mémoire de forme seront ensuite précisément décrites. Il s’agit des
propriétés au coeur de cette theése et, plus largement, au coeur de I’engouement que suscitent les

alliages de titane -métastable pour les applications biomédicales.

2. Les caractéristiques d’un biomatériau

Comme le prouvent les nombreuses définitions existantes [5], il ne peut pas y en avoir une
unique et absolue pour caractériser les biomatériaux. Toutefois, comme décrits par la Conférence
de Chester de la Société Européenne des Biomatériaux en 1986 [6], les biomatériaux sont des
matériaux d’origine naturelle ou artificielle qui ont vocation a étre utilisés pour créer des dispositifs

médicaux destinés a interagir avec le corps humain.

Les dispositifs médicaux sont soumis a une législation afin d’en définir un cadre
d’utilisation clair (Code de la Santé Publique, article L5211-1). IIs sont utilisés dans de nombreux
domaines tels que 1’ophtalmologie, I’odontologie, la stomatologie, la chirurgie orthopédique, la

cardiologie... Les biomatériaux peuvent étre des matériaux métalliques (acier inoxydable, titane,



etc.), des polymeéres (comme I’hydrogel pour les lentilles), des céramiques (par exemple
I’hydroxyapatite), des matériaux d’origine naturelle (corail, collagéne, greffes, efc.) ou bien des
composites qui concilient alors les avantages de plusieurs catégories de matériaux [7, 8]. Ces
dispositifs médicaux sont utilisés pour traiter une pathologie en se substituant a une partie du corps
ou bien en venant en support d’une fonction endommagée de ’organisme. D. F. Williams dresse
une liste des différents matériaux utilisés dans le domaine du biomédical en fonction de
I’application visée. Les dispositifs médicaux réalisés a partir de matériaux métalliques comme les
alliages de titane sont nombreux [9]. Ci-apres, en Figure I-1, sont présentés quelques-uns des

dispositifs médicaux qui peuvent étre réalisés a partir de matériaux métalliques.

Figure I-1 : Images d’un implant dentaire, d’une prothése de hanche et d’un stent (de gauche a droite)

Dans le domaine biomédical, et surtout en implantologie, il est un terme qui la encore
suscite de nombreux débats : la biocompatibilité [10-12]. Néanmoins, la biocompatibilité peut étre
définie comme étant 'aptitude d’un matériau a s’insérer ainsi qu’a remplir sa fonction dans le
systéme biologique dans lequel il est appelé a évoluer sans y provoquer d’effets adverses [10].
Autrement dit, les matériaux biocompatibles doivent répondre aux exigences de biointégration et
de biofonctionnalité, traduisant respectivement la capacité du matériau a étre colonisé par les tissus

biologiques et son aptitude a remplir sa fonction.

Les propriétés spécifiques aux biomatériaux different en fonction de l'implant visé.
Toutefois, réaliser un biomatériau et caractériser pleinement sa biocompatibilité revient a s’assurer
de sa compatibilité chimique ainsi que celle de son état de surface en contact avec 1’organisme et

de sa biocompatibilité mécanique.

11 est primordial pour un biomatériau qu’il soit biocompatible chimiquement avec le milieu
hote, c’est-a-dire qu’il n’entraine pas de réponse néfaste : allergie, nécrose ou métallose. Par son
contact direct avec les tissus biologiques, un biomatériau doit étre cong¢u uniquement a partir
d’éléments biocompatibles chimiquement, et donc non-toxiques pour notre corps. L’organisme, et
notamment le sang, est un milieu corrosif pour tout matériau métallique a son contact prolongé
[8]. Par leur action indirecte sur le corps, il faut s’assurer de la non-toxicité des produits de

dégradation de ces matériaux [9]. Les stents, une fois posés dans une artére, peuvent par exemple



induire de tels produits de dégradation. Evaluer la tenue a la corrosion des implants, quantifier et

qualifier leur relargage ionique en conditions d’utilisation est donc nécessaire.

Le contrdle de la rugosité ainsi que des traitements de surface permettent d’améliorer
I’adhésion et la prolifération cellulaire a la surface de l'implant ainsi que de limiter les
inflammations post-opératoires [11, 12]. Améliorer son état de surface est un facteur permettant
d’améliorer I'intégration d’un dispositif médical dans ’organisme. Dans ce but, des traitements

d’oxydation et de nitruration sont notamment employés.

La biocompatibilité mécanique, qui passe par ’adéquation des propriétés mécaniques de
I'implant avec celles du corps humain, permet d’assurer la fonctionnalité du dispositif médical.
L’exemple le plus souvent utilisé pour comprendre cette notion est celui des protheéses de hanche,
directement en contact avec 1’os cortical du fémur. Il faut s’assurer que 'implant, en plus d’avoir
une bonne résistance mécanique, un état de surface adapté, une bonne résistance a la corrosion et
a l'usure, ait un module d’élasticité proche de celui de I’os cortical. Autrement, le phénomeéne de
stress shielding peut apparaitre. L’organisme est un systéme soumis en permanence a des contraintes
et y implanter un dispositif médical revient donc a modifier, plus ou moins fortement, cette
répartition de contraintes. Du fait d’une trop grande disparité de module d’élasticité, une déviation
importante des contraintes au niveau de 1'implant peut survenir et I’os fémoral, qui n’est alors plus
suffisamment contraint, se déminéralise. Cette déminéralisation osseuse peut conduire a
I’ostéopénie, I'une des premicres étapes de 1’ostéoporose. Il est possible d’abaisser le module
d’élasticité des matériaux métalliques en adaptant les éléments d’addition ou bien en contrdlant
leur porosité. La tenue en fatigue est aussi un point essentiel pour tout dispositif médical, et ce

notamment pour les stents.

3. Domaine vasculaire

a. Cas des stents

Appelé aussi endoprothéses vasculaires, extenseurs vasculaires ou plus familierement
ressorts, du fait de leur forme maillée et tubulaire, les stents ont été utilisés pour la premiére fois en
1977 au cours d’'une angioplastie coronaire par Andreas Gruentzig [13]. Les stents sont
majoritairement posés au cours d’une angioplastie coronaire (se référant aux arteres du coceur
disposées en couronne autour du myocarde). D’autres angioplasties se pratiquent aussi sur les

arteres rénales, des jambes ou la carotide.

L’angioplastie avec pose de stent est une technique mini-invasive par introduction, sous

radioscopie, dans ’artére radiale ou fémorale, d’un cathéter contenant un stent acheminé par un



guide au niveau de la zone sujette a pathologie [13-16]. La, le stent est alors relaché. Cette méthode
permet donc de rétablir le flux sanguin des artéres obstruées par un dépdt de graisse ou un thrombus
(caillot de sang), ayant conduit a une sténose ou plus spécifiquement a une thrombose. En fonction
du degré de rétrécissement de la lumiére artérielle, ’angine de poitrine ou I'infarctus du myocarde
sont a craindre. Dans le premier cas, le coeur n’est plus suffisamment irrigué et cela conduit a des
douleurs caractéristiques. Dans 'autre cas, I'arrét de la vascularisation induit la nécrose de
I'organe. Leur traitement est un véritable enjeu en cardiologie [17], notamment du fait de la
soudaineté des signes pathologiques. Les stents connaissent de perpétuelles évolutions afin d’étre
toujours plus efficaces et d’éviter les risques post-opératoires [17]. Depuis plusieurs années, ces

dispositifs médicaux se distinguent en trois familles :

- les stents nus composés d’un maillage métallique ;
- les stents actifs composés majoritairement d’un maillage métallique revétu le plus
souvent d'un polymeére ;

- les stents biodégradables.

Les stents nus sont les premiers a avoir été utilisés. Ils offrent la possibilité dans la majorité
des cas de traiter efficacement ces pathologies. Toutefois, le maillage métallique en contact direct
avec la tunique interne (zone la plus interne d’une artere) est une zone privilégiée quant a la
resténose artérielle par rétraction cicatricielle [13, 18]. Pour pallier cette resténose, un traitement
médicamenteux post-opératoire est alors administré par voie orale aux patients. Parallelement, des
études ont montré I'efficacité de I’administration locale de médicaments [19-21]. L’idée avec les
stents actifs est que la couche de polymeére, qui recouvre le stent métallique, encapsule et libére de
facon contr6lée la substance médicamenteuse. Les infections post-opératoires [22, 23] et les
resténoses [17, 24] sont alors drastiquement réduites. Pour traiter cette resténose, il est a noter que
d’autres projets sont étudiés et voient le jour comme les stents en polymeres biodégradables,

disparaissant au bout de plusieurs années.

Ce manuscrit a pour objet d’étudier les biomatériaux métalliques utilisés pour les
applications médicales, et plus particulierement pour les stents. Les deux catégories de stents en
maillage métallique sont les stents a ballonnet et les stents auto-extensibles, présentés en Figure I-
2. Actuellement, les matériaux métalliques utilisés pour ces types de stents sont ’acier inoxydable,

les alliages Co-Cr ainsi que les alliages de titane.

Figure I-2 : Images d'un stent d ballonnet (a gauche) et d'un stent auto-extensible (d droite)



b. Les biomatériaux métalliques sans titane

Un stent a ballonnet est un stent monté sur un ballon allongé, petit et gonflable. Acheminé
par un cathéter-guide au niveau de la zone a déboucher, le stent sur ce ballonnet est relaché et ce
dernier est gonflé jusqu’a ce que le stent désobstrue I'artére. Les matériaux utilisés pour cette

catégorie de dispositifs sont majoritairement ’acier inoxydable et les alliages Co-Cr [13].

Avant d’étre utilisés pour le domaine vasculaire, ces matériaux ont été largement utilisés
dans les domaines dentaire et orthopédique [8, 25]. Ce fort attrait pour les aciers et les alliages Co-
Cr utilisés pour la réalisation de dispositifs médicaux vient de leur excellente tenue a la corrosion
grace a la formation d’'une couche de passivation les rendant bioinertes. La dureté des aciers
martensitiques a fait d’eux des matériaux de choix pour la réalisation d’implants dentaires et
d’instruments médicaux. Les aciers austénitiques ont de bonnes propriétés mécaniques pour
réaliser des implants et offrent la possibilité d’influer sur leurs capacités de mise en forme et de
résistance a la corrosion en adaptant, respectivement, leur teneur en nickel et en chrome [8]. Les
alliages Co-Cr et notamment le vitallium (Co-Cr-Mo) ont été tres utilisés pour les implants
dentaires grace a leur résistance a la corrosion supérieure a celle des aciers. Ils offrent aussi une
bonne résistance en fatigue face aux fortes sollicitations mécaniques exercées lors de la mastication.
L’ajout de tungstene et de nickel permet également de faciliter la mise en forme de ces alliages [8].
Toutefois, le relargage d’ions métalliques ne peut étre évité [26]. De nombreuses études ont ainsi
mis en évidence le pouvoir allergéne du nickel [27-29], la cytotoxicité et le caracteére aneugene des
ions Co?*, Cr** [30-33] et particuliérement des ions Cr®* [34, 35]. Une réaction d’encapsulation peut
aussi survenir avec ces matériaux [27], isolant par une couche fibreuse le matériau du reste des
tissus biologiques. Cette couche a I'interface implant-os n’a alors aucune tenue mécanique. Ces
matériaux font donc I’objet de nombreuses recherches pour essayer d’améliorer, chimiquement et
mécaniquement, leur biocompatibilité. Par exemple, la nitruration des aciers austénitiques sans Ni
[37] ou bien le dépdt de couches minces sur les implants en acier [38] ou en Co-Cr [39] sont au

cceur des discussions.

De la méme maniere, pour le domaine vasculaire, ces matériaux sont initialement apparus
comme des choix adéquats pour la réalisation de stents. L’acier inoxydable montre un bon équilibre
entre résistance mécanique et élongation lui permettant d’étre mis en forme facilement et surtout
de résister a I’expansion du ballonnet dans I’artére ainsi qu’a son recul élastique. Ce recul élastique
provient des forces compressives du vaisseau sanguin exercées sur I'implant. Les alliages Co-Cr
offrent aussi d’excellentes propriétés mécaniques pour de telles applications. Notamment, leur
module d’élasticité est élevé et la force radiale du stent est optimale. Cela permet au stent de résister
aux forces compressives de I’artére [40]. En outre, il est possible de réaliser des stents plus fins et
donc moins invasifs, facilitant la cicatrisation. Leur résistance a 1'usure est aussi un critére
important quant a leur utilité. Malgré ces bonnes propriétés mécaniques, les problemes de

biocompatibilité de ces matériaux, précédemment énoncés, n’ont pas pour autant disparu. Une



étude montre méme que la couche de passivation créée se détériore une fois 1’endoprothese
implantée [40]. Cela vient des sinuosités de vaisseaux sanguins et des contraintes exercées a la fois
par la paroi artérielle et le flux sanguin. D’autres études ont montré que le relargage des ions
métalliques de nickel et chrome dans la paroi de 'artere favorise non seulement des réactions
inflammatoires mais aussi la resténose [41]. Des stents en acier ou Co-Cr, sur lesquels est déposée
une couche mince biocompatible inhibant ce relargage, sont a 1’étude [38, 39]. Utiliser des implants
métalliques avec des éléments biocompatibles est donc primordial. De plus, 1'utilisation de tels
stents a ballonnet suscite des interrogations car ces implants ont, aujourd’hui, une conformabilité
plus faible que les stents auto-extensibles. Leur capacité a s’adapter a I’anatomie est donc moindre
et le risque de resténose liée a la pose de 'implant et aux lésions résultantes est important. Ces
stents sont relativement peu flexibles, ce qui limite les zones artérielles sur lesquelles la pose est
possible. En conséquence, il est recommandé de les implanter au niveau de segments artériels

droits, sans courbure ni angulation [13].

Les alliages de titane permettent de fabriquer des stents auto-extensibles et surtout de pallier

le manque de conformabilité et de flexibilité des stents a ballonnet actuels.

c. Les alliages de titane

Comme pour les aciers et les alliages Co-Cr, I'intérét des alliages de titane est tout d’abord
venu de leurs propriétés mécaniques particulierement adaptées pour les applications biomédicales.
En plus de leur bonne résistance mécanique, leur module d’élasticité plus faible que celui de ’acier
inoxydable et des alliages Co-Cr (entre 200 et 240 GPa) tend a se rapprocher de celui de I'os [8,
42], permettant d’inhiber le phénomeéne de stress shielding. Le titane a aussi comme avantage d’avoir
une bonne résistance a la corrosion. Sa couche de passivation en TiO; le rend inerte vis-a-vis du
milieu physiologique, ce qui lui permet de présenter une excellente biocompatibilité chimique [42,
43]. Et a contrario des aciers et du Co-Cr, le relargage d’ions de Tin’altére en rien la biocompatibilité
d’un implant [33, 44]. Les avantages indéniables du titane expliquent 1’engouement qu’il suscite
dans le domaine médical et ses alliages ont connu de fortes évolutions depuis 1950, comme le

confirme le Tableau I-2 ci-apres.

L’ajout d’aluminium et de vanadium au titane a notamment permis de mettre au point le
Ti-6Al-4V (biphasé a+f). Du fait de ses propriétés mécaniques, il est encore fortement employé
aujourd’hui en implantologie. Un probléme est alors apparu avec cet alliage et les alliages de Ti en
général. Cela ne venait pas de leurs propriétés mécaniques, qui peuvent d’ailleurs étre adaptées aux
besoins de I'application tant le titane est sensible aux éléments qu’on lui rajoute [8]. C’est la
biocompatibilité de ces éléments d’addition qui a commencé a poser probléme. Dans le cas du Ti-

6Al-4V, il est apparu que les ions AI** sont nocifs et susceptibles d’engendrer des troubles



neurologiques comme la maladie d’ Alzheimer [45, 46]. Au contact prolongé du milieu biologique,

un oxyde de vanadium peut se créer, le V,Os, reconnu comme cancérogéne [47].

Matenal standard Maodulus (G} Tensile strength (Mpa) Moy type
First generation biomalerials (1950-1990)

Commercially pure Ti {Cp grade 1-4) ASTM 1341 1040 240-550 Y
Ti-GAl-4V ELl wrought ASTM F136 110 360-965 at i
Ti-6Al-4Y ELl Stamdard grade ASTM F1472 112 295-930 x+ B
Ti-6Al-THb Wrought ASTM FI295 110 900- 1050 atfi
Ti-5Al-2.5F¢ 110 1020 at i
Second gemeration omatenials (15990-till dae )

Ti=13Nb=13Zr Wrought ASTM F1713 T9-84 973-1037 Metastabe [
Ti-12Mo-62r-2Fe (TMZF) ASTM FI813 T4-B5 1060-1 100 1§
Ti-35Mb-7Zr-5Ta (TNZT) 55 586 [
Ti-29Mb-13Ta-4.6Zr - G5 a1l 1]
Ti-35Mb-5Ta-T&r-040 [TNZTO) [0 1010 [
Ti=-15Mo-5&r-3Al 82 fi

Ti-Mo ASTM F2066 I

Tableau I-2 : Evolution des alliages de titane avec leurs propriétés associées (module d’élasticité, résistance

mécanique et catégorie de I'alliage suivant sa microstructure)

Le Nitinol (alliage Ni-T1i), du fait de ses propriétés mécaniques exceptionnelles [48-50], est
lui aussi tres utilisé dans le domaine biomédical. Sa capacité a recouvrer sa forme a température
du corps humain permet d’exercer une force constante, essentielle pour les agrafes orthopédiques
ou les arcs orthodontiques [8, 42, 43]. Egalement, son importante déformation réversible trouve
bon nombre d’utilisations comme avec les limes endodontiques, les cathéters ou les stents [13, 43,
51]. Ces stents sont alors auto-extensibles. Contrairement aux stents a ballonnet en acier ou en Co-
Cr, ils ont pour avantages d’étre hautement flexibles et de résister aux déformations auxquelles sont
soumises les arteres lors des mouvements corporels ainsi qu’a leurs sinuosités. Ces stents résistent
aussi aux forces compressives exercées par 1’artére et offrent une couverture pariétale homogene,
assurant une bonne conformabilité. Comparés aux stents a ballonnet, les stents auto-extensibles en
Ni-Ti ont un recul élastique plus faible une fois posés et sont moins thrombogenes [52]. Malgré ses
avantages, le Nitinol est sujet a controverse car le nickel est fortement allergene [53, 54]. Sa toxicité
quant a un usage sur le long terme fait aussi débat [55]. Le nombre de cas de dermatoses liés au
nickel est d’ailleurs en augmentation [56, 57]. Par ailleurs, les alliages Ni-Ti sont peu ductiles et

leur mise en forme est difficile [51, 58, 59].

Dans une perspective d’amélioration continue des dispositifs médicaux, les alliages de
titane -métastable sont tres étudiés. Ils permettent de combiner de bonnes propriétés mécaniques,
une mise en forme aisée et une biocompatibilité chimique améliorée. Allier le titane a des éléments
réputés biocompatibles, comme le niobium, le tantale, le zirconium, est donc tout leur intérét [27,

42, 60]. IIs améliorent la tenue en corrosion de I’alliage et diminuent significativement la quantité



d’ions métalliques que peuvent relarguer les alliages a+f3 [8, 44]. De plus, ils en abaissent le module

d’Young, le rapprochant encore davantage de celui de I’os cortical.

En fonction des éléments d’addition et surtout de leur teneur en éléments [3-génes, ces
alliages peuvent présenter une transformation martensitique sous contrainte. Comme pour le
Nitinol, cette transformation leur confere des propriétés superélastiques. Cela les rend intéressants
pour de multiples applications comme les stents, palliant ainsi les soucis de toxicité des matériaux
actuellement utilisés. De nombreux systémes ont été étudiés comme les Ti-Mo [61-63], Ti-Zr [64,
65], Ti-Nb [66], Ti-Ta [67], Ti-Ta-Nb [68, 69], Ti-Zr-Nb [70, 71], Ti-Zr-Mo-Sn [72-74], Ti-Nb-Ta-
Zr [75, 76] ou encore les alliages base Ti-Hf [77]. L’influence d’éléments interstitiels comme
I’oxygene et ’azote sur des alliages base Ti-Nb a aussi été étudiée [78]. Toutes ces études montrent

I'intérét porté aux alliages de titane -métastable [79-86].

I1. Les phases rencontrées dans les alliages de référence

1. Le Nitinol

Découvert en 1959 par W. J. Buehler [87], le Nitinol (pour « Nickel Titanium Naval Ordnance
Laboratory ») ou Ni-Ti avait vocation, comme son nom I'indique, a étre utilisé pour des applications
bien éloignées du domaine biomédical. Notamment, sa faible densité et sa nature amagnétique font
du Ni-Ti un matériau particulierement adapté pour le secteur de ’aéronautique. Par la suite, ses
propriétés exceptionnelles de superélasticité et de mémoire de forme en ont fait un matériau de
choix pour la conception d’instruments chirurgicaux ou implants médicaux. Ces propriétés sont
dues a une transformation martensitique entre la phase mere B2 et la phase fille B19’. Les stents

auto-extensibles sont actuellement réalisés en Ni-Ti superélastique [14].

a. Diagramme de phases Ni-Ti

Les propriétés de superélasticité et de mémoire de forme du Nitinol sont fortement
dépendantes de sa composition ainsi que de I’histoire métallurgique de I’alliage. Pour qu’un alliage
Ni-Ti arbore un comportement superélastique, une microstructure initialement austénitique B2 est
nécessaire. L’obtention d’une telle microstructure passe notamment par une composition adaptée,
proche de I’équimolarité. La température de transformation M; (pour « Martensite start »), qui
correspond a la température en dega de laquelle la phase B19’ se forme, est drastiquement

dépendante de toute modification de composition comme le montre la Figure I-3.
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Figure I-3 : Evolution de la température M, en fonction de la teneur en Ni (les symboles utilisés font référence

aux données rapportées dans la littérature par différents auteurs)

De nombreux intermétalliques peuvent précipiter en fonction des traitements
thermomeécaniques employés (voir Figure 1-4). Ces derniers peuvent influencer les propriétés de
I'alliage, et notamment avoir un rble prédominant sur la superélasticité de I’alliage. Comme
rapporté par Otsuka ez al. [88], la formation de précipités Ti;Nis entraine une distorsion locale de
la maille cristalline. Les champs de contraintes internes engendrés localement peuvent favoriser le

comportement superélastique de I’alliage, en facilitant I’apparition d’une phase intermédiaire R.
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Figure I-4 : Diagramme d'équilibre Ni-Ti [88]



b. L’origine du comportement superélastique du Ni-Ti

Comme décrit en amont, la superélasticité du Nitinol est due a une transformation de phase
induite sous contrainte. Lorsqu’elle est stable a température ambiante, la phase meére B2 se

transforme en phase fille B19’ sous I’application d’une contrainte.

La phase B2 a une structure cubique centrée ordonnée (groupe d’espace n°221, Pm3m),
comme le montre la Figure I-5a. Son paramétre de maille ag, est d’environ 3,015 A. Cette phase se
présente sous forme de grains équiaxes, généralement submicrométriques. La phase B19’, qui se
présente sous forme d’aiguilles, a une structure monoclinique (groupe d’espace n°11, P2,/3),
comme montré Figure [-5b. Ses parameétres de maille sont : agio = 2,889 A, b =4,120 A et caio
= 4,622 A avec B = 96,8°. Bien que leurs positions puissent varier en fonction de la composition de
I’alliage, les atomes de titane sont en (0, 0, 0) et en (0,16, 0,5, 0,57) et les atomes de nickel sont en
positions (0,62, 0, 0,46) et (0, 54, 0,5, 0,1) [88].

Figure I-5 : a) Structure de la phase B2 (les atomes de titane sont en (0, 0, 0) et I'atome de nickel occupe la
position (1/2, 1/2, 1/2)) [89] et b) structure de la phase B19’ [88]

La Figure I-6 met en évidence la déformation de la maille austénitique a I’origine de
I’obtention de la maille de la phase B19’. Ainsi, en Figure I-6a, la répétition de quatre mailles B2
permet de définir une maille tétragonale, présentée en traits épais noirs. Elle correspond a la maille
tétragonale en pointillés en Figure I-6b. Lors de la transformation, les vecteurs [100]z,, [011]s; et
[011]s, deviennent respectivement les vecteurs a, b et ¢ de la martensite B19’. Un cisaillement
homogene (011)5,<100>5, permet alors d’augmenter I’angle § de 90° 4 96,8°. Cela permet d’obtenir
la maille monoclinique présentée en Figure I-6b, correspondant ainsi a la structure de la phase

martensitique B19’.



k @ k (b)

Figure I-6 : Transformation martensitique entre a) la phase B2 de structure cubique centrée ordonnée et b) la
phase B19’ de structure monoclinique (le repére i, j, k est associé a la phase austénitique et le repeére i’, j°, k’ est

associé a la phase martensitique) [88]

D’autres phases peuvent se former dans les alliages de Ni-Ti au cours de la transformation
martensitique. Selon les traitements thermomeécaniques subis, ces phases intermédiaires peuvent
étre plus stables thermodynamiquement que la phase B19’. Il est possible de citer la phase R (groupe

d’espace n°147, P3) ou encore la phase B19 (groupe d’espace n°51, Pmma) [89].

2. Les alliages de Co-Cr

a. Diagramme de phases Co-Cr

Les alliages a base cobalt sont tres répandus dans le domaine biomédical. Le cobalt est en
effet reconnu pour ses propriétés de résistance a 1'usure ainsi qu’a la corrosion [90]. Le cobalt pur
possede deux structures cristallines. L’austénite y a une structure cubique a faces centrées (groupe
d’espace n°225, Fm3m) pour une température supérieure a 417 °C (voir Figure I-7a). Son
paramétre de maille est d’environ 3,59 A. A plus basse température, la martensite €, de structure
hexagonale compacte (groupe d’espace n°194, P6;/mmc), est stable. Ses parameétres de maille
sont : a. = 2,53 A et c. = 4,13 A. L’ajout de chrome permet d’augmenter la résistance & la corrosion
du matériau. Sa résistance a I'usure est également améliorée. C’est dans cette optique que des
alliages Co-Cr ont été élaborés. Le diagramme d’équilibre correspondant est présenté en Figure I-
7b.
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b. Le Phynox

L’un des alliages utilisés pour la réalisation de stents vasculaires est le Phynox, appelé aussi
Elgiloy ou Conichrome. Il a été élaboré en 1949 par I’Elgin Watch Company [92]. Il s’agit d'un
superalliage austénitique a base cobalt dont la composition est présentée en Figure I-8 et il sera

étudié dans le cadre de cette these.

Eléments | Co Cr Ni Mo Mn C Fe
% massique | 39-41 19-21 15-16 6-8 1,5-2 <0,15 reste

Figure I-8 : Composition chimique du Phynox (en pourcentage massique) [93]

Les propriétés des alliages de Co-Cr sont indubitablement dépendantes des éléments
d’addition. Le molybdeéne est souvent rajouté comme élément durcissant. C’est notamment pour
cela que le Co-Cr-Mo est utilisé pour des applications orthopédiques [8]. Le nickel peut étre rajouté
afin d’améliorer la ductilité de 1’alliage et réduire la température de transformation martensitique.

De plus, le nickel et le fer sont des éléments permettant de pallier I’effet stabilisateur du chrome,



tungsténe et molybdeéne sur la phase martensitique hexagonale compacte. En effet, le nickel et le
fer stabilisent la phase austénitique y a température ambiante. Le manganeése améliore les
propriétés mécaniques de I’alliage. Une microstructure majoritairement constituée de grains

équiaxes y est a privilégier afin d’augmenter la malléabilité et la ductilité de 1’alliage [90].

Le Phynox présente des propriétés qui lui permettent d’étre utilis€ pour bon nombre
d’applications. Notamment, il est amagnétique et posseéde un module d’Young de pres de 210 GPa.
Suivant les traitements thermomécaniques subis, il peut présenter une résistance mécanique tres
élevée (2500 MPa). A contrario, une mise en solution adaptée permet, aprés une opération de
laminage par exemple, de restaurer et d’affiner une microstructure enti€rement austénitique. Le
Phynox peut alors présenter une ductilité importante avec un allongement a la rupture supérieur a
40%. Cela s’avere particulierement intéressant pour la réalisation d’endoprothéses vasculaires

montées sur ballonnet gonflant.

ITI. Le titane et ses alliages

Le titane pur est un métal de la colonne IVB de la classification périodique des éléments.
Sa température de fusion est de 1670 °C. Une transition allotropique s’opeére a 882 °C. La phase «
est stable a température ambiante alors que la phase stable a haute température est la phase 3. La

Figure I-9 montre leur structure [94].

Température
-

Phase [

882°C [-—-----2--——-— -

0.468 nm

Figure I-9 : Structure cristallographique des variétés allotropiques du titane pur : la phase a (hexagonale

compacte) et la phase B (cubique centrée)



1. Les phases stables du titane pur

La phase a a une structure cristallographique hexagonale compacte (groupe d’espace

n°194, P6;/mmc). A température ambiante, ses parametres de maille sont les suivants [95] :

a« = 0,295 nm, ca= 0,468 nm et ;—“ =1,587

Le rapport c«/aq est inférieur au rapport théorique d’une structure hexagonale compacte
idéale (\/8_/3 = 1,633). Ce rapport théorique correspond au cas d’un parfait empilement de spheéres
dures. Les quatre types de plans a forte densité atomique d’une structure hexagonale sont mis en
évidence sur la Figure I-10. Il s’agit du plan basal (0001), des plans prismatiques {1010}, des plans

pyramidaux de premiére espéce {1011} et de deuxiéme espéce {1122} [96].
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Figure I-10 : Directions et plans de glissement dans une maille hexagonale

Ici, les plans prismatiques sont alors les plans les plus denses au détriment du plan basal
(0001). Cela permet ’existence de plusieurs plans de glissements principaux et de maclage. Cette
démultiplication de plans de glissement principaux a son importance lors de la déformation
plastique du titane a. Il possede ainsi une ductilité plus importante que d’autres métaux a structure

hexagonale comme le zinc dont le plan de glissement principal est le plan basal [97].

La phase B du titane pur, stable a haute température, a une structure cristallographique

cubique centrée (groupe d’espace n°229, Im3m) avec un paramétre de maille :

ag = 0,332 nm



Cette phase [ du titane posséde les mémes systemes de glissement que ceux
traditionnellement observés dans les métaux a structure cubique centrée: {110}g<111>y,
{112}p<111>p, {123}p<111>5 [96].

La transition allotropique o/ du titane pur s’effectue a la température de 882 °C, appelée
« transus 3 ». Le mécanisme proposé par Burgers pour le zirconium [98] a plus tard été confirmé
par Newkirk [99]. Ce mécanisme de transformation est considéré comme étant martensitique. Il
met en effet en jeu un mouvement corrélé d’atomes sur des distances inférieures aux distances
interatomiques, et ce sans diffusion. Le passage d’une structure cubique centrée a une structure
hexagonale compacte se fait par un glissement paralléle aux plans {112} suivant les directions
<111>p. Les atomes situés dans les plans {011} adjacents se déplacent alors sur une distance
1/6<011>¢. Cela induit une réduction de I’angle entre les directions <111>g, passant de 70,32° a
60°, comme montré sur la Figure I-11. Un cristal cubique centré peut ainsi conduire a la formation

de 12 variantes. Les relations d’orientation entre les phases 3 et a sont les suivantes :

(11015 //(0001)q et <111> 5/ /<1120>¢

Plan (011)p Plan (0001)a

[H1]y  [1T]y

Trace du plan

Sy A . @11,
O o 0O
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(-\ (211 )p
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Figure I-11 : Illustration du mécanisme de Burgers et correspondance entre les réseaux de la phase (3 et de la

phase a du titane pur [98, 100]



2. L’influence des éléments d’addition

Du fait de sa légereté (4,506 g.cm™), de sa résistance a la corrosion et de ses propriétés
mécaniques, le titane non allié est tres utilisé dans I'industrie chimique et I’aéronautique. Ses
alliages quant a eux permettent d’adapter ses propriétés a des applications diverses : turbines ou

corps d’avions, piles a combustible & hydrogene, prothéses et instruments médicaux.

En tant que métal de transition, le titane peut facilement former des solutions solides avec
de nombreux éléments d’addition en insertion ou en substitution. Ces éléments modifient donc les
domaines de stabilit¢é des phases [ et a en agissant sur la température de transformation
allotropique du titane. Les éléments d’addition sont alors classés selon leur influence sur cette

stabilité. On distingue les éléments alphagénes, bétageénes et neutres [96, 101] (voir Tableau I-3).

e Les éléments alphageénes :

Ils sont tres solubles dans le titane «, stabilisent cette phase, et augmentent la valeur du
transus 3. Les principaux éléments alphageénes sont Al, O, N, B, C. Comme décrit dans le Tableau
1-3, la plupart d’entre eux vont occuper les sites interstitiels de la maille du fait de leur faible rayon

atomique.

Le bore augmente le module d’élasticité alors que 1’azote, 1'oxygene et le carbone
augmentent la résistance mécanique de 1’alliage ce qui s’accompagne d’une perte en ductilité [102,
103]. L’aluminium, en revanche, a un rayon atomique plus important et formera une solution
solide de substitution provoquant un durcissement de la phase a. Des précipitations locales
fragilisantes de phase o (Ti3Al) peuvent toutefois survenir au-dela de 8% massique d’aluminium
[97].

o Les éléments bétagénes :

Ils abaissent la valeur du transus [ et élargissent le domaine de stabilité de la phase 3. On

distingue ces éléments en deux groupes :

- Les éléments bétagénes isomorphes sont miscibles en toutes proportions dans la phase
B du fait de leur structure cubique centrée. Il s’agit des éléments de substitution Mo, V,
Nb, Ta. Le niobium, en plus d’améliorer la résistance mécanique de I’alliage et de
réduire son module d’Young, peut ajuster la stcechiométrie de la couche d’oxyde TiO,.
La résistance a la corrosion du matériau en est augmentée [84]. Le tantale augmente

aussi cette tendance a la passivation et le molybdene est utilisé pour améliorer la



résistance mécanique, la ductilité et la tenue en fluage de Il’alliage a moyenne

température [102].

- Les éléments bétageénes eutectoides, de structure généralement différente que la phase
B, sont partiellement miscibles avec cette phase et peuvent favoriser la précipitation de
composés intermétalliques. Les éléments d’insertion sont H et ceux de substitution sont
Mn, Fe, Cr, W, Ni, Cu, Co, Au, Ag, et Si. Il faut veiller a la teneur de ces éléments
dans I’alliage. En pratique, on se limitera, par exemple, & 1% en masse de silicium pour
éviter une trop grande chute de ductilité bien que cet élément améliore la tenue au

fluage de I'alliage par précipitation de siliciure.

Le pouvoir bétagene des éléments d’addition peut étre quantifié en prenant comme

référence le molybdéne selon la relation empirique suivante [104] :

[Ta] [Nb] [W] [V]

0 — .
Moeq(% m) = [Mo] + 3 + 36 +2,5 +1,5

+ 1,25([Cr] + [Ni]) + 1,7([Mn] + [Co]) + 2,5[Fe]

La constante placée devant les pourcentages pondéraux [X] des éléments présents dans
I’alliage représente le rapport entre le pouvoir bétagéne d’un élément par rapport a celui de
I’élément de référence, ici le molybdéne. Par exemple, selon cette relation, 1% en masse de tantale

aura théoriquement une action cing fois moindre que 1% en masse de molybdéne.

e Les éléments neutres :

Zr, Sn, Ga ou encore Hf sont des éléments de substitution qui présentent un pouvoir
alphageéne ou bétagene faible. Seuls, ils n’ont que peu d’incidence sur le transus (. Cette
dénomination d’éléments « neutres » n’est cependant valable que s’ils sont présents dans 1’alliage
en faible proportion. En effet, ils jouent un réle prépondérant dans les cinétiques de transformation
de systémes qui présentent déja, notamment, un élément d’addition bétagene. C’est le cas pour le
zirconium et I’étain dont I'influence sur le systéme Ti-Nb a fortement été étudiée [70, 79]. De plus,

ces deux éléments améliorent le compromis résistance-ductilité de ’alliage.



Caractére Diagramme Insertion | Substitution
N O7 N7 Ba
Alphagene Al
C
Teneur en element (%)
! 2
%
; Mo, V, Nb,
i Isomorphe
: Ta
Bétagéne
Mn, Fe, Cr,
| ) Ni, Cu, Co,
i Eutectoide H
: W’ Ag’ Au?
o+ Ti A, Si
Teneur en élément (%) >
T
B B
0’ 882°C
. Sn, Zr, Hf,
eutre S
a I‘iiil Ga
el
Teneur en élément (%) "

Tableau I-3 : Classification des éléments d’addition et de leur influence sur le diagramme de phases Ti-A, ou

A représente un ou plusieurs élément(s) d’addition de méme caractére

3. Classification des alliages de titane

La teneur en éléments d’addition bétagénes ou alphagenes et les traitements
thermomécaniques subis influencent la microstructure des alliages de titane a température

ambiante. Leurs propriétés mécaniques ainsi que leur mise en forme en sont fortement affectées
[105] (voir Figure I-12).
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Figure I-12 : Propriétés des alliages de titane en fonction de leur microstructure [1]

Par convention, les alliages de titane sont classés en trois grandes catégories, présentées sur

le diagramme pseudobinaire en Figure I-13. On distingue les alliages «, les alliages 3 et les alliages

biphasés a+f3 dans lesquels coexistent a température ambiante les deux phases.

Les conditions de refroidissement influent fortement sur la microstructure finale. Avec une

forte teneur en éléments bétagénes, les alliages B peuvent étre stables et présenter une

microstructure 3 a température ambiante apres avoir subi un refroidissement lent. Leur

microstructure est dite d’équilibre. La cinétique de refroidissement aura, cependant, un impact

d’autant plus important sur la microstructure des alliages B que la teneur en éléments bétagénes est

faible. Dans le cas des alliages de titane -métastable, des phases hors équilibre peuvent apparaitre

si cette cinétique est trop faible. Une trempe est alors nécessaire pour maintenir la phase  a

température ambiante et éviter qu’apparaissent les phases a’’, B’ et w [105].
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Figure I-13 : Diagramme pseudobinaire regroupant les microstructures d’équilibre ou de trempe obtenues

dans les alliages de titane [4]

a. Les alliages o

Cette catégorie fait référence aux alliages contenant une forte teneur en éléments
alphagenes et dont la microstructure est majoritairement constituée de phase o a température
ambiante. Lors d’un refroidissement depuis le domaine 3, la nucléation de la phase a commence

aux joints de grains 3 [106].

Pour des alliages dont la composition est fortement alphagéne, la phase 3 n’est pas retenue
par trempe a température ambiante. Si le refroidissement est suffisamment rapide, la croissance de
phase a se fait sous forme d’aiguilles fines de martensite o’, de structure identique a la phase a et
de méme composition que la phase mere § de haute température [107]. L’épaisseur des aiguilles de
phase a est d’autant plus importante que la cinétique de refroidissement est lente et cela peut
conduire a une microstructure a en lamelles grossieres de type Widmanstditten. Aprés un recuit dans
le domaine «, une microstructure en grains équiaxes o ou en plaquettes o peut aussi étre obtenue

selon, respectivement, la plus ou moins forte teneur en éléments alphagenes de I’alliage.

Les alliages qui contiennent, en plus de ces éléments alphagenes, une faible proportion
d’éléments bétageénes (de 1 a 2%) sont dits « pseudo-a ». Lors du refroidissement, la croissance de

phase a se fait sous forme de lattes ou plaquettes et une faible quantité de phase 8 sous forme



métastable peut étre retenue (jusqu'a 10% de la microstructure finale) dans cette structure (-

transformée [42].

Du fait de leur structure pratiquement monophasée, ces alliages offrent de bonnes
propriétés. Ils sont particulierement adaptés au fluage jusqu’a 550 °C, métallurgiquement stables
sous contraintes a chaud et tenaces jusqu’aux températures cryogéniques. Ils sont légers et offrent
une bonne soudabilité. Leurs propriétés mécaniques peuvent étre améliorées par un controle de la
taille des grains et de la texture. Toutefois, leurs principales limitations proviennent de leur faible
teneur en éléments d’addition qui les rendent peu sensibles aux traitements thermiques.
Notamment, leur teneur en éléments alphagenes est limitée par la formation d’intermétalliques qui

peuvent, comme le Ti3Al, détériorer la ductilité et la tenue en corrosion de I’alliage [108, 109].

b. Les alliages a+f3

Cette catégorie d’alliages représente la majorité des alliages de titane industriels. Tres utilisé
dans les domaines de ’aéronautique et du biomédical [110], le Ti-6Al-4V est de loin I’alliage
biphasé a+f3 le plus connu. Ces alliages présentent une teneur suffisante en éléments bétagenes et
alphagenes pour retenir un large domaine a+f3. Tres sensibles aux variations de composition, aux
traitements thermomeécaniques ainsi qu’aux conditions de refroidissement [42], les alliages a+
offrent une grande diversité microstructurale a température ambiante. Cela rend possible le

contrOle de leurs propriétés.

Lors d’un refroidissement lent, la phase B peut se décomposer partiellement selon un
processus de germination-croissance. La phase a germe alors de fagon hétérogene aux joints de
grains puis croit a 'intérieur des grains B sous forme de lattes dont la largeur est directement

dépendante de la vitesse de refroidissement.

Selon sa teneur en éléments bétagénes, au cours d’une trempe, la phase 8 peut subir diverses
transformations martensitiques et se décomposer partiellement en phase a, o’ (en plaquettes ou
aiguilles) ou «’’ (en aiguilles). La martensite o’’ a une structure orthorhombique et ne doit donc
pas étre confondue avec la martensite a’. Selon les traitements thermiques réalisés, de la phase [3-
meétastable peut étre maintenue a température ambiante. Elle peut contenir la phase w qui peut

alors servir de sites préférentiels a la nucléation de la phase a lors d’un recuit [111].

Les alliages o+ f3 présentent des avantages comme une bonne ductilité, de hautes résistances
apres conformation a froid notamment et une bonne usinabilité. Ils sont aussi plus résistants
mécaniquement que les alliages d’aluminium et ils présentent une bonne résistance a 1’oxydation
ainsi qu'une stabilité sous contrainte a chaud jusqu’a 500 °C. Leur trempabilité et leur soudabilité

limitent toutefois leurs usages [97].



c. Les alliages 8

Cette catégorie comprend tous les alliages de titane qui ont une microstructure
majoritairement . Il s’agit des alliages ayant une teneur en éléments d’addition bétageénes
supérieure a celle symbolisée par le point 3; sur le diagramme pseudobinaire présenté en Figure I-

13. On distingue alors les alliages [3-stable et les alliages [3-métastable [104].

Les alliages B-stable ont des compositions tres fortement bétagenes. Leur teneur se situe
au-dela du point 3, sur le diagramme pseudobinaire. Autrement dit, elle est supérieure a 20%Moeq.
Cette forte teneur en éléments bétagénes confere a I’alliage une grande stabilité thermodynamique.
Quels que soient les traitements thermiques effectués ou les conditions de refroidissement
imposées, la microstructure est 100% [ a température ambiante. Cette tres grande stabilité limite

drastiquement leurs champs d’applications [97].

Les alliages B-métastable sont moins chargés en éléments bétagenes. Leur teneur se situe
entre les points 3; et 3, du diagramme et est, en pratique, aux alentours de 10%Mo.,. Cette teneur
diminue le transus [ et élargit le domaine de cette phase. Apres un traitement de mise en solution
et une trempe depuis le domaine [, il est possible d’obtenir a température ambiante une
microstructure constituée a 100% de grains § équiaxes. Toutefois, apres un refroidissement lent,
I’alliage a I’équilibre thermodynamique est biphasé 3 et a. Ces alliages sont extrémement sensibles
a toutes variations de composition, de traitements thermomécaniques et de conditions de
refroidissement. De nombreuses phases hors équilibre peuvent alors apparaitre comme la
martensite a’’, ou les phases w athermique et isotherme et la phase 3’. Ces phases induisent des
changements microstructuraux a température ambiante et autorisent une multitude de propriétés
et, a fortiori, de nombreuses applications. Il est possible d’adapter les propriétés de ces alliages pour
qu’ils coincident avec les besoins des secteurs automobile, aérospatial ou encore biomédical.
Notamment, ils posseédent un faible module d’élasticité, une résistance mécanique supérieure a

celle du titane pur, une bonne ductilité et une mise en forme facilitée.

Ces alliages de titane [-métastable se subdivisent en deux catégories: les alliages

mécaniquement stables et les alliages mécaniquement instables (voir Figure I-13). Cette distinction

vient de I’aptitude ou non de I'alliage a subir, sous une contrainte mécanique extérieure, une
transformation de phase. Cette transformation martensitique induite sous contrainte peut
engendrer des propriétés au coeur d’applications variées. La superélasticité et I’effet TRIP-TWIP
(pour TRansformation Induced Plasticity et Twinning Induced Plasticity) sont ainsi au cceur de cette
thése, qui fait suite aux études menées au laboratoire sur ces propriétés des alliages -métastable
mécaniquement instables [58, 67, 69, 73, 77-78, 85, 86].



IV. Les phases hors équilibre des alliages de titane $-métastable

Au vu des éléments chimiques considérés comme étant biocompatibles [27], une grande
diversité d’alliages de titane pour des applications biomédicales existe. Une approche énergétique
a alors été développée par Morinaga et al. afin de prédire les propriétés d’un alliage a partir de sa
composition [112]. Cette approche théorique peut s’avérer utile pour réaliser des alliages -

meétastable dont les microstructures peuvent étre variées.

En fonction des traitements thermomécaniques appliqués et des conditions de
refroidissement imposées, ces alliages peuvent étre constitués, a température ambiante, de phases
hors équilibre provenant de la décomposition de la phase 3 de haute température : la phase a’’, les
phases w et la phase ’. De ces phases découle tout I'intérét porté aux alliages de titane [3-métastable
mécaniquement instables. Elles influent sur leurs comportements et propriétés mécaniques comme
la superélasticité, I’effet mémoire de forme, 1’effet TRIP-TWIP ainsi que la résistance mécanique,

la ductilité et le module d’élasticité.

1. Conception d’alliages de titane -métastable

Les configurations électroniques des atomes, leurs états d’énergie et les liaisons
interatomiques ne sont pas modifiés par des traitements thermiques ou mécaniques. Partant de ce
postulat, Morinaga et al. ont mis au point un modele énergétique afin de prédire la microstructure
et les propriétés mécaniques des alliages de titane. Cette approche est basée sur le calcul des
structures électroniques et des énergies de liaison entre le titane et un élément d’addition M. Deux

parametres ont ainsi été établis pour chacun de ces éléments de transition M potentiels :

- Md (pour Mean d-orbital energy level en eV) est le niveau d’énergie de 'orbitale d de la
couche externe de I’élément M allié au titane et est fonction de I’électronégativité et du

rayon de I’atome considéré ;
- Bo (pour Bonding Order) évalue la force de la liaison covalente Ti-M.
Pour un alliage, les parameétres moyens Md et Bo se calculent selon une loi des mélanges :
Md = Y; x;(Md); et Bo=Y; x;(Bo);

x; correspond a la fraction molaire de 1’élément 1 avec (Bo); et (IMd); les parameétres associés

a ce méme élément 1.



Cette approche a permis de réaliser un premier diagramme Bo — Md dans le cas d’alliages
binaires Ti-M (voir Figure I-14). Les vecteurs partent du point associé au titane pur et illustrent

ensuite 'effet d’un élément d’addition M sur I’évolution des valeurs Bo et Md de I’alliage Ti-M.
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Figure I-14 : Influence des éléments d’addition M potentiels sur I'évolution des paramétres Bo et Md dans le
cas d’alliages Ti(B)-M

Des études menées par Abdel-Hady ez al. sur des alliages ternaires et quaternaires ont permis
de faire évoluer ce diagramme [113, 114]. Les domaines des phases 3, a et a+[3 ont été étendus et
il prend en compte les modes de déformation : transformation martensitique, maclage ou
glissement (voir Figure I-15). Les lignes M, et M; donnent des renseignements sur les
microstructures des alliages trempés. On remarque aussi que la phase 3 est d’autant plus stable
lorsque Bo augmente et que Md diminue. Cette méthode associe stabilité des phases et propriétés
mécaniques de I’alliage. Par exemple, le module d’élasticité (indiqué entre parentheéses sur la Figure

I-15) est d’autant plus faible que Bo et Md sont élevés [115].

Réaliser des implants a bas module d’élasticité devient alors possible par la formulation de
I’alliage. Dans cette optique, L. You et X. Song ont réalisé six alliages du systeme ternaire Ti-Nb-
Zr [116] et P. Laheurte et al. ont élaboré des nuances du systéme quaternaire Ti-Nb-Ta-Zr [117].
La conception d’alliages B-métastable fait donc I’objet de nombreuses études et cette approche
énergétique s’avere tres utile pour mettre au point des alliages TRIP-TWIP notamment [118].
Quatre familles d’alliages B-métastable au comportement TRIP-TWIP ont été mises en évidence
[119] : les Ti-Mo, Ti-Nb, Ti-Cr/V et les alliages haute entropie Ti-HEA (pour High Entropy Alloy).
Ces derniers se distinguent des autres familles d’alliages TRIP-TWIP par leurs paramétres Bo et

Md tres élevés. Toujours en se basant sur cette approche, S. Sadeghpour et al. ont créé le Ti-3Al-



5Mo-7V-3Cr [120]. Le Ti-8.5Cr-1.5Sn mis au point par C. Brozek er al. montre également un

allongement a la rupture élevé, supérieur a 35% [121], caractéristique de ce type d’alliages.
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Figure I-15 : Diagramme Bo - Md indiquant les microstructures de trempe et les mécanismes de déformation

d’un alliage en fonction des éléments d’addition rajoutés [4]

Comme le prouve la Figure I-15, les microstructures de trempe rencontrées dans les alliages
formulés a partir de ce modele sont trés diverses. Les propriétés qui en découlent peuvent alors
s’éloigner de celles prédites par I’approche énergétique. Certains auteurs notent des différences
entre le modele et I'expérience, notamment pour des systémes multi-éléments [117]. C’est le cas
pour certains alliages de titane [B-métastable dans lesquels les phases hors équilibre a”’, w ou 8’

peuvent étre observées.

2. La phase martensitique o’

Cette phase a été observée pour la premiere fois par Bagaryatskii ef al. en 1958 [122]. Lors
d’une trempe, si la teneur en éléments bétageénes est 1égérement inférieure a celle nécessaire pour
maintenir la phase B a température ambiante, la phase o’’ peut se former par décomposition de la

phase B. Elle peut aussi étre obtenue sous une contrainte externe appliquée dans les alliages de



titane [-métastable mécaniquement instables. La transformation martensitique est alors dite

induite sous contrainte. On parle de transformation SIM, pour Stress Induced Martensite.

Possédant une structure intermédiaire entre les phases [ et «, cette phase o’’ cristallise selon
une structure orthorhombique C-centrée (groupe d’espace n°63, Cmcm). La position des atomes

dans la maille orthorhombique est la suivante [123] :

OED RS NN S
Yo3) 0 o \2 27V ) Y3 0 2 277 1
y est un parametre de position atomique qui dépend de la teneur en éléments bétagenes

dans l’alliage. Selon la composition, ces parametres de maille varient de ceux d’une structure
1. b

. . . 1
cubique centrée (y = e V2 § = +/2) a ceux d’une structure hexagonale compacte (y = .

> \/§;§=\/§)(voirFigureI-l6) [124].

a

La relation d’orientation entre la phase a’’ orthorhombique et la phase 3 cubique centrée

est établie comme suit [66, 125] :
(110)5 //(001)e et [111]5//[110] o

Les six variantes de martensite o’’ qui découlent de cette relation d’orientation sont

présentées en Tableau 1-4 [126] :

Variantes [100]«" [010]«” [001]a~
V1 [100]s [011]p [011]g
V2 [100]p [011]p [011]p
V3 [010]p [101]e [101]p
V4 [010]s [101]s [101]s
V5 [001]s [110]e [110]8
V6 [001]p [110] [110]s

Tableau I-4 : Les six variantes de correspondance entre les mailles des phases a’ et 8

La Figure I-16 présente schématiquement la relation d’orientation entre les phases 3, a’’ et

o’. La Figure I-16a comprend quatre mailles de phase 3 (en gris clair) de parameétre de maille ao

formant ainsi une maille tétragonale & faces centrées (en noir) o1 by = ¢y = v/2a,.
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Figure I-16 : Structures cristallographiques et correspondances des réseaux des phases a) B, b) a’ et ¢) a’

Par une transformation displacive d’atomes, cette maille permet d’obtenir la maille
orthorhombique de la Figure I-16b (a < ¢ < b). La maille hexagonale de la martensite o’, en Figure
I-16¢, peut étre vue comme une maille orthorhombique ot b = v/3a. Sa structure est identique a
celle de la phase a d’équilibre mais sa composition est celle de la phase mere 3. Cette phase o’ se
forme apres trempe depuis le domaine [ dans les alliages a et a+f. Elle apparait selon un
mécanisme purement displacif dans des alliages ayant une teneur en éléments bétagénes inférieure
a 5%Moe,. Cette phase ne précipite pas dans le cas d’alliages B-stable ou (-métastable car sa
température de début de transformation martensitique M; est située en deca de la température

ambiante. Ses conditions de formation difféerent donc de celles de la phase martensitique o’’.

De nombreux systémes base Ti ont été étudiés comme les Ti-Mo, Ti-Ta, Ti-Zr ou Ti-Nb
[66-69, 72, 73, 77-80, 124-126]. H. Y. Kim et S. Miyazaki rapportent ainsi que les microstructures
a température ambiante d’alliages binaires Ti-Nb, trempés depuis le domaine 3, comportent la
phase martensitique o’ pour des teneurs en Nb inférieures a 7% atomique. Au-dela, la phase o’
apparait. Ils montrent la non dépendance des paramétres de maille a, b et ¢ de la phase o’ quand la
teneur en éléments bétagénes augmente (voir Figure I-17a). A contrario, cette teneur en Nb influe

sur les parameétres de maille de la phase a”’.

Lorsqu’elle est formée a l'issue d’une trempe, la martensite o’’ présente une structure
aciculaire qui traverse les ex-grains 3, comme le montre la Figure I-17b et c. Les 6 variantes se
forment de facon équiprobable et s’alternent pour minimiser la déformation macroscopique et

réduire I'apparition de contraintes internes. La martensite ainsi formée est dite autoaccommodante.



Dans le cas de martensite induite sous contrainte, les aiguilles sont orientées dans des directions
privilégiées et les variantes formées sont celles permettant d’accommoder la déformation et les

contraintes subies.

bla and cla
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Figure I-17 : a) Influence de I'ajout de Nb sur la microstructure d’alliages de Ti-Nb trempés avec une non
dépendance des paramétres de maille d’a’ (jusqu’a 7% at de Nb) et un changement des parametres de la
phase a”’ en fonction de la teneur en Nb (a partir de 7% at de Nb) [124], b) micrographie optique d’un alliage
Ti-20Nb (% at) trempé montrant la structure aciculaire de la phase martensitique a”’, ¢) image MET en
champ clair de la microstructure de ce méme alliage avec trois variantes de martensite visibles notées 1(-), 3(-)

et 5(-) et cliché de diffraction associé selon un axe de zone <I110>q-[126]

3. Les phases w

En 1954, Frost et al. ont observé pour la premiére fois la phase w dans I’alliage Ti-8Cr [127].
Depuis, de nombreuses études ont montré que la phase w est une phase d’équilibre a haute pression
qui est observable avec les éléments de la colonne IVB de la classification périodique comme le Ti,
Zr ou Hf [128]. Dans les alliages ayant pour base ces éléments, elle s’observe sous forme métastable.
Dans le cas des alliages de titane f-métastable, et selon 1’origine de formation de cette phase hors
équilibre, on en différencie trois types : la phase w athermique (w.m) obtenue par trempe depuis le
domaine f3, la phase w isotherme (wiso) qui apparait apres un vieillissement et la phase w induite

sous contrainte (ws) obtenue lors d’un choc ou d’une déformation.



a. La phase w athermique

Dans certains alliages de titane 3-métastable, la trempe depuis le domaine 8 s’accompagne
de la formation de phase w athermique. Cette phase possede une structure hexagonale simple
(groupe d’espace n°191, P6/mmm) avec trois atomes dont les positions sont (0, 0, 0), (1/3, 2/3,
1/2) et (2/3,1/3, 1/2) [129]. De méme composition que la phase 3, elle se présente sous forme de
précipités nanométriques uniformément répartis dans la matrice mere [130, 131]. Ses paramétres
de maille sont liés a ceux de la phase 3 dont elle est issue comme suit :

V3 cw V3
a, = V2a ; Cp, =—72a ; —=——==0,612
w B w 2 B a, 2 \/7

De Fontaine et al. ont proposé un mécanisme de formation de la phase w.n consistant,

comme présenté en Figure I-18, en un effondrement de plans {111}g. Ces deux phases sont liées

par la relation d’orientation suivante :

(111} //(0001), et [110]g //[1120].
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Figure I-18 : a) Correspondance des réseaux des phases 3 et w avec la représentation de la famille de plans

{111}p et b) mécanisme de formation de la phase w,,;, par effondrement de certains plans {111}g[132]

Comme le montre la Figure I-18, il s’agit d’'un mécanisme purement displacif, mettant en
jeu une translation de certains atomes [133-135]. Aucun cisaillement n’intervient et la déformation
du réseau n’est pas homogene. Bien que réversible, la transformation de 3 vers w n’est donc pas
martensitique. De plus, comme I'indique la relation d’orientation, quatre variantes de
correspondance entre les mailles des phases [3 et w existent (voir Figure I-19a, b, c, et d) [124]. La
microscopie électronique en transmission avec le traitement des clichés de diffraction permet de

mettre en évidence les précipités nanométriques de cette phase wam (voir Figure I-19e et f).
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Figure I-19 : Correspondance des réseaux des phases B et w selon les quatre variantes existantes a) V1, b) V2,
¢) V3, d) V4, e) cliché de diffraction selon I'axe de zone [102]p de 'alliage B-métastable trempé Ti-187r-14Nb

(% at) et f) indexation associée au cliché de diffraction et identification des variantes de la phase w ., [124]

b. La phase w isotherme

La phase wio se forme dans certains alliages de titane [-métastable a l'issue d'un
vieillissement s’effectuant typiquement entre 200 °C et 500 °C [67]. Bien que la phase wis, possede
la méme structure cristallographique que la phase w.m, des études ont montré que la croissance de
cette phase isotherme est gouvernée par une cinétique de nature diffusionnelle [134, 136]. Les
précipités formés sont de taille généralement plus importante (jusqu’'a quelques centaines de
nanometres) que les nanoprécipités wan (quelques dizaines d’angstrom). Ils présentent une forme

cuboidale ou bien ellipsoidale (voir Figure I-20a) [137].

Cohérente avec la matrice environnante, mais de composition différente du fait d’un rejet
d’éléments bétageénes vers cette matrice 3, la phase wis fait I’objet de nombreuses études [138-140].
La déplétion engendrée a pour conséquence de modifier les propriétés de I’alliage, en abaissant
notamment la température de début de transformation martensitique M; [141, 142]. Les précipités
Wiso, pauvres en éléments bétagénes, sont des sites privilégiés pour la nucléation de la phase o (voir
Figure I-20b et c). Au niveau de ces sites précurseurs, la phase a germe, non plus aux joints de
grains, mais de facon homogéne sous forme de nanoprécipités cohérents avec la matrice [3. Cette
microstructure nanostructurée entraine un durcissement structural de 1’alliage par apparition d'un

champ de contraintes internes, s’accompagnant d’une perte de ductilité [139].



Figure I-20 : a) Image MET en champ sombre et cliché de diffraction associé mettant en évidence des
preécipités ellipsoidaux de la phase w isotherme dans un alliage de Ti-12V-2Fe-1A1 (% massique) trempé puis
recuit @ 300 °C pendant 1 h [137], b) image MET-HAADEF couplée a une analyse XEDS montrant le rejet
de vanadium depuis les phases w isotherme et a vers la matrice § dans le Ti-20V (% massique) [138] et ¢)
image MET-HAADF montrant la germination de la phase a au niveau de la phase w isotherme dans cet
alliage Ti-20V

Différentes méthodes de traitements thermiques, basées sur la précipitation de la phase wiso,
ont été mises au point notamment pour améliorer la superélasticité d’alliages de titane. Par
exemple, des traitements flasi consécutifs a un laminage sévére ont ’avantage de diminuer la taille
des grains 8 et de permettre une précipitation dense de phase w. Selon Ia loi de Hall-Petch, cela
contribue a limiter la formation des dislocations et la contrainte critique a partir de laquelle le
glissement de dislocations s’active est augmentée [143]. De fagon analogue, des recuits courts a des

températures relativement faibles ont aussi été réalisés [144].

Une méthode d’obtention d’alliages superélastiques, a partir d’alliages au comportement
mémoire de forme apres trempe (microstructure a’’), est aussi basée sur cette précipitation de phase.
Lors d’un recuit a une température supérieure a Ar (température de fin de transformation de a”’
vers ), I’obtention de la phase 8 s’accompagne d’une précipitation fine de phase wis,. Cela empéche
alors ’apparition de la phase martensitique lors du refroidissement. Cette méthode rend la phase 3

trés métastable a température ambiante et améliore la superélasticité [78, 145].



c. La phase w induite sous contrainte

Les alliages de titane [3-métastable mécaniquement instables peuvent subir a température
ambiante des transformations de phases par application d’une contrainte. La phase 8 se transforme
ainsien a’’ lors d’une transformation SIM et une phase w, notée ws, peut aussi apparaitre lors d'une
déformation ou d’un choc [146-150]. Morphologiquement, elle differe des autres phases w et se
présente sous forme de plaquettes allongées ou de lattes (voir Figure I-21a). Elle est toutefois

rarement observée et son origine n’est parfois liée qu’a la préparation de 1’échantillon [151].

Figure I-21 : a) Image MET en champ sombre d’'un alliage Ti-30Nb-3Pd (% massique) montrant la

morphologie sous forme de lattes de la phase w induite sous contrainte et cliché de diffraction associé [151] et
b) image HRMET d’une macle (211)p/111]s dans I'alliage Ti-36Nb-1,4Ta-2,8Zr-0,30 (% massique) aprés

traction montrant des précipités de cette phase w alignés selon les parois de macle [132]

4. La phase p’

Comme le montre le diagramme pseudobinaire en Figure I-13, la phase 3’ peut étre obtenue
par revenu dans les alliages de titane dont la teneur en éléments bétagenes est trop élevée pour
permettre la formation de la phase wis. La formation de cette phase 3’ peut aussi étre favorisée par

I'ajout d’éléments comme I’aluminium, I’étain ou I'oxygene [152].

Pour ce type d’alliages, un maintien isotherme entre 200 °C et 500 °C conduit & une
décomposition spinodale de la phase 3 en phase et ’. Par définition, ces phases sont de
compositions différentes mais de structure cristallographique identique. Le phase 8’ forme des

précipités cohérents avec la matrice 3. Ces précipités peuvent étre sphériques ou cubiques dans les



alliages Ti-ND et Ti-V-Zr ou en plaquettes dans les Ti-Cr [153]. Par analogie avec la phase wis, les
précipités 3’ sont pauvres en éléments bétagénes et constituent des précurseurs de la germination

de la phase o lors d’un revenu dans le domaine o+ [130].

V. Superélasticité et effet mémoire de forme des alliages de titane

B-métastable

Un matériau métallique classique, comme ’acier ou I’aluminium, soumis a une contrainte
mécanique supérieure a sa limite d’élasticité se déforme de maniére permanente. C’est le
comportement habituellement observé dans les matériaux solides. Certains alliages peuvent
cependant échapper a ce comportement élasto-plastique conventionnel. A la suite d’une
déformation, ils peuvent récupérer partiellement ou totalement leur forme d’origine par simple
montée en température. Il s’agit des alliages a mémoire de forme et cette capacité particuliere est
nommeée [’effet mémoire de forme. Une transformation displacive réversible peut également se
produire sous contrainte et, dans ce cas, il est possible d’observer un recouvrement de la forme
initiale de I’alliage a la décharge. Cette capacité d’'un matériau a se déformer de maniere réversible

sous une contrainte appliquée est appelée pseudo-élasticité ou superélasticité.

1. La transformation martensitique

a. Définition

La martensite est un terme qui provient du nom de son inventeur, le métallurgiste Adolf
Martens. Historiquement, il désigne I'une des phases, de basse température, rencontrées dans les
aciers trempés depuis la phase de haute température (austénite). Cette transformation de I’austénite

en martensite est appelée transformation martensitique [154, 155].

Par analogie a la transformation observée dans les aciers, une transformation martensitique
désigne, plus largement, un changement de phase particulier a I’état solide. Par convention,
I’austénite et la martensite désignent les phases mere et fille. G. Guenin définit cette transformation
comme «une transition structurale displacive du premier ordre présentant une déformation
homogene du réseau cristallographique, constituée essentiellement par un cisaillement » [156]. Se
produisant sans diffusion selon un processus de germination-croissance, la transformation

martensitique est le fruit de déplacements corrélés d’atomes se propageant sur des distances



inférieures aux dimensions de la maille (voir Figure 1-22) [157]. La martensite hérite de la
composition de 'austénite lors du réarrangement d’atomes conduisant a sa structure, alors plus
stable. Lors de cette transition du premier ordre, les deux phases coexistent et sont séparées par une
interface nette. Cette interface, nommeée plan d’accolement ou plan d’habitat, est un plan invariant
en orientation et en dimension. La déformation homogeéne du réseau s’opere par un cisaillement

parallele au plan d’habitat.

Martensite
Surface Austénite

Austénite

7

FEENS f.“g
Plans d’habitat Plans d’habitat
a) Echelle microscopique b) Echelle atomique

Figure I-22 : Représentations schématiques du plan d’habitat séparant les phases meére et fille lors de la

transformation martensitique : a) a I'échelle microscopique et b) a I'échelle atomique

De nombreux alliages posseédent une transformation martensitique comme les bases Cu tels
que les Cu-Zn-Al et les Cu-Al-Ni [154], les Fe-C, Fe-Mn-Si, Mn-Cu [156] ou encore les Ti-Ni [48-
51]. Dans le Ni-Ti, 'austénite B2 se transforme ainsi localement en martensite B19’ et la

transformation se propage de fagon similaire aux bandes de Liiders [58].

Les alliages de titane B-métastable peuvent eux aussi présenter une telle transformation.
Induite thermiquement ou activée sous l'effet d'une contrainte extérieure, la transformation

martensitique est a I’origine des propriétés particulieres de ces alliages.

b. Notions de variantes et d’autoaccommodation

Pour un monocristal de phase meére austénitique, plusieurs orientations de cristallites de
martensite sont possibles. Ces cristallites sont appelées « variantes » et correspondent a des plans
d’habitat et a des cisaillements d’orientations différentes. Ces variantes sont néanmoins

équivalentes d'un point de vue cristallographique [156-158].



En l’absence de contrainte, lors du refroidissement, toutes les variantes sont
énergétiquement semblables et se forment de maniére équiprobable, comme le montre la Figure I-
23a. Le changement de forme global et les contraintes internes induits lors de la transformation
sont ainsi minimisés. Cette martensite est appelée martensite autoaccommodante ou martensite de

trempe.

Refroidissement Contrainte
_—

a) b)

Figure I-23 : Représentations schématiques des mécanismes de déformation lors de la transformation directe :
a) d’un monocristal d’austénite A en martensite autoaccommodée sans contrainte appliquée et b) de

martensite autoaccommodée en martensite réorientée sous [’effet d’une contrainte exercée

Les interfaces variante-phase meére et variante-variante formées sont trés mobiles et cette
structure autoaccommodée permet au systeme de rester libre de contrainte [156]. Lorsqu’une
contrainte est appliquée sur une martensite autoaccommodée, les variantes de martensite
favorablement orientées vis-a-vis du chargement croissent au détriment des autres variantes (voir

Figure I-23b). Ce phénomene s’appelle la réorientation de la martensite autoaccommodée.

Généralement, le degré de symétrie de la structure martensitique est plus faible que celui
de la structure austénitique. Ceci explique que plusieurs variantes de martensite peuvent se former
a partir d’'un monocristal d’austénite. Inversement, la transformation de la martensite, quelle que
soit la variante formée, en austénite restaure le grain de phase mere dans son orientation initiale

selon un unique chemin. Ce mécanisme est a ’origine de I’effet mémoire de forme.

c. Aspect thermodynamique

Pour comprendre le mécanisme de la transformation martensitique, il faut prendre en
considération son aspect thermodynamique. Toujours dans le cas d’'un monocristal, I’énergie libre

AGa»wm de la transformation del’austénite A en martensite M est telle que :



AGAQM=GA—GM=HA—TSA—HM+TSM

Avec G I’énergie libre de A ou M, H I'enthalpie, S I’entropie et T la température. Quand
Ga = Gu, la température d’équilibre est notée T.. Dans le cas idéal ou ces deux phases sont
indépendantes I'une de 'autre, lors d’un refroidissement, la phase martensitique devient la plus

stable a T. et la transformation martensitique s’effectue alors intégralement (voir Figure 1-24) [154].

a) A Energielibre b) A Fraction de martensite
transformée
Gu 1
|
I
]
; Ga
Domaine de stabilite’: Domaine de stabilité
de la martensite M '  de l'austénite A
| 0 -
Te Température Te Température

Figure I-24 : a) Evolution des énergies libres des phases mére A et fille M en fonction de la température et b)
évolution de la fraction volumique de la martensite en fonction de la température (cas idéal de deux phases

thermodynamiquement indépendantes)

Toutefois, ce cas idéal est loin de refléter la réalité. La transformation martensitique
s’effectue selon un processus de germination-croissance et on ne peut donc pas considérer ces
phases comme indépendantes I'une de 'autre. Le plan d’habitat qui les sépare constitue une
barriére énergétique qui vient s’ajouter au bilan AGyy, noté aussi AG. L’énergie libre de la
transformation est alors la somme d’une énergie chimique, 1’énergie motrice AGeim, €t d’une
énergie non chimique qui tend a s’opposer a la transformation, combinaison d’une énergie élastique
AGuaas €t d'une énergie dissipative AGuaiss. Le bilan énergétique peut alors s’écrire sous la forme

suivante :

AG = AGyor = AGehim + AGglast + AGgiss

Partant de ce postulat, la transformation martensitique s’effectue dans un intervalle de
températures, par minimisation de 1’énergie du systeme et par recherche d’un état d’équilibre. Lors
d’un refroidissement dans cet intervalle, P. Wollants et al. expliquent alors qu'un germe de
martensite peut apparaitre a une extrémité du grain de phase mere de taille a (ou de tout autre

défaut structural) et croitre selon le processus suivant (voir Figure 1-25) [159, 160]:

: . \ e . IAG
a- Croissance jusqu’a une autre extrémité du grain dans le sens de sa longueur r telle que 5 < 0,

ot le joint de grain constitue une barriére quant a la croissance de I’aiguille de martensite ;



. . . IAG
b- Croissance de I’aiguille dans le sens de sa largeur ou épaisseur c tant que e < 0;

e, - . I . dAG e
c- Un équilibre énergétique local d’origine thermoélastique est atteint lorsque - = 0 et 'aiguille

de martensite ne croit plus. Un refroidissement en deca de la température de début de
transformation martensitique M; est nécessaire pour que la transformation martensitique se

poursuive et que 1’aiguille formée continue sa croissance en largeur. D’autres germes peuvent

aussi apparaitre et croitre jusqu’a Mg, température de fin de transformation martensitique.

Figure I-25 : llustration du processus de nucléation-croissance d’une aiguille de martensite (en rouge) dans
un grain d’austénite (en vert) : a) nucléation et début de croissance de la martensite, b) croissance de 'aiguille

de martensite dans le sens de la longueur v du grain austénitique et c) croissance selon son épaisseur ¢ [161]

d. Températures caractéristiques de transformation

Comme nous venons de le voir, les températures M; (Martensite starf) et M¢ (Martensite finish)
sont des températures propres a la transformation martensitique lors d’un refroidissement. Pour
caractériser pleinement cette transformation, deux autres températures sont a prendre en
considération. Au chauffage, la transformation martensitique inverse se produit et commence a la
température As (Austenite start) et finit a la température A¢ (Austenite finish). Dans ces intervalles de

températures, les deux phases coexistent comme le montre la Figure 1-26.

Un effet thermoélastique apparait au cours de la transformation : il y a stockage d’énergie
élastique au refroidissement entre M; et M; qui, au chauffage, est restituée entre As et A.
Respectivement, M; et M sont différentes de Ar et A du fait de la dissipation d’énergie lors de la
transformation. Cela engendre une hystérésis dont 'aire est liée a I’énergie mécanique mise en jeu

par la formation de la martensite et a I’énergie d’interface entre I’austénite et la martensite [162].
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Figure I-26 : Evolution de la fraction de martensite transformée en fonction de la température . les deux
phases coexistent pendant la transformation qui ne se produit pas entierement a T, comme le traite le cas

idéal, mais qui s’opere dans les intervalles [M; ; M{ et [A;; Af

Dans le cas ou I’hystérésis est importante (As-M; > 100 °C), I’énergie mécanique mise en
jeu est élevée du fait d’une faible mobilité des interfaces. L’avancement de la transformation se fait
alors préférentiellement par germination de nouvelles aiguilles de martensite plutét que par
croissance des aiguilles déja existantes. La transformation inverse est tres limitée et se fait par
germination de nouveaux grains d’austénite plutot que par restauration du grain d’origine. Ce type

de transformation s’observe notamment dans les aciers.

Lorsque 'hystérésis est faible (A-M; < 10 °C), les interfaces sont trés mobiles et la
transformation s’opére par croissance ou diminution des aiguilles existantes selon un compromis
entre énergie résistive et énergie motrice. La diminution de largeur des aiguilles entraine la
restauration du grain d’austénite dans sa configuration initiale. La transformation est
thermoélastique : de type I a faible étalement lorsque A > M; ou de type II a fort étalement quand
A < M. La superélasticité et 1’effet mémoire de forme sont des propriétés rendues possibles grace

a cette transformation martensitique thermoélastique.

2. Effet superélastique : activation sous contrainte de la transformation

martensitique

Comme expliqué précédemment, la transformation martensitique peut étre activée lors
d’un cycle thermique. Il est toutefois possible d’activer cette transformation martensitique sous
I'effet d’'une contrainte mécanique lorsque I’alliage posséde une température M; plus basse que la

température de sollicitation. La superélasticité (ou pseudo-élasticité) est la capacité d’un alliage



initialement austénitique de se déformer sous contrainte en activant une transformation
martensitique thermoélastique, qui accommode la déformation par changement de forme du
réseau. La grande mobilité des interfaces formées permet une restauration de la microstructure

initiale lors du relachement de la contrainte, ce qui induit une réversibilité de la déformation.

La température de début de transformation martensitique par application d’une contrainte
o, a une température d’utilisation T telle que T > M;, est définie comme M(o). Plus T est élevée et

plus la contrainte d’activation de la transformation martensitique est importante.

Si M; < T < My (ou My® = My(0) lorsque o = R, la limite d’élasticité du matériau), il est
possible de transformer 1’austénite en martensite sans provoquer de déformation plastique. Dés lors

que T > M,°, cette transformation peut avoir lieu dans le domaine plastique du matériau.

Prenons le cas d’un alliage a une température T constante telle que T > Aret sans contrainte
initiale appliquée. Lors d’un essai de traction uniaxiale, I’alliage entiérement austénitique passe par

différentes étapes présentées en Figure I-27 :
1- La contrainte appliquée déforme élastiquement I’austénite.

2- La contrainte appliquée atteint ensuite une valeur critique, notée osm. Il s’agit du
niveau de contrainte nécessaire pour déstabiliser l’austénite et déclencher Ia
transformation martensitique induite sous contrainte (transformation SIM). Cette
transformation induit un allongement de I’alliage a contrainte constante, expliquant

I’existence d’un plateau sur la courbe de traction.

3- Alafin de ce plateau, le matériau est composé de martensite orientée et éventuellement
d’austénite résiduelle qui, si 'effort exercé se poursuit, se déforment élastiquement
jusqu’a atteindre un deuxieme palier. Ce second plateau correspond a la déformation

plastique de ’alliage.

4- Sil’essai est interrompu avant que ne s’amorce la déformation plastique, on observe un

retour élastique de la martensite.

5- La contrainte diminue et la martensite se déstabilise. L.’énergie élastique stockée lors de
la transformation SIM est relachée. La transformation inverse se produit, restaurant la

microstructure austénitique et permettant le recouvrement de la déformation.
6- Le relachement de la contrainte se termine par le retour élastique de I’austénite.
On observe que les contraintes de transformation SIM et de transformation inverse ne sont

pas identiques. Une hystérésis est visible et I’aire associée correspond a 1’énergie dissipée au cours

du cycle de cette transformation martensitique thermoélastique induite sous contrainte.
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Figure I-27 : Courbe de traction d’un alliage superélastique avec T > A;[163]

3. Effet mémoire de forme

L’effet mémoire de forme se caractérise par la capacité d’un alliage, initialement
martensitique, a recouvrer sa forme d’origine par traitement thermique apres déformation. Les
comportements superélastique et mémoire de forme se différencient par la température d’utilisation
de I'alliage : a T > Arun alliage peut montrer une superélasticité intéressante et a T < M;1’alliage
peut présenter un effet mémoire de forme [164]. Dans tous les cas, un effet mémoire de forme ne
pourra étre observé que si I’alliage est composé tout ou partie de martensite autoaccommodante

apres refroidissement en dega de M; ou, idéalement, de M.

Lors d'un essai de traction uniaxiale a température constante telle que T < My, un alliage
composé a ’origine de martensite autoaccommodante montrera un effet mémoire de forme simple

sens selon un cycle thermomécanique présenté en Figure I-28 :
1- La contrainte exercée déforme élastiquement la martensite autoaccommodante.

2- Ensuite, la contrainte appliquée devient suffisante pour mettre en mouvement les parois
de macles séparant les différentes variantes de martensite de telle sorte que les variantes
qui accommodent le mieux la déformation soient favorisées au détriment des autres
variantes. La martensite est alors dite réorientée et ce mécanisme se produit a contrainte

constante expliquant la présence d’un plateau en contrainte.

3- La martensite réorientée se déforme élastiquement (jusqu’a atteindre un second plateau

a partir duquel elle se déformera plastiquement si I’effort se poursuit).

4- La martensite étant stable a la température d’utilisation T, le relachement de la
contrainte engendre un faible retour élastique de la martensite et la déformation

résiduelle est importante.



5- Cette déformation résiduelle peut étre recouvrée par chauffage au-dela de Ay, sous
contrainte nulle. La martensite orientée se transforme entiérement en austénite,
restaurant la microstructure austénitique initiale de haute température et permettant le

retour en forme du matériau.

6- Lors du refroidissement sous contrainte nulle a T < M, ’austénite se transforme en

martensite autoaccommodante qui sera donc obtenue sans changement de forme.

Martensite réorientée
déformée élastiquement

VY o
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Figure I-28 : Cycle thermomécanique caractéristique d’un alliage a mémoire de forme

Un effet mémoire de forme simple sens est permis grace au recouvrement, a haute
température, de la forme initiale de 1’alliage. Apres certains traitements thermomécaniques, il est
possible de lui conférer une forme a basse température. Une méthode consiste a effectuer plusieurs
cycles de transformation, et ce en appliquant une contrainte au chauffage (T > Af) et au
refroidissement (T < Mf). Apres plusieurs cycles, la déformation résiduelle au refroidissement se
sature et I’alliage est dit éduqué. Un effet mémoire de forme double sens apparait : I’alliage posseéde
une forme & haute température et une forme a basse température. La transformation martensitique
n’explique alors pas a elle seule ce comportement. L’éducation induit dans 1’austénite un grand
nombre de défauts comme des dislocations. Un champ de contraintes internes se crée et est ainsi
énergétiquement favorable a certaines variantes. Lors du refroidissement, ces variantes de
martensite germent et croissent donc préférentiellement, au détriment d’autres variantes, et la

forme a basse température est mémorisée [154, 165].

A T constante telle que T < M, la déformation de la martensite par application d’une
contrainte conduit a une réorientation de ses variantes. Or, lors d’un essai de traction cyclique, il

est a noter qu'un alliage a microstructure martensitique autoaccommodée présentera un effet



caoutchoutique (ou effet amortissant) a la décharge. Il est di aux mouvements partiellement
réversibles des interfaces inter-variantes en phase martensitique. Le mouvement relatif a ces
interfaces entraine une dissipation d’énergie élastique, ce qui empéche la superposition des courbes
de charge et de décharge [166].

VI. Les mécanismes de déformation plastique

Nous avons décrit précédemment des mécanismes particuliers de déformation intervenant
dans les alliages de titane B-métastable tels que la réorientation de la martensite autoaccommodante
et la transformation martensitique induite sous contrainte. La transformation martensitique est a
I'origine de propriétés remarquables : la superélasticité, I’effet mémoire de forme ou bien !'effet
TRIP. Comme tous les matériaux métalliques, les alliages de titane B-métastable peuvent aussi se
déformer plastiquement au travers du glissement de dislocations et du maclage. Un effet TWIP,

associé a un effet TRIP, peut alors étre observé dans certains de ces alliages.

1. Le glissement de dislocations

Le glissement de dislocations est un mécanisme conservatif de déformation plastique
largement observé dans les matériaux métalliques. Contrairement a la montée, il ne nécessite pas
d’apport de matiére pour initier et mettre en mouvement des dislocations. Ces défauts linéaires
correspondent a une discontinuité au sein de la structure cristalline. Ce déplacement de dislocations

se fait selon les directions et plans denses du réseau cristallographique, définissant des systemes de

glissement.
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Figure I-29 : Repreésentations schématiques des plans denses des matériaux a structure cristalline cubique
centrée : a) (110), b) (112) et ¢) (123)
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Dans les matériaux a structure cubique centrée comme le Ti 3, Mo, Nb ou Fe a, la direction

<111> etles plans {110}, {112} et {123} définissent ces systémes, présentés en Figure 1-29 [167].

Deux grandeurs permettent de qualifier une dislocation : la ligne L sur laquelle s’appuie la
surface qui voit se propager la dislocation et le vecteur de Burgers b. Dans le cas de solides
cristallins, b est une translation du réseau et la dislocation est qualifiée de parfaite. Une dislocation
est entourée d’'un champ élastique et, lorsqu’elle se déplace, elle passe de positions de faible énergie
a des positions de forte énergie [168]. La structure cristalline et son orientation sont conservées

apres son passage. Similaire au phénomene de frottement, un échauffement de la matiere s’ensuit.

Le glissement s’effectue préférentiellement au-dela d’'une température seuil. A basse
température, il rentre en compétition avec le maclage dont 'apparition est facilitée notamment

pour les structures hexagonales, cubiques a faces centrées et cubiques centrées [169, 170].

Le mouvement des dislocations est un mécanisme de déformation plastique prépondérant
dans les alliages de titane B-métastable. Des études menées au laboratoire sur 1’alliage Ti-23Nb-
0,7Ta-2Zr-1,20 (Gum Metal), arborant un allongement a la rupture de pres de 15% [75], ont montré
que la plasticité de I’alliage est ainsi grandement due au glissement de dislocation (voir Figure I-
30). De plus, il est noté que la mobilité des dislocations dans ce Gum Metal est relativement similaire
a celle des autres métaux a structure cubique centrée [171]. Le vecteur de Burgers a/2<111> est
identique a toutes les dislocations observées et les plans de glissement ont été déterminés comme
étant {110} et {112}.

Figure I-30 : Images tirées d’un enregistrement vidéo du glissement d’une dislocation vis lors d’un essai de

traction in situ au MET (sur chacune de ces images, la position précédente de la dislocation est indiquée par
les pointillés ; les fleches noires indiquent la direction de glissement et la direction de traction correspond a la

direction verticale des images) [171]
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2. Le maclage

Contrairement au glissement, le maclage est un mécanisme de déformation plastique
polaire. 11 s’agit d’un cisaillement homogene du réseau par une dislocation partielle [172]. Ce
mécanisme provoque une réorientation du cristal initialement existant (voir Figure I-31). Cristal
parent et cristal maclé partagent donc une interface, définie comme la paroi ou le plan de macle
K, et ils ont en commun la direction de cisaillement ;. Cela permet de définir un couple
d’invariants (K1, 1) qui caractérise le systéme de maclage activé et qui ne subit pas de distorsion
du réseau. Ainsi, comme présenté en Figure I-31, des cisaillements selon n; et - ; ne produiront
pas le méme cristal maclé. Le produit de I'un de ces cisaillements est en effet énergétiquement
favorable et s’active préférentiellement au détriment du second. La macle se forme alors dans ce

sens. Dans le cas contraire, on parle d’anti-maclage [69].

o
Q..

o o o o]

Matrice

Figure I-31 : Représentation schématique d’une paroi de macle (en rouge) avec la matrice initiale (ronds gris)
et la macle (ronds noirs) [173]

Bien que le systeme de maclage {112}<111>p soit celui qui s’active classiquement dans les
alliages a structure cubique centrée [172], dans le cas des alliages de titane 3-métastable le systeme
de maclage {332}3<113>3 est prédominant [173-177]. Le systéme {112}3<111>p qui n’'implique
qu’un cisaillement est bien plus favorable, énergétiquement parlant, que le systeme {332}3<113>.
En effet, la formation de ce systéme nécessite un cisaillement ainsi qu’un réarrangement atomique

[178]. Ce systéme est inhabituel et ne se trouve que dans cette famille d’alliage.

Sachant que les alliages de titane [(-métastable peuvent subir une transformation
martensitique induite sous contrainte et réversible, certains auteurs ont évoqué un lien entre cette
transformation de phase et la formation du systeme {332}3<113>¢ [179]. Dans le cas de I’alliage
Ti-27Nb, P. Castany ez al. ont notamment montré que la réversion, lors d’'un déchargement, d’une
macle {130}.<310>, pouvait conduire a la formation de ce systeme {332}p<113> (voir Figure

1-32) [180]. Ils montrent également la correspondance de ces systemes. Cela a aussi été montré dans



le cas de I'alliage Ti-24Nb-4Zr-8Sn [181]. Comme énoncé par Y. Yang et al., la déformation

plastique de cet alliage est due au glissement de dislocations mais aussi a la prépondérance du

maclage de la martensite induite sous contrainte.

{130)<310>

0%

{332}<113>B
+ interfacial w phase

Figure I-32 : Illustration schématique de I’ordre d’apparition des mécanismes de déformation intervenant

dans le cas de 'alliage Ti-27Nb
VII. Les alliages de 1’étude

Comme expliqué en amont, deux applications biomédicales distinctes sont visées : les
stents auto-extensibles et les stents montés sur ballonnet gonflant. Nous avons précédemment
présenté I'intérét de ces applications afin de traiter des pathologies. Ici, il s’agira d’expliquer le

choix et l'intérét des nuances élaborées et étudiées au laboratoire afin d’envisager de telles
applications.

1. Le systéeme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn

Pour réaliser des stents auto-extensibles, le matériau envisagé se doit de présenter un
comportement superélastique. Toutefois, le Nitinol actuellement utilisé pour la réalisation de ce
type de stents est sujet a controverse. Cela vient du fait de la présence de nickel, élément réputé
toxique, au sein de la composition de I’alliage. De nombreuses études ont été menées afin
d’élaborer de nouvelles compositions d’alliages de titane B-métastable superélastiques, sans nickel,
palliant les effets adverses du Nitinol sur ’organisme. La littérature démontre 1'intérét porté aux

alliages de titane PB-métastable. Les systémes base Ti-Nb ont fait 1'objet de nombreuses



investigations. Il est possible de citer les systémes Ti-Nb-Al [182], Ti-Nb-Zr [183], Ti-Nb-Ta [184],
Ti-Nb-O [185], Ti-Nb-N [186], Ti-Nb-Zr-Sn [187] ou encore le Ti-Nb-Mo [188]. Toutefois, ces
alliages montrent des déformations recouvrables maximales relativement faibles en comparaison
de celles arborées par les alliages Ni-Ti, généralement supérieures a 8% [58]. En effet, rares sont les

alliages base Ti-Nb qui présentent une déformation recouvrable supérieure a 3%.

Plus récemment, des études ont montré le fort intérét des systemes base Ti-Zr [72], et ce par
rapport aux systemes base Ti-Nb. Parce qu’il possede un rayon atomique bien supérieur a celui du
titane ou encore celui du niobium, il est admis que I’ajout de zirconium constitue un levier quant
a I'amélioration de la déformation recouvrable des alliages de titane P-métastable [58, 73].
Egalement, Y. L. Hao et al. ont montré, dans le cas d’alliages Ti-Nb-Zr-Sn, que 'ajout de 1%
massique de zirconium contribue a abaisser la température de transformation martensitique de plus
de 40 °C [189]. Dans ce systeme quaternaire, il apparait ainsi que le zirconium permet, en outre,
d’éviter la formation de martensite de trempe. Ces auteurs notent aussi I'intérét de 1’étain quant a
la stabilisation de la phase mére. S. Cai et al. ont également mis en évidence le caractére bétagene
de I’étain dans les alliages Ti-Nb-Sn, tout en suggérant que le systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn est

un bien meilleur choix pour conserver une superélasticité optimale [79].

Certains auteurs notent ainsi qu'il est possible d’atteindre des déformations recouvrables
supérieures a 7%, notamment dans le cas de 'alliage Ti-24Zr-10Nb-2Sn [82]. Au laboratoire,
I'alliage Ti-20Zr-12Nb-2Sn a récemment été élaboré [190]. 11 présente une microstructure § avant
déformation mise en évidence par la Figure I-33a. Une transformation SIM s’opere lorsqu’une
contrainte de 520 MPa est appliquée (voir Figure I-33b). Lors du relachement de la contrainte,
’alliage recouvre une déformation maximale de 4,6%. Bien que cette déformation recouvrable soit
bien moindre que celle annoncée dans le cas du Ti-24Zr-10Nb-2Sn par L. L. Pavon et al., ’alliage

obtenu par J. J. Gao et al. est largement compétitif par rapport aux alliages base Ti-Nb.

(b)

A
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.;\" ..:ﬁ g\
'fjh' t,
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Figure I-33 : Caractérisation de l'alliage Ti-20Zr-12Nb-28n : a) cartographie EBSD avec indexation de la

phase mére uniquement et b) courbe de traction cyclique de 'alliage (le trait en gras correspond au cycle

présentant la déformation recouvrable la plus importante) [190]



Ainsi, ’étude du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn laisse entrevoir la possibilité d’obtenir
de nouveaux alliages de titane B-métastable biocompatibles arborant un comportement
superélastique intéressant pour des applications d’endoprotheses vasculaires auto-extensibles. C’est

dans cette optique que ce systeme a été étudié dans le cadre de cette theése.

2. Le systéme ternaire Ti-Mo-Nb

Les matériaux utilisés pour la réalisation de stents montés sur ballonnet gonflant doivent
présenter une élongation importante. Afin de pallier la nocivité des alliages en Co-Cr actuellement
utilisés, des études ont été menées sur 1’élaboration de nouveaux alliages de titane a forte ductilité.
Les alliages de titane, comme le Ti-6Al-4V ELI [191], sont cependant bien connus pour présenter
une faible élongation. Généralement, les alliages de titane présentent, ainsi, une élongation
inférieure a 15% alors que les alliages de Co-Cr sont capables de présenter un allongement supérieur
a 40% avant de rompre [192]. L’élaboration de nouvelles nuances d’alliages de titane 3-métastable

a forte élongation est au coeur de nombreuses recherches.

En se basant sur I’approche énergétique de Morinaga et élaborée uniquement a partir
d’éléments biocompatibles comme le molybdeéne, le niobium ou le zirconium, une nouvelle
catégorie d’alliages de titane [-métastable a été développée [118, 119]. Ces alliages ont la
particularité de présenter, en fonction de la stabilité de la phase meére, différents mécanismes de
déformation. Notamment, ils peuvent présenter un effet TRIP (TRansformation Induced Plasticity),
du fait de la transformation de la phase 8 en phase a’’, associé a un effet TWIP (T Winning Induced
Plasticity) di a un maclage massif [193]. Ces alliages présentent ainsi une déformation plastique
intéressante, permettant d’envisager leur utilisation pour réaliser des stents montés sur ballonnet

gonflant.

Différents systémes ont été mis au point comme le systéme binaire Ti-Mo. Le molybdéne
est, en effet, connu pour sa capacité a stabiliser la phase mere et des études ont montré qu’il
permettait d’améliorer la résistance mécanique ainsi que la ductilité des alliages de titane [194,
195]. Notamment, I’alliage Ti-12Mo a été élaboré [196]. Comme présenté par B. Qian et al., cet
alliage présente une forte élongation comme montré sur la courbe de traction en Figure 1-34 [197]
Cette forte déformation est autorisée par une transformation SIM associée a un maclage massif.
Les auteurs notent d’ailleurs qu’en fonction de I’orientation des grains par rapport a la direction de
sollicitation, de multiples transformations peuvent s’opérer. Pour la premiére fois, ces auteurs
soulignent la formation de macles de type {332}3<113>p assistée par des macles {130} <310>«
(voir Figure 1-35) [197].

Dans le systéme ternaire Ti-Nb-Mo, le niobium apparait comme un élément permettant

d’améliorer la couche de passivation de 1’alliage. Le relargage de produits de dégradation est



d’autant plus faible que sa teneur est élevée [198]. La biocompatibilité de ces alliages est donc
améliorée. De plus, ils arborent de fortes déformations plastiques avec un allongement a la rupture
similaire a celui présenté par le Ti-12Mo [86]. Ce systéme ternaire, et tout particulierement la

nuance Ti-8Mo-16Nb, a été étudié pour ces raisons dans le cadre de cette these.
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Figure I-34 : Courbe de traction conventionnelle de I'alliage Ti-12Mo
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Figure I-35 : Cartographies EBSD en IPF (pour « Inverse Pole Figure ») et IQ (pour « Image Quality »)
associées d un unique grain afin d’observer les mécanismes de déformation : a) aprés un déchargement d
partir de 2% de déformation, b) lors d’un maintien a une déformation de 5% et c) apres un déchargement a

partir de 5% de déformation



VIII. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons réalisé un état de l’art concernant les biomatériaux
métalliques. Les propriétés exceptionnelles des alliages de titane leur permettent d’étre utilisés pour
de nombreuses applications biomédicales. L’objectif de cette thése est d’élaborer et de caractériser
de nouveaux alliages de titane afin de pallier les inconvénients des matériaux actuellement utilisés
pour la fabrication d’endoprothéses vasculaires. Améliorer la biocompatibilité des matériaux

utilisés tout en gardant de bonnes propriétés mécaniques est alors tout I'intérét des alliages de titane.

En fonction de leur composition et des traitements thermomécaniques appliqués, les
microstructures et donc les propriétés des alliages de titane différent. Nous avons discuté des trois
catégories d’alliages de titane : les alliages a, les alliages a+f3 et les alliages . Cette derniere
catégorie est particulierement intéressante pour les applications médicales. Lorsque la teneur en
¢éléments bétagenes de ’alliage est choisie de facon adéquate, la phase 8 peut étre métastable. Dans
certains cas, des phases hors équilibre peuvent alors apparaitre comme les phases w, 8’ et «’’. La

martensite o’’ peut étre obtenue, a partir de la phase 3, apres trempe ou sous contrainte.

Lorsque cette transformation martensitique est induite sous contrainte, la déformation du
matériau peut étre recouvrée par simple relaichement de la charge. Ce retour en forme caractérise
la superélasticité de I'alliage. Cette propriété est nécessaire pour réaliser des stents dits auto-
extensibles et remplacer le Ni-Ti actuellement employé pour de tels dispositifs. Les nuances issues

du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn semblent appropriées pour de telles applications.

Nous avons clos ce chapitre en détaillant les mécanismes de déformation plastique qui sont
fréquemment rencontrés dans les alliages de titane 3-métastable. Les familles d’alliages Ti-Mo, Ti-
Nb et Ti-Mo-Nb sont connus pour présenter une grande ductilité grace a ces mécanismes de
déformation. Ces propriétés d’alliages de titane laissent entrevoir la possibilité de réaliser des stents
a ballonnet plus performants que ceux qui existent actuellement en Co-Cr. Dans cette optique, la

nuance Ti-8Mo-16ND est étudiée dans le cadre de ces travaux de thése.
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I. Elaboration et traitements thermomécaniques

Afin de mener nos études, les alliages de titane ont été élaborés a partir de métaux massifs
de haute pureté par fusion en semi-lévitation magnétique. Le Tableau II-1 ci-apres présente les

métaux utilisés pour la synthese des différentes nuances.

Pureté des éléments

Nuance
Ti Mo Nb Zr Sn

Ti-Zr-Nb-Sn T40 - grade 2 99,90% 99,91% 99,99%

Ti-8Mo-16Nb T40 - grade2  99,90% 99,90% 99,91%

Tableau II-1 : Récapitulatif de la pureté des métaux utilisés pour I'élaboration des alliages a I’étude

Afin d’éliminer les impuretés de la surface de ces métaux massifs, ainsi que pour enlever la
couche d’oxyde formée, ils sont préalablement nettoyés. Le titane est nettoyé avec une solution, en
proportion volumique, de 50% d’acide fluorhydrique (HF) + 50% d’acide nitrique (HNOs3). Les
autres métaux sont nettoyés avec une solution de 20% HF + 40% HNO; + 5% d’acide sulfurique
(H2SO.,) + 35% H,0.

Il est a noter que les alliages de référence, a savoir le Ni-Ti (Nitinol) et le Co-Cr (Phynox),
ont été obtenus sous forme de plaques aupres, respectivement, des sociétés Baoji Seabird Metal
Material Co., Ltd et Xi’an Gangyan Special Alloy Co., Ltd. Le Nitinol a été fourni avec une
température A inférieure a 10 °C. A partir de ces plaques, les éprouvettes de traction ont été
obtenues par usinage mécanique pour le Phynox ou bien par électro-érosion pour le Nitinol.
L’alliage de Co-Cr a subi un traitement de mise en solution a 970 °C durant 30 min afin d’affiner

sa microstructure et pallier le manque de ductilité de I’alliage apres I’étape de laminage.

1. Four a induction en semi-lévitation magnétique

Une fois les métaux pesés avec une balance de précision 10~ g et ’enceinte du four en semi-
lévitation magnétique nettoyée, afin d’éviter toute pollution lors de la fusion, les éléments sont

disposés au niveau de la tulipe en cuivre du four.

L’élaboration d’alliages de titane nécessite un contrdle précis des parametres nécessaires au

bon déroulement de la fusion. Les éléments de nos alliages sont connus pour avoir une forte affinité



avec les éléments légers comme I’oxygene ou 1’azote. Toute oxydation ou nitruration entrainerait
la modification de la composition de I’alliage, pensée initialement. Le four se doit d’étre hermétique
pour éviter toute pollution extérieure. Les éléments sont ainsi isolés de I’atmosphére ambiante par
un tube en silice. L’atmosphere du tube est purifiée par trois balayages successifs d’argon. Entre
chaque balayage, un vide primaire est effectué. Cela permet, a I'issue des différents balayages,
d’obtenir une atmosphere pure d’argon permettant de fondre nos éléments sans risque d’une

quelconque pollution.

Le molybdéne et le niobium sont des éléments réfractaires du fait de leur point de fusion
élevé, respectivement de 2620 °C et de 2478 °C. Un contrdle minutieux de la température du four
est nécessaire pour fondre ces éléments de facon homogéne, tout en n’excédant pas la température
d’évaporation du titane ou celle de I’étain (respectivement de 3287 °C et de 2260 °C). En pratique,
lors de la fusion, par mélange, I’étain ne se perd pas par évaporation. Présenté en Figure II-1, le
four de fusion en semi-lévitation magnétique est un dispositif particulierement adapté pour élaborer

des alliages dont les éléments ont des points de fusion élevés [1-3].

b)
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Figure II-1 : a) Image du four en semi-lévitation magnétique et b) schéma du dispositif [5]

La tulipe dans laquelle sont déposés les éléments a fondre est un creuset composé de
plusieurs secteurs refroidis continuellement par circulation d’eau. Le creuset est entouré par un
inducteur induisant la formation d’un champ magnétique haute fréquence (U =220V, I1=70 A, P
= 20 kW, f = 215 Hz). Ce champ magnétique, concentré au niveau de I’échantillon, induit des
boucles de courant. Des courants de Foucault apparaissent dans I’échantillon provoquant un

échauffement de la matiere, puis sa mise en fusion. La température a la surface de I’échantillon est



mesurée par un pyrometre optique bichromatique. Les boucles de courant induisent une force de
Laplace (F = H " I) qui tend a faire 1éviter I’alliage en fusion par répulsion par rapport au creuset.
Un point d’accroche entre ’alliage en fusion et la tulipe perdure toutefois, d’ou I’emploi du terme
de semi-lévitation. Une lévitation totale, sans point d’accroche avec le creuset, serait possible par
ajout d’'un second inducteur qui fonctionnerait a plus basse fréquence. Cependant, les courants
engendrés par un seul inducteur sont tels qu’ils assurent par convection un brassage
électromagnétique suffisant afin d’éviter les inclusions [4]. Les lingots sont portés a fusion trois fois

et retournés entre chaque fusion pour assurer leur homogénéité chimique.

2. Traitements thermomécaniques

Généralement, apres la fusion, la microstructure de I’alliage est & gros grains et n’est pas
trés homogene d’un point de vue chimique. Des traitements thermomécaniques sont nécessaires
afin d’obtenir des échantillons avec une microstructure affinée et homogene. La stratégie
thermomécanique classiquement employée afin d’obtenir un comportement superélastique est

présentée en Figure II-2.
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Figure II-2 : Schéma de la stratégie thermomécanique classiquement employée

a. Traitements thermiques suivis d’une trempe

Les traitements thermiques d’homogénéisation et de recristallisation sont suivis d’une

trempe a ’eau pour stabiliser la phase de haute température  a température ambiante. Le



traitement d’homogénéisation est réalisé pour s’assurer de ’homogénéité chimique de I’alliage.
D’une durée de 20 h, ce traitement laisse le temps suffisant aux atomes pour interdiffuser a haute
température. Le traitement de recristallisation est consécutif au traitement de laminage et de mise
en forme. Il est nécessaire pour obtenir une microstructure f3 affinée. Cela est primordial afin

d’obtenir et améliorer les propriétés souhaitées.

Ces traitements se font au four de trempe. Il s’agit d’'un four tubulaire vertical, comme
présenté en Figure II-3, dans lequel se trouve un tube de silice. L’extrémité supérieure du tube est
obturée par un capuchon muni de deux électrodes de cuivre sur lequel on vient souder a 1’étain un
fil d’alumel. Ce dernier permet de suspendre, a 1’aide d’une chainette, nos échantillons maintenus
par une chaussette en fil de titane pur a mi-hauteur du four. L’extrémité inférieure du tube se
compose d’une vanne tiroir pour effectuer la trempe. Le tube de silice est relié a un groupe de
pompage (une pompe primaire et une pompe turbomoléculaire) ainsi qu’a une arrivée d’argon. Les

traitements thermiques sont réalisés sous vide secondaire (< 107 mbar).

b) Electrodes en cuivre
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Figure II-3 : a) Image du four de trempe vertical et b) schéma du dispositif expérimental

Une fois les échantillons placés dans la chaussette en fil de titane pur et suspendus au fil
d’alumel entre les électrodes de cuivre, ils sont introduits dans le tube en silice. Un vide primaire
est réalisé (~10? mbar), puis la pompe turbomoléculaire est enclenchée afin d’obtenir un vide
secondaire nécessaire pour s’assurer de la non-pollution de ’atmospheére intérieure du tube lors du
maintien a haute température. La température de consigne est fixée grace au régulateur du four et
la montée en température se fait a raison de 20 °C / min. Une fois la consigne atteinte, le maintien
isotherme se fait typiquement pendant 20 h pour ’homogénéisation et 30 min pour le traitement
de recristallisation. Quand la durée du traitement est écoulée, le tube de silice est mis sous pression

atmosphérique d’argon. Pour effectuer la trempe, le fil d’alumel est fondu instantanément par



alimentation en courant (10 A) des électrodes et ouverture simultanée de la vanne tiroir. Les

échantillons tombent alors dans un bac préalablement rempli d’eau.

Typiquement, le traitement d’homogénéisation se fait a 950 °C car cette température est
bien au-dessus du transus 3. Une mise en solution, apres laminage, a une température adaptée est
nécessaire pour optimiser la microstructure de 1’alliage et les propriétés qui en découlent. Apres
chaque traitement thermique, les échantillons sont nettoyés avec une solution 50% HF + 50%

HNO3 pour enlever la couche d’oxyde qui se forme lors de la trempe.

b. Laminage et mise en forme

Afin d’analyser le comportement mécanique de I’alliage, le lingot fondu et homogénéisé est
mis en forme par laminage sévére a froid grace a un laminoir de marque Joliot Paris. L’alliage,
sous forme de lame, peut étre caractérisé apres usinage et obtention d’éprouvettes plates. Le
laminoir se compose de deux rouleaux qui tournent a une vitesse de 34 tr / min. L’épaisseur
souhaitée de la lame est obtenue par passes successives. Avec e; I’épaisseur initiale du lingot fondu

et er’épaisseur de la lame apres mise en forme, le taux de laminage est tel que :

(ei —er)

€;

T =

Les éprouvettes de traction et de fatigue réalisées dans le cadre de cette thése ont une
épaisseur allant de 0,5 mm a 0,75 mm. Le taux de laminage associé est toujours supérieur a 90%.
Les contraintes induites dans la matiére lors du laminage sont telles que cette étape est toujours
suivie d'un traitement de recristallisation. Apres laminage, des tests d’analyse thermique par
résistivité sont réalisés pour connaitre précisément le transus B et adapter la température du

traitement de recristallisation sur nos éprouvettes (voir chapitre III).

II. Techniques d’analyse et de caractérisation microstructurale

1. Analyse thermique par mesure de résistivité électrique

La résistivité électrique est une propriété physique des matériaux métalliques dont
I’évolution lors de cycles thermiques a hautes températures renseigne sur les changements, comme

des transformations de phases, intervenant dans le matériau.



Un montage type quatre points en courant continu est utilisé. Le circuit se compose d’une
pile, d’un étalon de résistance R et de notre échantillon métallique de résistance R a la température
de travail. La mesure de la tension aux bornes de 1’étalon (V.) et de celle de I’échantillon (V) a

I'instant initial i est :

Vi R;
Vet Ret

La méthode consiste a suivre 1’évolution du rapport des tensions V et Ve, entre 1’état initial
i et celui a la température de travail, permettant alors de connaitre le rapport R/R;. Dans le cas du
titane, on peut rapprocher le rapport de résistance ainsi présenté au rapport de résistivité p/p; du
fait de variations dimensionnelles négligeables en fonction de la température [6, 7]. Seules les

transformations de phases interviennent donc dans I’évolution de ces parametres.

Un systéme de relais permet également d’inverser le sens du courant et deux mesures sont
ainsi réalisées. Un point correspond a la moyenne de ces deux mesures. Cela permet de limiter
I'influence des forces électromotrices parasites résultant de phénomeénes thermoélectriques aux
contacts. L’échantillon n’est alimenté en courant qu’au moment de la mesure afin d’éviter tout

échauffement de la matiere par effet Joule.

Dans la pratique, les amenées de courant sont des fils en titane et les prises de potentiel sont
en molybdéne. Les contacts électriques entre les fils et 1’échantillon sont assurés par soudure par
point. Les fils de titane et de molybdéne sont maintenus horizontalement par des tiges en alumine.
Comme le montre la Figure II-4, ce montage est positionné dans un tube en silice, par la suite placé
sous vide secondaire grace a une pompe turbomoléculaire. Le tube en silice est positionné de facon

a ce que I’échantillon soit au milieu du four tubulaire horizontal.

Four tubulaire

Groupe de
pompage

Figure II-4 : Dispositif expérimental utilisé pour I'analyse thermique par mesure de résistivité électrique



2. Diffraction des rayons X

Le diffractomeétre utilisé, lors de ce travail de thése, est un Bruker D8 Discover en
configuration Bragg-Brentano 6-20 : le tube d’émission de rayons X est fixe alors que 1’échantillon
et le détecteur bougent d’un angle 6 et 26, respectivement. La source de rayons X est une anode de
cuivre dont seule la raie Kal (1,5406 A) est transmise. L’alimentation du tube d’émission est
réalisée sous une tension de 40 kV et une intensité de 40 mA. La diffraction des rayons X a été
utilisée afin d’identifier les différentes phases présentes dans nos alliages, et ce selon leurs différents

états métallurgiques.

Un cristal peut étre associé a un enchainement périodique tridimensionnel d’atomes ou
groupes d’atomes. Le faisceau monochromatique en cristallographie possede une longueur d’onde
A du méme ordre de grandeur que la distance interréticulaire dwa. Ainsi, comme montré en Figure
1I-5, 1a diffraction par une famille de plans réticulaires d’indices de Miller (h k 1) n’a lieu que si la
loi de Bragg est vérifiée (ot n est un nombre entier correspondant a I’ordre de diffraction et 6 est

I’angle de Bragg ou I’angle d’incidence) [8] :

2 dhkl sind=nAl
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Figure II-5 : Schéma illustrant le principe de diffraction des rayons X par une famille de plans réticulaires [9]

Les diffractogrammes sont obtenus en intensité (nombre de coups) recue par le détecteur
en fonction de I’angle 26 entre les faisceaux incident et diffracté. Ces diffractogrammes ont été
exploités avec le logiciel X’Pert HighScore Plus permettant d’affiner la position des pics de
diffraction. Le logiciel CelRef a ensuite permis d’obtenir les parametres de mailles associés aux
différentes phases. Il est a noter que ces parametres de mailles ont été obtenus en respectant une

déviation angulaire moyenne au carré inférieure a 0,1 pour I'indexation des phases.



3. Microscopie optique

Nos échantillons ont été observés au microscope optique apres polissage électrolytique.
L’intérét de ce type de polissage réside principalement dans son absence d’écrouissage superficiel.
Au préalable, nos échantillons ont ét¢ manuellement polis sous courant d’eau en utilisant des
papiers de carbure de silicium de granulométrie décroissante (grade 320 a 2400). Une polisseuse
électrolytique en PVC de marque Presi, présentée en Figure 11-6, a été utilisée avec une solution
d’acide perchlorique et méthanol. Un bac contenant la solution d’acide est positionné sous la partie
mobile de la polisseuse. Un statif sert de base a la partie mobile qui comprend une pompe avec
moteur, un serpentin a eau de refroidissement en inox et une chambre d’électrolyse avec électrodes.
Un bras pivotant en inox d’amenée de courant joue le role de la cathode et est positionné sur
I’anode correspondant a I’échantillon a polir. La solution électrolytique est acheminée par la pompe
au niveau de I’échantillon et son débit est réglable. L’alimentation est réalisée par une source de
courant ajustable en courant et tension. Ces parametres sont suivis par un voltmeétre et un
amperemetre associé. De ’azote liquide est ajouté régulierement de facon a refroidir la solution
d’acide perchlorique. Cette solution peut s’avérer dangereuse et explosive si sa température dépasse
les 30 °C et la température de la solution est donc continuellement suivie par un thermometre. Les
paramétres fixés pour la manipulation sont la température qui oscille entre -19 °C et -13 °C, le
temps de polissage de 40 s et une tension de 22,5 V. Par effet de pointe et dissolution anodique, la
microstructure peut étre révélée et observée par microscopie optique directement apres polissage et

ringage des échantillons.

inox (cathode)

Support de
1’échantillon
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Figure I1-6 : Polisseuse électrolytique utilisée en vue de révéler la microstructure des échantillons



La microscopie optique est une technique d’analyse permettant de caractériser la
microstructure des alliages. Son étude rend compte de I’effet des traitements thermomécaniques et
de la composition. Un microscope optique de marque Leica équipé d'une caméra CCD est utilisé
pour nos observations et 1’obtention des micrographies avec des grossissements allant de x50 a
x1000. Toutefois, certaines phases dont la microstructure est particulierement fine sont difficiles
voire impossibles & observer au microscope optique. D’autres techniques de microscopie peuvent

alors s’avérer utiles pour obtenir des informations complémentaires.

4. Microscopie électronique a balayage

Un microscope électronique a balayage (MEB) est une technique de microscopie de haute
résolution permise grace a l'interaction électrons-matiere. Elle peut permettre d’observer la
microstructure, de réaliser des analyses de composition et d’observer les facies a rupture. Comme
son nom l'indique, cette technique consiste a balayer la surface de I’échantillon étudié avec un
faisceau d’électrons. Par interaction, 1’échantillon émet alors des particules transmises et analysées
par différents détecteurs, en fonction des informations souhaitées, notamment pour reconstruire
I'image de la surface. Les électrons ayant une longueur d’onde inférieure a celles des photons
visibles, la résolution d'un MEB est supérieure a celle d'un microscope optique. Cette technique

est ainsi particulierement adaptée pour une observation fine des échantillons [8].

Des fractographies ont été obtenues avec le MEB IT300 LA de marque Jeol du Centre de
Microscopie Electronique a Balayage et microAnalyse (CMEBA) de 1'Université de Rennes 1.

5. Diffraction des électrons rétrodiffusés

L’Electron Back Scattered Diffraction (EBSD) est une technique utilisée afin de donner des
informations sur I’orientation cristallographique locale de matériaux cristallins en se basant sur la
diffraction des électrons rétrodiffusés dans un MEB. Dans le cas d’alliages polycristallins, les
traitements thermomeécaniques peuvent engendrer une isotropie ou anisotropie des propriétés
mécaniques. Une désorientation globale entre grains ou, au contraire, une orientation préférentielle
peuvent exister. Une étude EBSD peut mettre en évidence un effet de texture cristallographique se

traduisant par une anisotropie des caractéristiques mécaniques de ’alliage [10, 11].

Par changement de repere, entre celui de 1’échantillon noté K, et celui d’un cristal noté K,
il est possible d’obtenir 1’orientation cristallographique du cristal par une rotation notée g telle que
Ka =g K3 (voir Figure I1-7).
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Figure II-7 : Schéma présentant les repéres macroscopiques de [’échantillon et de différents grains [12]

Dans la pratique, un faisceau d’électrons focalisé est envoyé sur la surface de I’échantillon
a analyser, positionné a 70° par rapport au faisceau incident (voir Figure II-8). Cette inclinaison est
un bon compromis pour limiter les phénomenes parasites liés a la rugosité de la surface et pour
optimiser I’émission des électrons rétrodiffusés. Les électrons incidents interagissent élastiquement
et inélastiquement avec 1’échantillon, ce qui conduit a la diffusion d’une partie des électrons
incidents et a la rétrodiffusion de I’autre partie. Les électrons rétrodiffusés qui entrent en condition
de Bragg sont diffractés et donnent lieu a la formation de deux cones de Kossel, a grand rayon de
courbures. Ces cones interceptent alors un écran phosphorescent pour former deux lignes parall¢les
formant une bande de Kikuchi. Sa largeur est inversement proportionnelle a la distance
interréticulaire des familles de plans qui diffractent. L’orientation d’'une bande de Kikuchi
renseigne sur celle du plan associé. Le cliché de Kikuchi comprenant I’ensemble de ces bandes
renseigne sur l'orientation cristallographique locale de I’échantillon analysé au travers d’une

indexation des plans réalisée par transformée de Hough.
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Figure II-8 : Schéma du dispositif expérimental EBSD et de la formation des bandes de Kikuchi [12]

Le MEB employé pour mener ces analyses EBSD est un Jeol JSM 7100F avec une tension

d’accélération de 20 kV et une distance de travail de 24 mm. L’acquisition des données est réalisée



grace au logiciel Orientation Imaging Microscopy. La préparation des échantillons étudiés est

identique a celle employée pour leurs observations en microscopie optique.

6. Microscopie électronique en transmission

Un microscope électronique en transmission (MET) est, comme pour le MEB, une
technique d’imagerie de haute résolution utilisant un faisceau d’électrons. La résolution théorique
maximale atteinte par un MET est de ordre de I’A. D’ailleurs, contrairement aux microscopes
optiques traditionnels, le facteur limitant de la résolution du MET ne provient pas de la longueur
d’onde du faisceau mais des aberrations dues aux lentilles magnétiques [8]. Le principe est de placer
un échantillon suffisamment mince sous le faisceau d’électrons. Un systéme de lentilles
magnétiques, dont la focale varie en fonction de l'intensité du courant parcourant les bobines
associées, permet de projeter 'image électronique sur un écran phosphorescent. Par transparence
de I’échantillon, il est possible de visualiser son image. Egalement, en mode diffraction, il est

possible d’obtenir et analyser des clichés de diffraction.

La microscopie électronique en transmission permet de mettre en exergue des phases qui
sont tres difficilement identifiables en microscopie optique ou par diffraction des rayons X, comme

la phase w.

La préparation des échantillons comprend plusieurs étapes. Tout d’abord, une étape de
poinconnage permet d’obtenir des pastilles de 3 mm de diameétre. Ensuite, elles sont polies
mécaniquement sur des papiers de SiC jusqu’a atteindre une épaisseur allant de 80 a 150 um. Le
polissage se poursuit par un amincissement électrolytique a double jet sous une tension de 24 V et
une température d’environ -18 °C. L’amincisseur électrolytique utilisé est un modéle TenuPol-5 de
marque Struers. Concernant I'électrolyte employé, il s’agit d’une solution de 6% d’acide
perchlorique et de 94% de méthanol, en proportion volumique. Pour de meilleurs résultats, cette
étape est stoppée avant la perforation de I’échantillon. Celle-ci est alors conduite par un
amincissement ionique qui permet d’obtenir des trous centrés autour desquels 1’épaisseur de
I’échantillon est suffisamment fine et adaptée pour une observation au MET. L’amincisseur
ionique utilisé est un PIPS II de marque Gatan, utilisant deux faisceaux d’ions Argon accélérés a
4 keV. Une derniere étape de finition a plus faible énergie (0,5 keV) est ensuite réalisée pour

ameéliorer ’état de surface des échantillons.

Les analyses en microscopie électronique en transmission ont été menées sur un MET 2100

de marque Jeol avec une tension d’accélération de 200 kV (voir Figure I1-9).
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Figure II-9 : Image du microscope électronique en transmission Jeol 2100 [13]

ITI. Techniques de caractérisation mécanique

1. Essais de traction conventionnelle et cyclique

Pour tous nos essais, une machine de traction Instron 3345 dont la charge maximale est de
5 kN est utilisée au laboratoire. Le logiciel Bluehill 2 permet le pilotage de la machine ainsi que
lacquisition des données. La déformation de 1’échantillon est mesurée au moyen d’un
extensometre de précision de longueur 10 mm. Les échantillons prélevés pour les essais mécaniques
sont des éprouvettes de traction normalisées, comme le montre la Figure II-10. Les essais de
traction uniaxiale sont réalisés en quasi-statique avec un taux de déformation de 10* s

L’extensometre est retiré a 9,5% de déformation pour suivre la déformation a rupture.
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Figure II-10 : Schémas et dimensions des éprouvettes de traction utilisées

Les essais de traction conventionnels permettent de déterminer certaines propriétés
caractéristiques comme présenté en Figure II-11a : le module d’Young E, la limite d’élasticité oy,
la résistance mécanique Rn, ou oOmsx et l'allongement a rupture A. Les matériaux
conventionnellement observés arborent une déformation élastique linéaire (de pente E) jusqu’a
atteindre la limite d’élasticité oy,. La déformation devient alors irréversible et est dite plastique. La

contrainte peut encore augmenter s’il y a consolidation et la contrainte maximale est notée Omax.

La courbe de traction d’alliages superélastiques est marquée par la présence d’un plateau
qui s’amorce a la contrainte osm ou 0. correspondant au seuil minimal en contrainte nécessaire a
I’apparition de la transformation martensitique sous contrainte (transformation SIM) (voir Figure
II-11b). Contrairement aux matériaux conventionnels qui possedent deux parties de courbe
distinctes, les courbes de traction des alliages superélastiques possédent généralement quatre
parties. La phase meére se déforme élastiquement puis, a partir de osm, elle se transforme en phase
fille martensitique. Celle-ci se déforme ensuite élastiquement jusqu’a oy. S’ensuit alors la

déformation plastique de I'alliage.

=

> €
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Figure II-11 : Courbes de traction schématisées : a) d’un alliage au comportement conventionnel et b) d’un

alliage superélastique [9]



Pour caractériser pleinement le comportement superélastique, des essais de traction
cyclique sont effectués. La méthode consiste a réaliser une rampe en déformation de pas successifs
de 0,5% jusqu’a atteindre 5% de déformation puis une rampe de pas de 1% est réalisée. A la
décharge, une charge minimale est fixée a 30 N pour éviter le flambage des éprouvettes. Cela nuirait
a la poursuite de 'essai et, a fortiori, a la détermination des propriétés de I’alliage. A chaque
décharge, la déformation résiduelle €. et la déformation recouvrable &.. peuvent ainsi étre

analysées comme présenté en Figure I1-12.

Contrainte (MPa)

gse

Déformation (%)

Figure II-12 : Schéma d’un cycle de charge-décharge mettant en évidence les différentes contributions associées
a la déformation recouvrable €,,. avec la déformation recouvrable par retour élastique €, et la déformation

recouvrable par transformation martensitique inverse &,

2. Essais de fatigue

a. Principe

Les essais dynamiques et, dans le cas présent, les essais de fatigue donnent des
renseignements complémentaires a ceux donnés par les essais de traction. En effet, une charge
monotone ou un choc appliqué sur le matériau ne suffisent pas a eux seuls a dimensionner une
piece pour faire face a des sollicitations multiples. Les essais de fatigue donnent ainsi des
renseignements sur 1I’évolution des propriétés et du comportement du matériau au cours du temps
[14, 15]. Dans la pratique, il s’agit de cycles d’efforts périodiques de fréquence constante. Lors d’un
essai, le nombre de cycles écoulés N est noté Nr lors de la rupture de 1’éprouvette. Le tracé de la

contrainte maximale imposée en fonction de Nr permet d’obtenir la courbe de Wohler dont un



exemple est présenté en Figure II-13. Elle se divise en trois parties caractéristiques du
comportement en fatigue du matériau. Conventionnellement, le domaine de la fatigue dite
oligocyclique, a hautes amplitudes de déformation, s’étend jusqu’a 10° cycles. Pour des amplitudes
faibles correspondant au domaine élastique du matériau et un nombre de cycles élevés, la fatigue
est dite polycyclique. Elle se subdivise en deux zones distinctes : la premiére est associée a une

endurance limitée du matériau et la seconde correspond a une endurance qualifiée d’illimitée.

Contrainte Fatigue ; Fatigue
oligocyclique polycyclique
Domaine ‘ Domaine
d’endurance d’endurance
limitée ‘ illimitée

10° 107 Nombre de cycles

Figure II-13 : Courbe schématisée de Wohler présentant les trois domaines distincts du comportement en

fatigue des matériaux (ou op représente la limite d’endurance)

Il convient ainsi de distinguer trois types d’essais :

- les essais de fatigue a grand nombre de cycles ou essais d’endurance qui ont pour but
de répéter un chargement généralement inférieur a la limite d’élasticité de I’alliage. Ce
type d’essais vise a définir la résistance a la fatigue d’une pieéce pour une durée de vie
fixée ;

- les essais de fatigue a faible nombre de cycles ou essais de fatigue oligocyclique
s’attachent a établir une corrélation entre le chargement répété de déformation et la
durée de vie du matériau ;

- les essais de fissuration par fatigue permettent de suivre 1’évolution de la propagation

de fissures dans I’alliage.

Les essais de fatigue se différencient aussi par I’amplitude de charge, constante ou variable,
et la nature du chargement appliqué en fonction des propriétés a 1’étude : uniaxial (en traction-
compression, flexion, torsion, efc.) ou multiaxial. Les axes des amarrages se doivent d’étre vérifiés

afin d’éviter tout défaut d’alignement des mors. A contrario, une contrainte supplémentaire de



flexion ou torsion pourrait intervenir. Cela risquerait d’endommager plus drastiquement la piéce,

d’engendrer une détérioration de la durée de vie du matériau et donc de fausser 1’essai.

b. Essais controlés en déformation

Alors que les essais de fatigue contrdlés en contrainte sont généralement réalisés pour
caractériser le comportement du matériau en fatigue a faibles niveaux de déformation [16, 17], les
essais pilotés en déformation autorisent une plus grande amplitude de déformation du matériau.
Dans le cas des alliages de titane pour applications médicales, le matériau est sujet a de fortes
déformations. Partant de ce postulat, nous avons choisi de mener des essais de fatigue contrélés en

déformation.

Une machine de traction Instron ElectroPulsTM E3000 est utilisée pour ces essais de
fatigue oligocyclique (voir Figure 1I-14). Equipée d’'une enceinte thermique, la température des
essais est fixée a 37 °C pour deux raisons : pallier les différences de comportements possibles liées
aux variations de température ambiante et réaliser nos essais a la température de travail de ’alliage
dans le corps humain [18]. Comme pour les essais de traction, la déformation est mesurée a ’aide
d’un extensometre adapté pour les sollicitations rapides. La machine de traction peut atteindre des
fréquences jusqu’a 100 Hz. La fréquence de travail est définie a 1 Hz afin de suivre I’évolution du
comportement superélastique sans détérioration brutale de la déformation recouvrable par

transformation martensitique inverse.

Les échantillons utilisés pour ces essais sont des éprouvettes de dimensions identiques aux
précédentes, a ceci prés que [’épaisseur est de 0,75 mm. Une épaisseur plus importante que
précédemment est choisie pour éviter le flambage et les amorces de fissures rapides. Pour
homogénéiser 1'état de surface de nos échantillons aprés usinage, les arétes vives des éprouvettes
sont polies aux papiers de carbure de silicium (aux grades 1200 et 2400). Le polissage des arétes se
fait sous courant d’eau froide afin d’éviter tout échauffement de matiére qui risquerait de modifier

localement la microstructure de 1’alliage.

Les essais de fatigue oligocyclique sont réalisés en chargement de déformation uniaxiale
traction-traction pour éviter le flambage des éprouvettes qui nuirait a la représentativité de I’étude.
Ces essais sont menés pour des déformations maximales de 0,5%, 1%, 1,5%, 2%, 3% et 4%. La
déformation minimale des cycles est celle correspondant a la contrainte seuil de 20 MPa. De facon
purement normalisée, il aurait été plus conventionnel d’imposer une déformation minimale plutot
qu'une contrainte minimale. Toutefois, cela permet non seulement de caractériser la tenue en
fatigue de nos alliages a 1’étude, mais aussi de suivre 1’évolution de la déformation recouvrable en
fonction de la déformation imposée et du nombre de cycles écoulés. De plus, fixer une déformation

seuil minimale aurait engendré une accumulation des contraintes de type compressives au cours



des cycles du fait d’'une accumulation de la déformation résiduelle [19]. A chaque niveau de
déformation, plusieurs essais ont été réalisés. La répétition de ces essais permet ainsi de vérifier la
reproductibilit¢é du comportement observé en fatigue. Pour finir, la durée maximale des essais
oligocycliques menés, en nombre de cycles, est fixée a 10° cycles (environ 12 jours). Dés lors qu’un
essai atteint les 10° cycles, et ce sans qu’aucune défaillance ne survienne, il est considéré comme

un run out.

Ce type d’essais entraine potentiellement un effondrement en contrainte lorsque la fissure
se propage, ce qui se traduit par une augmentation rapide de la déformation résiduelle. Par souci
de représentativité, et notamment en ce qui concerne la durée de vie, un critére a rupture autre que
celui correspondant a la rupture totale de 1’éprouvette est utilisé. Nous considérons ainsi que N =
Nr au cycle associé & une diminution de 25% de la valeur en contrainte extrapolée. Ce critere

permet en outre de réduire la dispersion des résultats [15].
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Figure I1-14 : a) Image de la machine de traction INSTRON ElectroPuls TM E3000 avec 'enceinte

thermique et b) vue de lintérieur de 'enceinte

IV. Préparation des échantillons pour les tests de biocorrosion et

de biocompatibilité in vitro

Dans le cadre de ce travail, de nombreuses pastilles calibrées issues des alliages étudiés ont

di étre réalisées puis envoyées a nos partenaires biologistes et biocorrosionistes.

Pour réaliser les tests de biocorrosion, ce sont cinq pastilles (10 mm de diamétre et 1 mm
d’épaisseur) qui ont été poingonnées aprés 1’étape de laminage pour chacun des alliages de titane
élaborés au laboratoire ou bien directement a partir des plaques regues pour le Ni-Ti et le Co-Cr.

Chacune des pastilles de titane f-métastable a alors subi un traitement de recristallisation, qui



différe selon 1’alliage considéré, et ce afin d’optimiser leurs propriétés (voir chapitre III). Les
pastilles d’alliages de titane [-métastable recristallisées, de Ni-Ti et de Co-Cr ont été polies
mécaniquement avec des papiers de SiC de granulométrie décroissante (du grade 80 au grade 4000).
Un polissage de finition mécanique réalisé a I’aide d’une solution de suspension de silice colloidale

a permis d’obtenir des surfaces polies miroir.

Concernant le montage utilisé, il se compose d'un potentiostat (radiométre analytique de
type VoltLab PGZ 402) permettant d’imposer le signal électrique et de mesurer la réponse du
systéme grace a trois électrodes, d'un ordinateur pilotant le potentiostat a ’aide du logiciel
VoltaMaster 4 et d'un bécher avec la solution électrolytique. Deux solutions sont utilisées afin de
simuler le milieu physiologique. Tout d’abord, avec un pH de 6,4, la solution de Ringer B. Braun
est employée. Ensuite, différentes solutions physiologiques avec des pH de 2,7, 7,4 ou 11,3 sont
préparées a partir de la solution saline Roti®Cell PBS Cellpure®. En vue de s’approcher des
conditions du corps humain, les cellules électrolytiques sont placées dans une étuve de laboratoire

a la température de 37 °C.

L’électrode de travail se compose d’un mamelon double en PVC avec deux bouchons (voir
Figure II-15). Le bouchon supérieur se dévisse et est percé d'un trou de 7 mm de diamétre afin
d’assurer le contact entre 1’électrolyte et 1’échantillon. Pendant la mesure, I’étanchéité est assurée
par un joint torique. Quelle que soit I’électrode de travail considérée, la surface de 1’échantillon en
contact avec I’électrolyte est d’environ 0,38 cm?. L’échantillon est fixé a un morceau de cuivre, sur

lequel est soudé le fil électrique, afin d’assurer le contact électrique.

Fil électrique

Bouchon inférieur

Mamelon double en PVC
Bouchon supérieur

Joint torique

Morceau de cuivre

2cm

Figure II-15 : Electrode de travail utilisée pour les tests de biocorrosion

Les tests de biocorrosion ont été réalisés en collaboration avec une équipe de I'Institut de

Chimie-Physique de I’Académie Roumaine.



Ayant vocation a étre utilisés pour des applications biomédicales, les alliages de titane
élaborés dans le cadre de cette these font aussi I’objet de tests de biocompatibilité cellulaire i vitro.
Bien qu’élaborés a partir d’éléments réputés inertes vis-a-vis de I’organisme, ces tests ont pour but
de comparer la réponse biologique lorsque les cellules sont en contact avec ces alliages de titane (3-
meétastable ou bien avec les alliages de référence tels que le Nitinol et le Co-Cr. Ainsi, le Ti-22Zr-

11ND-2Sn est comparé avec le Ni-Ti et le Ti-8Mo-16Nb est comparé avec le Co-Cr.

De fagon similaire a ce qui a été réalisé pour les tests de biocorrosion, ce sont cinquante
pastilles (10 mm de diameétre et 1 mm d’épaisseur) qui ont été préparées jusqu’a obtention d’une
surface polie miroir. Cela a été réalisé pour chacun des alliages de référence ainsi que pour les
alliages de titane B-métastable a I’étude. La rugosité ayant un fort impact sur la prolifération
cellulaire [20], un microscope a force atomique (AFM) a permis d’évaluer ce paramétre pour les

alliages étudiés. Tous les alliages ont un Ra d’environ 20 nm.

Les échantillons ainsi préparés ont été envoyés au laboratoire INSERM de Lille pour y
subir les tests de biocompatibilité avec des cellules endothéliales pulmonaires et ombilicales. 11
s’agit plus spécifiquement de tests de vitalité a 3 et 6 jours de culture. Les essais sont actuellement

€n cours.

Egalement, des tests de prolifération cellulaire ont été menés avec une équipe de la faculté
de biologie de I'Université de Bucarest. Les essais ont également été réalisés avec des cellules
endothéliales. Ces travaux ont permis de comparer la biocompatibilité de I’alliage Ti-8Mo-16Nb

par rapport a celle de I’alliage Co-Cr. Cette étude a fait I’objet d’une publication [21].

V. Conclusion

Ce chapitre a permis de présenter les principales techniques qui ont été utilisées lors de ce
travail de these. La fusion par induction en semi-lévitation magnétique s’avere étre une technique
de choix pour obtenir des alliages de titane [(-métastable de composition homogene. Les
traitements thermomécaniques occupent une place prépondérante dans cette étude. Dans le
chapitre III, I'importance des traitements thermiques consécutifs a 1’étape de laminage sera tout
particulierement discutée. Différentes méthodes de caractérisations microstructurale et mécanique
ont été employées afin d’analyser les comportements des alliages a 1’étude et de comparer leurs

propriétés par rapport aux alliages de référence.
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I. Introduction

Le choix des alliages utilisés pour la réalisation de stents vasculaires dépend du type
d’implants souhaités. Les stents auto-extensibles sont réalisés en Ni-Ti superélastique. Les stents
montés sur ballonnet gonflant sont, quant a eux, majoritairement réalisés a partir d’alliages de Co-
Cr. Ces derniers présentent le fort intérét d’arborer une large déformation plastique. Le
comportement en traction de ces alliages est montré, a titre de comparaison, en Figure III-1a pour
le Ni-Ti et en Figure III-1d pour le Co-Cr. La constitution de phases de ces alliages avant
déformation et post mortem est aussi présentée sur les diffractogrammes RX, respectivement en

Figure III-1b et ¢ pour le Ni-Ti et en Figure III-1e et f pour le Co-Cr.

De ces résultats, il est possible de constater le comportement superélastique du Nitinol ainsi
que le comportement fortement ductile du Phynox. Dans le cas de l’alliage Ni-Ti, avant
déformation, seule la phase austénitique B2 est identifiée. Apres rupture, elle est encore visible sur
le diffractogramme RX. La phase martensitique n’est, quant a elle, pas identifiée. Cela témoigne
de la tres bonne réversibilité de la transformation. De plus, la déformation recouvrable maximale
du Nitinol est de 6,2% et la transformation martensitique s’opeére a partir de 590 MPa. Cet alliage
présente un module d’élasticité de 49 GPa, une résistance mécanique de 1,3 GPa ainsi qu'un
allongement a la rupture de 11,5%. Concernant l’alliage de Co-Cr, sa microstructure est
entierement composée de phase y et son allongement a la rupture est de 47%. De plus, son module

d’élasticité est de 215 GPa et sa résistance mécanique est de 950 MPa.

Malgré leurs propriétés mécaniques remarquables, certaines études montrent le caractére
allergeéne voire toxique du cobalt, du chrome et du nickel [1, 2]. Afin de pallier les problémes
biologiques rencontrés lors du contact prolongé de ces alliages avec I’organisme, de nouveaux

alliages de titane B-métastable ont été élaborés au laboratoire.

Dans un premier temps, des nuances du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn ont été élaborées
afin d’obtenir des alliages superélastiques, qui seront alors comparés au Ni-Ti. Chacun des éléments
d’addition est réputé biocompatible [1], et seules les teneurs en zirconium et niobium ont été
modifiées. Le niobium, et dans une moindre mesure le zirconium, sont des éléments qui sont
connus pour stabiliser 1a phase . Des auteurs ont noté que I’ajout d’étain au systeme ternaire Ti-
Zr-Nb permettait d’augmenter drastiquement la superélasticité des alliages [3]. Ainsi, les nuances
Ti-22Zr-11Nb-28n, Ti-20Zr-10Nb-2Sn et Ti-20Zr-9Nb-2Sn (% atomique) ont été étudiées.

Dans un second temps, les ternaires Ti-Mo-Nb ont montré un comportement fortement
ductile [4]. C’est dans cette optique que le Ti-8Mo-16Nb (% massique) a été élaboré et il sera

comparé au Co-Cr. Le Tableau III-1, ci-apres, récapitule les compositions des alliages a 1’étude.
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Figure III-1 : Comportement mécanique et constitution de phases des alliages de référence étudiés dans le

cadre de cette thése avant déformation et apres rupture : a) courbe de traction cyclique du Ni-Ti

superélastique, b) DRX obtenu sur I’état non déformé du Ni-Ti, c) DRX obtenu apres rupture d’une

éprouvette de Ni-Ti sollicitée en traction cyclique, d) courbe de traction conventionnelle du Co-Cr, ¢) DRX

obtenu avant déformation du Co-Cr et f) DRX obtenu apres rupture de I'éprouvette en Co-Cr

Teneur en éléments (%)

Alliage
Ti Zr Nb Sn Mo
% atomique 65 22 11 2
Ti-22Zr-11Nb-2Sn
% massique 48,8 31,5 16 3,7
% atomique 68 20 10 2
Ti-20Zr-10Nb-2Sn
% massique 52,1 29,2 14,9 3,8
% atomique 69 20 9 2
Ti-20Zr-9Nb-2Sn
% massique 53,3 29,4 13,5 3,8
% atomique 86,1 9,4 4,5
Ti-8Mo-16Nb
% massique 76 16 8

Tableau I1I-1 : Compositions des alliages (exprimées en pourcentage atomique et pourcentage massique)



Chacun des alliages a 1’étude a subi un traitement d’homogénéisation a 950 °C durant 20
h ainsi qu'un laminage a un taux supérieur a 90%. Le but de ce chapitre est de prime abord de
caractériser mécaniquement et microstructuralement les alliages étudiés. Le but des stratégies
thermiques employées apres 1’étape de laminage sera discuté. Par la suite, en se basant sur les
propriétés des différents états métallurgiques obtenus, une discussion comparant les alliages

élaborés par rapport aux alliages de référence sera proposée.

II. Caractérisations microstructurale et mécanique des nuances

élaborées

La stabilité de la phase meére a température ambiante est directement liée a la teneur en
éléments bétageénes dans I’alliage. Toutefois, le choix de la composition n’est pas le seul facteur
influencant la stabilité de la phase 3. Les stratégies thermomécaniques jouent un réle prépondérant
quant a l'obtention d’une microstructure [, favorablement texturée [5]. Le comportement
mécanique de I’alliage est donc totalement inhérent a 1’histoire métallurgique du matériau. A titre
de comparaison, aprées I’étape de laminage réalisé a un taux supérieur a 90% pour tous les alliages,
une mise en solution conventionnelle a 850 °C durant 30 minutes a été réalisée sur I’ensemble des
alliages (voir le protocole thermomeécanique associé dans le chapitre II, en Figure II-2). Comme le
montrent les courbes de résistivité en température de la Figure I11-2, cette température est bien
supérieure aux températures de transus 3, notée T, des alliages étudiés. D’ailleurs, I'influence de
la teneur en éléments bétagenes sur la température du transus est clairement visible. Plus la teneur
en éléments bétageénes est faible et plus cette température est élevée. Toutefois, entre les nuances
Ti-22Zr-11Nb-2Sn et Ti-20Zr-10Nb-2Sn, il est possible de constater que la température du transus
B varie faiblement (environ 30 °C). C’est pourquoi la courbe d’analyse thermique par mesure de
résistivité électrique du Ti-20Zr-9Nb-2Sn n’est pas présentée ici. Effectuer le méme traitement de
recristallisation sur toutes les nuances permet alors de comparer les comportements qui en
découlent et d’adapter les traitements thermiques consécutifs a 1’étape de laminage. Cette partie
présente le comportement et la microstructure des alliages et s’attelle a expliquer I'intérét des
stratégies mises en place. Par souci de compréhension, le Tableau I11-2 synthétise d’ores et déja les
dénominations utilisées dans ce chapitre afin de caractériser les différents états métallurgiques
étudiés.
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Figure II1-2 : Courbes d’analyse thermique par mesure de résistivité électrique sur état brut de laminage : a)
pour le Ti-22Zr-11Nb-25n et b) pour le Ti-20Zr-10Nb-28n (la partie rouge de la courbe correspond d la

montée en température et celle correspondant au refroidissement est présentée en bleu)

Traitement de recristallisation Traitement additionnel

Dénomination
Mise en solution + trempe  Traitement flash Recuit court + trempe Recuit court
(850 °C, 30 min) (630 °C, 5 min) (290 °C, 10 min) (290 °C, 10 min)

Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST - - -

Ti-22Zr-11Nb-25n-FT - - -

Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST - - -

Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-
FT290-10WQ

Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST - - -

Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-
FT290-10WQ

Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-
FT290-10FC

Ti-8Mo-16Nb-ST - - -

Tableau I11-2 : Dénominations utilisées pour faire référence aux états métallurgiques étudiés et traitements

thermiques associés



1. L’alliage Ti-22Zr-11Nb-2Sn

a. Mise en solution conventionnelle

Une mise en solution classique (a 850 °C durant 30 min, suivie d'une trempe a ’eau) a tout
d’abord été réalisée sur le Ti-22Zr-11Nb-28n (état Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST). Cela a permis d’obtenir
le comportement mécanique en traction présenté en Figure I11-3. L’alliage présente ainsi un module
d’Young de 57 GPa, une résistance mécanique de 620 MPa et un allongement a la rupture de
15,3%. A la charge, un plateau en contrainte est visible. A la décharge, un retour superélastique est
également présent. La présence du plateau est donc due a une transformation martensitique induite
sous contrainte. La contrainte initiant la transformation SIM est d’ailleurs de 270 MPa. Jusqu’a
1% de déformation appliquée, a la décharge, I’alliage recouvre sa forme d’origine. Au-dela, une
déformation résiduelle apparait. La déformation recouvrable maximale obtenue pour le Ti-22Zr-
11NDb-2Sn-ST est de 1,9% pour une déformation appliquée de 3,5% (voir le cycle marqué en rouge
en Figure III-3).
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Figure III-3 : Courbe de traction cyclique du Ti-22Zr-11Nb-25n-ST (le cycle présenté en rouge est celui pour

lequel la déformation recouvrable est la plus élevée)

Apres un polissage électrolytique, une observation en microscopie optique a permis de
corréler ce comportement superélastique a une microstructure de grains équiaxes (voir Figure III-
4a). 1l a été estimé que 80% de ces grains ont une taille supérieure a 42 pm. Comme montré en
Figure I1I-5a, ils correspondent a la phase mére 3. Aprés déformation, de faibles pics correspondant

a la phase B sont visibles alors que la grande majorité des pics est due a la présence de phase



martensitique o’’ (voir Figure III-5b). Apres déformation, la martensite formée est donc stabilisée
et la transformation SIM inverse ne se produit plus, ou trés faiblement. La texture a été déterminée
comme étant majoritairement {100}3<110>g par EBSD (voir Figure III-4b). Pour les alliages de
titane [-métastable, cette texture est connue pour maximiser la déformation engendrée par la

transformation SIM et, a fortiori, la déformation recouvrable [5].

L’optimisation de 1’orientation des grains est ainsi I'un des leviers souvent utilisés afin de
maximiser le comportement superélastique d’alliages de titane B-métastable. J. J. Gao ef al. ont
notamment montré pour le Ti-20Zr-3Mo-3Sn qu’un choix judicieux de la température de
recristallisation permettait d’optimiser la déformation recouvrable de ’alliage [6]. Celle-ci passe de
2,5% pour un traitement a 900 °C pendant 30 min a 3,5% lorsque la température de mise en solution
est fixée a 700 °C. Les auteurs attribuent cette différence de déformation recouvrable a la texture
de I’alliage. L’alliage est texturé {110}p<113>p apres le traitement a 900 °C. Au contraire, apres le
traitement a 700 °C, la texture de l’alliage est majoritairement {100}3<110>g. De nombreux
auteurs ont mis en exergue le fait que la déformation recouvrable est maximale lorsque les grains
B sont sollicités selon une direction <110>g. Un traitement permettant de maximiser 1’orientation
des grains selon une direction <110>g alignée avec la direction de sollicitation est donc & privilégier.
C’est cette orientation préférentielle des grains B qui aurait permis a L. L. Pavon ez al. [5] et a S. Li
et al. [7] d’obtenir des déformations de pres de 7% pour des alliages du systéme quaternaire Ti-Zr-
Nb-Sn. La texture {100}3<110>p obtenue pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST est donc celle qui
maximise le comportement superélastique de I'alliage. D’autres leviers existent et le prochain
paragraphe rend compte de l'importance de la stratégie thermomécanique choisie, en vue

d’optimiser la déformation recouvrable de I’alliage.
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Figure I11-4 : Caractérisation microstructurale du Ti-227-11Nb-25n-ST : a) micrographie optique et b)
figures de péles inverses (RD pour Rolling Direction et ND pour Normal Direction font respectivement

référence d la direction de laminage et @ la direction normale)
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Figure III-5 : DRX obtenus pour le Ti-227r-11Nb-25n-ST a) avant déformation et b) a rupture (pour

faciliter la lecture la phase mére est marquée par un cercle noir et la phase fille est présentée avec un carré)

b. Traitement flash

Depuis plusieurs années, une stratégie autre que celle basée sur une mise en solution
classique a permis d’obtenir des déformations recouvrables intéressantes. Cette stratégie est basée
sur un traitement thermique court dit « traitement flash » (FT) a une température légerement
supérieure a la température du transus [3. Cette stratégie nécessite une grande stabilité de la phase
mere a étre maintenue a température ambiante. Pour cette raison, ce traitement a pu étre appliqué
sur l'alliage Ti-22Zr-11Nb-2Sn (état Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT). Le couple température-temps
maximisant par traitement flash la déformation recouvrable de I’alliage a été déterminé comme

étant 630 °C pendant 5 min. La Figure III-6 montre le protocole suivi.

Comme présenté sur la courbe de traction de la Figure I11-7, le comportement du Ti-22Zr-
11NDb-2Sn-FT est superélastique. Jusqu’'a 2% de déformation appliquée, a la décharge, ’alliage est
capable de recouvrer sa forme initiale. Ensuite, la déformation résiduelle augmente. Le module
d’Young est de 57 GPa, la résistance mécanique est de 795 MPa et ’allongement a rupture vaut
11,8%. La contrainte SIM est de 470 MPa. La déformation recouvrable maximale est de 4,7% pour
une déformation appliquée de 6%. Elle a donc été drastiquement améliorée par rapport au
traitement de recristallisation classique (ST). L’efficacité de la méthode a déja été observée pour les
nuances Ti-20Nb-6Zr [8] et Ti-24Nb-4Zr-8Sn [9] et elle a permis d’améliorer la déformation
recouvrable de prés de 1% dans les deux cas par rapport au traitement de recristallisation classique.
Respectivement, les déformations recouvrables maximales ont été déterminées comme étant de

3,2% et 2,8%. Dans I’étude présentée ici, cette différence de comportement entre les deux états (ST



et FT) peut s’expliquer par une diminution importante de la taille des grains 3 (voir Figure I1I-8a
et Figure I1I-9a). En effet, dans les deux cas, une orientation préférentielle des grains 8 selon la
direction <110>g alignée avec la direction de traction a été obtenue (voir Figure I1I-4b et Figure
ITI-8b, respectivement pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST et pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT). Ainsi, 80%
des grains ont une taille inférieure a 3 um pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT alors qu’il a été estimé que
80% des grains ont une taille supérieure a 42 pm pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST. Selon 1a loi de Hall-
Petch, plus la microstructure de grains 8 est fine et plus la contrainte critique a partir de laquelle
apparaitra le glissement des dislocations (notée ocr) sera élevée [10]. Elle peut se définir ici comme
étant la contrainte a partir de laquelle la déformation résiduelle n’est plus nulle. Pour le Ti-22Zr-
11Nb-2Sn-ST, on a ocr = 320 MPa. 4 contrario, ocr = 520 MPa pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT.
L’activation du glissement des dislocations étant plus difficile et limitée par le traitement flask, la
martensite est d’autant plus facilement transformée a la décharge. Cela explique la grande
déformation recouvrable du Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et cela permet aussi d’expliquer la différence
observée entre les diffractogrammes a rupture de ces deux états du Ti-22Zr-11Nb-2Sn (voir Figure
II1-5b et Figure I11-9b, respectivement pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST et pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-
FT).

Homogénéisation Laminage Traitement flash
Température (°C)
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Figure I11-6 : Schéma du protocole thermomécanique basé sur un traitement flash a une température

supérieure au transus f§
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Figure III-7 : Courbe de traction cyclique du Ti-22Zr-11Nb-25n-FT (le cycle présenté en rouge est celui pour

lequel la déformation recouvrable est la plus élevée)

Pour le Ti-22Zr-11Nb-25n-ST a rupture, la majorité des pics est indexée comme de la
martensite a’’ (Figure III-5b). Il est, en effet, montré que I’accumulation de dislocations stabilise la
martensite en empéchant sa réversion [11]. La déformation résiduelle augmente donc rapidement
du fait d’'une transformation martensitique inverse incomplete a la décharge. Le Ti-22Zr-11Nb-
2Sn-FT a rupture montre, quant a lui, une faible proportion de phase martensitique (Figure I11-9b).
Jusqu’a rupture, la transformation SIM inverse semble se produire comme le confirme la derniere
hystérésis de la courbe de traction en Figure III-7. L’augmentation de la déformation résiduelle est
donc causée par 'accumulation de déformation plastique sans qu’elle inhibe, pour autant, la

réversion de la phase martensitique o’’ a la décharge.
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Figure III-8 : Caractérisation microstructurale du Ti-22Zy-11Nb-25n-FT : a) cartographie EBSD et b)
figures de péles inverses (RD pour Rolling Direction et ND pour Normal Direction font respectivement

référence d la direction de laminage et a la direction normale)
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Figure I11-9 : DRX obtenus pour le Ti-22Zr-11Nb-25n-F'T a) avant déformation et b) a rupture (pour

faciliter la lecture la phase meére est marquée par un cercle noir et la phase fille est présentée avec un carré)

2. L’alliage Ti-20Zr-10Nb-2Sn

a. Mise en solution conventionnelle

La mise en solution conventionnelle a 850 °C durant 30 min (ST) réalisée sur le Ti-20Zr-
10Nb-2Sn (état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST) a conduit a I'obtention du comportement en traction
présenté en Figure III-10. L’alliage présente un allongement a la rupture de 15,3%, une résistance
mécanique de 784 MPa et un module d’Young de 53 GPa. Ce comportement est similaire a celui
d’un alliage 2 mémoire de forme. En effet, a la charge, un plateau est visible. Toutefois, lors de la
décharge, aucune transformation SIM inverse ne s’opére. Le plateau apparait a une contrainte
faible, estimée a 115 MPa. En outre, plus la déformation augmente et plus la boucle d’hystérésis
associée a un cycle de décharge-charge est importante. L’aire de cette hystérésis correspond a
I’énergie dissipée lors de ce cycle, notamment par le mouvement des interfaces martensite —
martensite ou phase meére — martensite. Dans le cas d’un alliage a mémoire de forme, cela conduit
a un effet amortissant : 'effet caoutchoutique. Ici, plus la déformation appliquée, ou 1’énergie
fournie, est importante et plus cet effet caoutchoutique est, lui aussi, élevé. Ce comportement est

largement décrit dans la littérature pour les alliages a mémoire de forme [11].

Traditionnellement, le comportement mémoire de forme des alliages -métastable est basé
sur une microstructure entierement martensitique o’’ ou bien biphasée +a’’, comme indiqué dans
le chapitre I. Comme le montre la micrographie optique de la Figure III-11, avant déformation,

une microstructure en grains équiaxes est visible. En diffraction des rayons X, seule la phase meére
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B est visible (voir Figure I1I-12a). De plus, la texture a été déterminée comme étant préférentielle
pour I'alliage afin d’arborer un maximum de déformation recouvrable. Une majorité de grains a en

effet une orientation <110>g selon la direction de traction.
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Figure I1I-10 : Courbe de traction cyclique du Ti-20Zr-10Nb-25n-ST
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Figure I1I-11 : Caractérisation microstructurale du Ti-20Zr-10Nb-25n-ST : a) micrographie optique et b)
figures de péles inverses (RD pour Rolling Direction et ND pour Normal Direction font respectivement

référence d la direction de laminage et @ la direction normale)

Apres déformation a rupture de I'éprouvette, le diffractogramme obtenu au niveau de la
zone a rupture a révélé la présence exclusive de phase martensitique o'’ (voir Figure I11-12b). Le
plateau qui s’amorce a 115 MPa est donc bien dii & une transformation martensitique. Le
paradigme ici est le suivant : le comportement mémoire de forme du Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST est issu

d’une microstructure avant déformation entiérement 3 qui se transforme en martensite, lors du
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chargement, mais qui ne présente pas de réversibilité a la décharge. Cela différe donc, de fagon

surprenante, de ce qui est habituellement observé dans la littérature.
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Figure I1I-12 : DRX obtenus pour le Ti-20Zr-10Nb-25n-ST a) avant déformation et b) a rupture (pour

faciliter la lecture la phase meére est marquée par un cercle noir et la phase fille est présentée avec un carré)

b. Recuit additionnel a basse température

Un recuit additionnel court réalisé a basse température, consécutif au traitement de
recristallisation conventionnel, peut permettre d’obtenir une microstructure entierement p s’il est
effectué au-dela de la température Af. Le schéma de cette stratégie est présenté en Figure III-13.
Elle se base alors sur une stabilisation de la phase meére par recuit, permettant d’augmenter la
déformation recouvrable de I’alliage ou obtenir, dans certains cas, un comportement superélastique
[13]. Afin de stabiliser un peu plus la phase f mére, nous avons donc fait subir a ’alliage Ti-20Zr-
10Nb-2Sn-ST un recuit court a 290 °C pendant 10 min suivi d’une trempe (état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-

ST-FT290-10WQ).

Ce recuit court a 290 °C pendant 10 min a alors permis d’obtenir une courbe de traction
typique d’un comportement superélastique, comme le montre la Figure III-14. La déformation
recouvrable maximale de ’alliage est ainsi de 3,2% pour une déformation appliquée de 4%.
L’alliage présente alors un module d’Young de 55 GPa, une résistance mécanique de 743 MPa et
un allongement a la rupture de prés de 12%. Comme le montre la Figure 11115, la microstructure
observée en microscopie optique ainsi que la texture de I’état recuit sont similaires a celles observées

précédemment pour 1’état recristallisé (voir Figure III-11). Egalement, seule la phase meére 3 est



identifiée au DRX avant déformation (voir Figure III-16a). A rupture, la majorité des pics
correspond a la phase martensitique o'’ (voir Figure III-16b). Une transformation martensitique
s’opere donc. Celle-ci est initiée a partir de 380 MPa. Toutefois, certains pics 8 sont toujours visibles

apres rupture. Cela témoigne bien de I’effet stabilisateur du recuit sur la phase 3 mére.
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Figure I1I-13 : Schéma du protocole thermomécanique basé sur un recuit additionnel consécutif a la mise en

solution conventionnelle
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Figure I1I-14 : Courbe de traction cyclique du Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT290-10WQ (le cycle présenté en

rouge est celui pour lequel la déformation recouvrable est la plus élevée)

15

La texture étant inhérente au traitement de recristallisation, il est cohérent que les deux

états du Ti-20Zr-10Nb-2Sn présentent la méme orientation préférentielle {100}3<110>p [6]. Il est
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donc également surprenant ici de constater une telle différence de comportement en traction entre
les deux états de cet alliage alors que la microstructure initiale semble identique. Certains auteurs
ont noté qu'un tel recuit a basse température permettait d’obtenir un comportement superélastique
par précipitation fine de phase w isotherme. Lorsqu’elle se forme, elle enrichit la matrice
environnante en éléments bétagénes. Par déplétion, elle permet d’augmenter la stabilité de la phase
B [14]. L’étude du comportement particulier, et quelque peu surprenant, de cet alliage a fait I’objet

d’investigations plus poussées qui seront présentées dans le chapitre suivant.

a) b)

Half width:10°
Cluster size:5°
Exp. densities (mud):

Min= 0,02, Max= 4,40

Figure I1I-15 : Caractérisation microstructurale du Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ : a) micrographie
optique et b) figures de péles inverses (RD pour Rolling Direction et ND pour Normal Direction font

respectivement référence a la direction de laminage et a la direction normale)
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Figure I1I-16 : DRX obtenus pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ a) avant déformation et b) a
rupture (pour faciliter la lecture la phase meére est marquée par un cercle noir et la phase fille est présentée avec

un carré)
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3. L’alliage Ti-20Zr-9Nb-2Sn

a. Mise en solution conventionnelle

La mise en solution conventionnelle (ST) réalisée sur le Ti-20Zr-9Nb-2Sn (état Ti-20Zr-
9NDb-2Sn-ST) a permis d’obtenir un comportement mécanique similaire a celui d’un alliage a
mémoire de forme. Comme montré sur la courbe de traction de la Figure III-17a, a la charge, un
plateau apparait. En revanche, a la décharge, aucune réversion due a une transformation
martensitique inverse n’est visible. Contrairement au Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST du paragraphe
précédent, I’état recristallisé Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST présente une microstructure aciculaire comme le
montre la micrographie optique de la Figure III-17b. Cette micrographie présente un ex-grain 3
dans lequel des aiguilles de martensite sont orientées selon des directions variées. Cette

microstructure est caractéristique de la martensite o’’ autoaccommodante de trempe.

0 ‘

5 1‘0
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Figure III-17 : Caractérisation du Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST : a) courbe de traction cyclique et b) micrographie

optique avant déformation

La présence de cette phase est aussi mise en évidence par le diffractogramme RX de la
Figure I1I-18a. Apres déformation de I’éprouvette jusqu’a rupture, le diffractogramme réalisé dans
la zone a rupture montre que seule la martensite est présente dans I’alliage apres déformation (voir
Figure I1I-18b). Le plateau qui s’amorce a 305 MPa est donc di a la réorientation des variantes de
martensite formées lors de la trempe. Les variantes favorablement orientées par rapport a la

direction de sollicitation sont favorisées lors de la déformation et vont croitre au détriment des



variantes les moins favorablement orientées. L’effet caoutchoutique est également de plus en plus
important au fur et a mesure que la déformation appliquée est importante. Le Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST
présente ainsi un module d’Young de 71 GPa, une résistance mécanique de 745 MPa et un
allongement a la rupture supérieur a 14%. Ainsi, du fait de sa microstructure martensitique
autoaccommodée initiale et de son comportement en traction, l’alliage Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST

présente toutes les caractéristiques d’un alliage a mémoire de forme conventionnel.
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Figure I1I-18 : DRX obtenus pour le Ti-20Zr-9Nb-28n-ST a) avant déformation et b) a rupture (pour

faciliter la lecture la phase meére est marquée par un cercle noir et la phase fille est présentée avec un carré)

b. Recuits additionnels a basse température

La méme stratégie basée sur un recuit additionnel effectué a basse température, consécutif
a la mise en solution a 850 °C durant 30 min, a été utilisée sur le Ti-20Zr-9Nb-2Sn. Sur I’état
recristallisé, une analyse thermique par résistivité électrique a été réalisée comme présenté en
Figure III-19. Les températures de transformation de phase As et Ar ont été relevées comme étant
respectivement de 220 °C et 265 °C. Le recuit a ainsi été réalisé a une température de 290 °C afin
de transformer toute la martensite autoaccommodante de trempe en phase mere 3. Le choix de

cette température permet aussi de corréler le résultat obtenu avec celui de I’alliage Ti-20Zr-10Nb-

28n du paragraphe précédent.

Dans un premier temps, la méme méthode que celle utilisée sur le précédent alliage a été
employée. Apres un maintien en température a 290 °C durant 10 min I’alliage a été trempé a I’eau
(état Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ). Malheureusement, comme il est possible de le constater
sur la courbe de traction réalisée sur 1’état Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ de la Figure I1I-20,

cette méthode ne s’est pas révélée probante en vue d’obtenir un comportement superélastique. Le



comportement mécanique est toujours typique d’un alliage a mémoire de forme avec un plateau
qui s’amorce a 175 MPa. Cet état présente un module d’élasticité de 65 GPa, un allongement a la
rupture de 10,4% ainsi qu’une résistance mécanique de 750 MPa. En effet, malgré un recuit effectué
a une température supérieure a la température Af, la phase martensitique est tout de méme observée
a température ambiante (voir le diffractogramme RX de la Figure I1I-21a). Le recuit court a 290 °C
se révele dans ce cas insuffisant pour stabiliser completement la phase 3 mere a température
ambiante. L hypothése soulevée ici est alors que la phase martensitique o’ se forme a nouveau lors
de la trempe, de facon similaire a la martensite de trempe formée aprés la mise en solution. Cela
pourrait expliquer le comportement mémoire de forme associé. Apres traction, comme le montre
le diffractogramme RX de la Figure III-21b, seule la phase martensitique est observée et la phase

meére s’est donc totalement transformée.
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Figure I1I-19 : Courbe d’analyse thermique par mesure de résistivité électrique réalisée sur l'état recristallisé
du Ti-20Zr-9Nb-28n
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Figure III-20 : Courbe de traction cyclique du Ti-20Zr-9Nb-25n-ST-FT290-10WQ
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Figure I1I-21 : DRX obtenus pour le Ti-20Zr-9Nb-28n-ST-FT290-10WQ a) avant déformation et b) a

rupture (pour faciliter la lecture la phase mére [8 est marquée par un cercle noir et la phase o” fille est

présentée avec un carré)

Une autre méthode de refroidissement, consécutive au recuit a 290 °C, a alors été mise en
place. Aprés un maintien de 10 min a 290 °C, le four a été arrété tout en y laissant refroidir
I’échantillon librement (Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-FT290-10FC). Cette méthode présente ’avantage de
ne pas induire de gradient thermique important lors du refroidissement et donc, a priori, d’éviter la
formation de phase a’’ de trempe. Comme il est possible de le constater sur la courbe de traction
correspondante de la Figure I1I-22, le module d’Young est de 59 GPa, sa résistance mécanique est
de 720 MPa et son allongement est de 11,4%. Egalement, avec un plateau qui s’amorce a 375 MPa,
la phase 3 parait étre davantage stabilisée. Cela est corroboré par le diffractogramme RX obtenu
avant déformation (voir Figure I1I-23a). D’ailleurs, apres traction, la phase mére subsiste toujours
comme le confirme le diffractogramme en Figure I1I-23b. Cela prouve le gain en stabilité de la
phase . L’efficacité de la stratégie basée sur un recuit additionnel en vue d’obtenir et de stabiliser
a température ambiante la phase [ est ici de nouveau mise en évidence. Pour autant, le
comportement de cet état semble étre mémoire de forme. Aucun plateau di a une transformation
martensitique inverse n’est visible. Ainsi, tout comme pour 1’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST, le Ti-20Z1-
9Nb-2Sn-ST-FT290-10FC présente une transformation martensitique non réversible a la décharge.
Cette non réversibilité de la transformation martensitique sera au coeur de la discussion proposée

dans le prochain chapitre.
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Figure II1I-22 : Courbe de traction cyclique du Ti-20Zr-9Nb-28n-ST-FT290-10FC
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Figure III-23 : DRX obtenus pour le Ti-20Zr-9Nb-25n-ST-FT290-10FC a) avant déformation et b) a

rupture (pour faciliter la lecture la phase meére est marquée par un cercle noir et la phase fille est présentée avec

un carré)

4. L’alliage Ti-8Mo-16Nb

Comme présenté sur la courbe de traction de la Figure III-24a, un traitement de
recristallisation classique (ST) réalisé sur I’alliage Ti-8Mo-16ND (état Ti-8Mo-16Nb-ST) a permis
d’obtenir un comportement élasto-plastique classique fortement ductile. L’allongement a rupture
est d’ailleurs de 48%. Le module d"Young est de 80 GPa et la résistance mécanique est de 640 MPa.
Pour cet alliage, la limite d’élasticité se situe a environ 420 MPa. A I’état initial, la microstructure

est a grains équiaxes comme mis en exergue par la cartographie EBSD de la Figure I11-24b et seule



la phase B est observée. Elle est mise en évidence par DRX comme le montre la Figure III-25a.
Aprés rupture, de la phase martensitique o’ est apparue comme I’atteste le diffractogramme RX
de la Figure III-25b. Cette transformation, a la décharge, n’entraine aucune réversion de la phase
martensitique en phase meére et aucun comportement superélastique n’est visible. De fagon
concomitante a cette transformation, un maclage massif s’opere permettant a 1’alliage de présenter
une forte élongation [15]. Cet alliage, comme I’alliage Ti-12Mo TRIP-TWIP antérieurement étudié
[16, 18], montre une ductilité trés importante. Elle est due aux multiples mécanismes de
déformation qui se produisent dans le domaine plastique: transformation martensitique
conduisant a un effet TRIP et maclage conduisant a un effet TWIP associés aux mécanismes

classiques de glissement des dislocations.
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Figure I1I-24 : Caractérisation du Ti-8Mo-16Nb-ST : a) courbe de traction conventionnelle et b) cartographie
EBSD IPF et code couleur associé
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Figure I11-25 : DRX obtenus pour le Ti-8Mo-16Nb-ST a) avant déformation et b) a rupture (pour faciliter la

lecture la phase meére est marquée par un cercle noir et la phase fille est présentée avec un carré)
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Les alliages de titane B-métastable au comportement TRIP-TWIP présentent donc a la
déformation une transformation martensitique sous contrainte ainsi qu'un maclage massif da a
I’activation d’un ou des deux systemes {112}g<111>g et {332}p<113>3[19-27]. Ce comportement
permet d’associer résistance mécanique élevée et ductilité importante comme dans le cas de la
nuance Ti-8Mo-16NDb pour laquelle seul le systeme {332}3<113> a été mis en exergue (voir Figure
I11-26) [28].

Figure I1I-26 : Observation de la microstructure apres déformation a 2,5% du Ti-8Mo-16Nb-ST : a) et b)
cartographies EBSD IPF a différents grossissements (code couleur IPF associé), ¢), d) et e) images 1Q associées
avec identification des macles issues du systeme {332}p<113>gen rouge et de fines aiguilles de martensite a”’

en vert

II1. Propriétés des états métallurgiques

Dans la partie précédente, différents états métallurgiques issus du systeme quaternaire Ti-
Zr-Nb-Sn et le Ti-8Mo-16Nb ont été caractérisés, mécaniquement et microstructuralement.
Différentes stratégies thermomécaniques ont permis aux nuances Ti-22Zr-11Nb-25n et Ti-20Zr-
10Nb-2Sn de présenter un comportement superélastique. L’effet TRIP-TWIP de 1’état Ti-8Mo-

16NDb-ST lui permet d’arborer une élongation importante. L’objectif de cette partie est de comparer
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les comportements et propriétés des états étudiés en vue d’une application d’endoprotheése

vasculaire.

1. Synthese des transformations de phases et comportements associés

Le Tableau III-3 récapitule le comportement observé pour chacun des états métallurgiques
obtenus et étudiés dans le cadre de ce travail. L’évolution microstructurale associée est également

présentée avec les parametres de mailles des phases en présence avant déformation.

A T'exception des Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST et Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ qui arborent
une microstructure biphasée +a’”’, tous les états métallurgiques présentent une microstructure

avant déformation entiérement f3.

Comme précisé en amont, il est largement considéré que le choix des éléments bétagenes,
ainsi que leurs proportions, influe directement sur le maintien a température ambiante de la phase
mere. Ils influencent également le parameétre de maille de la phase B. En effet, le niobium et plus
particulierement le zirconium ont des rayons atomiques supérieurs a celui du titane (tels que Ry, =
146,8 pm, Rz = 160,2 pm et R = 146,2 pm). Ainsi, le parametre de maille de la phase 8 est
d’autant plus important que la proportion en Zr et Nb est élevée. C’est ce qui est observé pour les
alliages Ti-Zr-Nb-Sn aprés une mise en solution : ag passe de 3.357 A pour le Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST
4 3.361 A pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST (voir Tableau III-3). Il est aussi admis qu’un paramétre de
maille austénitique élevé permet d’améliorer la déformation recouvrable des alliages de titane [3-
métastable. C’est pour cette méme raison que le systetme Ti-Zr est un candidat de choix pour
I’obtention de déformations recouvrables intéressantes. Apres optimisation de la taille de grains B,
la superélasticité intéressante du Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT peut ainsi s’expliquer par un parametre de
maille de la phase mere relativement élevé. Pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn, le recuit effectué s’est
accompagné d’une diminution du parametre de maille austénitique. Il passe en effet de 3,357 A a
I’état recristallisé a 3,351 A apres le recuit a basse température. La précipitation de phase w
évoquée, permettant a I’état de présenter un comportement superélastique, induirait davantage une
augmentation du parametre de maille de la phase meére par déplétion [29]. Cette baisse du
paramétre de maille de la phase mére est également observée pour les états recuits du Ti-20Zr-9Nb-
2Sn par rapport a I’état recristallisé. Les variations des parametres de mailles sont toutefois
relativement faibles et ne peuvent évidemment pas constituer, a elles seules, un argument afin de
statuer quant a la présence ou non de phase w. Des observations au MET seront nécessaires pour
ce faire. Le molybdéne a, quant a lui, un rayon atomique nettement inférieur a celui du titane (Rumo
= 140 pm). Cela explique que le parametre de maille de la phase meére soit inférieur pour le Ti-
8Mo-16NDb par rapport a celui des nuances issues du quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn. Il a, en effet, été
évalué a 3,273 A pour I’état Ti-8Mo-16Nb-ST.



Trois états Ti-Zr-Nb-Sn superélastiques ont ainsi été obtenus. Les propriétés des différents
états du quaternaire seront discutées. Du fait des applications biomédicales visées (stents), une
comparaison entre les différents états superélastiques et le Ni-Ti sera proposée et I’alliage Ti-8Mo-

16NDb fortement ductile sera, quant a lui, comparé au Co-Cr.

Paramétres de mailles (A)

Comportement erec
Alliage (Microstructure initiale Phase @ Phase " max (%)
— microstructure finale) °
ap aa" ba" ca"
Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST Superélastique (B — B+a") 3,361 1,9
Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT Superélastique (8 — B+a") 3,360 4,7
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST  Mémoire de forme (B — a") 3,357
Ti-20Zr-10Nb-25n-ST- Superélastique (B — B+a") 3,351 3,2

FT290-10WQ

Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST Mémoire de forme (B+a" — " 3,357 3,131 5,090 4,776

Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST- L " "
FT290-10WQ Mémoire de forme (B+a" — o 3,355 3,106 5,087 4,775
Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-

FI290-10FC Mémoire de forme (§ — B+a") 3,354

Ti-8Mo-16Nb-ST TRIP-TWIP (8 — B+a") 3,273

Tableau I11-3 : Synthése des comportements et transformations microstructurales intervenant dans les

différents alliages (les parametres de mailles sont indiquées pour les phases présentes avant déformation)

2. Les états du Ti-Zr-Nb-Sn et leurs comportements superélastiques

Aprés avoir caractérisé les comportements des différents états des nuances issues du

systeme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn, il est envisageable de discuter de leurs propriétés mécaniques en



vue de la réalisation de stents auto-extensibles. L’alliage utilisé pour ce type d’applications étant le

Nitinol, les propriétés de cet alliage sont présentées comme référence dans le Tableau I11-4.

Alliage oplateau oy Rm E A €rec max
8 (MPa) (MPa) (MPa) (GPa) (%) (%)
Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST 270 590 620 57 15,3 1,9
Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT 470 760 795 57 11,8 4,7
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST 115 675 784 53 15,3
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-

FI290-10WQ 380 680 743 55 12 3,2
Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST 305 715 745 71 14,2
Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-

FI290-10WQ 175 684 750 65 10,4
Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-

FT290-10FC 375 677 720 59 114

Ni-Ti 590 1200 1310 49 11,5 6,2

Tableau I11-4 : Synthése des propriétés des alliages Ti-Zr-Nb-Sn dans leurs différents états (la grandeur
oplateau fait véférence d la fois a la contrainte de transformation SIM pour les alliages initialement d
microstructure 8 ou B2 et a la contrainte a partir de laquelle la réorientation des variantes de martensite
s’amorce pour les alliages a mémoire de forme conventionnels, la déformation recouvrable maximum n’est

indiquée que pour les alliages superélastiques et les propriétés du Ni-Ti sont présentées a titre de comparaison)

Comme discuté précédemment, les alliages Ti-Zr-Nb-Sn dans leurs différents états ne
présentent pas la méme microstructure. Les alliages a microstructure p présentent des modules
d’Young proches : les valeurs oscillent entre 53 GPa pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST et 59 GPa pour
le Ti-20Zr-9Nb2Sn-ST-FT290-10FC. Ces valeurs sont classiques pour les alliages (-métastable
arborant une microstructure de grains équiaxes [ [30]. Le Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST a un module
d’élasticité relativement élevé en comparaison des autres états métallurgiques (E = 71 GPa). Cela
provient de sa microstructure en grande partie constituée de martensite a’’ de trempe, comme mis
en exergue en Figure III-17b. La phase o'’ est en effet connue pour augmenter sensiblement la
rigidité du matériau [21]. Le Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ présente un module d’élasticité
plus faible que celui de I’état recristallisé (E = 65 GPa). Cela pourrait donc s’expliquer par la
présence de martensite en plus faible quantité au sein de la microstructure. Tous les alliages Ti-Zr-

Nb-Sn arborent une bonne élongation, avec un allongement a la rupture d’au moins 10%. La



résistance a la traction Rm pour les différents états a 1’étude est relativement similaire. Elle
augmente toutefois sensiblement pour l’alliage Ti-22Zr-11Nb-2Sn en fonction du traitement
thermique réalisé : Rm passe de 620 MPa pour I’état ST a 795 MPa pour I’état FT. L’augmentation
de la contrainte SIM est également visible. Comme expliqué précédemment, la faible taille de
grains permet d’expliquer cette différence de résistance mécanique [9]. D’ailleurs, le Ti-22Zr-11Nb-
2Sn-FT est I'alliage qui peut supporter le plus fort chargement parmi les alliages B-métastable
étudiés. L’augmentation du module d’élasticité du Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ, par
rapport a 1’état recristallisé, pourrait s’expliquer par ’apparition d’une phase durcissante telle que
la phase w isotherme qui est connue pour avoir un module d’Young allant jusqu’a 160 GPa [31].
Pour des alliages binaires Ti-Mo, W. D. Zhang et al. ont également corrélé un module élevé avec
la présence de phase w [32]. Toutefois, cela ne coincide pas avec la diminution de sa résistance
mécanique, passant de 784 MPa pour I'état ST a 743 MPa pour I’état ayant subi le traitement
additionnel a basse température. Sa bonne élongation ne coincide pas non plus avec cette
hypothése. Cette précipitation de phase reste donc a investiguer. Par ailleurs, les propriétés
mécaniques des états Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ sont

particulierement intéressantes par rapport a celles relevées dans la littérature [13].

Le Nitinol présenté dans le Tableau III-4 arbore une résistance mécanique supérieure aux
alliages Ti-Zr-Nb-Sn (Rm = 1310 MPa). Une résistance a la traction élevée peut s’avérer nécessaire
pour certaines applications biomédicales, notamment celles soumises a de forts chargements
cycliques. Par exemple, pour des implants dentaires, le TA6V est largement utilisé du fait de sa
résistance mécanique de prés de 1 GPa [33]. Toutefois, pour des stents, de tels chargements ne
peuvent pas étre atteints. Le surdimensionnement d’un stent auto-extensible est bien moindre que
celui des stents montés sur ballonnet gonflant. A fortiori, les forces compressives artérielles exercées
sur le stent le sont tout autant. C’est d’ailleurs la force radiale qui est le critere le plus important
quant au maintien du stent au niveau de la zone pariétale [34]. Les alliages superélastiques élaborés
au laboratoire et le Ni-Ti présentent d’ailleurs des modules d’Young relativement similaires.
Toutefois, le Ni-Ti ne présente pas de déformation plastique, ou tres peu. La fragilité de cet alliage
est]'un de ses désavantages indéniables. Cela rend son utilisation marquée par des ruptures brutales
[35]. Ainsi, le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT avec une élongation supérieure a celle du Ni-Ti marquée par
une déformation plastique et un module d’élasticité de 57 GPa semble étre un bon compromis pour

de telles applications.

La capacité du matériau a se déformer et a recouvrer sa forme initiale est indubitablement
un critere a prendre en considération. Plus I’alliage présente une déformation recouvrable
maximale élevée et plus son utilisation pour des applications biomédicales peut étre variée. Parmi
les alliages a I’étude, trois états du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn présentent un comportement
superélastique. En vue de comparer ces comportements, la Figure I1I-27 rend compte de I’évolution
des déformations recouvrables et résiduelles pour chacun de ces états en fonction de la déformation

imposée.



Jusqu’a 3,5% de déformation appliquée, les états Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et Ti-20Zr-10Nb-
2Sn-ST-FT290-10WQ montrent des déformations recouvrables similaires. Toutefois, en
comparant leurs courbes de traction cyclique (respectivement en Figure II1-7 et Figure I11-14), il est
visible que ce cycle constitue le dernier pour lequel la transformation martensitique est totale pour
le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ. Au cycle suivant, aucun retour élastique de la phase mere
n’est effectivement visible & la décharge. La déformation plastique résiduelle augmente alors
drastiquement (voir Figure II1-27b). Pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT, son comportement est tout
autre. Apres avoir été déformé jusqu’a 6% voire 7%, un retour élastique de la phase mere est visible
a la décharge. La transformation est ainsi supposée étre totale pour ces cycles et la déformation
recouvrable atteint une valeur maximale de 4,7% aprés une déformation appliquée de 6%. Comme
discuté en amont, cette forte déformation recouvrable est due au traitement flaskz qui limite
drastiquement le glissement de dislocations ainsi que leur effet stabilisateur sur la martensite o’’. 4
contrario, le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST montre une déformation plastique résiduelle qui augmente trés
vite et ce de fagon linéaire. Des les premiers cycles (voir Figure I1I-3), la transformation SIM inverse
ne semble pas totale et aucun retour élastique de la phase 3 n’est visible a la décharge. En se basant
sur leurs déformations recouvrables maximales respectives, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-
10WQ et tout particulierement le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT se révelent compétitifs par rapport aux
autres alliages de titane B-métastable rencontrés dans la littérature. [jaz ef al. ont ainsi mis en
évidence que le Ti-23Hf-3Mo0-4Sn possédait une déformation recouvrable maximale d’environ 4%
[30]. Plus récemment, un traitement flask réalisé a 560 °C pendant 2 min a aussi permis a J. J. Gao
et al. d’améliorer considérablement la déformation recouvrable du Ti-20Zr-12Nb-2Sn passant de
3% al’état ST a 4,5% a 1’état FT [36].
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Figure I11-27 : Comparaison de I’évolution des déformations a) recouvrables et b) résiduelles en fonction de la

déformation appliquée pour les trois états superélastiques Ti-Zr-Nb-Sn étudiés

Evidemment, les déformations recouvrables maximales des alliages de titane [3-métastable
restent bien éloignées de celle du Ni-Ti. Lorsque la texture du Nitinol est optimisée, son plateau de

transformation martensitique est marquée par une rigidité quasi-nulle. C’est dans ces conditions



que la transformation inverse entre la phase fille B19’ et la phase meére B2 peut s’effectuer de fagcon
a maximiser le retour superélastique. Toutefois, contrdler précisément la texture pour la réalisation
d’implants médicaux peut s’avérer difficile. Tenir compte du minimum de déformation recouvrable
selon la direction de sollicitation prend alors tout son sens. Isola et a/. ont étudié la question et ont
ainsi mis en évidence que le Ni-Ti pouvait présenter une déformation maximale de pres de 10,7%
selon une direction favorable [355]s: [37]. H. Bhattacharya et al. [38] et W. Q. Yuan et al. [39] en
étaient arrivés aux mémes conclusions. Mais selon la direction la moins favorable [100]s, la

déformation recouvrable maximale du Nitinol n’est que de 2,4%.

Fort de cette constatation, il est proposé, pour la suite, d’étudier aussi la déformation
recouvrable minimale des alliages de Ti -métastable selon la direction de sollicitation. Il est en
effet admis que lors d’'un essai de traction uniaxiale seules les variantes de martensite o’
accommodant le plus efficacement la déformation se forment. 11 s’agit des variantes maximisant la
déformation associée. De facon purement calculatoire, en se basant sur la géométrie des phases et
leurs paramétres de mailles, il est possible de connaitre les déformations maximales du fait de la
transformation martensitique selon 1’orientation de la sollicitation. Aprés traction, les paramétres

de mailles des phases en présence ont été relevés et sont indiqués dans le Tableau III-5.

Le maximum de déformation selon les trois principales directions cristallographiques

<100>g, <110> et <111>p peut étre calculé en se basant sur les formules présentées ci-aprés [6] :

2 2 2 2
by"+cyg”— 2ag b(’x’—\/iaﬁ ag” + by —\/§aﬁ
€001 = y €110 = = s &11 =
2 aﬁ \/E aﬁ \/§ aﬁ
Paramétres de mailles (A)
Déformation théorique (%)
Alliage Phase g Phase "
ag aq" ba" ca" 110 €001 111
Ti-22Zr-11Nb-2Sn-ST 3,360 3,109 5,098 4,778 7,3 4,0 2,6
Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT 3,359 3,150 5,101 4,731 7,4 3,6 3,0
Ti-20Zr-10Nb-2S
iy 1 3,350 3,157 5038 4,775 6,3 3,6 2,5

ST-FT290-10WQ

Tableau I11-5 : Parameétres de mailles obtenus par indexation des phases en présence sur les diffractogrammes
pour des échantillons ayant subi des essais de traction a rupture et calcul de la déformation maximale associée

selon une direction de sollicitation <110>p, <100>p et <I11>p



Les résultats ainsi obtenus montrent une tendance nette. Selon une direction <110>g, la
déformation théorique due a la transformation martensitique est maximale et atteint une valeur
supérieure a 7%. Selon la direction <111>g, la déformation théorique est la plus faible. Pour tous
les alliages superélastiques a I’étude, la déformation due a la transformation SIM est intermédiaire

selon <001>¢ par rapport aux deux autres directions.

Comme montré en Figure I1I-28, certains auteurs ont noté cette méme tendance [6]. Les
valeurs de déformations théoriques pour le systeme Ti-Zr sont d’ailleurs nettement supérieures a
celles déterminées pour d’autres systemes comme le Ti-Nb (voir respectivement la Figure I1I-28a
en comparaison de la Figure III-28b). Pour les alliages Ti-Zr-Nb-Sn polycristallins, ces résultats
corroborent bien le fait que maximiser le nombre de grains 3 avec une orientation <110>g alignée
selon la direction de sollicitation permet d’optimiser la déformation recouvrable maximale de ces
alliages. Globalement, le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT montre, a la fois, les déformations théoriques les
plus élevées en prenant en considération la direction préférentielle <110>p mais aussi en prenant
en compte la direction la plus défavorable <111>g. Ces alliages de titane -métastable semblent
avoir une déformation due a la transformation martensitique moins dépendante de la direction de
sollicitation que le Ni-Ti [37]. La déformation théorique selon la direction la moins favorable pour
le Ni-T1 (2,4% selon la direction [100]s; [38]) est d’ailleurs inférieure a celle calculée pour les alliages
B-métastable a 1’étude qui oscille entre 2,5% et 3% selon la direction la plus défavorable <111>,
respectivement pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ et le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT.

a) b)
111(2.5%) 111(0.6%)

6.1-7.3 22.9-3.6 ;

4.9-6.1 /\\ 2.2-2.9 /___\{\

23.7-4.9 2.0, 01.52.2 X
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001(3.8%) 101(7.3%) 001(3.2%) 101(3.6%)

Figure I1I-28 : Figures de pdles inverses montrant I’évolution du maximum de déformation engendrée par la
transformation SIM pour a) le Ti-20Zr-3Mo-3Sn et b) le Ti-24Nb-47r-8Sn [6]

3. Les alliages fortement ductiles

Le Tableau III-6 récapitule les propriétés des alliages a ductilité élevée. Ce paragraphe
s’attelle a mettre en exergue I'intérét du Ti-8Mo-16NDb-ST pour la réalisation de stents montés sur

ballonnet gonflant.



oy Rm E A

Alliage (MPa) (MPa) (GPa) (%)
Ti-8Mo-16Nb-ST 420 640 80 48
Co-Cr 498 950 215 47

Tableau I11-6 : Synthése des propriétés des alliages fortement ductiles (les propriétés du Co-Cr correspondent a
celles du Phynox étudié)

L’intérét premier des protheses endovasculaires montées sur ballonnet gonflant est une
manipulation plus aisée que pour les stents auto-extensibles [40]. Cette solution est recommandée
pour des zones artérielles sans courbure ni angulation. L’alliage utilisé pour la réalisation de ce
type de stents doit alors pouvoir s’expandre lors du gonflement du ballon sans rompre. L’élongation

élevée du Co-Cr en fait ainsi un matériau de choix pour cette application.

Le manque de ductilité des alliages de titane { traditionnels et leur faible taux d’écrouissage
sont autant de points qui rendent ['utilisation de ces alliages impossible pour de telles protheses.
Cela a conduit au développement d’une nouvelle famille d’alliages de titane [3-métastable [15].

Ainsi, les alliages de titane B-métastable au comportement TRIP-TWIP répondent a ce besoin.

Les propriétés de ces alliages, et notamment du Ti-8Mo-16Nb-ST, proviennent de la
combinaison d’une transformation de phase induite sous contrainte et d'un maclage massif. Sous
contrainte, une transformation martensitique s’opére et des macles germent et croissent dans le
méme temps. Le systeme {332}g<113>pa été mis en évidence [28]. Les macles ainsi formées
constituent un réseau dense. Cela s’accompagne d’une augmentation progressive de 1’énergie
nécessaire au glissement de dislocations et par la formation d’un champ de contraintes internes aux
interfaces entre les macles et la matrice. Cela permet au Ti-8Mo-16Nb-ST d’arborer un taux

d’écrouissage important et une ductilité élevée, avec un allongement a la rupture de pres de 48%.

Malgré une consolidation inférieure a celle présentée par le Phynox (voir Tableau II1-6), le
Ti-8Mo-16Nb-ST présente une forte ductilité. Cela le rend compétitif par rapport a ’alliage de
référence. Les propriétés du Ti-8Mo-16Nb-ST, couplées a la biocompatibilité des éléments
chimiques utilisés [1], en font un alliage adapté pour la réalisation d’endoprotheses vasculaires

montées sur ballonnet gonflant.



IV. Conclusion

Les alliages actuellement utilisés pour la réalisation d’endoprothéses vasculaires sont le
Nitinol superélastique et les alliages de Co-Cr fortement ductiles comme le Phynox.
Respectivement, ils permettent de réaliser des stents auto-extensibles et des stents montés sur un
ballonnet gonflant. Ces alliages sont connus pour entrainer de nombreuses réactions nocives sur
I'organisme du fait de la présence d’éléments peu biocompatibles. Les alliages de titane -
meétastable constituent ainsi une alternative quant a leurs utilisations. Dans cette perspective, quatre
alliages ont été élaborés au laboratoire. Trois nuances issues du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn
ont été synthétisées en vue d’obtenir des états au comportement superélastique. Le Ti-8Mo-16Nb

a été élaboré pour obtenir un comportement TRIP-TWIP.

Afin de pouvoir raisonner en comparatif sur chacun des états a I’étude, le méme traitement
de mise en solution apres laminage a été réalisé sur tous les alliages. Différentes stratégies ont, par
la suite, permis d’optimiser le comportement superélastique de deux des alliages Ti-Zr-Nb-Sn a
I’étude. Les essais menés ont permis de caractériser mécaniquement et microstructuralement les

états métallurgiques obtenus.

En ce qui concerne I’étude du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn, les états ST obtenus pour
le Ti-22Zr-11Nb-2S8n et le Ti-20Zr-10Nb-2Sn arborent une microstructure de grains équiaxes 3. A
contrario, le Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST présente une microstructure biphasée +a’’. Cet alliage présente
ainsi un comportement similaire a celui d'un alliage a mémoire de forme, comme
traditionnellement observé pour les alliages de titane 3-métastable biphasés. Le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-
ST présente quant a lui un comportement superélastique. Du fait d’'une teneur en éléments
bétagenes élevée, une stratégie basée sur un traitement flash a permis d’augmenter drastiquement
la déformation recouvrable de cet alliage. Elle passe ainsi de 1,9% pour I’état ST a 4,7% pour ’état
FT grace a une réduction de la taille des grains. Etonnamment, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST arbore un
comportement & mémoire de forme, bien que sa microstructure soit entierement 3. Un recuit court
a basse température a permis d’obtenir un comportement superélastique avec une déformation
recouvrable de 3,2%. Le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ
présentent ainsi des propriétés intéressantes pour la réalisation de stents auto-extensibles.
Evidemment, la déformation maximale du Ni-Ti est supérieure a celles des alliages a 1’étude.
Toutefois, les alliages de titane -métastable ont I’avantage de présenter une déformation due a la
transformation SIM moins dépendante de la texture de I’alliage, en comparaison du Ni-Ti. Ainsi,
la déformation minimale des alliages de titane [-métastable, obtenue selon la direction de
sollicitation défavorable <111>g, est supérieure a celle présentée par le Ni-Ti selon sa direction
défavorable [100]g.. Pour la réalisation de piéces complexes, sollicitées selon des directions variées,

il s’agit d’un point a prendre en considération.



Le Ti-8Mo-16Nb-ST présente un comportement TRIP-TWIP. Son comportement
mécanique est marqué par un plateau. Une transformation martensitique induite sous contrainte
apparait et est accompagnée par un maclage massif. Le systeme {332}3<113>ga été identifié. Cela

confére a I’alliage une forte ductilité et le rend compétitif par rapport au Co-Cr.

Afin de caractériser plus précisément le comportement mémoire de forme du Ti-20Zr-
10Nb-2Sn-ST a partir d'une microstructure initiale entierement 3, des investigations plus poussées
ont été réalisées et seront présentées dans le chapitre IV. L’origine du comportement superélastique

de cet alliage apres recuit sera également sujet a discussion.
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I. Introduction

Les premiers résultats issus des caractérisations mécanique et microstructurale des alliages
al’étude ont été présentés dans le chapitre III. Il a été montré que I’alliage Ti-20Zr-10Nb-2Sn arbore
un comportement surprenant aprés avoir subi un traitement de mise en solution conventionnel
(ST). Malgré une microstructure de grains équiaxes [3, cet état présente un comportement mémoire
de forme alors qu’il devrait présenter un comportement superélastique basé sur une transformation
martensitique induite sous contrainte et réversible. Cependant, nous avons vu qu’'un recuit
additionnel a basse température (290 °C pendant 10 min) permet néanmoins d’obtenir le

comportement superélastique attendu.

Ce chapitre s’attelle a présenter les résultats issus de moyens de caractérisation avancée sur
la nuance Ti-20Zr-10Nb-2Sn, et ce afin d’identifier une origine quant a son comportement
singulier. Les dominations utilisées, au cours de ce chapitre IV, afin de faire référence aux différents

états a I’étude sont présentées dans le Tableau IV-1.

La séquence de déformation de I’alliage Ti-20Zr-10Nb-2Sn a 1’état recristallisé a fait 1’objet
d’investigations. Plusieurs essais mécaniques ont été réalisés a différents niveaux de déformation
appliquée. Ils ont permis de vérifier la formation de la phase martensitique o’’ lors de la
déformation de 1’alliage par diffraction des rayons X et microscopie optique. Associés a des
analyses EBSD, ces essais ont permis de révéler les variantes qui se forment prioritairement pour
accommoder les contraintes exercées. L’effet mémoire de forme de I’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST a
été vérifié et étudié par montée en température apres déformation. Les états Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST
et Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ de cette nuance ont également été observés en microscopie
électronique en transmission afin de déterminer si une origine microstructurale peut expliquer les

comportements observés.



Conditions de 1'état aprés avoir réalisé un traitement de

Dénomination recristallisation conventionnel (ST)
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ 290 °C - 10 min - trempé
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT220-10WQ 220 °C - 10 min - trempé

Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-X%-RF220 Déformation a X% et cycles de retour en forme jusqu'a 220 °C

Tableau 1V-1 : Dénominations utilisées pour faire référence aux états métallurgiques étudiés et conditions
associées (la mise en solution ST a été réalisée sur l'ensemble des états a I'étude et fait référence au traitement
de recristallisation conventionnel a 850 °C durant 30 minutes, I'abréviation « WQ » pour Water Quench fait
référence d une trempe a leau, le « X » correspond au niveau de déformation subie par Iéchantillon considéré

et les abréviations « F'T » et « RF » font respectivement référence d un traitement thermique court et @ un

traitement thermique afin d’évaluer le retour en forme de I’échantillon)

I1. Analyse de la séquence de déformation de 1’état recristallisé

1. Evolution de la constitution de phases aprés déformation

Comme présenté dans le chapitre I1I, le comportement de 1'état recristallisé Ti-20Zr-10Nb-
2n-ST est mémoire de forme a partir d'une microstructure initialement composée de grains
équiaxes B (voir respectivement Figure IV-1a et b, pour rappel). Un plateau en contrainte apparait
a 115 MPa et, a la décharge, aucun retour superélastique n’est visible. Initialement, 80% des grains
ont une taille supérieure a 40 um et une orientation préférentielle {100}p<110>p a été déterminée
(voir Figure III-11).

Afin de vérifier I'origine du plateau sur la courbe de traction cyclique en Figure IV-1a,
différents essais de traction avec une déformation maximale imposée de 1%, 2%, 4% et 6% ont été
menés. Des DRX et de la microscopie optique ont ensuite été réalisés afin d’obtenir des
informations sur les phases en présence pour chacun des états déformés. En Figure IV-2, sont
présentés les DRX associés. Les diffractogrammes avant déformation et apres rupture sont aussi
montrés, afin de suivre 1’évolution de la transformation. Avant déformation, comme

précédemment discuté, seule la phase mere [ est visible. A 1% de déformation appliquée, au début
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du plateau présent sur la courbe de traction cyclique, tous les pics associés a la phase mere sont
visibles et des pics de faibles intensités apparaissent. Ces pics correspondent a la phase
martensitique o’’. A partir de 2%, d’autres pics associés a la phase fille a’’ apparaissent. A 4% et
6% de déformation, des pics associés a la présence de la phase mere disparaissent. Ils correspondent
aux pics B relevés avec les plus faibles intensités a 2%. Puis, a rupture, seule la phase martensitique
est indexée. Le plateau présent sur la courbe de traction cyclique en Figure IV-1a est donc bien di

a une transformation martensitique induite sous contrainte.

800
©
s 700
S 600 -
o 500 -
et
.% 400 -
= 300 -
c
8 200 -
100 -
0 T T T

5 10
Déformation (%)

Figure IV-1 : Caractérisations mécanique et microstructurale du Ti-20Zr-10Nb-25n-ST : a) courbe de

traction cyclique et b) micrographie optique réalisée avant déformation

Les résultats présentés en Figure IV-2 sont en accord avec les observations des
microstructures des différents états déformés. Les micrographies optiques associées sont montrées
en Figure IV-3. A 1%, la majorité des grains équiaxes [3 ne présentent aucune aiguille et d’autres
grains présentent quelques fines aiguilles de martensite o’’. Dans chacun de ces grains, les aiguilles
présentent une unique orientation. Dans un grain considéré, une seule variante de phase fille s’est
donc formée a la déformation. A 2%, une minorité de grains n’a subi aucune transformation. Les
autres grains, en revanche, présentent de larges aiguilles. Celles-ci sont parfois orientées
difféeremment dans un méme grain. Au-dela de 4% de déformation appliquée, tous les grains se
sont transformés et présentent une microstructure aciculaire. De larges aiguilles sont orientées selon
des directions variées dans les grains. De multiples variantes semblent ainsi s’étre formées afin

d’accommoder la déformation.
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Figure IV-2 : DRX obtenus pour I'état recristallisé (Ti-20Zr-10Nb-25n-ST) a différents niveaux de
déformation imposée : 1%, 2%, 4% et 6% (les DRX présentés avant déformation et aprés rupture sont

présentés a titre comparatif)

Figure IV-3 : Micrographies optiques obtenues apreés déformation des éprouvettes de traction de 'état
recristallisé Ti-20Zr-10Nb-25n-ST a 1%, 2%, 4%, et 6%
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2. Analyses EBSD

Du fait de la stabilité de la phase martensitique a étre maintenue lors de la décharge, il est
possible d’étudier les variantes qui se forment expérimentalement afin d’accommoder la
déformation. Cette étude sera discutée par rapport aux calculs théoriques de la déformation
engendrée par la transformation martensitique induite sous contrainte lors de ’activation d’une
variante. Ce travail a été mené sur les éprouvettes déformées a 2% et 4% et dont les micrographies
optiques sont montrées en Figure IV-3. Ces niveaux de déformation correspondent respectivement
a la moitié et a la fin du plateau de transformation SIM. Ils devraient permettre de suivre la
séquence d’apparition des variantes de martensite o’’. A 6%, le matériau se déforme plutdt par
déformation élastique de la martensite que par transformation de la phase mére en phase fille.

Drailleurs, les DRX obtenus a 4% et 6% de déformation ne montrent que peu de différences.

a. Analyse a 2% de déformation

Afin d’expliquer la méthode employée pour analyser les variantes formées, 1’exemple ci-
apres sera précisément détaillé. A partir de la cartographique EBSD présentée en Figure IV-4a
(code couleur IPF selon la direction de laminage de la phase B), il est possible de remonter aux
figures de poles (100)«-, (010)s et (001) associées a la phase martensitique pour les différentes
aiguilles nommées M1, M2 et M3 (voir respectivement Figure IV-4b, c et d). Les figures de poles
{100}g et {110} de la phase mere sont montrées en Figure [V-4e. Cette étude préliminaire permet
de vérifier les relations d’orientation entre les phases mere et fille. Il est possible de constater que,
pour chacune des aiguilles de martensite, le pole (100)« correspond a 'un des poles {100}g. De la
méme facon, les poles (010). et (001)s correspondent a certains des pOles {110}g. Les relations

d’orientation, présentées dans le chapitre I dans le Tableau I-4, sont ainsi vérifiées.

Il est aussi clairement visible que les aiguilles M1 et M2 présentent des figures de poles
identiques (voir respectivement Figure IV-4b et c). Ces aiguilles de martensite correspondent ainsi
a la méme variante. Toutefois, ces aiguilles n’ont pas pour autant la méme orientation car a chaque
variante de phase martensitique a’’ peuvent correspondre deux plans d’habitat distincts. Y. W.
Chai et al. ont montré que ces plans invariants sont équivalents d’un point de vue énergétique [1].
IlIs minimisent les déplacements atomiques engendrés par la déformation entre la structure de la
phase 3 et celle de la phase a’’. Connaissant les relations d’orientation entre les phases mere et fille
ainsi que leurs parametres de mailles, ces auteurs ont basé leurs prédictions a partir de la théorie de
la déformation a plan invariant. Ainsi, comme montré en Tableau IV-2, a partir des six variantes

de martensite, douze plans d’habitat existent. Des aiguilles d'une méme variante de martensite, qui



germent a partir de deux plans invariants distincts, croissent donc nécessairement selon des

directions différentes [2].

I - 20 um; MAP 10; Step = 0,25 pum; Grid 456x342
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Figure IV-4 : a) Cartographie EBSD de I'état Ti-20Zr-10Nb-28n-ST déformé a 2% (code couleur IPF selon

la direction de laminage de la phase [3) présentant un grain de phase mére nommé G dans lequel plusieurs

aiguilles de martensite M1, M2 et M3 sont orientées dans des directions différentes ; b) figures de péles
(100)a, (010)x- et (001)a- associées @ M1 ; c) figures de péles (100)a, (010)a et (001)o- associées a M2 ; d)
figures de poles (100)a, (010)x- et (001)o- associées a M3 et e) figures de pdles (100)g et (110) associées a la
phase mére (RD pour Rolling Direction et TD pour Transverse Direction font respectivement référence a la

direction de laminage et d la direction transverse)
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Tableau IV-2 : Correspondance des variantes de martensite et de leurs plans d’habitat respectifs (par

convention I'un des plans invariants d’une CV est noté « + » et le second est noté « - ») [1]

A T'aide du logiciel CaRlIne, et ce a partir des angles d’Euler (b1, ¢, $2) relevés grace au
logiciel d’exploitation des données EBSD Manager, il est possible d’orienter le cristal de la phase
B. La projection stéréographique obtenue pour 1’exemple présenté en Figure IV-4 est montrée en

Figure IV-5. Les angles d’Euler associés a la phase meére sont tels que :
@1 =353°; ¢ =46°; @2 = 13°

A partir de la projection stéréographique des pOles {100} et {110} en Figure IV-5, il est
possible de déterminer les relations d’orientation entre le phase mere et la phase fille. A fortiori, les
variantes de martensite formées peuvent étre déterminées. Pour les aiguilles M1 et M2, le pole
(100) correspond au pole (001)g. D’apres les relations d’orientation, il peut s’agir d'une CV5 ou
d’une CV6 (voir Tableau I-4). Ensuite, les poles (010). et (001).- correspondent respectivement aux
poles (-110)g et (110)g. La variante a I’origine de ces aiguilles M1 et M2 est donc la CV6. De facon
analogue, ’aiguille M3 correspond a la CV4.

11 est possible, en dessinant la trace des plans associés aux plans d’habitat des CV4 et CV6,
de déterminer les plans d’habitat a partir desquels se sont formées les variantes de martensite. Les
plans (5 7 -5) et (-5 7 5) correspondant aux plans d’habitat possibles pour la CV4 sont ainsi indiqués
et les plans (-5 5 7) et (5 -5 7) sont associés a la CV6. Notamment, cela permettra de distinguer les
plans d’habitat des aiguilles M1 et M2. Pour ce faire, il est nécessaire que ’angle 6 entre la direction
de laminage RD (déterminée ici comme étant [14 -2 -1]) et la trace d’un des plans d’habitat sur la
projection stéréographique en Figure IV-5 corresponde a ’angle entre la direction de laminage et
la direction de I’aiguille de martensite considérée sur la cartographie EBSD en Figure IV-4. A T’aide
du logiciel Imagel, ces angles ont été déterminés comme étant de 102° pour M1, 28,5° pour M2 et
de 82,2° pour M3. En admettant une marge d’erreur de +£5°, il est ainsi possible de conclure quant
a l'origine des aiguilles de martensite formées comme suit : M1 correspond a la CV6+, M2
correspond a la CV6- et M3 correspond a la CV4- (les signes « + » et « - » font référence aux plans
d’habitat présentés dans le Tableau IV-2).
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Figure IV-5 : Projection stéréographique des pdles {100}g et {110}z du cristal de phase mére associé au grain
G avec les péles et traces correspondant aux plans d’habitat des CV4 et CV6 (les angles 0 correspondent aux

angles formeés entre le direction de laminage RD et les traces des plans d’habitat)

Par souci de représentativité statistique, la méme démarche a été menée sur 15 grains. Seuls
les résultats obtenus a partir de 8 grains représentatifs sont présentés dans le Tableau IV-3. Ils
permettent, en effet, de faire état des principales observations et des conclusions qui en ressortent.
En se basant sur les parametres de mailles des phases 3 et a’’, les déformations théoriques
engendrées par I’activation des différentes CV, notées 5%, ont été calculées a partir de la formule

suivante [3] :

(cvi)| _
Vi = |x | — x| (VD) = peviy

|x]

Cette formule théorique se base sur la transformation d’un vecteur x dans le repére de la
phase meére en un vecteur x’ dans le repeére de la variante de martensite CVi. La matrice associée a
la transformation de la maille B en une variante CVi est notée TV, Ces matrices, pour chacune des

variantes, sont données par Tahara et al. [3].

D’aprés les résultats obtenus (voir Tableau IV-3), nous proposons une classification des CV
formées selon trois groupes distincts. Tout d’abord, le groupe A regroupe les grains dont
I'orientation se rapproche de I’orientation préférentielle majoritaire <110>p. A 2% de déformation
appliquée, chacun de ces grains présente une unique variante formée. Il s’agit, dans tous les cas, de

la variante qui maximise drastiquement la déformation théorique engendrée par la transformation



SIM. Le groupe B regroupe les grains dont I’orientation s’éloigne de I’orientation préférentielle
<110>g. Chacun de ces grains présente deux variantes formées. Les variantes qui maximisent la
déformation théorique se sont, dans tous les cas, formées. Pour le grain n°5, le calcul théorique
donne un ordre d’apparition des variantes. Théoriquement, la formation de la CV6, qui maximise
la déformation, est plus probable. En seconde position, la CV4 est celle qui permettrait
d’accommoder le plus favorablement la déformation. Ce grain correspond au grain G présenté en
Figure IV-4a. Il est intéressant de noter que la proportion des variantes formées respecte 1’ordre
théorique de maximisation de la déformation engendrée par la transformation martensitique.
Enfin, dans une moindre mesure, 1’étude des variantes formées a révélé que certains grains, dont
’orientation est tres éloignée d’une direction <110>g, ne présentaient pas la variante maximisant
la déformation. Il s’agit du cas du groupe C dans le Tableau I'V-3. Certains auteurs ont déja observé
ce phénomene [4, 5]. Des incompatibilités de contraintes locales exercées par les grains
environnants peuvent en étre la cause. Cependant, il est possible de noter que les variantes
observées expérimentalement sont celles qui maximisent le plus favorablement la déformation

théorique, aprés la CV6.

Déformation théorique possible par activation des CV (%)

Groupe Grain RD CV observée(s)
Cv1 Ccv2 Cv3 CVv4 CVs5 CVé

A 1 [-17,-15,4] -3,05 -1,76 -1,74 -0,28 6,30 0,83 CV5+
A 2 [-14,20,1] 0,30 -0,08 -3,99 -3,72 1,23 6,57 CV6+
A 3 [-20,-18,5] -2,96 -1,59 -1,86 -0,34 6,26 0,80 CV5
A 4 [16,-16,1] -2,05 -1,69 -1,69 -2,05 1,06 6,73 CVe6-
B 5 [14,-2,-11 -7,34 -7,45 3,29 3,07 4,65 CV6+/- et CV4-
B 6 [19,-4,-4 -6,51 -6,97 2,35 4,55 2,35 4,55  CV6+/-et CV4+/-
B 7 [10,3,3] -5,48 6,35 1,59 4,48 1,59 4,48 CV4+ et CV6-
C 8 [20,-4,1] -7,26 -7,16 2,80 4,98 CV3+/- et CV4+

Tableau 1V-3 : Syntheése et classification selon trois groupes distincts (A, B et C) des principaux résultats
obtenus d partir de I'analyse EBSD des variantes de martensite formées a 2% de déformation appliquée (les
CV qui maximisent théoriquement la déformation engendrée par la transformation martensitique sont écrites
en vert foncé, les CV en vert clair sont des variantes de traction qui sont aussi observées et les plans d’habitat a
partir desquels sont issus les CV sont présentés sauf dans le cas du grain 3 qui présente des angles 0 similaires

pour la trace des deux plans d’habitat possibles pour la CV5)



b. Analyse a 4% de déformation

De fagon similaire a ce qui a été réalisé a 2% de déformation, une étude des variantes
formées apres une déformation appliquée de 4% a pu étre menée. Cette étude a été réalisée sur 12
grains et le Tableau 1V-4 récapitule les résultats obtenus pour 8 d’entre eux. Ils permettent de
présenter la tendance observée. Il est a noter qu’a 4% de déformation appliquée, la phase mere 3
s’est totalement transformée dans certains des grains étudiés. Une méthode basée sur la
reconstruction du cristal parent, a partir de ’orientation des cristaux de martensite formées lors de
la déformation, a alors été menée. L’efficacité de la méthode a été vérifiée en reconstruisant le
cristal de phase  a partir de la phase martensitique pour des grains dont la phase mére ne s’était

pas totalement transformée.

Déformation théorique possible par activation des CV (%)

Groupe Grain RD CV observée(s)
Cv1 Ccv2 Cv3 Cv4 CV5 CVé
D 1 [16,-14,-11 -2,46 -2,81 -1,30 -0,90 1,08 6,70 CVe-
D 2 [-1, 1, 0] -1,88 -1,88 -1,88 -1,88 1,08 6,76 CVe-
3 [-13, 4, 0] -6,68 -6,68 2,91 5,52 CV3+ et CV5
4 [20, 1, 1] -7,61 -7,64 4,17 4,17 CV4 et CV6
I 5  [10, 1, 10] -1,57 -2,14 1,03 6,69 -2,14 -1,57 CV2et CV4-
E 6 [-12,-15,2] -1,02 -0,10 -3,45 -2,71 6,54 1,05 CV1et CV5-
E 7 [19,13,0] -3,98 -3,98 0,22 0,22 1,27 6,57 CVlet CV6
I8 8 [11,-9,-1] ~-2,74 -3,25 -0,40 -1,02 6,63 1,09 CVlet CV5

Tableau IV-4 : Synthese et classification selon trois groupes distincts (D, E et F) des principaux résultats
obtenus d partir de 'analyse EBSD des variantes de martensite formées a 4% de déformation appliquée (les
CV qui maximisent théoriquement la déformation engendrée par la transformation martensitique sont écrites
en vert foncé, les CV en vert clair sont des variantes de traction qui sont aussi observées, les CV écrites en
rouge sont des variantes de compression qui ont été observées expérimentalement et les plans d’habitat d partir
desquels sont issues les variantes sont présentés lorsque ’orientation de I’aiguille considérée a pu étre

déterminée)



Comme précédemment, les résultats obtenus ont pu étre classés selon trois groupes distincts
(D, E et F). Le groupe D correspond a des grains pour lesquels la phase mére ne s’est pas totalement
transformée et dont I’orientation se rapproche de 1’orientation préférentielle majoritaire <110>.
Comme le groupe A a 2% de déformation appliqué (voir Tableau IV-3), seule une variante est
observée. Il s’agit de la variante qui maximise la déformation engendrée par la transformation. Le
groupe E correspond a des grains ayant une orientation éloignée de I’orientation majoritaire et pour
lesquels des variantes de traction, sans pour autant qu’elles maximisent la déformation, sont
visibles. Ce groupe se rapproche du groupe C présenté a 2% de déformation appliquée. Ici, ce
résultat est toutefois a nuancer. En effet, pour les grains 3 et 4 appartenant au groupe E, certaines
aiguilles mal indexées n’ont pas pu étre analysées. Il est possible d’envisager ’hypothése selon
laquelle les aiguilles mal indexées correspondent a la variante qui maximise la déformation.
Comme pour le groupe C, l'apparition de variantes non préférentielles peut étre due a des
incompatibilités de contraintes locales. La Figure IV-6 présente le grain ou ex-grain 3. La
martensite en orange correspond a la CV3 et la martensite en jaune correspond a la CV5 relevée.
Enfin, le groupe F correspond a d’autres grains orientés selon l’orientation préférentielle
majoritaire, comme le groupe D. En revanche, dans le cas du groupe F, la phase mere s’est
entierement transformée. Il en ressort un résultat non conventionnel : la seconde variante formée
est une CV de compression. La Figure IV-6 présente le grain ou ex-grain 6. La martensite en vert
correspond a la CV5 présentée dans le Tableau IV-4 et la martensite en rose correspond a la CV1
de compression formée. A notre connaissance, ce résultat n’a jamais été observé dans le cas
d’alliages de titane [3-métastable. Pour autant, dans tous les cas, les variantes sont bien en relation
de macles entre elles. Pour chaque grain présentant au moins deux variantes de martensite, ces
relations ont été vérifiées et correspondent a celles traditionnellement observées dans les
microstructures de martensite autoaccommodante. La méthode employée pour déterminer la
relation de macle entre deux variantes est celle présentée par E. Bertrand et a/. [6]. Dans un ex-grain
B, pour deux variantes de martensite considérées, une rotation de 180° de 'une des CV formées
autour d’'un poéle commun {110}q, {111}« ou <211>, doit permettre d’obtenir la seconde
variante. Ainsi, lorsqu’elles sont observées, il a été vérifié que les CV1 et CV2, les CV3 et CV4 ou
encore les CV5 et CV6 sont respectivement liées par une relation de macle de type {110}«-. Sinon,

les variantes observées sont en relation de macle de type I {111}« ou de type IT <211>- [6-8].

Bien que cela puisse paraitre antagoniste, lors d’une sollicitation en traction, il est possible
de voir apparaitre des contraintes de compression selon des axes privilégiés. Cela est
particulierement observé dans le cas de structures cristallines fortement anisotropes, comme les
structures hexagonales compactes du magnésium ou du titane a. Sous traction, A. Roth et al. [9] et
X. Wang et al. [10] notent ainsi que ces structures peuvent former des macles en compression.
Lorsque la sollicitation en traction s’effectue perpendiculairement a I’axe c selon le plan basal, des
forces de compression, dites aussi de contraction, s’exercent selon c. Cela a pour conséquence de
favoriser I’apparition de macles de compression [4]. Les macles ainsi formées sont similaires a celles

qui apparaissent sous une sollicitation en compression, lorsque celle-ci est appliquée parallelement



a la normale au plan basal [11, 12]. Dans notre cas, il est possible que la sollicitation en traction
exercée parallelement a la direction de laminage RD entraine la formation de contraintes
compressives selon des directions orthogonales a RD (direction transverse TD ou direction
normale ND). Il est intéressant de noter qu'une contrainte de compression selon la direction
normale favorise pour chacun des grains du groupe F I'apparition de la variante de traction
observée. Cette CV pourrait donc accommoder les contraintes de traction exercée selon RD et les
contraintes compressives engendrées selon ND. Pour la majorité des grains 5 a 8, une contrainte
de compression selon TD favoriserait I’apparition des CV1 a CV4. Ainsi, la variante de
compression formée permettrait d’accommoder un champ de contraintes locales de compression
engendré par la déformation lors d’une sollicitation sous traction. Comme évoqué par B. D. Bishoyi
et al. [5], le jeu de contraintes induites localement dans le matériau (entre grains ou par les interfaces
créées) pourrait expliquer la nature stochastique de la germination et croissance des variantes.
Néanmoins, il est possible de noter un certain ordre dans I’apparition des CV. Les variantes de
compression ne se forment qu’en second lieu, aprés une forte déformation du matériau. En effet,
celles-ci ne se forment pas a 2% de déformation appliquée. De plus, les déformations engendrées,
en valeurs absolues, par I’activation des CV observées expérimentalement rendent compte du fait

que les contraintes accommodées prioritairement sont bien des contraintes de traction.
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Figure IV-6 : Cartographies EBSD obtenues sur 'alliage Ti-20Zr-10Nb-28n-ST apres déformation a 4% : a)
en couleur de phases (la phase mére 3 apparait en rouge, la phase martensitique a”’ est présentée en bleu et les
zones qui apparaissent vertes sont des zones non-indexées), b) en code couleur IPF selon la direction de

laminage de la phase fille a”’ (les grains 3 et 6 renvoient aux grains présentés dans le Tableau IV-4)

Cette partie a permis de constater et de suivre I’évolution de la constitution de phases de

I’état recristallisé du Ti-20Zr-10Nb-2Sn. A partir de la phase mére, des variantes de martensite se



forment pour accommoder la déformation. Les contraintes extensives exercées sur 1'état

recristallisé induisent majoritairement la formation de variantes de traction.

II1. Evaluation de I’effet mémoire de forme de 1’état recristallisé

1. Principe de la mesure

Sachant que la phase martensitique se forme a I’état recristallisé pour accommoder la
déformation, il est possible d’évaluer le retour en forme par montée en température. Dans un
premier temps, a I’aide de la machine de traction Instron 3345, 1’éprouvette est déformée au niveau
de déformation envisagé. La déformation est alors mesurée par un extensométre. Ensuite, la
machine de traction Instron ElectroPulsTM E3000 est utilisée. Une enceinte thermique est montée
au niveau des mors afin de pouvoir réaliser le retour en forme. L’éprouvette déformée est fixée
entre les mors de I’ElectroPulsTM. Deux cycles thermiques sont réalisés a raison de 5 °C / min,
entre une température maximale fixée selon la température A et une température minimale de 40
°C. Lors du chauffage, le premier cycle permet de suivre 1’évolution du recouvrement de forme de
I’éprouvette. Il est combiné a la dilatation de la machine. Ensuite, le second cycle correspond
uniquement a la dilatation de la machine. Il est ainsi possible de retrancher cette dilatation au
déplacement obtenu au premier cycle. Cela permet de connaitre précisément le déplacement

associé au retour en forme de I’éprouvette.

2. Retour en forme

Des cycles de montée en température jusqu’a 220 °C ont été réalisés afin d’évaluer la
capacité de retour en forme de I’alliage récristallisé, apres déformation. Comme présenté en Figure
IV-7, des éprouvettes a ’état ST ont été déformées a différents niveaux de déformation. Apres
déformation, le retour en forme de ’alliage comprend une partie recouvrée a la décharge et une
partie recouvrée lors d’'une montée en température au-dela de Af, déstabilisant la phase

martensitique au profit de la phase f.
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Figure IV-7 : Evaluation de l’effet mémoire de forme du Ti-20Zr-10Nb-25n-ST : courbes de traction
correspondant a des essais pour lesquels la déformation maximale a été fixée de 1% a 6% (partie supérieure) et

courbes des retours en _forme associés par montée en température jusqu’a 220 °C (partie inférieure)

Au global, comme le montre la Figure IV-8a, les éprouvettes déformées a 1%, 2%, 3%, 4%,
5% et 6% peuvent recouvrer respectivement 0,8%, 1,7%, 2,5%, 2,9%, 4,1% et 3,2%. L’alliage
déformé a 5% est celui qui présente le retour en forme le plus important : 1,1% de sa déformation
est recouvrée par retour €élastique de la phase fille et 3% est restauré au chauffage par transformation
de la phase martensitique en phase 3. En comparaison, 1’alliage déformé a 6% montre un faible
retour en forme. Alors qu'une déformation de 1,9% est restaurée a la décharge, seulement 1,3% est
recouvré par transformation de la phase a’’ en phase meére lors de la montée en température. 11 est
bien connu que les températures de transformation A; et Af augmentent avec le niveau de
déformation subie par le matériau [13-15]. Ces températures peuvent étre déterminées par la
méthode des tangentes appliquée au niveau des inflexions observées sur les courbes des retours en
forme. L’évolution des températures A; et Arest montrée en Figure IV-8b. Ainsi, la température A,

passe de 120 °C pour I’état déformé a 1% a 190 °C pour I’état déformé a 6%. La température A¢



passe, quant a elle, de 145 °C a 200 °C, respectivement pour les états déformés a 1% et a 5%. Pour
I’éprouvette déformée a 6%, la température A; est alors supposée étre supérieure a la température

maximale fixée lors des cycles thermiques, c’est-a-dire 220 °C.
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Figure IV-8 : Evolution de différents paramétres au cours des essais de retour en forme de I'état recristallisé du
Ti-20Zr-10Nb-28n en fonction de la déformation imposée : a) évolution du retour en forme global des
éprouvettes et des différentes contributions (vetour élastique a la décharge et recouvrement de forme par

chauffage) et b) évolution des températures de transformation de phase A; et Ay

Les DRX obtenus apres les retours en forme sont montrés en Figure IV-9. Pour les alliages
ayant subi une déformation allant de 1% a 5%, seule la phase mere 8 a été indexée. Cela montre
bien que la martensite a bien été entierement transformée lors du chauffage. La température
maximale fixée pour le retour en forme est en effet supérieure aux températures A évaluées. Pour
le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-6%-RF220, la majorité des pics indexés est associée a la phase o’’. Cette
microstructure majoritairement martensitique peut provenir d’un chauffage effectué a une
température maximale inférieure a la température A;. Comme le montre la micrographie optique
réalisée sur 1'état déformé a 6% apres retour en forme (voir Figure IV-10), des aiguilles de
martensite sont encore visibles. Cela corrobore le résultat obtenu par DRX. Certaines bandes sont
également relativement larges et semblent traverser plusieurs grains. Cela pourrait correspondre a
des macles mécaniques. L’activation de mécanismes de déformation plastique pourrait ainsi
expliquer ’augmentation drastique de la température Ara 6% de déformation appliquée et, a fortiori,
le maintien de la martensite lors du chauffage. D’ailleurs, comme le montre la Figure IV-8b, la
température A; augmente elle aussi drastiquement entre 1’état déformé a 5% et celui déformé a 6%.
Elle passe de 145 °C a 190 °C. Cela est cohérent avec le gain en stabilité de la phase o'’ par la

déformation.



Chapitre IV : Caractérisation avancée de la nuance Ti-20Zr-10Nb-2Sn — G. Cabon

)
S
< S
—_— E a -U 8 —_—
g% g 7 T S
= O s z g
e o A -]
6% ol o~ A O
<~ 59% | b . .
3 3
@ : |
St { ° . .
‘O . =
I
< b ° °
8 3% .
£
2% L &: L %
- ~ N
5 §1 £ g z
3 s . @ 2
1% f T T T T e T
30 40 50 60 70 80 90
20 (°)

Figure IV-9 : DRX obtenus sur les éprouvettes apreés qu’elles aient subi une déformation allant de 1% a 6% et
le retour en forme par une montée en température jusqu’a 220 °C (par souci de compréhension, la phase mére

est indiquée par un rond et la phase martensitique est indiquée par un carré)

Figure IV-10 : Micrographie optique du Ti-20Zr-10Nb-25n-ST déformé a 6% apres retour en forme
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3. Comportement mécanique apres retour en forme

Dans la présente étude, un essai de traction cyclique a été mené sur le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-
ST-4%-RF220. Cet essai a été réalisé dans le but de connaitre le comportement de 1’alliage apres
retour en forme. Contrairement a certains alliages qui présentent une forte stabilité de 1’effet
mémoire de forme comme le Ti-32Ta évalué par P. J. S. Buenconsejo et al. [16], celui de 1’état
recristallisé du Ti-20Zr-10Nb-2S5n s’est révélé tres instable.

Comme le montre la courbe de traction de Figure IV-11a, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-4%-
RF220 est superélastique aprés avoir subi le cycle thermique a 220°C pour évaluer son effet
mémoire de forme. Il présente alors une déformation recouvrable maximale de 3,3% comme le
montre la Figure IV-12a. Sa contrainte de transformation martensitique induite sous contrainte est
de 480 MPa. A titre de comparaison, un recuit réalisé pendant 10 min a 220 °C, et ce directement
a partir de I’état recristallisé (Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT220-10WQ), a également rendu [’alliage
superélastique. Toutefois, la contrainte SIM n’est que de 380 MPa dans ce cas comme montré en
Figure IV-11Db et la déformation recouvrable maximale est seulement de 2,1% (voir Figure IV-12a).
A contrario, comme décrit précédemment dans le chapitre III, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-
10WQ a une contrainte de transformation martensitique induite sous contrainte de pres de 380
MPa et arbore une déformation recouvrable maximale de 3,2% (voir respectivement Figure IV-11c
et Figure IV-12a). La déformation résiduelle augmente rapidement pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-
FT220-10WQ (voir Figure IV-12b) alors qu’elle est 1a plus faible jusqu’a une déformation appliquée
de 4% pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ. Ensuite, la déformation résiduelle augmente
le plus faiblement pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-4%-RF220. Les Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-
10WQ et Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-4%-RF220 montrent des déformations recouvrables maximales
comparables. Toutefois, au vu de leurs contraintes SIM respectives, il apparait que le traitement
thermique inhérent a 1’évaluation du retour en forme augmente fortement la stabilité de la phase
mere. Cela peut provenir d’un temps de recuit lors du cycle thermique pour évaluer I’effet mémoire
relativement long, avec une vitesse de chauffe et de refroidissement fixée a 5 °C / min. Il est en
effet connu que des traitements thermiques a plus faibles températures réalisés plus longtemps
peuvent avoir un effet similaire a des traitements courts menés a températures plus élevées. Cela
est notamment vérifié lorsqu’une précipitation de phase apparait [17]. La déformation recouvrable
du Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT220-10WQ étant la plus faible, cela montre bien 'intérét d’adapter le
couple temps - température du recuit. Dans le cas du Ti-20Zr-10Nb-2Sn, les recuits réalisés a partir

de I’état recristallisé influencent considérablement la stabilité de la phase B.

Pour comprendre 1’origine des comportements particuliers arborés par cette nuance, des
études plus approfondies ont été menées au microscope électronique en transmission sur deux de
ces états : le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST et le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ.
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Figure IV-11 : Comportements mécaniques obtenus apres des essais de traction cyclique pour différents
états du Ti-20Zr-10Nb-25n : a) Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-4%-RF220, b) Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT220-10WQ
et ¢) Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT290-10WQ



a) b)

N
o

(3]
L

»
|

w
L

N

/
1 / --Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ
+Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT220-10WQ
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-4%-RF220

Déformation résiduelle (%)

Déformation recouvrable (%)
N
=Y

o==0r

J'

o
o

2 4 6 . .4 6
Déformation appliquée (%) Déformation appliquée (%)

Figure IV-12 : Evolution des déformations a) recouvrables et b) résiducelles des alliages superélastiques obtenus
apres des recuits effectués a basses températures (trois états sont présentés : le Ti-20Zr-10Nb-25n-S T-4%-
RF220, le Ti-20Zr-10Nb-28n-ST-FT220-10WQ et le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ)

IV. Analyses MET

1. Observation de 1’état recristallisé

En vue d’étudier plus finement la constitution de phases du Ti-20Zr-10Nb-25n-ST, des
analyses au MET ont été menées sur I’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST avant déformation. Il est, en effet,
connu que certaines phases telles que la phase w par exemple sont difficiles a détecter en DRX. Au
travers des analyses MET effectuées, la phase 3 est trés majoritairement observée, mais de tres fines
aiguilles de martensite ont parfois été observées comme le montre la micrographie TEM en champ
sombre de la Figure IV-13a. L’aiguille présentée a une largeur de 0,8 um. Au vu du peu d’aiguilles
présentes et de leurs dimensions, il est cohérent que la phase a’’ n’ait pas pu étre identifiée par des
techniques de caractérisation plus conventionnelles comme la diffraction des rayons X ou la
microscopie optique. Les aiguilles observées présentent une sous-structure correspondant a des
pseudo-parois d’antiphase [18]. Entre autres, cela a été observé pour le Ti-25Ta-20Nb a 1’état
recristallisé trempé [19]. Néanmoins, la microstructure est majoritairement composée de phase

mere, dont une image en champ clair est montrée en Figure IV-13b.



Figure IV-13 : a) Image en champ sombre d’une aiguille de martensite présentant des parois d’antiphase et b)

image en champ clair de deux grains 3 avec présence d’un joint de grain

Le cliché de diffraction correspondant selon ’axe de zone [100]g est montré en Figure I'V-
14a et b. Des taches de diffraction diffuses de faible intensité sont visibles selon les directions
<011>g et deux d’entre elles, en position ¥2{013}g, sont entourées par des cercles rouges. La Figure
IV-14c présente le profil d’intensité obtenu selon la ligne bleue tracée en pointillés sur le cliché de
diffraction en Figure IV-14a et b. Il présente clairement des maxima secondaires d’intensité en
positions %2 {013}g. Les autres taches selon les directions <011>p présentes sur le cliché de
diffraction sont dues a de la double diffraction [20]. Ces taches additionnelles en positions ¥2{013}g
sont dues a la présence d'une structure orthorhombique [21]. Un cliché selon ’axe de zone [113]
doit permettre de mettre en évidence des phases dont la présence n’est pas mise en lumiere selon
un axe [100]g, telles que la phase w. Le cliché correspondant est montré en Figure IV-14d et e. Des
taches diffuses sont visibles en 2<112>g et 'une d’entre elles est mise en évidence par le profil
d’intensité en Figure IV-14f. Comme présenté dans la littérature, ces taches sont dues a la phase O’
[22] et correspondent a la méme phase orthorhombique identifiée sur le cliché de diffraction selon
un axe [100]g. Cette phase, ainsi que sa formation, seront présentées par la suite. Par contre, aucune

tache de diffraction liée a la phase ® n’est visible.

Sélectionner la tache entourée en rouge en Figure IV-14e a permis d’obtenir I'image en
champ sombre présentée en Figure IV-15. Celle-ci présente une distribution relativement
homogene de nanodomaines de phase O’. La taille maximale de ces précipités a été déterminée

comme étant de 2 nm.
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Figure IV-14 : Analyses MET de I’état recristallisé : a) cliché de diffraction selon I'axe de zone [100], b)
partie centrale du cliché de diffraction précédent avec des taches de diffraction entourées par des cercles rouges,
¢) profil d’intensité relevé selon la ligne tracée en bleu sur le cliché de diffraction, d) cliché de diffraction selon
laxe de zone [113]3, ¢) partie centrale du cliché de diffraction précédent montrant une tache en 1/2<112>g
entourée par une cercle rouge et f) profil d’intensité relevé selon la ligne bleue tracée en pointillés sur le cliché
de diffraction

Figure IV-15 : Image en champ sombre présentant une distribution homogene de phase O’



2. Observation de 1’état recuit

Des analyses MET ont été réalisées sur I’état recuit a 290 °C durant 10 min de la nuance
Ti-20Zr-10Nb-2Sn (état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ). En raisonnant en comparatif par
rapport aux analyses MET réalisées sur 1'état recristallisé, cela doit permettre de déterminer

I’origine des comportements observés pour les différents états du Ti-20Zr-10Nb-2Sn. Les résultats
obtenus sont présentés ci-apres en Figure IV-16.
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Figure IV-16 : Analyses MET de I’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ : a) cliché de diffraction selon
laxe de zone [100]s, b) partie centrale du cliché de diffraction précédent avec des taches de diffraction
entourées par des cercles rouges, c) profil d’intensité relevé selon la ligne tracée en bleu sur le cliché de
diffraction, d) cliché de diffraction selon I'axe de zone [113]p, ¢) partie centrale du cliché de diffraction

précédent pour une meilleure observation et f) profil d’intensité relevé selon la ligne tracée en bleu sur le cliché
de diffraction

Comme pour I’état recristallisé, le cliché de diffraction selon I’axe de zone [100]g présenté
en Figure IV-16a et b met en évidence des taches de diffraction diffuses supplémentaires selon les

directions <011>p. Le profil d’intensité en Figure IV-16c met en exergue la présence de taches en



positions 72{013}g. Aucune différence par rapport au cliché de diffraction selon I’axe [100]g obtenu
sur I’état ST n’est constatée. Le cliché de diffraction selon I’axe de zone [113]g montré Figure IV-
16d et e differe, quant a lui, de celui obtenu sur I’état ST. En plus des taches en positions %2<112>g
toujours visibles et relatives a la présence de la phase O’, d’autres taches selon les directions <112>g
sont également présentes. Cela est confirmé par le profil d’intensité en Figure IV-16f, obtenu selon
la ligne bleue en pointillés présente sur le cliché de diffraction en Figure IV-16e. Ces taches sont
localisées en 1/3 et 2/3<112>3. Lorsqu’elles sont observées selon un axe de zone [113]g, ces taches

correspondent a la présence de phase w.

Dans le cas présent, cette phase w s’est formée lors du recuit a basse température.
Sélectionner les taches de diffraction présentes selon la direction <112>g permet de mettre en
évidence les précipités de la phase associée. Comme précédemment, I'image en champ sombre
correspondant 4 la tache en %2<112>p, entourée par un cercle rouge en Figure IV-16e, montre une
distribution homogene de précipité dont la taille maximale est de 2 nm (voir Figure IV-17a).
L’image en champ sombre obtenue en sélectionnant la tache entourée par un cercle jaune, sur le
cliché de diffraction en Figure IV-16e, met en évidence des précipités de phase w isotherme. Bien
qu’ils soient répartis de fagcon relativement homogene dans la matrice B environnante, ces précipités
ont des tailles assez hétérogeénes (voir Figure IV-17b). La taille maximale de ces précipités a été

déterminée comme étant de 9 nm.

Figure IV-17 : Images en champ sombre présentant a) une distribution homogéne de phase O’ et b) une

précipitation de phase w isotherme sur la méme zone observée



3. Phase O’

Les observations au microscope électronique en transmission ont mis en exergue la
présence de la phase O’. A dessein, cette phase n’a pas été présentée dans le chapitre introductif
afin de suivre la logique de la présentation des résultats et de la discussion qui en découlera dans le

paragraphe suivant.

Les phases martensitiques o’ (de structure hexagonale compacte) et a’’ (de structure
orthorhombique) se forment par un shuffle {011}3<011>p consécutif a un cisaillement
{112}<111>g (voir Figure IV-18a). Seule 'amplitude de ce shuffle différe entre ces deux phases. Il
est a rappeler que la structure hexagonale compacte de la phase a’ peut étre assimilée a une
structure orthorhombique possédant un parameétre b = v/3a. Le plan {0001} présenté sur la Figure
IV-18a, pour montrer la formation de la phase martensitique, peut ainsi étre assimilé au plan
{001}« . Y. Zheng et al. ont montré que la phase O’ se forme alors uniquement par un shuffle
{011}3<011>p de méme amplitude que pour former a." mais sans cisaillement préalable, comme le
montre la Figure IV-18b [20]. Cette phase posséde alors le méme groupe d’espace que la phase o”’

(groupe d’espace n°63, Cmcm).
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Figure IV-18 : Représentations schématiques des formations a) des phases martensitiques par la succession
d’un cisaillement et d’un shuffle et b) de la phase O’ via le shuffle uniquement (la formation de la phase
martensitique a structure orthorhombique est similaire a celle possédant une structure hexagonale compacte,

le plan {0001}« pouvant se ramener alors au plan {001 }«-) [20]



Les auteurs notent que la phase O’ est une phase intermédiaire aux phases 8 et a’’. Cela
vient du fait qu’'une partie des mécanismes nécessaires a la formation de la phase martensitique o’
a déja été réalisée. Des auteurs ont montré que sa formation est un régulateur de la phase o’ [21].
Lorsque le shuffle précede le cisaillement, le nombre de systémes de cisaillement possibles passe de
douze a deux. La formation de la martensite est donc limitée. Toutefois, lorsqu’une contrainte est
appliquée, des auteurs supposent que la phase O’ pourrait étre un précurseur a la formation de la
phase a’’ [21]. Le réarrangement atomique étant déja réalisé, la phase martensitique peut se former
sous contrainte par I'intermédiaire de ces nanodomaines de phase O’. La phase o’ se formerait

alors a ’aide d’un chemin singulier, minimisant I’énergie du systeme : § > O’ > a”’.

V. Origine des comportements mécaniques

1. Etat recristallisé

Comme mis en évidence dans le chapitre I1I, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST présente une texture
préférentielle pour les alliages de titane [-métastable afin de présenter une superélasticité
intéressante [24-26]. Pour autant, son comportement mécanique est celui d'un mémoire de forme
comme montré en Figure IV-1a. La plateau apparait a une contrainte faible, évaluée comme étant
égale a 115 MPa. Des essais de traction menés a différents niveaux de déformation ont permis
d’expliquer son origine. Comme montré en Figure IV-2 et Figure IV-3, plus la déformation imposée
est importante et plus la proportion de martensite est forte. Elle se forme a partir de la phase 3,
retenue a température ambiante apres la trempe. Apres rupture, seule la phase martensitique est
présente et toute la phase mere s’est donc transformée. Le Ti-20Zr-10Nb-2Sn a 1’état recristallisé
présente un comportement original 8 mémoire de forme basé sur une transformation martensitique
non réversible induite sous la contrainte. Son effet mémoire de forme n’est donc pas di a une
réorientation de la martensite autoaccommodante de trempe, comme classiquement observé pour
de tels alliages [17, 22, 23]. 1l est en effet di a la formation, sous contrainte, de martensite déja
orientée favorablement selon la direction de traction, qui accommodent la déformation de fagcon
optimale. La contrainte a laquelle s’amorce la transformation SIM est un indicateur a prendre en
considération pour comparer la stabilité des phases. Celle-ci n’est que de 115 MPa pour I’état
recristallisé. A titre de comparaison, pour des alliages du méme systéme quaternaire, la contrainte
SIM oscille entre 270 MPa et 470 MPa pour le Ti-22Zr-11Nb-2S8n (voir chapitre III) et entre 450
MPa et 540 MPa pour le Ti-20Zr-12Nb-28n [27]. Ces contraintes de transformation martensitique
dépendent évidemment du traitement thermique effectué. Ainsi, bien que suffisamment stable pour
étre maintenue a température ambiante, la phase meére est facilement transformée dans le cas du

Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST. Un faible niveau de contrainte permet donc a la martensite de se former.



Elle est ensuite stabilisée et est maintenue lors de la décharge. Des cycles thermiques effectués
jusqu’a 220 °C permettent alors de déstabiliser cette phase. De fagon concomitante, un retour en

forme de I’alliage s’effectue.

Peu d’auteurs ont fait part d’un tel comportement singulier [28, 14]. T. W. Duerig et al. ont
étudié le Ti-10V-2Fe-3Al et auraient noté un comportement mémoire de forme a partir d’une
microstructure de trempe entiérement composée de phase 8 [28]. Les auteurs ont noté la présence
de phase w athermique a 1’état recristallisé. Ils ont ainsi émis ’hypothése que la stabilité plus ou
moins importante de la phase w influengait directement celle de la phase mere B et, a fortiori, la

contrainte de transformation SIM.

Dans le cas du Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST, des analyses MET ont été réalisées afin d’observer
plus finement sa constitution microstructurale. Des précipités nanométriques de phase O’ ont été
mis en évidence sans par ailleurs observer de phase . Cette phase O’ a déja été observée dans le
cas des alliages Ti-26Nb-2Zr [20] et Ti-24Nb-4Zr-8Sn [21]. Lorsque le shuffle précéde le
cisaillement, il a été montré que le nombre de systemes de cisaillement possibles est drastiquement
réduit et la formation de la martensite est donc limitée. Toutefois, les auteurs notent que la présence
de phase O’ pourrait étre un précurseur a la formation de la phase a’’ sous contrainte. En outre,
d’un point de vue thermodynamique, étant donné que le shuffle nécessaire a la formation de la phase
fille est déja réalisé, il peut étre souligné que la phase B n’est pas suffisamment stable a température
ambiante pour étre totalement maintenue. D’ailleurs, au travers des analyses effectuées au MET,
de tres fines aiguilles de martensite de trempe ont été parfois observées comme le montre la Figure
IV-13a. Ce résultat prouve bien 'instabilité de la phase meére a température ambiante. Ainsi, une
faible contrainte est suffisante pour transformer la phase B en a’’, alors énergétiquement plus stable
a température ambiante. Partant de ce postulat, il parait cohérent que le comportement de cet état

soit mémoire de forme.

2. Etat recuit

Le chapitre IIT a mis en exergue le fait qu’aucune différence d’ordre microstructurale n’était
visible en microscopie optique et DRX entre les états Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST et Ti-20Zr-10Nb-2Sn-
ST-FT290-10WQ avant déformation. Toutefois, la phase mere B est davantage stabilisée par un
recuit et le comportement de ’alliage devient alors superélastique par le fait que la transformation
martensitique induite sous contrainte est réversible dans ce cas. Des analyses MET ont permis
d’étudier plus finement la constitution microstructurale de nos alliages. Aucune différence n’est
visible entre les clichés de diffraction selon 1’axe de zone [100]g de 1’état recristallisé (voir Figure
IV-14a et b) et de I’état recuit (voir Figure IV-16a et b). La phase O’ est aussi observée apres recuit

et est bien mise en évidence par le profil d’intensité en Figure IV-16¢. Les clichés de diffraction



selon I’axe de zone [113]g ont, quant 4 eux, permis d’observer une différence entre les deux états.
La phase w isotherme a été mise en évidence dans 1’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ (voir
Figure IV-16d, e et f) alors qu’elle est absente dans 1’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST.

En 2014, A. Ramalohary et al. ont rapporté une méthode singuliére afin d’obtenir un
comportement superélastique pour le Ti-24Nb-0,551 [14]. Apres recristallisation, I’état présente une
microstructure entierement martensitique associée a un comportement mémoire de forme. Un
recuit a basse température réalisé sur 1’état recristallisé a alors permis a I’alliage d’arborer un
comportement superélastique a partir d’une microstructure entierement 3. Des analyses MET apres
recuit ont également montré que la phase w isotherme avait précipité. Les auteurs ont alors émis
I’hypothése qu'une précipitation fine de phase w isotherme pouvait s’avérer appropriée afin
d’enrichir la matrice 8 en éléments bétagenes par déplétion. De nombreux auteurs, comme T. W.
Duerig et al, ont aussi rapporté ce phénomene [28]. Cette théorie s’avére cohérente dans le cas du
Ti-20Zr-10Nb-2Sn étudié. La précipitation de phase w isotherme constatée permet d’expliquer
I’augmentation de la contrainte de transformation martensitique induite sous contrainte au travers
de 'augmentation de la stabilité de la phase mére. L’enrichissement de la matrice en éléments
bétageénes induit, de fagon inhérente, 'instabilité de la phase martensitique o’’ a étre maintenue a
température ambiante. Cette instabilité permet alors a la transformation SIM inverse de se produire
lors de la décharge. Des auteurs ont également souligné le fait que le gradient de concentration en
éléments bétagénes au sein de la matrice B, du fait de la formation de la phase w, est une zone
préférentielle a la germination de la phase a”’, facilitant la transformation SIM [30]. Contrairement
aux hypotheses formulées par Y. Cui ef al. [31] et S. Cai et al. [32], il apparait donc que le rble
inhibiteur de I’étain sur la formation de la phase w ne soit pas suffisant dans le cas du Ti-20Zr-

10Nb-2Sn pour éviter I’apparition de la phase wis, lors d'un recuit.

Une autre hypothése, autre que celle basée sur la précipitation de phase w isotherme,
expliquant I’augmentation de la stabilité de la phase 8 a été soulevée par N. L. Church et al. [33].
Apres une mise en solution suivie d'une trempe a I’eau, les auteurs ont noté que le Ti-24Nb-4Zr-
8Sn présentait une microstructure biphasée B+a’’. Apres plusieurs mesures en DSC (pour
Differential Scanning Calorimetry) au chauffage et au refroidissement, les auteurs ont noté une
stabilisation de la phase mere a température ambiante. Pour autant, des analyses au MET n’ont
pas révélé la présence de phase w isotherme dans le cas du Ti-24Nb-4Zr-8Sn aprés recuit. Les
auteurs ont donc soulevé ’hypothese que les contraintes internes avaient un impact prépondérant
dans cet alliage. Lorsqu’elles se dissipent lors d’un recuit, la phase meére 3 est stabilisée. Cette
théorie peut aussi expliquer le comportement observé pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn. En effet, a 1’état
recristallisé, lorsqu’une contrainte est appliquée, la phase martensitique est comme piégée et
stabilisée par le niveau de contraintes résiduelles de 1’alliage. Ces dernieres n’autorisent donc pas
la transformation martensitique inverse et aucun retour superélastique n’est possible. Bien qu’ils ne
I’aient pas directement observé, N. L. Church et al. ont évoqué ce point. Ainsi, dans le cas du Ti-

20Zr-10Nb-2Sn, le comportement superélastique apparait des lors que les contraintes internes ont



pu étre relaxées lors d’un recuit consécutif a la mise en solution. Dans ces conditions, la stabilité
de la phase meére est augmentée. De nombreuses études ont également mis en évidence le fait que
la phase w peut se former lorsque des contraintes internes importantes sont exercées. Cela est tout
particulierement vrai lorsqu’il s’agit de contraintes de compression [34, 35]. Lors du recuit, une
action concomitante entre la formation de la phase wi, et la relaxation des contraintes internes
permettrait d’expliquer I’augmentation de la stabilité de la phase [ et, a fortiori, le comportement

superélastique qui s’ensuit.

VI. Conclusion

Des essais de traction menés a différents niveaux de déformation sur I’état recristallisé du
Ti-20Zr-10Nb-2Sn ont permis de suivre I’évolution de sa séquence de déformation. A partir d’une
microstructure identifiée en DRX et en microscopie optique comme entiérement 3, ces essais ont
révélé une proportion d’autant plus importante en phase fille martensitique que la déformation
appliquée est élevée. Induite sous contrainte, cette phase martensitique est stable et n’est pas
réversible a la décharge. Bien qu'une transformation SIM s’opére dans I’alliage, et ce a partir d'une
microstructure entiérement 3, le comportement de cet état est a mémoire de forme. Cela differe
drastiquement de ce qui est conventionnellement observé pour les alliages de titane [3-métastable
[36-38]. Des analyses EBSD réalisées sur les états recristallisés et déformés a 2% et 4% ont permis
d’étudier les variantes qui se forment préférentiellement afin d’accommoder la déformation.
Globalement, il ressort que les grains [ dont I’orientation s’éloigne de la direction préférentielle
<110>p se transforment en plusieurs variantes de martensite. Majoritairement, il s’agit des
variantes qui, théoriquement, maximisent la déformation engendrée par la transformation
martensitique sous traction. Dans tous les cas, les grains favorablement orientés selon <110>g,
quant a eux, forment prioritairement la variante qui maximise la déformation sous traction.
Ensuite, a partir de 4%, des variantes de compression apparaissent. Ce résultat peut s’expliquer par

une accommodation de champs de contraintes adverses engendrés par la sollicitation sous traction.

Bien que la phase martensitique o'’ soit stabilisée a température ambiante apres
déformation, une montée en température au-dela de Ara permis de la déstabiliser entierement pour
des déformations appliquées allant de 1% a 5%. L’effet mémoire de forme de I’état recristallisé du
Ti-20Zr-10Nb-2Sn a ainsi été vérifié. L’effet stabilisateur de la déformation sur la martensite a été
observé avec une augmentation progressive des températures A; et Aren fonction de la déformation
appliquée. Apres retour en forme, la microstructure B initiale est restaurée et un comportement

superélastique est cette fois visible.

Des observations au MET ont été menées sur les états Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST et Ti-20Zr-
10NDb-2Sn-ST-FT290-10WQ. Il apparait qu'une phase intermédiaire aux phases 3 et o'’ s’est



formée apres le traitement de mise en solution. De facon concomitante, il est montré que la
formation de cette phase limite celle de la phase martensitique. Cette phase O’ se forme par un
shuffle {011}3<011>p. Ce mécanisme, lorsqu’il est consécutif a un cisaillement {112}<111>g,
conduit a la formation de la phase o’’. La présence de cette phase intermédiaire O’ témoigne de
I'instabilité de la phase  a étre maintenue a température ambiante. Apres recuit, la présence de
phase w isotherme a été observée. Cette phase est connue pour augmenter, par déplétion, la stabilité
de la phase . Cela pourrait ainsi expliquer 1’obtention d’un comportement superélastique apres
recuit. Le recuit pourrait également s’accompagner d’une relaxation des contraintes et ainsi

augmenter la stabilité de la phase mére vis-a-vis de la phase fille [33].
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I. Introduction

Les chapitres 111 et IV ont permis de mettre en exergue les stratégies thermomécaniques
employées sur les différentes nuances issues du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn afin de stabiliser
la phase 3. Ils s’attellent a corréler les comportements mécaniques des différents états obtenus avec
leurs microstructures. Certains états pour lesquels la phase meére est suffisamment stabilisée a
température ambiante arborent une superélasticité intéressante. Le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT présente
ainsi une déformation recouvrable maximale de pres de 4,7% et le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-
10WQ peut recouvrer une déformation maximale de 3,2%. Egalement, issu du systéme ternaire Ti-
Mo-Nb, le Ti-8Mo-16Nb-ST montre un comportement particulier par rapport aux états Ti-Zr-Nb-
Sn. De fagon concomitante, une transformation de phase § — a’’ s’opére ainsi qu'un maclage
massif. Cet effet TRIP-TWIP permet au Ti-8Mo-16Nb-ST d’arborer une ductilité importante avec

un allongement a la rupture de 48%.

Pour le moment, le comportement mécanique des différents états n’a été analysé qu’au
travers d’essais de traction quasi-statique. Ces essais ne suffisent pas, a eux seuls, a dimensionner
une piéce. Pour ce faire, évaluer 1’évolution des propriétés des matériaux en se rapprochant des
conditions d’utilisations est nécessaire. En vue de réaliser des stents auto-extensibles ou montés sur
ballonnet gonflant, analyser la durabilité des états métallurgiques prend ainsi tout son sens. En
effet, les stents implantés dans 1’organisme sont soumis a des chargements radiaux cycliques du fait

des contractions artérielles inhérentes a la pression sanguine [1].

Une caractérisation mécanique en dynamique est nécessaire afin d’évaluer la durée de vie
des états. Des essais de fatigue oligocyclique ont donc été entrepris. Les états superélastiques Ti-
227Zr-11Nb-2Sn-FT et Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT290-10WQ seront ainsi comparés et discutés par
rapport a 1’alliage de Nitinol utilisé pour la fabrication de stents auto-extensibles. L’état Ti-8Mo-
16NDb-ST sera, quant a lui, comparé a I’alliage de Co-Cr utilisé pour la fabrication de stents montés

sur ballonnet gonflant.

I1. Intéréts des essais de fatigue

De nombreux incidents, comme ’accident de Meudon en 1842 [2], ont rendu I’étude du
phénomene de fatigue indispensable a I’évaluation de la tenue d’'un matériau et d’une piece en

fonctionnement.

La fatigue peut se définir comme une détérioration d’'un matériau sous l'effet de
sollicitations cycliques [3]. L’étude des matériaux sous chargement dynamique est d’autant plus

nécessaire que la contrainte a rupture en fatigue est largement inférieure a celle obtenue sous



chargement monotone. Cela peut donc totalement conditionner ['utilisation d’une piece. Une
succession de mécanismes s’opére et modifie les propriétés locales du matériau. L’apparition et le
développement spatial de déformations inélastiques dans les grains, avec le mouvement de

dislocations par exemple, est le principal mécanisme responsable de I’amorce des fissures.

Drailleurs, plutot que de différencier les régimes oligocyclique et polycyclique en termes de
durée de vie, ils peuvent étre différenciés par I’étendue du développement de ces déformations
inélastiques. Ce développement spatial est inhérent a I’amplitude de sollicitations. Ainsi, en fatigue
polycyclique, ces déformations s’operent a 1’échelle mésoscopique des grains. En fatigue
oligocyclique, pour des chargements plus importants, ils interviennent a 1’échelle des grains et
peuvent s’étendre a I’échelle macroscopique de I’échantillon [2]. La Figure V-1 rend compte de la

différence entre les deux types de sollicitations sur la plasticité engendrée au sein du matériau.

a) b)
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Figure V-1 : Repreésentations schématiques de la plasticité engendrée dans le matériau en a) fatigue

oligocyclique et b) fatigue polycyclique

Nombreuses sont les études qui rendent compte des propriétés en fatigue du Nitinol, tant
ce matériau est actuellement utilisé. Selon J. Van Humbeeck [4], I’étude du Nitinol en fatigue peut
étre classée selon trois catégories. De prime abord, la fatigue structurelle s’attelle a expliquer
I'origine de la diminution progressive de la capacité du matériau a résister a un chargement
cyclique. La fatigue fonctionnelle correspond a 1’évolution, en fonction des cycles, des propriétés
inhérentes a ’alliage comme sa déformation recouvrable dans le cas d’un alliage superélastique [5].
Enfin, la fatigue qualifiée de thermique correspond a une modification des températures de

transformation de phase de 1’alliage lorsqu’il est soumis a des cycles thermiques [6].

Les essais contr6lés en contraintes sont tout a fait communs dans le cas du Nitinol [7, §].
Cet alliage ayant vocation a étre employé pour des applications biomédicales du fait de sa forte

déformation recouvrable, les essais contrdlés en déformation sont aussi prépondérants dans la



littérature [9, 10]. La plupart des études s’attellent a étudier le comportement du Nitinol en fatigue
polycyclique [8, 11]. Toutefois, ces études semblent s’éloigner de I'intérét premier des alliages
superélastiques. Ces alliages ont en effet pour vocation premié¢re de pouvoir fortement se déformer
et de recouvrer leur forme d’origine. Ainsi, étudier de forts niveaux de déformation pour des
applications biomédicales semble plus judicieux. Certains auteurs, comme Miyazaki ef al. [12] et
Kim et al. [13], ont par exemple entrepris des essais de fatigue contrdlés en déformation sur des
alliages Ni-Ti a différentes températures, et ce pour des amplitudes de déformation maximale de
3%. Ces deux études confirment une augmentation d’autant plus importante de la durée de vie des

alliages Ni-Ti que la température d’essai est faible.

Parmi les alliages de titane trés utilisé dans ’aéronautique et le médical, I’alliage Ti-6Al-4V
biphasé a+f fait également ’objet de nombreuses études en fatigue [14-16]. Certains auteurs,
comme Z. Wu et al, ont ainsi remarqué qu'une proportion adaptée de phase a améliore
significativement la résistance en fatigue [17]. Pour des applications aéronautiques, d’autres
alliages de titane {3, ou faiblement biphasé, a forte résistance mécanique arborent également un
intérét certain. Toutes les études menées prouvent qu’un controle minutieux de la microstructure
est essentiel afin d’obtenir une amélioration de la tenue en fatigue. Notamment, si elle apparait, la
précipitation de phase a se doit d’étre fine et homogéne [18]. Ainsi, sur I’alliage Ti-5Al-5Mo-5V-
1Cr-1Fe, X. Shi et al. ont rapporté une amélioration des propriétés en fatigue de ’alliage a partir
d’un double recuit [19]. Les alliages de titane 3 peuvent ainsi étre tres compétitifs par rapport au
Ti-6Al1-4V [20].

Concernant les alliages de titane f-métastable superélastiques, les études en fatigue sont
plus récentes. D’ailleurs, rares sont les études qui tendent a mener une véritable analyse
comparative entre I’évolution des propriétés des alliages de titane -métastable en fatigue par
rapport a celles de matériaux actuellement utilisés dans le secteur du biomédical. Pour autant, ce
type d’études est primordial afin de comparer les matériaux entre eux. Cela est d’autant plus
important dans le cas d’essais sous sollicitations cycliques tant les conditions initiales des essais
peuvent varier d’une étude a I’autre (dimension des éprouvettes, température d’essai, équipements,
type et amplitude de chargement, fréquence imposée, ezc.). Ainsi, S. J. Li ef al. ont étudié la tenue
en fatigue de l'alliage Ti-24Nb-4Zr-7,6Sn superélastique par rapport au Ti-6Al-4V ELI [21].
L’alliage de titane (3-métastable présente alors une durée de vie bien supérieure a 1’alliage biphasé
o+f. Evidemment, pour l'alliage superélastique, du fait de sa transformation martensitique
réversible, les mécanismes de plasticité s’amorcent bien moins rapidement que dans le cas de
I’alliage Ti-6Al1-4V ELI. Cela contribue a la bonne tenue en fatigue du Ti-24Nb-4Zr-7,6Sn. De plus,
les auteurs soulignent I'intérét de la transformation SIM inverse afin de relaxer les contraintes
induites lors de 1'essai et, a fortiori, de retarder 'apparition et la propagation des fissures. Au
laboratoire, une étude comparant plusieurs alliages de titane [-métastable superélastiques par
rapport a un alliage Ni-Ti superélastique a été menée [22]. C’est dans ce prolongement que les

travaux du présent chapitre s’inscrivent.



Comme décrit dans le chapitre II, le niveau de déformation des alliages de titane (-
meétastable étant le principal critére pris en considération pour leurs utilisations, les essais de fatigue
conduits sont des essais de fatigue oligocyclique contrdlés en déformation traction-traction. Ceux-
ci sont plus séveres que les essais en traction-compression, notamment dans le cas du Nitinol [8].
Les sollicitations correspondent a une phase de chargement jusqu’a atteindre la déformation fixée
et une phase de déchargement qui correspond a une valeur seuil fixée a 20 MPa. Fixer une valeur
minimale en contrainte plutét qu'une valeur seuil minimale en déformation permet d’éviter le
flambage des éprouvettes. Cela permet aussi de suivre I’évolution de la déformation recouvrable.
La durée de vie des alliages et 1’évolution de leurs réponses mécaniques seront présentées.
Egalement, des fractographies ont été réalisées et permettront de présenter les facies a rupture des
différents états métallurgiques.

III. Les états superélastiques

1. Courbe de déformation maximale — nombre de cycles

En Figure V-2 sont présentés les résultats correspondant a la durée de vie des états
superélastiques, et ce selon le niveau de déformation maximale appliquée (0,5%, 1%, 1,5%, 2%,
3% et 4%). Pour les alliages présentés (deux nuances Ti-Zr-Nb-Sn et le Nitinol comme référence),
la transformation martensitique se produit a environ 1% de déformation comme cela a été mis en

évidence lors des essais de traction présentés dans le chapitre III.
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Figure V-2 : Courbes présentant la durée de vie des trois alliages superélastiques étudiés en fatigue

oligocyclique (les zones colorées font état de la dispersion des résultats et sont utilisées afin de guider I'ceil)



Au vu des résultats obtenus, en termes de durée de vie, une distinction est clairement visible
entre les alliages Ti-Zr-Nb-Sn et le Nitinol. Les alliages de titane -métastable ont des durées de vie
bien supérieures a celle du Ni-Ti, et ce quelle que soit la déformation maximale imposée. Le
comportement du Nitinol en fatigue a déja été étudié et nombreuses sont les publications qui
montrent son caractére fragile et faiblement tenace [23, 24]. Des études attribuent d’ailleurs le
caractere fragile du Nitinol en fatigue a 1’apparition de la phase R a faibles niveaux de déformation
[22]. Les deux alliages p-métastable Ti-Zr-Nb-Sn présentent, quant a eux, des comportements
similaires avec une forte tenue en fatigue. D’ailleurs, la durée de vie la plus élevée du Ni-Ti (a 0,5%
de déformation imposée) est inférieure a la durée de vie la plus faible pour les alliages de titane [3-
métastable (2 4% de déformation appliquée). Bien que cette tendance soit confortée et corroborée
par de précédentes études [22, 25], ce résultat doit toutefois étre nuancé. Dans le cas présent, il se
pourrait que la faible durée de vie du Ni-Ti soit en partie due a un écrouissage initial important de

I’alliage.

Les courbes de durée de vie en fonction de la déformation imposée pour les alliages a 1’étude
présentent toutefois des allures semblables. Pour les trois alliages, de 1,5% a 4% de déformation
appliquée, leurs durées de vie s’avérent peu sensibles a la déformation imposée. Comme rapporté
dans la littérature, la transformation SIM peut induire un tel phénomene [23]. A 1% de déformation
appliquée, la durée de vie est un peu plus élevée. A ce niveau de déformation, la contrainte
appliquée est sensiblement égale a la contrainte critique activant la transformation martensitique.
On peut donc conclure que, pour ces alliages, la durée de vie en fatigue est trés affectée par la
transformation martensitique et que c’est celle qui se produit dans le Ni-Ti qui est la plus néfaste.
A 0,5% de déformation, tous les alliages présentent des durées bien supérieures a celles obtenues
pour les niveaux allant de 1% a 4% de déformation appliquée. Pour les alliages Ti-Zr-Nb-Sn,
aucune rupture ne survient et le run out, fixé a 10° cycles, est atteint. Pour ce taux de déformation,
la contrainte critique engendrant la transformation martensitique n’est pas censée étre atteinte, ce

qui démontre bien le réle néfaste d'une transformation martensitique sur la durée de vie en fatigue.

La tenue en fatigue des alliages Ti-Zr-Nb-Sn étudiés les rend compétitifs par rapport a
I’alliage Ni-Ti de référence. Il est aussi a noter que le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ arbore

une tenue en fatigue sensiblement supérieure a celle de 1'état Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT.

2. Evolution du comportement mécanique

Sous sollicitation cyclique, I’accumulation irréversible de changements structuraux peut
modifier la réponse mécanique de l’alliage. Cette partie présente ce phénomene pour les trois
alliages superélastiques. Tout d’abord, pour des cycles de déformation maximale appliquée de 2%,

I’évolution du comportement superélastique est présentée en Figure V-3.



Ainsi, a 2% de déformation maximale appliquée, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ
présente une forte détérioration de son comportement superélastique (voir Figure V-3a). Cet état
est capable de recouvrer sa forme initiale jusqu’au 100°¢ cycle. Ensuite, les mécanismes de
déformation plastique qui s’opérent dans 1’alliage détériorent la déformation recouvrable et la
déformation résiduelle augmente graduellement. Peu avant de rompre, I’éprouvette ne recouvrait

alors plus que 1,15% de déformation sur les 2% de déformation appliquée.

A contrario, le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et le Nitinol recouvrent sensiblement leurs états
initiaux pour une déformation appliquée de 2% (voir respectivement en Figure V-3b et ¢). Une
faible déformation résiduelle est effectivement visible, par exemple pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT
a partir d’une sollicitation supérieure a 10* cycles. Leurs comportements superélastiques sont donc
nettement plus stables sous sollicitations cycliques que celui du Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-
10WQ. Cela est tout particulierement vrai pour 1’état Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT dont la durée de vie
est du méme ordre de grandeur que celle du Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ. Des mécanismes
de déformation plastique de plus faible intensité semblent ainsi intervenir dans 1’état Ti-22Zr-11Nb-
2Sn-FT par rapport a I’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ. La déformation recouvrable du
Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT se détériore, en effet, trés faiblement pour des essais a 2% de déformation
maximale imposée. L’amplitude de la déformation subie par ’alliage au cours des cycles est donc
relativement constante, contrairement a 1’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ. La durée de
vie supérieure de l'état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ peut ainsi s’expliquer par une
diminution de ’amplitude de déformation au cours de I’essai, inhérente a ’augmentation de la

déformation plastique résiduelle.

L’évolution de la réponse mécanique de différents états, et ce en fonction des niveaux de

déformation imposée, est montrée en Figure V-4.

Pour le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ, excepté pour une déformation appliquée de
0,5% qui reste inférieure a la contrainte critique activant la transformation martensitique, la
déformation recouvrable se détériore au cours des essais. L’augmentation de la déformation
plastique résiduelle se produit ainsi d’autant plus rapidement que la déformation appliquée est
élevée (voir Figure V-4a). Concernant le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT, il est capable de recouvrer
sensiblement sa forme initiale jusqu'a une déformation appliquée de 2% (voir Figure V-4c).
Ensuite, pour des essais a 3% et a 4% de déformation maximale imposée, une déformation
résiduelle apparait deés le premier cycle et correspond a celle relevée en traction cyclique. La
déformation résiduelle n’évolue ensuite que trés peu au cours de 1’essai, et ce méme a 4% de
déformation appliquée. Les mémes observations peuvent étre faites dans le cas du Nitinol. Jusqu’a
2% de déformation appliquée, la déformation résiduelle est trés faible et 1’alliage recouvre presque
intégralement sa forme d’origine (voir Figure V-4e). Ensuite, au cours des essais a 3% et 4% de
déformation, une déformation plastique résiduelle stable est visible. Il est possible de noter que les
niveaux de déformation résiduelle a 3% et 4% pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et le Nitinol sont

comparables.



Les évolutions des contraintes maximales atteintes au cours des cycles montrent qu’elles
sont relativement constantes au cours des essais. Des effondrements en contrainte sont visibles dans
le cas du Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT, pour des déformations appliquées de 1% et 3% (voir Figure V-4d).
La durée de vie qui a été considérée lorsque ce phénoméne se produisait n’est pas la durée de vie a
rupture. Une durée de vie correspondant a une chute de la contrainte de pres de 25% par rapport a
la valeur de la contrainte plateau a alors été privilégiée par souci de représentativité [26] (voir le
chapitre IT). Ce phénoméne est dit a une propagation lente de la fissure, avant rupture. Cela
témoigne du caractére tenace du matériau. Toutefois, un tel comportement est en partie dii au fait
que la sollicitation s’opere avec une valeur seuil minimale en contrainte et non en déformation. En
effet, de facon concomitante, la déformation résiduelle augmente drastiquement. Fixer une valeur
seuil minimale en déformation aurait été un type d’essai beaucoup plus sévére et aurait alors

minimisé ce phénomene d’effondrement en contrainte.
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Figure V-3 : Evolution du comportement mécanique des états superélastiques pour des essais en fatigue a 2%

de déformation maximale imposée : a) le Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT290-10WQ, b) le Ti-22Zr-11Nb-25n-FT
et ¢) le Nitinol
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Figure V-4 : Evolution de la déformation résiduelle et de la contrainte maximale atteinte en fonction des
cycles écoulés : a) et b) pour le Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT290-10WQ, ¢) et d) pour le Ti-22Zr-11Nb-25n-FT,

e) et f) pour le Nitinol (la légende est identique a tous les graphes et correspond a la déformation imposée)

Il est aussi possible de constater que les niveaux de contrainte atteints lors des essais

évoluent graduellement, en fonction du niveau de déformation appliquée, dans le cas du Ti-20Zr-
10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ et du Ni-Ti (voir respectivement Figure V-4b et f). Dans le cas du Ti-



227Zr-11Nb-2Sn-FT en Figure V-4d, ces niveaux de contrainte n’évoluent que trés peu pour des
déformations imposées sous sollicitations cycliques allant de 1% a 3%. Cela est df a un plateau de
transformation martensitique beaucoup plus marqué dans le cas du Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT que dans
le cas des deux autres états superélastiques. La rigidité associée a son plateau de transformation

SIM est, en effet, la plus faible des trois états.

La constitution de phases des alliages superélastiques avant déformation et post mortem
apres des sollicitations cycliques a 2% et 4% est montrée en Figure V-5. La présence de phase
martensitique est notée pour les Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ et Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT
(voir respectivement Figure V-5a et b). Le Nitinol, quant a lui, montre une grande stabilité de la
phase mére : seule la phase austénitique B2 est observée apres déformation (voir Figure V-5c¢).
L’augmentation de la déformation résiduelle et la diminution de la quantité d’énergie dissipée au
cours des cycles sont dues a une augmentation progressive des mécanismes de plasticité dans

I’alliage. Ils s’opeérent sans pour autant inhiber la transformation martensitique inverse.
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Figure V-5 : DRX obtenus a rupture apres des sollicitations cycliques a 2% et 4% de déformation maximale :
a) pour le Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT290-10WQ, b) pour le Ti-22Zr-11Nb-25n-FT et ¢) pour le Ni-Ti (les

DRX obtenus avant déformation sont présentés a titre de comparaison)



3. Facies a rupture

L’étude des matériaux en fatigue fait apparaitre des efforts et des points de faiblesse
localisés. La rupture du matériau se fait par I’amorce et la propagation de fissures, dont la vitesse
d’apparition et de propagation peut étre trés variable selon le matériau étudié. L’observation des
faciés a rupture met en lumiere ces amorces de fissures et peut permettre de remonter aux causes
de la rupture. Ce type d’analyses est utilisé afin d’améliorer la conception et les conditions

d’utilisation de matériaux et pieces mécaniques [27-31].

Des fractographies ont été réalisées sur les états superélastiques déformés a 2% sous
sollicitations cycliques. A ce niveau de déformation, pour les différents états, la transformation
martensitique induite sous contrainte ainsi que des mécanismes de déformation plastique
interviennent. L’étude de la zone a rupture doit renseigner sur le caractére ductile ou fragile du

matériau.

La Figure V-6 montre les fractographies réalisées au MEB sur une éprouvette de 1’état Ti-
20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ. En Figure V-6a sont mises en évidence les fortes aspérités ou
rugosités de la zone a rupture. De plus, le champ de contrainte ne semble pas uniquement localisé
au niveau de la zone a rupture. Cela est mis en exergue par les nombreuses fissures sur les cotés de
I’éprouvette, perpendiculaires a la zone de rupture. L’une de ces fissures est indiquée par la fleche
rouge et est observée a plus fort grossissement en Figure V-6b. La Figure V-6¢ montre la zone a
rupture de face avec trois zones d’intérét. La zone 1 en Figure V-6d peut correspondre a un
arrachement de matiére alors que les zones 2 et 3 prouvent la présence de plusieurs sites d’amorce
de fissures (en Figure V-6e et f). De ces observations, il semble ressortir que la rupture ait été
progressive. Toutefois, en corrélant ce résultat avec la diminution drastique de déformation
recouvrable, il apparait que cette cassure provient d'une amplitude de déformation drastiquement
amoindrie au cours de l’essai. Bien que cet alliage arbore la plus forte durée de vie, son

comportement en fatigue n’en parait pas moins relativement fragile.
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Figure V-6 : Fractographies MEB d’une éprouvette de Ti-20Zr-10Nb-25n-ST-FT290-10WQ déformée a 2%
sous sollicitations cycliques : a) observation de biais du facies de [’éprouvette, b) observation a plus fort
grossissement de la fissure présentée par la fleche rouge en a), ¢) fractographie prise de face avec présentation

de trois zones d’intérét, d) observation de la zone 1, e) observation de la zone 2 et f) observation de la zone 3

La Figure V-7 montre les fractographies réalisées au MEB sur une éprouvette de 1’état Ti-
227Zr-11Nb-2Sn-FT. En Figure V-7a est présentée la zone a rupture d’une éprouvette de Ti-22Zr-
11Nb-2Sn-FT sollicitée de fagon cyclique a 2% de déformation. Le faciés a rupture de cet alliage
montre clairement I’existence d’une certaine plasticité cyclique. Quatre zones sont indiquées et les
fleches rouges mettent en évidence la présence d’'un phénomene de striction. La pluralité des sites
d’amorce de fissures ne fait aucun doute dans le cas de cet alliage. Trois d’entre eux sont d’ailleurs
présentés en Figure V-7b, c et d. Depuis les zones notées 1 a 3, de nombreuses stries sont visibles
et témoignent du sens de propagation de la fissure. L’extrémité droite de I’éprouvette en Figure V-
7a montre la présence de cupules qui peuvent étre qualifiées d’équiaxes. La zone 4, observée a plus

fort grossissement en Figure V-7e, prouve I’existence d’un tel faciés micrographique. L’observation
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de cette zone a rupture met en évidence le caractere ductile du matériau. Cela coincide bien avec

sa durée de vie élevée.

Figure V-7 : Fractographies d’une éprouvette de Ti-22Zr-11Nb-28n-FT déformée a 2% sous sollicitations

cycliques : a) observation de biais du facies a rupture de ['éprouvette avec quatre zones d’intérét (les fleches
rouges sont présentes afin de guider I'ceil et ainsi mettre en lumiere le phénomene de striction), b) observation
a plus fort grossissement de la zone 1, ¢) observation de la zone 2, d) observation de la zone 3 et e) observation

de la zone 4

Le Nitinol, quant a lui, présente une zone a rupture dont le facies differe grandement de
ceux observés pour les deux précédents alliages de titane [3-métastable. La Figure V-8 montre les

fractographies réalisées au MEB sur une éprouvette de Nitinol.

A dessein, la fractographie prise de biais sur toute la longueur de 1’éprouvette n’est pas
montrée car son observation n’apportait pas de réel complément d’informations. Seule celle prise
de face, par rapport a la zone a rupture, est montrée en Figure V-8a. Un aspect tres lisse, et ce sans
aucun phénomeéne de striction, est visible. La zone 1 montre la région depuis laquelle s’est propagée
la fissure comme le témoigne la présence des stries (voir Figure V-8b). Ensuite, sur la longueur de
I’éprouvette, des fissures sont observées comme en zones 2 et 3 (voir Figure V-8c et d). Elles suivent
le sens de propagation des stries présentes au niveau de la zone 1. Le faciés micrographique de cette
éprouvette de Nitinol est en accord avec la faible durée de vie évaluée précédemment. Au vu du
faciés a rupture, la propagation de la fissure, initiée en zone 1, semble avoir été tres rapide. 11 est

possible d’émettre ’hypotheése qu'un défaut critique est a I’origine de la rupture rapide du matériau.
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Ce type de facies a rupture est typique des alliages de Ni-T1 [11]. Son observation corrobore ici le

caractere fortement fragile de cet alliage.

Figure V-8 : Fractographies d’une éprouvette de Nitinol déformée a 2% sous sollicitations cycliques : a)

observation de face du facies a rupture de I'éprouvette avec trois zones d’intérét, b) observation a plus fort
grossissement de la zone 1, ¢) observation de la zone 2 et d) observation de la zone 3 (les fleches rouges sont

présentes afin de mettre en lumiére la présence de fissures en c) et en d))

IV. Les états a forte élongation

1. Courbe de déformation maximale — nombre de cycles

La Figure V-9 met en exergue la durée de vie des matériaux a forte élongation étudiés dans
le cadre de cette theése: le Ti-8Mo-16NDb-ST et le Phynox (alliage de Co-Cr). Par souci
d’homogénéité des méthodes et procédés employés, par rapport a ceux utilisés pour évaluer le
comportement en fatigue des états superélastiques, le méme type d’essais a été mené. La valeur
maximale d’un cycle en fatigue correspond a la déformation envisagée et la valeur minimale est

fixée en contrainte a 20 MPa.

Il est clairement visible que le Phynox a une durée de vie bien plus élevée que I'état
recristallisé du Ti-8Mo-16Nb. D’ailleurs, cet alliage atteint le run out fixé a 10° cycles pour une

déformation de 1,5% sous sollicitation cyclique. De nombreuses études font part de I'importante
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tenue en fatigue des alliages de Co-Cr [32, 33]. En comparaison, le Ti-8Mo-16Nb-ST atteint le run

out pour une déformation maximale fixée a 0,5%.

Pour l'alliage de Co-Cr, sa durée de vie semble diminuer linéairement lorsque la
déformation maximale augmente. Cela provient de défauts qui s’accumulent d’autant plus
rapidement que l’alliage est sollicité au-dela de sa limite d’élasticité. En fatigue oligocylique,
comme montré par C. Sweeney et al., les alliages de Co-Cr suivent alors la loi de Manson-Coffin
[34]. En fatigue polycyclique, la loi de Basquin est vérifiée [1, 35]. Toutefois, pour les alliages de
titane sollicités a forte déformation, une durée de vie peu dépendante du niveau de déformation
imposée est observée. Ce phénomene a été observé, en amont, pour les alliages superélastiques et
il est aussi visible pour 1’état Ti-8Mo-16Nb-ST lorsqu’il est sollicité au-dela d’une déformation de
2%. Cela est di a la combinaison d’une transformation martensitique qui accommode la
déformation et des mécanismes de déformation plastique intervenant localement [23]. Au
laboratoire, pour des essais en fatigue a faible nombre de cycles, ce phénoméne a aussi été observé
sur des alliages de titane B-métastable superélastiques : le Beta III-ST et le Ti-24Nb-4Zr-8Sn-ST
[22]. Deux parties de courbes distinctes apparaissent en fatigue oligocyclique et la loi
conventionnelle de Manson-Coffin ne peut pas étre appliquée. C. Maletta ef al. ont alors proposé
une approche modifiée de cette loi pour décrire le comportement d'un alliage de Ni-Ti sous
sollicitations cycliques [36].
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Figure V-9 : Courbes présentant la durée de vie du Ti-8Mo-16Nb-ST et du Phynox étudiés en fatigue

oligocyclique (les zones colorées font état de la dispersion des résultats et sont utilisées afin de guider I'ceil)

2. Evolution du comportement mécanique

Comme pour les états superélastiques, sous sollicitations cycliques a 2% de déformation

maximale imposée, il est possible d’évaluer la stabilité du comportement mécanique. Cela est



montré en Figure V-10. Evidemment, contrairement aux états superélastiques, deés le premier cycle
des mécanismes de déformation plastique apparaissent. Les alliages ne recouvrent donc que tres
peu leur forme d’origine. Il est possible de noter que la déformation recouvrée n’est donc due qu’a

un retour élastique d’une partie de I’énergie emmagasinée par le matériau.
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Figure V-10 : Evolution du comportement mécanique des alliages fortement ductiles pour des essais en fatigue

a 2% de déformation maximale imposée : a) le Ti-8Mo-16Nb-ST et b) le Phynox

La Figure V-11 présente I’évolution de la déformation résiduelle pour les alliages a forte
¢élongation en fonction de la déformation maximale imposée ainsi que I’évolution de la contrainte
atteinte lors des essais. Dans les deux cas, pour chacun des essais considérés individuellement, il
est possible de constater que la déformation résiduelle évolue trés peu. Il en va de méme pour les
contraintes atteintes lors des cycles. Pour I’alliage de Co-Cr, les essais sous sollicitations cycliques
2 0,5% et a 1% n’ont pas été réalisés étant donné que le run out est atteint pour une déformation
maximale imposée de 1,5%. Il est également possible de constater que les contraintes atteintes,
quelle que soit la déformation maximale fixée, oscillent entre les mémes valeurs. Pour le Ti-8Mo-
16NDb-ST et ce quel que soit I’essai considéré, les contraintes observées varient autour de la
contrainte plateau qui est d’environ 420 MPa (voir Figure V-11b). A contrario, les contraintes
atteintes pour les essais a 3% et a 4% réalisés sur le Phynox se détachent de celles observées pour
les essais a 1,5% et a 2% (voir Figure V-11d). Il est cohérent que les contraintes atteintes soient
d’autant plus élevées que la déformation imposée est importante pour cet alliage de Co-Cr. Cela
correspond, en effet, a l'augmentation de contraintes observée sur la courbe de traction

conventionnelle (voir chapitre I1T).

La Figure V-12 présente les DRX réalisés a rupture aprés des essais réalisés sous
sollicitations cycliques a 2% et 4% de déformation imposée. Evidemment, pour le Phynox, il est
possible de constater que la constitution de phase n’évolue pas. Pour le Ti-8Mo-16Nb-ST qui
présente un effet TRIP-TWIP, la proportion de phase martensitique o'’ augmente bien avec la

déformation.
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3. Facies a rupture

De la méme fagon que ce qui a été fait pour les alliages superélastiques, des fractographies
ont été réalisées pour ces alliages qui présentent une forte déformation plastique. L’étude de leurs

facieés a rupture a été menée sur des éprouvettes déformées a 2%.

En Figure V-13 est montrée la zone a rupture d’'une éprouvette de Ti-8Mo-16Nb-ST. A
dessein, la zone a rupture n’est pas montrée de biais car son observation n’apportait pas de réel
complément d’informations a celle vue de face présentée en Figure V-13a. De prime abord, il est
possible de constater que les bords parall¢les de la cassure sont relativement symétriques les uns
par rapport aux autres. Ils sont également peu courbés ou déformés. La striction est ainsi de faible
intensité. Un unique site d’initiation de la fissure est visible. Il est indiqué par la zone 1, dont une
observation a plus fort grossissement est présentée en Figure V-13b. De nombreuses stries sont
issues de cette zone 1. Elles couvrent toute la surface de la zone a rupture. Le faciés micrographique
peut donc étre qualifié de facies a stries. Les zones 2 a 4 permettent de suivre 1’évolution de la
propagation de stries dans une méme direction (voir Figure V-13c, d et e). Celles-ci sont d’autant
plus marquées qu’elles sont proches de la zone d’amorce de fissure. D’ailleurs, la zone 2 présente
des fissures indiquées par les fleches rouges. Au vu de ces observations, le comportement en fatigue

de cet alliage semble relativement fragile.

Figure V-13 : Fractographies d’une éprouvette de Ti-8Mo-16Nb-ST déformée a 2% sous sollicitations

cycliques : a) observation de face du faciés a rupture de I’éprouvette avec quatre zones d’intérét, b) observation
a plus fort grossissement de la zone 1, ¢) observation de la zone 2 (les fleches rouges sont présentes afin de

mettre en lumiére la présence de fissures), d) observation de la zone 3 et ¢) observation de la zone 4
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Le facies a rupture de 'alliage de Co-Cr est drastiquement différent et les fractographies
associées sont montrées en Figure V-14. Les fleches rouges en Figure V-14a et b montrent un
phénomene de striction important. Ce phénomene de striction est d’ailleurs davantage marqué que
celui observé pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT. L’aspect de la cassure est relativement lisse et le facies
inhérent est a cupules. Cela est montré par les observations a fort grossissement des zones 1 et 2
(voir Figure V-14c et d). Seules deux zones sont montrées a plus fort grossissement car le facies
micrographique est relativement similaire sur toute la longueur de I’éprouvette. Ce type de facies a
rupture pour des alliages de Co-Cr a déja été décrit dans la littérature [33]. Au vu de ces

observations, le caractére fortement ductile du Phynox ne fait aucun doute.

Figure V-14 : Fractographies d’une éprouvette de Phynox déformée a 2% sous sollicitations cycliques : a)
observation de biais du faciés a rupture, b) observation de face du faciés a rupture avec deux zones d’intérét, c)
observation a plus fort grossissement de la zone 1 et d) observation de la zone 2 (les fleches rouges sont

preésentes afin de guider I'ceil et ainsi mettre en lumiére la présence du phénoméne de striction)
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V. Conclusion

L’étude de la tenue en fatigue des alliages est d'un intérét premier avant la conception et la
mise en fonctionnement d'une piece. Ce chapitre a permis de comparer la tenue en fatigue de
différents alliages élaborés au laboratoire par rapport aux alliages de référence que sont le Nitinol

et le Phynox.

Parmi les alliages superélastiques a 1’étude, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ arbore
la durée de vie en fatigue la plus élevée. Toutefois, son comportement superélastique est
relativement peu stable sous sollicitations cycliques et il se détériore au fur et 2 mesure d’'un méme
essai. Sa durée de vie élevée, par rapport a celle des Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et Ni-Ti, peut ainsi
s’expliquer par une forte détérioration de I’amplitude de sollicitation. Il est intéressant de noter que
le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et le Nitinol présentent des comportements superélastiques tres stables en
fatigue. De plus, leurs niveaux de déformation recouvrable, en fonction de la déformation
maximale imposée, sont tres similaires. Le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT montre une durée de vie bien
supérieure a celle du Nitinol. L’observation des facies a rupture de ces alliages a 2% de déformation
confirme le caractére ductile de 1’état flash traité du Ti-22Zr-11NDb-2Sn et le caractére fragile du
Nitinol.

En ce qui concerne les alliages a forte élongation, sous sollicitations cycliques, il apparait
que la durée de vie du Ti-8Mo-16Nb-ST est bien moindre que celle du Phynox. L’étude des facies
a rupture de ces alliages a 2% de déformation donne des informations complémentaires. Le Ti-
8Mo-16Nb-ST semble arborer un comportement en fatigue relativement fragile. A contrario, le

facies a rupture de I’alliage de Co-Cr témoigne d’une grande ductilité.

Globalement, des essais en fatigue réalisés, il apparait que la transformation martensitique
affecte considérablement la tenue en fatigue des alliages. Les alliages superélastiques présentent
treés nettement une durée de vie peu dépendante du niveau de déformation maximale appliquée,
des lors que la contrainte SIM est atteinte. D’ailleurs, il est a noter que la transformation
martensitique intervenant dans ’alliage Ni-Ti est celle qui est la plus néfaste, en comparaison de
celle intervenant dans les alliages de titane PB-métastable. Pour 1'état Ti-8Mo-16Nb-ST, la
transformation SIM semble moins affecter sa durée de vie pour des déformations appliquées allant
de 1% a 2%. Cela peut provenir de la pluralité des mécanismes de déformation apparaissant dans
cet alliage pour des déformations appliquées supérieures a 0,5%. La transformation martensitique

s’opére, en effet, en méme temps qu'un maclage massif.
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Conclusion générale

Le développement et la caractérisation de nouveaux alliages de titane $-métastable est au
ceceur de ces travaux de thése. L’objectif global de cette étude est de proposer de nouveaux alliages
susceptibles d’étre utilisés pour la réalisation d’endoprothéses vasculaires. Ce travail s’attelle a
optimiser et discuter les propriétés et comportements obtenus pour les alliages de titane [-
métastable élaborés au laboratoire. La caractérisation de ces alliages est réalisée en comparaison
de celle des alliages de référence que sont le Ni-Ti pour les stents auto-extensibles et les alliages de
Co-Cr pour les stents montés sur ballonnet gonflant. Cette étude s’appuie sur les solides
compétences du laboratoire en termes d’élaboration des alliages de titane, de leurs traitements
thermomeécaniques ainsi que de leurs caractérisations mécaniques au travers, notamment, d’essais
de traction cyclique. Ce type d’essais s’avere particulierement adapté pour caractériser le

comportement mécanique d’alliages superélastiques.

Bien que les stratégies thermomécaniques employées au cours de cette thése aient déja été
déployées sur d’autres nuances, cette étude fait état de la pertinence de leur utilisation en vue d’'une
optimisation du comportement superélastique d’alliages Ti-Zr-Nb-Sn. Une fois les comportements
optimisés, des protocoles détaillés et définis nous ont permis d’obtenir des comportements
reproductibles expérimentalement malgré la pluralité des traitements utilisés et la métastabilité de
la phase 3. En se basant sur un protocole d’essais mécaniques en dynamique, il a été possible

d’étudier la tenue en fatigue des alliages de titane [3-métastable vis-a-vis des alliages de référence.

Au vu des températures de transformation de phase relativement faibles, un nouveau
protocole de polissage électrolytique a été employé afin de révéler la microstructure des alliages Ti-
Zr-Nb-Sn. Ce protocole a été mis en place par analogie a celui employé pour I’amincissement
électrolytique des échantillons pour une observation au microscope électronique en transmission.
Il permet la conservation de la microstructure initiale, en toute ou partie martensitique, sans
déstabilisation de la phase o’ par une quelconque montée en température lors de ’enrobage de
I’échantillon. Les microstructures ont ainsi pu étre observées en microscopie optique et analysées
en EBSD.

A partir du systeme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn, ce sont trois nuances qui ont été élaborées et
étudiées : le Ti-22Zr-11Nb-2Sn, le Ti-20Zr-10Nb-2Sn et le Ti-20Zr-9Nb-2Sn (% atomique). Le
zirconium et le niobium sont des éléments réputés pour augmenter la stabilité de la phase mére a
température ambiante et influer sur leur teneur induit des comportements et microstructures variés.
Différentes stratégies thermomécaniques ont ainsi pu étre mises en place afin d’optimiser le
comportement superélastique de ces alliages. Deux alliages présentant des déformations

recouvrables intéressantes ont ainsi été comparés a un alliage de Ni-Ti. En se basant sur de



précédentes études, le Ti-8Mo-16ND (% massique) a été élaboré afin d’obtenir un alliage a forte
élongation et d’étre comparé au Phynox. Le Tableau présenté en page 194 synthétise les traitements
thermiques employés sur les différentes nuances et récapitule leurs comportements et propriétés

obtenus.

Le chapitre III présente I'intérét des stratégies d’optimisation utilisées et discute des
propriétés mécaniques obtenues. Chacun des états métallurgiques des alliages de titane [-
métastable étudiés présente un comportement mécanique marqué par la présence d’un plateau en
contrainte, synonyme d’une transformation martensitique o'’ ou d’une réorientation de la
martensite o’’ autoaccommodante. Afin de raisonner en comparatif entre les différents alliages, a

partir de I’état brut de laminage, le méme traitement conventionnel de mise en solution a été réalisé.

La nuance Ti-22Zr-11Nb-2Sn, a l'issue de ce traitement de recristallisation, arbore un
comportement superélastique avec une déformation recouvrable de pres de 1,9% et une
microstructure constituée de grains équiaxes [3 dont 80% d’entre eux ont une taille supérieure a 42
um. Du fait d’une teneur en éléments bétagénes forte, une stratégie basée sur un traitement flash
consécutif a I’étape de laminage a permis d’améliorer drastiquement la superélasticité de la nuance.
L’état Ti-22Zr-11Nb-25n-FT présente d’ailleurs une déformation recouvrable de pres de 4,7%.
Malgré des traitements de recristallisation distincts, les deux états présentent des textures similaires.
Celles-ci sont d’ailleurs optimales, avec une majorité de grains qui est orientée selon la direction
<110>p vis-a-vis de la direction de sollicitation. La différence de comportement est inhérente a
I’obtention d’une microstructure affinée apres le traitement flash : 80% des grains ont une taille
inférieure a 3 um. Cette petite taille de grain a pour effet d’augmenter la contrainte critique de
glissement des dislocations et donc de retarder leur apparition vis-a-vis de la transformation
martensitique. Les interfaces martensite — austénite sont ainsi plus mobiles grace a 1’absence de
dislocation, ce qui permet une meilleure réversibilité de la transformation. Par conséquent, une

plus grande déformation recouvrable est permise.

Il a également été remarqué que 1’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST présente un comportement
singulier. Malgré une microstructure entierement composée de phase meére 3, il présente un
comportement mémoire de forme. Une transformation martensitique induite sous contrainte
s’opere pour un niveau de contrainte faible. Une fois formée, la phase martensitique o'’ est stable
et n’est pas réversible lors du reldchement de la contrainte. Un traitement thermique court,
consécutif a la mise en solution, a alors permis d’obtenir un comportement superélastique avec une
déformation recouvrable de 3,2%. Evidemment, aucune différence microstructurale entre les états
recristallisé et recuit n’a été observée par des analyses en DRX, EBSD ou microscopie optique.
Seule la phase [ est visible et ces deux états présentent des textures identiques. Des analyses plus

poussées ont été nécessaires afin d’expliquer ces différences.

Avec une teneur en éléments bétagénes moindre, I’état Ti-20Zr-9Nb-2Sn-ST présente une

microstructure biphasée B+a’’ et son comportement est mémoire de forme. Des recuits



additionnels permettent alors de stabiliser davantage la phase meére a température ambiante. Pour

autant, leurs comportements ne sont pas superélastiques.

Le Ti-8Mo-16Nb-ST arbore un comportement différent des alliages Ti-Zr-Nb-Sn. Bien que
la déformation soit en partie accommodée par une transformation martensitique, un maclage
massif intervient également. Cet effet TRIP-TWIP permet a cet alliage de présenter un fort
allongement a la rupture avec une élongation maximale supérieure a 45%. Seul un maclage de type
{332}3<113>g a été identifié.

Le comportement mémoire de forme de 1’état recristallisé de 'alliage Ti-20Zr-10Nb-2Sn
fait ’objet du chapitre IV. Pour ’état Ti-20Zr-10Nb-25n-ST, du fait de la stabilité de la phase
martensitique a étre maintenue lors du relachement de la contrainte, la séquence d’apparition des
variantes de phase a’’ a pu étre analysée en EBSD. Il ressort que les grains dont 1’orientation se
rapproche de la direction préférentielle <110>g alignée avec la direction de sollicitation forment
prioritairement la variante qui maximise la déformation. Les grains § dont 1’orientation s’éloigne
de cette orientation majoritaire se transforment en plusieurs variantes. Certaines variantes de
compression sont visibles a plus forte déformation. Cela peut s’expliquer par des champs de
contraintes de compression induits lors d’une sollicitation en traction. Ces variantes accommodent

ainsi les champs de contraintes adverses.

L’état Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST, & microstructure 3 pour lequel la transformation SIM n’est
pas réversible, a fait ’objet d’essais de retour en forme. Comme rapporté dans la littérature, I’effet
stabilisateur de la déformation sur la phase martensitique est évident : les températures de
transformation A, et Ar augmentent avec la déformation appliquée. L’effet mémoire de forme du
Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST s’avere particuliérement instable. En effet, un comportement superélastique

est obtenu apres 1’évaluation de son effet mémoire de forme.

Afin de distinguer les états recristallisé et recuit de la nuance Ti-20Zr-10Nb-2Sn, des
analyses MET ont été réalisées. Celles-ci ont mis en lumieére la présence d’'une phase découverte il
y a quelques années par Y. Zheng et al. Les auteurs révelent ainsi que les nanodomaines parfois
observés dans la littérature seraient, en réalité, dus a la précipitation fine de cette phase O’. La
présence de cette phase intermédiaire entre les phases et o’’ témoigne de I'instabilité de la phase
B. Apres recuit, une autre phase a été identifiée : la phase wis. La déplétion qui accompagne sa
formation est connue pour enrichir la matrice environnante en éléments bétagenes et ainsi faciliter
la transformation martensitique. De récentes études mettent aussi en avant la relaxation de
contraintes pour expliquer ’augmentation de la stabilité de la phase mére. Ces deux mécanismes
ne sont pas antagonistes et peuvent tout a fait se produire conjointement. La superélasticité de 1’état
recuit du Ti-20Zr-10Nb-2Sn (Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-10WQ) peut ainsi étre attribuée a I'un

de ces mécanismes ou bien a la concomitance des deux.

Le cinquieme chapitre présente les résultats de la tenue en fatigue des alliages. En effet, des

stratégies d’optimisation et études préliminaires conduites, des essais en dynamique ont pu étre



envisagés sur 1’état Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et I’état recuit du Ti-20Zr-10Nb-2S8n (Ti-20Zr-10Nb-2Sn-
ST-FT290-10WQ). Tous deux arborent des déformations recouvrables intéressantes. Cette étude a
été réalisée en comparaison de I’alliage Ni-Ti. Le Ti-8Mo-16Nb-ST a, quant a lui, été comparé au
Phynox. Par souci d’homogénéité des méthodes, les mémes essais de fatigue ont été employés sur
ces deux catégories d’alliages. La valeur maximale est fixée en déformation alors que la valeur
minimale est fixée en contrainte, ce qui permet de suivre la stabilité du comportement de ’alliage

au cours de ’essai.

Concernant les alliages superélastiques, sous sollicitations cycliques, il apparait que 1’état
flash traité du Ti-22Zr-11Nb-28n (Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT) et le Ni-Ti arborent des comportements
stables. Ils présentent d’ailleurs des niveaux de déformation résiduelle similaires. En outre, ils
évoluent peu au cours des essais. Le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT montre toutefois une durée de vie
nettement supérieure au Nitinol. Les fractographies réalisées étayent ce résultat. Le facieés a rupture
du Ni-Ti montre un comportement fragile en fatigue alors que celui du Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT
présente les signes d’un caractére ductile. Bien que présentant la durée de vie la plus élevée parmi
les alliages superélastiques, ’état recuit du Ti-20Zr-10Nb-2Sn (Ti-20Zr-10Nb-2Sn-ST-FT290-
10WQ) montre un comportement superélastique instable en fatigue. Au cours des essais, la

déformation résiduelle augmente de maniere significative.

Concernant le Ti-8Mo-16Nb-ST, il apparait que sa durée de vie est inférieure a celle de
I’alliage de Co-Cr. Les fractographies réalisées corroborent ces résultats et témoignent d’un
comportement relativement fragile sous sollicitations cycliques pour le Ti-8Mo-16Nb-ST et d’un
comportement ductile pour le Phynox. Toutefois, notre étude menée en collaboration avec une
équipe de la faculté de biologie de I’'Université de Bucarest, qui a fait I’objet d’'une publication
récente, a montré I’excellente biocompatibilité de 1’alliage Ti-8Mo-16Nb-ST. Cela peut constituer

un point discriminant quant a son utilisation pour des applications biomédicales.

Au vu des résultats obtenus, les alliages de titane -métastable présentent bon nombre
d’avantages indéniables en faveur de leur utilisation pour la réalisation de stents. Cela est tout
particulierement vrai pour 1’état flash traité du Ti-22Zr-11Nb-2Sn. Tout d’abord, sa mise en forme
est aisée et la stratégie basée sur un traitement flash est particulierement adaptée a une application
industrielle. Le traitement thermique inhérent ne nécessite en effet ni de temps long ni d’'une
atmosphere sous vide. Apres ’étape de laminage, un unique traitement thermique de 5 minutes
sous air ambiant a été employé. Sa déformation recouvrable de 4,7% est trés intéressante. Elle est
I'une des plus élevées que ’on ait obtenue au laboratoire et est trés compétitive vis-a-vis de celles
rapportées dans la littérature pour les alliages de titane 3-métastable. En comparaison du Nitinol,
sa déformation due a la transformation martensitique pourrait étre moins dépendante a la direction
de sollicitation. Cela est tout particulierement approprié pour des pieces complexes, sujettes a des
contraintes diverses. Sous sollicitations cycliques, ses niveaux de déformation résiduelle sont

équivalents a ceux arborés par I’alliage Ni-Ti. Le caractére ductile en fatigue du Ti-22Zr-11Nb-2Sn-



FT est également un argument en faveur de son utilisation pour la réalisation d’endoprotheses

vasculaires auto-extensibles.

En vue de réaliser une étude de durabilité compléte, nous avons entrepris une collaboration
avec l'Institut de Chimie-Physique de I’Académie Roumaine afin de réaliser des tests de
biocorrosion et ainsi étayer les résultats issus des essais de fatigue. Les premiers résultats obtenus
mettent en exergue des taux de corrosion globalement inférieurs pour les alliages de titane -
métastable par rapport au Nitinol et au Co-Cr. Les alliages de titane B-métastable montrent
également des réponses face a différents milieux corrosifs beaucoup plus homogenes que les alliages
de référence. Cela est particulierement vrai pour le Ti-22Zr-11Nb-2Sn-FT et le Ti-8Mo-16Nb-ST.
Le zirconium, le niobium et le molybdéne sont en effet connus pour améliorer la résistance a la
corrosion des alliages de titane. Bien que ces premiers résultats soient encourageants, les tests de
corrosion se doivent d’étre poursuivis afin de vérifier la résistance a la corrosion des alliages. Par
exemple, de nouvelles analyses potentiodynamiques pourraient permettre de connaitre le potentiel
de corrosion associé a chaque alliage dans les différentes conditions étudiées. La corrélation entre
ce potentiel de corrosion et le taux de corrosion permettrait alors de statuer quant a la résistance a

la corrosion des différents états a 1’étude.

Enfin, en vue de s’approcher des conditions en fonctionnement des matériaux, réaliser des
prototypes de stents pourrait étre I’étape suivante a ce projet de thése. Réaliser des prototypes de
stents auto-extensibles avec les deux états superélastiques étudiés en fatigue jusqu’alors et des stents
a forte déformation plastique avec le Ti-8Mo-16NDb-ST serait pertinent au vu des résultats qui ont
déja été obtenus. La durabilité des prototypes, et non pas uniquement du matériau, serait alors a
évaluer. Une étude a part entiere serait ainsi a considérer. I1 est possible d’envisager de mener des
essais de fatigue sous sollicitations cycliques dans des directions variées. Par exemple, différentes
contraintes radiales pourraient étre appliquées afin de s’approcher des forces auxquelles sont
soumis les stents en fonctionnement. Egalement, il serait intéressant de mener a terme une étude
basée sur le revétement des matériaux et des prototypes a partir de polymeres (cyclodextrine ou
polydopamine) capables d’encapsuler des substances médicamenteuses. En effet, une fois les stents
implantés dans 1’organisme, une nouvelle obstruction de ’artere peut survenir. En vue d’éviter ces
cas de resténoses, apres I’angioplastie et ce a plus ou moins long terme, le patient est soumis a une
prise de médicaments quotidienne par voie orale. Cette posologie peut néanmoins étre évitée. Des
études ont montré qu'une administration localisée du médicament était beaucoup plus efficace

pour traiter ce genre de pathologie. C’est 1a tout I'intérét des stents dits actifs.



Conclusion générale — G. Cabon

Traitements thermiques Propriétés mécaniques Durabilité
Comportement (phases
EBtats initialement présente‘s —
phases présentes a M dela c care d
) L . rupture) oplateau oy Rm E A erec ?y e. N Evolution du comportement aractere du Vitesse de
Recristallisation Recuit max  durée de vie a 2% . . comportement en 5
(MPa) (MPa) (MPa) (GPa) (%) (%) (cycles) superélastique en fatigue fatigue corrosion
Ti-22Zr-11Nb-2S; élasti
st ™ Mise en solution Superélastique 270 500 620 57 153 19
ST (B — pta”)

Ti-20Zz-10Nb-25 emoi
R202x ™ Mise en solution Mémoire de forme 115 675 784 53 153
ST B—a")

Ti-20Zr-9Nb-2 émoi
rafer ™ Mise en solution Mémoire de forme 305 715 745 71 14,2
ST (B+a" — a)

. 290 °C - 10 min -
Ti-20Zr-9Nb-2Sn . . o Mémoire de forme
ST-FT290-10FC Mise en solution refroui;s;tement (B — Boc’) 375 677 720 59 11,4

Ti-8Mo-16Nb . . TRIP-TWIP
Mise en solution

ST (B — pra’) 420 420 640 80 48 40752 Fragile Faible

Tableau : Synthése des propriétés et comportements obtenus pour les différents alliages en fonction des stratégies thermomécaniques employées
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Titre : Caractérisations mécanique et microstructurale de nouveaux alliages de titane présentant une transformation martensitique pour la

réalisation d’endoprothéses vasculaires

Mots clés : Alliages de titane, traitements thermomécaniques, superélasticité, transformation martensitique, effet mémoire de forme,

endoprothése vasculaire

Résumé : Les alliages de Ni-Ti (Nitinol) et de Co-Cr sont largement
utilisés dans le domaine biomédical. Du fait de leurs propriétés
mécaniques particulierement adaptées, ils sont notamment utilisés
pour réaliser des endoprothéses vasculaires. La superélasticté et
I'effet mémoire de forme du Nitinol permettent son utilisation pour la
réalisation de stents auto-extensibles. Compressé dans un cathéter, le
stent recouvre de lui-méme sa forme initiale une fois relaché dans la
zone artérielle sujette a pathologie. Du fait notamment de leur forte
élongation, les alliages de Co-Cr peuvent, quant a eux, étre utilisés
pour la conception de stents montés sur ballonnet gonflant. Lors de
I'angioplastie, le ballon est gonflé et le stent en Co-Cr est déformé
jusqu’a atteindre le diamétre envisagé.

Toutefois, I'utilisation de ces alliages de Ni-Ti et de Co-Cr est
controversée. Cela vient principalement de la cytotoxicité avérée des
éléments comme le nickel, le cobalt ou le chrome. Des études
montrent que I'emploi de tels alliages peut conduire a des cas
d’allergies, métalloses ou nécroses.

Les alliages de titane B-métastable, pouvant étre élaborés a partir
uniqguement d’éléments biocompatibles comme le zirconium, le
niobium, I'étain ou le molybdéne, s’avérent tout particulierement
adaptés pour pallier ce type d’effets adverses. En fonction de la teneur
en éléments bétagenes et des traitements thermomécaniques subis,
I'alliage peut arborer un comportement superélastique, un effet
mémoire de forme ou bien encore un fort allongement a la rupture.
Cette étude s’attelle a déterminer l'intérét des alliages de titane (3-
métastable pour la réalisation d’endoprothéses vasculaires.

Dans ce travail de thése, différentes nuances ont été élaborées. Issus
du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn, les alliages Ti-22Zr-11Nb-2Sn,
Ti-20Zr-10Nb-2Sn et Ti-20Zr-9Nb-2Sn (% atomique) ont été étudiés.
Le Ti-8Mo-16Nb (% massique) a également été obtenu. Dans un
premier temps, différents traitements thermomécaniques ont été
employés afin d’optimiser le comportement superélastique des alliages
Ti-Zr-Nb-Sn. Les stratégies d’optimisation utilisées font l'objet de
discussions. Leurs influences sur la microstructure et la texture des
alliages sont notamment présentées au travers d’analyses en DRX
(Diffraction des Rayons X), microscopie optique et EBSD (Electron
Back Scattered Diffraction). Certains états issus du systéme
quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn présentent des comportements particuliers
avec une transformation martensitique induite sous contrainte non
réversible a la décharge. Par montée en température, ils sont capables
de recouvrer leurs formes initiales. Aprés une mise en solution
conventionnelle, le Ti-8Mo-16Nb présente un allongement important
du fait d’'une combinaison d’'une transformation martensitique et d’'un
maclage massif.

Finalement, des essais de fatigue ont été entrepris afin de comparer la
durabilité des alliages de titane -métastable élaborés au laboratoire
par rapport a celle des alliages de référence actuellement utilisés. Ce
sont ainsi deux alliages Ti-Zr-Nb-Sn superélastiques, dont Ia
déformation recouvrable dépasse les 3%, qui ont été comparés a un
alliage de Ni-Ti superélastique. Le Ti-8Mo-16Nb a, quant a lui, pu étre
comparé a un alliage de Co-Cr fortement ductile.

Title: Mechanical and microstructural characterizations of new titanium alloys exhibiting a martensitic transformation for the manufacture of

vascular stents

Keywords: Titanium alloys, thermomechanical treatments, superelasticity, martensitic transformation, shape memory effect, vascular stent

Abstract: Ni-Ti (Nitinol) and Co-Cr alloys are widely used in the
biomedical field. Due to their suitable mechanical properties, they are
especially used for the manufacture of stents. The superelasticity and
shape memory effect of Nitinol allow this material to be used for self-
expendable stents. Firstly compressed into a catheter, the stent is then
able to recover by itself its initial shape when released into the arterial
region which is prone to pathology. In the case of Co-Cr alloys, due to
their high elongation, they can be used for the manufacture of balloon
expendable stents. During angioplasty, the balloon is inflated and the
stent is consequently deformed until it reaches the wanted diameter.

Nevertheless, the use of Ni-Ti and Co-Cr alloys is controversial. This
is because of the proven cytotoxicity of elements such as nickel, cobalt
or chromium. Some studies point out that the use of such alloys could
lead to several diseases (allergy, metallosis or necrosis).

The B-metastable titanium alloys, which can be elaborated with only
biocompatible elements such as zirconium, niobium, tin or
molybdenum, turn out to be particularly suitable in order to
compensate this type of adverse effects. Depending on the content of
B-stabilizing elements and the thermomechanical treatments
performed, the alloy can exhibit either a superelastic behaviour, a
shape memory effect or a high elongation. This thesis aims at
determining the interest of B-metastable titanium alloys for the
manufacture of stents.

In this work, different nuances were synthesized. From the quaternary
Ti-Zr-Nb-Sn system, the Ti-22Zr-11Nb-2Sn, Ti-20Zr-10Nb-2Sn et Ti-
20Zr-9Nb-2Sn (atomic %) alloys were studied. The Ti-8Mo-16Nb
(weight %) was also elaborated. First of all, several thermomechanical
treatments were conducted in order to optimize the superelastic
behaviour of the Ti-Zr-Nb-Sn alloys. The optimization strategies
performed are well-discussed. Their influences on the microstructure
and the texture of the alloys are presented based on different analyses
such as XRD (X-Ray Diffraction), optical microscopy and EBSD
(Electron Back Scattered Diffraction). Some of the states obtained
from the quaternary Ti-Zr-Nb-Sn system exhibit specific behaviours
with a stress-induced martensitic transformation which is non
reversible under unloading. Under a rise in temperature, they are able
to recover their initial shapes. After performing a conventional solution
treatment, the Ti-BMo-16Nb shows a high elongation which is due to a
combination of a martensitic transformation and a massive twinning.

Finally, fatigue tests were conducted with aims at comparing the
durability of the laboratory elaborated 3-metastable titanium alloys to
that of the reference alloys currently used. Therefore, two Ti-Zr-Nb-Sn
superelastic alloys whose recoverable strain has been evaluated to be
higher than 3% were compared to the superelastic Ni-Ti alloy. On the
other hand, the Ti-8Mo-16Nb was compared to a highly deformable
Co-Cr alloy.



