N

N

Caractérisations microstructurales et propriétés
mécaniques de nouveaux alliages de titane S-métastables
fabriqués par fusion laser sur lit de poudre ”in-situ”
pour des applications biomédicales
Hugo Schaal

» To cite this version:

Hugo Schaal. Caractérisations microstructurales et propriétés mécaniques de nouveaux alliages de
titane [B-métastables fabriqués par fusion laser sur lit de poudre ”in-situ” pour des applications
biomédicales. Mécanique des matériaux [physics.class-ph]. INSA de Rennes, 2022. Frangais. NNT:
2022ISAR0027 . tel-04513263

HAL Id: tel-04513263
https://theses.hal.science/tel-04513263
Submitted on 20 Mar 2024

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://theses.hal.science/tel-04513263
https://hal.archives-ouvertes.fr

DOCTORAT fMATIERE INSN
BRETAGNE \MOLECULES
LOIRE FET MATERTAUX RENNES

THESE DE DOCTORAT DE

L'INSTITUT NATIONAL DES SCIENCES
APPLIQUEES RENNES

EcoLE DOCTORALE N° 596
Matiere, Molécules, Matériaux
Spécialité : « Science des matériaux »

Par : Hugo SCHAAL

Caractérisations microstructurales et propriétés mécaniques de nouveaux alliages
de titane B-métastables fabriqués par fusion laser sur lit de poudre « in-situ » pour
des applications biomédicales

These présentée et soutenue a Rennes, le 16.06.2022
Unité de recherche : ISCR UMR CNRS 6226
Thése N°: 22ISAR 16 /D22 - 16

Rapporteurs avant soutenance :
Pascal LAHEURTE Professeur des Universités — Université de Lorraine / Rapporteur

Eric HUG Professeur des Universités — Université Caen Normandie / Rapporteur

Composition du Jury :

Shabnam ARBAB CHIRANI Professeure des Universités — ENI de Brest / Présidente

Pascal LAHEURTE Professeur des Universités — Université de Lorraine / Rapporteur

Eric HUG Professeur des Universités — Université Caen Normandie / Rapporteur
Etienne PESSARD Maitre de Conférences HDR — Arts et Métiers Angers / Examinateur
Philippe CASTANY Maitre de Conférences HDR — INSA de Rennes / Co-encadrant de These
Thierry GLORIANT Professeur des Universités — INSA de Rennes / Directeur de Thése
Invité

Axel DUBOIS CEO - SLS France / Membre Invité






INSTITUT NATIONAL
DES SCIENCES
APPLIQUEES
RENNES

INSA

Caractérisations microstructurales et propriétés
mécaniques de nouveaux alliages de titane [3-
meétastables fabrigues par fusion laser sur lit de
poudre « in-situ » pour des applications medicales

SCHAAL Hugo

DOCTORAT /fMATIERE
BRETAGNE \MOLECULES
LOIRE fFETMATERIAUX

INSTITUT NATIONAL
DES SCIENCES
APPLIQUEES
RENNES

INSA

Institut des

nces Chimiques
m ¢k de Rennes

s Ls >7






« The mystery of life isn’t a problem to solve, but a reality to experience »
F.H
« Ce que [’on fait dans la vie, résonne a jamais dans 1 éternité »

Un général romain au nom bien trop long.
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Introduction générale

Les alliages de titane ont toujours été des matériaux de choix dans le milieu des dispositifs
médicaux. Présentant de bonnes propriétés mécaniques, et surtout capables de se passiver
spontanément par le biais d’une couche d’oxyde stable et bio inerte, les alliages de titane
présentent des caractéristiques de biocompatibilité particulieérement adaptées a I’implantation
en milieu biologique, notamment comme substitut osseux de type prothéses de hanches,
implants dentaires, ou plaques d’ostéosynthése.

Dans le domaine des dispositifs médicaux, 1’essor des technologies de fabrication additive
permet aujourd’hui de fabriquer des piéces a la forme extrémement complexe, et offre par
conséquent la possibilit¢ d’effectuer des dispositifs « sur-mesure » & partir des données
morphologiques des patients obtenues grace a I’imagerie médicale. Ces technologies présentent
donc un réel intérét pour finalement adapter I’implant aux patients, plutoét que 1’inverse comme

pratiqué de nos jours.

La nuance de titane la plus utilisée dans le domaine du médical (et dans le monde) est I’alliage
Ti-6Al-4V, ou grade 5. Développé a la base pour ’aéronautique, cet alliage posséde un
excellent compromis de propriétés mécaniques et une bonne résistance a la corrosion,
expliquant ’application de cette nuance au domaine du médical. Toutefois, cet alliage de titane
présente un module d’¢lasticité trop ¢loigné de celui de I’os (environ 110 GPa, contre environ
15 a 30 GPa pour I’0s), causant a terme des résorptions osseuses et I’échec de I’implantation.
De plus, les éléments d’addition présents dans cette nuance sont assez critiqués pour leur
cytotoxicité présumée. L ensemble de ces éléments limite ainsi I’implantation a long terme des
dispositifs médicaux en Ti-6Al-4V. A titre d’exemple, I’arthroplastie de la hanche représente
environ 150 000 opérations par an en France. En sachant qu’environ 3 a 4% de ces dispositifs
feront I’objet de reprises aprés 10 ans de mise en service (pour divers motifs dont certains sont
liés aux facteurs présentés plus haut), il est primordial de développer des solutions matériaux
pour des implantations durables et avec un minimum de conséquences pour le corps humain.

Dans cette optique, de nombreuses recherches visent actuellement a substituer les éléments
supposés cytotoxiques du Ti-6Al-4V, le vanadium et I’aluminium, par des éléments ne
présentant aucun risque biologique, afin d’élaborer des dispositifs parfaitement biocompatibles
pour le corps humain. Ainsi, les alliages de titane 3 et B-métastables présentent un véritable
potentiel pour des applications de ce type, n’utilisant que des éléments au caractére
biocompatible avéré, tout en permettant d’obtenir des modules d’élasticité plus faibles que les
autres catégories d’alliages de titane. De plus, ces alliages peuvent présenter une transformation
martensitique sous contrainte, permettant de fonctionnaliser ces matériaux pour des
applications spécifiques comme les stents cardiovasculaires ou les agrafes orthopédiques pour
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lesquels des propriétés de superélasticité ou mémoire de forme sont requises. L’étude de ces
alliages et de leurs propriétés est la thématique de recherche principale du laboratoire Chimie-
M¢étallurgie de I’Institut des Sciences Chimiques de Rennes a I’INSA de Rennes au sein duquel
a éte effectué ce travail de these.

Cette these s’inscrit également dans le cadre d’un contrat Cifre en partenariat avec 1’entreprise
bretonne SLS France, spécialisée dans le design et la fabrication de dispositifs médicaux
élaborés par fusion laser sur lit de poudre. Impliquée dans le développement de solutions
innovantes, SLS France est notamment acteur du projet « FollowKnee », une initiative visant a
développer une solution de prothese totale de genou connectée, rassemblant une dizaine de
partenaires publics comme privés. Etant trés au fait des problématiques matériaux liées aux
nuances métalliques utilisées au sein de 1’entreprise (alliages base cobalt, acier inox), SLS
France souhaite explorer la possibilité d’¢laborer des alliages de titane B et B-métastables par
fusion laser sur lit de poudre. Cette étude consiste donc a élaborer un protocole de fabrication
pour des alliages de titane de compositions données, et a caractériser les propriétés des alliages
ainsi élabores.

Trois types d’alliages de titane ont été fabriqués et étudiés d’un point de vue microstructural et
mécanique au cours de ce travail de thése. Dans un premier temps, 1’alliage Ti-6Al-4V ELI de
grade médical (grade 23) a été élaboré par fusion laser sur lit de poudre, et étudié avec les outils
de caractérisation du laboratoire. Cette étude nous a permis d’établir des données de référence
pour les nouveaux alliages de titane B-métastables élaborés par la suite. De plus, SLS France
souhaitait étudier la nuance Ti-6Al-4V ELI utilisée de maniére usuelle pour fabriquer ses
dispositifs médicaux, et notamment ’influence d’un traitement thermique sous différentes
atmospheres (air et vide) afin d’orienter sa stratégie de développement de dispositifs médicaux
en titane. Dans un second temps, des nouveaux alliages de titane B-métastables ont été élaborés
a partir du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn. Ainsi, les compositions Ti-22Zr-11Nb-2Sn (%at),
Ti-22Zr-9Nb-2Sn (%at) et Ti-22Zr-7Nb-2Sn (%at) ont été elaborées en utilisant la fusion laser
sur lit de poudre, a partir de la méthode de fabrication « in-situ ». Cette méthode, reposant sur
I’utilisation d’un mélange de poudres commercialement pures, est plus adaptée a un travail de
de prospection que I’utilisation de poudres pré-alliées, trés colteuses et techniquement difficiles
a obtenir dans le cas de compositions « exotiques ». Les alliages de titane précédemment cités
ont été sélectionnés sur la base des études récentes menées au sein du laboratoire. Certains
alliages issus de ce systéme quaternaire présentent en effet des propriétes intéressantes
lorsqu’ils sont élaborés sous forme de lingots par fusion en semi-lévitation magnétique en four
a induction. Ce travail de thése a également permis de mettre en évidence les différences de
propriétés liées aux différents procédés de fabrication.

Ce manuscrit de these s’articule autour de 5 chapitres, organisés comme suit :
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Aprés quelques géneralités sur les biomatériaux et les techniques de fabrication additive,
notamment la fusion laser sur lit de poudre, le premier chapitre sera consacré a 1’étude
bibliographique des alliages de titane. Une attention particuliere a été portée sur la
transformation martensitique sous contrainte observée dans les alliages de titane 3-métastables.

L’ensemble des techniques expérimentales permettant la caractérisation des propriétés
microstructurales et mécaniques des alliages de titane étudiés au cours de ces travaux de these
est décrit au cours du deuxiéme chapitre. Dans ce chapitre, le protocole d’optimisation des
parametres d’élaboration par le biais de la quantification de certains défauts présents dans les
matériaux élaborés par fusion laser sur lit de poudre est également présenté.

Le troisiéme chapitre est entiérement consacré a la caractérisation de 1’alliage Ti-6Al-4V ELI
élabore par fusion laser sur lit de poudre et utilisé par SLS France pour la fabrication de ses
piéces. Il'y est notamment question de caractériser les microstructures apres fabrication et apres
traitement thermique, et d’établir des relations entre les états microstructuraux et les propriétés
mécaniques. Concernant le traitement thermique, I’influence de deux atmosphéres de traitement
sur les propriétés mécaniques a €té étudiée (sous vide et sous air).

Un alliage de titane PB-métastable a bas-module d’élasticité (nuance Ti-22Zr-11Nb-2Sn),
élaboré par le biais de la technique « in-situ », est présenté dans le chapitre IV. Une attention
particuliére a été portée sur ses caractéristiques microstructurales et ses propriétés mécaniques,
en le comparant a I’alliage Ti-6Al-4V ELI et aux alliages de compositions identiques présentant
des effets superélastiques lorsqu’ils sont élaborés par fusion en semi-lévitation magnétique. Des
traitements thermiques (a 400°C et a 700°C) visant a modifier la microstructure, et donc les
propriétés mécaniques, ont également été étudiés et les résultats obtenus seront donc présentés
dans ce chapitre.

Dans le cinquieme et dernier chapitre, les résultats concernant deux alliages de titane B-
métastables, élaborés par fusion laser sur lit de poudre, qui présentent une transformation
martensitique sous contrainte sont présentés (nuances Ti-22Zr-9Nb-2Sn et Ti-22Zr-7Nb-2Sn).
L’effet de cette transformation martensitique sur les propriétés mécaniques a été
particulierement investigué par microscopie électronique (a balayage et en transmission), pour
permettre d’établir les relations liant les évolutions microstructurales et les propriétés
mécaniques observées. L’effet d’un traitement thermique a 700°C a également été étudié sur
ces deux nuances d’alliage. Les propriétés de ces alliages, avant et apres traitement thermique,
sont discutées dans ce chapitre et sont également comparées aux alliages des chapitres
précédents.
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Fabrication additive et fusion laser sur lit de poudre

1.1. Généralités et définitions

On regroupe sous le nom « Fabrication additive » I’ensemble des méthodes de fabrication par
ajout de matiere, couche par couche, d’un élément numérique en élément physique. On 1’oppose
de maniére generale aux autres méthodes de fabrication usuelles, dites de fabrication
soustractives ou de déformation (tournage, fraisage, pergage, découpage, forgeage...). Le
procédé permet 1’¢élaboration d’éléments a la géométrie complexe et ce avec trés peu de pertes
matieres, permettant de réaliser des ébauches sophistiquées sans passer par des assemblages ou
I’utilisation de différentes machines et outils. De fait, c’est un procédé particulierement
intéressant pour différents secteurs industriels, comme le secteur des transports, fabriquant des
éléments de structures a la morphologie épurée et « biomimétique », minimisant le poids de ces
éléments, ou plus particulierement le secteur du médical, permettant de réaliser des prothéses
dont le design s’adapte le plus fidélement possible aux morphologies des différents patients.

On situe les origines de la fabrication additive dans les années 80, avec notamment des brevets
francais et américains concernant des technologies de stéréolithographie [1-3]. A I’époque, la
technologie est utilisée pour le prototypage d’éléments physiques en polymeéres, expliquant en
partie une appellation courante lorsqu’on en vient a parler de fabrication additive, comme d’une
technologie de « prototypage rapide ». Si les origines de ces procédés de fabrication datent d’il
y a 30 ans, il faut toutefois noter que le développement de ces technologies est beaucoup plus
tardif, son utilisation pour optimiser des moules de fonderie, ou pour fabriquer des éléments de
structures aéronautique ne se situant que dans la courant des années 2010 [4], [5]. La figure I-
1 détaille les utilisations des technologies additives dans I’industries en se basant sur un rapport
datant de 2017.
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Fig. I-1 : Utilisation des technologies additives en 2017 [6].
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En effet, le champ des possibilités de design allie aux outils numériques de modélisations et de
simulations permet une optimisation de la masse utilisée, ce qui rend cette technologie
particulierement attrayante pour les constructeurs aéronautiques, pouvant ainsi réduire le
rapport entre la matiére mise en ceuvre pour réaliser une piece et la matiére effective en vol (que
I’on appelle plus communément ratio « buy to fly »). Il semblerait que ce rapport se situe entre
1-5:1 pour la fabrication additive, et 10-33:1 pour les voies classiques de fabrication
soustractives [7-8]. Outre la perspective économique d’engager moins de matiére pour parvenir
au méme resultat, il est intéressant de constater que le procédé participe également a une
réduction du gaspillage de matiere premiére par le biais des déchets, et participe donc a
développer une industrie plus durable.

Comme le montre la figure 1-2, ces technologies sont déja implantées dans un large panel de
secteurs industriels, la maitrise de ces procédés et leurs utilisations constitue donc un enjeu
considérable pour les industries de demain.

Source: Wohlers Report 2017

Fig. 1-2 : Champs d'applications industriels de la fabrication additive [9].

Concernant le milieu du médical, un rapport de 2018 [10] prévoit une importante croissance du
secteur d’ici ’horizon 2026. En effet, la fabrication additive appliquée au médical devrait
générer plus de 3,6 milliards de dollars d’ici-1a, avec une croissance annuelle d’environ 20%,
confirmant le potentiel de ce procédé pour I’élaboration de dispositifs médicaux. Ces
technologies appliquées au domaine du médical permettraient, entre autres, de diminuer les
délais de développement et d’offrir la possibilité de fabriquer des dispositifs sur-mesure
directement a partir d’un scan numeérique du patient, permettant au passage de s’affranchir de
la nécessité de fabriquer un moule ou de 1’outillage spécifique. Les procédés additifs permettent
également de proposer des solutions dans le domaine de la traumatologie, par le biais de plaques
de reconstruction osseuse craniennes, maxillaires/mandibulaires et de plancher orbital cranien,
pour lesquels les solutions standards sont trés vite limitées (voir figure 1-3).
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Fig. I-3 : lllustration de dispositifs médicaux métalliques fabriquées par procédé additif : (de gauche
a droite) plaque de reconstruction cranienne ; plaque de reconstruction osseuse
maxillaire/mandibulaire, et de plancher orbital.

Du fait de I’intérét grandissant pour ces technologies, on compte aujourd’hui une grande variété
de procédés de fabrication différents par les matiéres mises en ceuvre et les sources d’énergies
utilisées [11]. En effet, les matériaux disponibles pour ce type de procédé se sont retrouvés
enrichis, comportant aujourd’hui, en plus des céramiques, plastiques et métaux, certains types
d’impressions reposant sur la mise en ceuvre de matiére biologique [12]. Les procédés different
donc par la matiére mise en ceuvre, et par le type de source d’énergie utilisée pour mener a bien
la mise en forme. Parmi les plus communément utilisées, on peut citer les technologies utilisant
un lit de poudre, provoquant la fusion par un faisceau laser ou un faisceau d’¢lectron (EBM et
SLM), les technologies de poudres projetées (DED), et le dép6t de matiere direct, a base de fil
ou de métal fondu (EBAM, LMD et SLA). La figure I-4 regroupe un certain nombre des
principales techniques de mise en forme des matériaux métalliques. Dans le cadre de notre
étude, nous nous limiterons aux technologies de fabrication utilisant un lit de poudre, et plus
particulierement le procédé SLM (Selective Laser Melting), aussi appelé L-PBF (pour Laser
Powder Bed Fusion).

ADDITIVE MANUFACTURING TECHNOLOGIES

Fig. I-4 : Principaux procédés de fabrication additive avec les principaux constructeurs de dispositifs
de fabrication [13].

9
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1.2. Le procedé de fusion laser sur lit de poudre

Le procédé utilisé au cours de 1’étude, la « fusion laser sur lit de poudre » manipule des poudres
micromeétriques, et un laser pour les porter a fusion. C’est un procédé permettant une trés grande
liberté de conception, les formes accessibles étant trés diverses, mais également a 1’origine de
nouvelles contraintes de design. A titre d’exemple, la poudre non fondue devant étre évacuée
en fin de fabrication, cette technique ne permet pas de concevoir des eléments présentant des
cavités internes fermees et complétement vides.

Energy System

Roller/ Scraper z
Powder delivery

Fabricated object

:]" ol )

Figure I-5 : Représentation schématique des procédés de fabrication sur lit de poudre [14].
Les principales étapes du process se déroulent comme suit (Figure I-5) :

1) Un composant étale une couche de poudre d’épaisseur déterminée sur un plateau de
fabrication. L’étalement est progressif et s’effectue par le biais d’un composant souple
(plus communément appelé « raclette »).

2) Un laser focalisé et a la trajectoire contr6lée provoque la fusion locale de la couche de
poudre.

3) Un piston fait descendre le plateau d’une longueur égale a 1’épaisseur de la couche de
poudre déposée.

4) Le lit de poudre est rafraichi d’une nouvelle couche de poudre. La fusion reprend et les
étapes sont répétées pour mener la fabrication a terme.

Les possibilités en termes de personnalisation de fabrication sont nombreuses, le nombre de
variables de fabrication paramétrables dépassant facilement la centaine pour des machines de
fusion laser sur lit de poudre. Ces parameétres concernent aussi bien la partie optique du
dispositif (vitesse et puissance de balayage, pour ne citer qu’eux) que les parties fonctionnelles
de I’enceinte de fabrication (vitesse du dispositif d’étalement, flux de gaz...) et la qualité de la
matiere premiére (humidité, morphologie, granulométrie). L’étude de ces paramétres est une

étape cruciale pour mener a 1’élaboration d’éléments denses et fonctionnels [15-18].

10
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L’influence des paramétres de la partie optique semble jouer un role de premier plan dans
I’élaboration de pi¢ces denses par la technique de fusion laser sur lit de poudre, et concentre la
majorité¢ des études d’optimisation. Afin de traduire ces paramétres en grandeur pouvant
illustrer la capacité d’un jeu de paramétres a mener a bien 1’¢élaboration, une densité d’énergie
volumique, donnée en équation I-1, est couramment utilisée.

P
Ed = — (1'1)
vsh*e

Cette grandeur traduit la quantité d’énergie pergue par le lit de poudre lorsque le faisceau laser
le parcourt. On notera P la puissance en watts du faisceau laser, v la vitesse de balayage en
mm/s, h la distance entre deux passages laser successifs, en mm, et e 1’épaisseur de la couche
déposée sur le plateau de fabrication, en mm. La densité énergétique est donc homogene a des
JImm?3, traduisant ainsi I’aspect volumique de 1’énergie percue sur toute 1’épaisseur de la couche
de poudre. Cependant, cette relation n’est pas représentative de I’influence de chaque paramétre
pris séparément, et deux jeux de parametres différents mais aux densités d’énergie équivalentes
peuvent donner des résultats radicalement différents [19].

1.3. Caractéristiques des pieces issues de la fusion laser sur lit de poudre

1.3.1.Défauts

Les éléments issus de fusion laser sur lit de poudre sont souvent caractérisés par le taux de
porosité retenu dans la matrice métallique apres fusion. Tout le principe de la fabrication
reposant sur la fusion locale de grains de poudres métalliques couche par couche, certains types
de mécanismes physiques peuvent se produire au cours du balayage laser, et laisser dans leurs
sillons des porosités trés diverses en tailles et en formes. La littérature scientifique au sujet de
ces défauts est trés riche et fait, encore aujourd’hui, I’objet d’études visant a établir des
tendances et influences entre le jeu de parameétres utilisé, et les défauts présents apres
élaboration.

e En premier lieu, des bulles de gaz (de composition de 1’atmosphére de ’enceinte de
fabrication, argon ou azote) peuvent se retrouver emprisonnées dans la structure par
effet keyhole (cf. fig. I-6a). Dans le régime de keyhole, ’apport énergétique sur le lit de
poudre est trop important, donnant au bain de fusion cette morphologie en forme de fer
de lance. Les extrémités du bain sont par conséquents suffisamment chaude pour

11
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provoquer la vaporisation de certaines especes, créant des bulles de gaz qui se retrouvent
emprisonnées a méme la matrice métallique [20].

De la méme maniére, des densités énergétiques élevées peuvent éjecter des grains de
poudres par effet Marangoni, créant des éjections de matiére se déposant a la surface du
lit de poudre encore chaud (appelés « spatters »), générant des cavités ou porosités des
le passage de la raclette (cf. fig. 1-6b) [21-22].

Pour finir, les tensions superficielles en surface du métal liquide peuvent étre a 1’origine
d’une sphéroidisation partielle de celui-ci, créant des bosses ou des billes en surface du
bain de fusion. On parle de phénomene de « balling » (cf. fig. I-6¢) [23].

Une autre classe de défauts, les « lacks of fusion » (LOFs), se démarquent par des cavités de
morphologies allongées et irrégulieres (cf. fig. 1-7), de dimensions plus importantes que les

défauts précédemment cités. Les LOFs trouvent leurs origines dans un manque d’énergie

apportée au lit de poudre, ou dans 1’inhomogénéité de 1’épaisseur de ce dernier, causant des
décohésions lorsque des couches trop épaisses se déposent [24—26].

Keyhole geometry

150 pm

Figure 1-6 : Illustration de I'effet keyhole (a), du phénoméne de « spattering » (b), et du phénomeéne de

balling (c).

Il est a noter que les performances mécaniques des matériaux produits par fusion laser sur lit de

poudre reposent en grande partie sur la quantité de défauts présents a ’intérieur des pieces, en
taille et en forme.

Du fait de leurs formes relativement sphérique, les porosités liées aux phénomeénes de
vaporisation semblent relativement peu impactantes sur les propriétés mécaniques
finales lorsqu’elles sont présentes en faible quantité (i.e ~ 1% du volume total de
I’élément) [27].

12
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e Les LOFs ont un effet particulierement délétere sur les propriétés mécaniques en
dynamique [28]. Ceci est lié aux morphologies de cette catégorie de défauts, dans
lesquelles les coins et les bouts de lignes constituent des zones de concentration de
contraintes trés importantes. De maniere générale, les pieces issues de la fusion laser
sur lit de poudre présentent de moins bonnes performances en fatigue que les piéces
issues des procédés d’élaboration classiques. Celles-ci semblent dépendre de la
dispersion en taille et en forme des porosités [29-30].
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Figure I-7 : Image MEB de cavités liées a une mauvaise fusion de la poudre (a), image MEB
de particules métalliques infondues, et de cavités (b) [31].

A en croire la littérature, la piste la plus efficace afin d’évacuer ces défauts pour ainsi ameliorer
les performances mécaniques des pieces issues de la fusion laser sur lit de poudre semble étre
les traitements thermomécaniques, comme le « Hot Isostatic Pressing » (HIP) qui consiste en
une mise sous haute pression et haute température dans un creuset. Ce traitement
thermomécanique semble présenter de bons résultats lorsqu’il s’agit d’augmenter la résistance
en fatigue en éliminant les porosités [32—-34], comme le montre la figure 1-8.

Un dernier aspect des caractéristiques des piéces issues de fusion laser sur lit de poudre est la
rugosité de surface liée a la fabrication couche aprés couche (cf. fig. 1-9).

1000
p e H-EBM-V7
& A H-SLM-V7
= 8001 m
g’; W ()
‘Esoo 4 A
g Woe " o
z ® =
% 400 - " .
- ® EBM-V7 &>
¢ SLM-V7
200 ' . '
10 10° 10° 10’

Number of cycles to failure

Fig. 1-8 : Illustration de I’augmentation de la tenue en fatigue des éléments produits par SLM (losange
violet) apres traitement HIP (triangle bleu) [32].
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Cas 1 — hauteur de strates =5 mm Cas 2 — hauteur de strates =1 mm

Fig. 1-9 : lllustration du respect de la cote arrondie en fonction de I ’épaisseur de la couche déposée.
Pour des couches épaisses, le respect de la cote est trés approximatif, augmentant ainsi la rugosité de
surface [35].

L’état de surface des piéces issus du procédé de fusion laser sur lit de poudre est une donnee
qui influence également les performances en fatigue [36-38]. En effet, du fait du profil
irrégulier de la fabrication couche apres couche, la surface devient un site d’apparition de
fissures, et doit étre considérée comme un defaut (cf. fig. 1-10).

fracture surface cracks and notches

Vertical building direction

'T\ 10 pm 2 ym
round test sample T— as built surface —T p—d ]

Fig. I-10 : Hlustration des départs de fissures depuis la surface irréguliére brute de fabrication [34].

1.3.2. Stratégie d’optimisation paramétrique des défauts

Les défauts du procéde de fusion laser sur lit de poudre ayant un impact significatif sur les
performances mécaniques des pieces issues de ce méme procédé, les stratégies d’optimisation
paramétrique visant a en réduire les quantités font encore 1’objet d’études [39-41]. Bien que les
conjectures de ces études soient purement empiriques, ces observations servent toutefois a
donner des éléments de réflexion sur le r6le des différents parameétres au cours de la fusion, et
de leur influence sur la densité en sortie de production.

Outre les différentes techniques et dispositifs utilisés, ces méthodes d’optimisation fonctionnent
sur le méme principe : définir un nombre restreint de parametres machines a faire varier, et
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¢tudier (qualitativement ou quantitativement) en sortie d’élaboration leur effet sur la densité
des éléments ainsi fabriqués.

Ces différentes approches permettent de mettre en évidence 1’existence d’une « fenétre
optimisée » de parameétres de fabrication, au sein de laquelle les densités les plus élevées sont
obtenues (cf. fig. 1-11).
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Fig. I-11 : Détermination des parametres de fabrication optimisés pour la fusion laser sur lit de
poudre du Ti-6Al-4V [39].

Il est a noter que pour un méme matériau, plusieurs méthodes semblent adaptées pour obtenir
une densité supérieure a 99%. En effet, dans 1’exemple cité plus haut, seules la vitesse de
balayage et la puissance laser ont été sélectionnées comme données d’entrées pour étudier
I’évolution de la densité finale des éléments fabriqués a partir de ces parametres. En revanche,
Thijs et al. [40] montrent qu’il est possible d’aboutir aux mémes résultats en utilisant
uniquement la distance inter-cordons h (cf. fig. 1-12).

Cet exemple permet de mettre en exergue la complexité du procédé de fabrication, et les
nombreuses voies d’optimisation existantes pour mener a des piéces de densite proche de 100%.
Les parametres les plus communs utilisés pour réaliser I’optimisation sont la vitesse de balayage
et la puissance laser. La vitesse revét un intérét particulier, puisqu’elle conditionne en partie le
temps de fabrication du procede.
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Fig. 1-12 : Illustration d’une stratégie d optimisation paramétrique basée sur la variation de la
distance inter-cordons [40].

Dans cette veine, une carte d’optimisation de pieces en Ti-6Al-4V basée sur I’évolution de la
puissance laser en fonction de la vitesse de balayage a été proposée par Gong et al. [41] (cf. fig.

1-13).
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Fig. 1-13 : Fenétres des différents régimes laser obtenus pour le Ti-6Al-4V pour le procédé SLM [41].
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Ce graphique, construit a partir d’observations apreés fabrication, formalise ce qui avait été
présenté en figure 1-11. Ainsi, on peut déduire plusieurs régimes de fusions au cours de la
fabrication selon les parameétres sélectionnés :

e Le domaine OH (pour « Over Heating ») dans lequel la vitesse de balayage n’est pas
suffisamment importante pour permettre a 1’énergie apportée de s’uniformiser dans le
lit de poudre, créant ainsi des contraintes trop importantes au sein des pieces, qui
peuvent se déformer et provoquer 1’échec de la production.

e Le domaine II, dans lequel le jeu de paramétre utilisé provoque I’apparition de défaut
sphériques liés a I’effet keyhole.

e Lec domaine I dans lequel le jeu de paramétre utilisé permet d’obtenir des structures de
densité maximale.

e Le domaine Ill, dans lequel la majorité des défauts observés semblent étre des LOFs
liés au manque d’apport énergétique par un balayage trop rapide, ou un faisceau de trop

faible puissance.

Ainsi, les paramétres de fabrication permettent un ajustement des propriétés du bain de fusion,

et par conséquent, des mécanismes physiques a 1’origine de la formation ou non de défauts.

1. Les alliages de titane dans le domaine du medical

1.1. Généralités sur les dispositifs médicaux métalliques

Les dispositifs médicaux internes ou externes, visant a permettre au corps humain de retrouver
une partie ou la totalité de ses fonctionnalités, représentent un intérét capital pour la santé au
long terme des populations. En effet, I’augmentation de la durée de vie des individus des pays
industrialisés appelle a développer des dispositifs durables et performants. Si dans certains
domaines, des solutions de reconstruction tissulaire et osseuse semblent se développer, les
dispositifs medicaux métalliques ont toujours un réle a jouer dans I’industrie biomédicale,
jusqu’a ce qu’une solution moins invasive et tout aussi performante soit développée. Du fait de
leurs grandes resistances mécaniques, et de ’aptitude de certaines de leurs nuances a la
passivation, les métaux sont des matériaux de choix pour les applications biomédicales, autant

en implantologie dentaire et orthopédique qu’en cardiologie.

Bien qu’une définition unique du terme ne soit pas de rigueur dans la littérature [42], on définit
la «biocompatibilité » comme I’aptitude d’un dispositif médical a intégrer un habitat
biologique (dans notre cas, le corps humain) sans que celui-ci ne présente des signes de rejets,
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ou que le corps artificiel (le dispositif médical) n’entraine des réactions pouvant en dégrader

I’intégrité.

Appliqué a nos dispositifs métalliques, ce terme renvoi a quelques prérequis matériaux que
doivent présenter ces dispositifs pour étre considérés comme des candidats intéressants pour
des applications biomédicales :

. La composition chimique du dispositif en question doit étre sélectionnée avec
soin. En effet, que ce soit par I’action du milieu biologique sur le dispositif (par
corrosion, le corps humain comportant plusieurs fluides pouvant étre a I’origine de ce
phénomeéne), ou par le mouvement que le dispositif est censé permettre d’accommoder
(le frottement de la nouvelle liaison mécanique implant-os), le dispositif est susceptible
de relarguer des especes chimiques dont la composition est directement liée aux
éléments le constituant. Concernant les éléments métalliques, une classification de leurs
effets sur le corps humain est connue [43], et divise ces éléments en trois catégories (cf.
fig 1-14) :

o Les éléments toxiques, responsables de réaction immunitaire, allant de la simple
réaction inflammatoire au rejet du corps implanté.

o Les éléments pouvant engendrer une « encapsulation », un phénomene dans
lequel le matériau implanté se recouvre progressivement d’une couche fibreuse,
I’isolant ainsi du corps implanté. Ce phénoméne peut mener a des pertes
d’implants @ moyen terme [44].

o Les éléments « compatibles », aussi appelés « bio-inertes » car n’étant pas a

I’origine de réaction ou de mécanisme pouvant mener au rejet de I’implant.
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Fig. 1-14 : « Biocompatibilité chimique » de certains métaux purs et alliages [43].

. L’implant doit également présenter un tout autre volet de propriétés visant a
assurer le remodelage des tissus biologiques a sa surface pour assurer une implantation
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durable. Cette problématique est particulicrement critique lorsqu’on s’intéresse aux
dispositifs en contact avec de I’0s. Le stimulus mécanique, autrement dit le transfert de
contrainte de I’implant vers I’os est un paramétre crucial dans 1’ostéo-intégration d’un
dispositif médical métallique dans le corps humain. Il a été déterminé que, dans le cas
ou le stimulus osseux post-opératoire se retrouvait plus ou moins important que le
stimulus osseux physiologique initial, 1’os verra sa structure, respectivement, se
densifier ou s’alléger (voir fig. I-15) [45]. Autrement dit, la différence de rigidité entre
I’implant et le tissu hote doit étre la plus faible possible dans le but d’éviter une déviation
des contraintes par I’implant. Ce phénomeéne, plus couramment appelé « Stress-
Shielding », peut mener a des consequences de remodelage osseux problématiques,

comme l’illustre la figure I-16, et diminuer la durée d’implantation de la prothese.

Historiquement, les matériaux utilisés pour les premiers dispositifs médicaux étaient les aciers

inoxydables et certains alliages cobalt-chrome, en grande partie pour leurs propriétés de

résistance a la corrosion et aux milieux agressifs, en plus de leur tenue mécanique. Toutefois,

pour des problématiques identifiées plus haut dans cette section, a savoir le relargage d’espéces

provoquant des réactions néfastes dans le corps humain et les différences intrinseques de

rigidité des matériaux et du corps implanté (le module d’élasticité de I’os est de 1’ordre de 15-
30 GPa [46-48] alors que celui des inox et des bases CoCr avoisine voire dépasse les 200 GPa),
ces matériaux présentent des risques de résorption osseuse et de réactions de 1I’organisme au

cours de la durée de vie d’implant.

dp
dt

Résurp’cicni Zone d'équilibre Densification

Stimulus

>

Fig. 1-15 : Evolution de la densité osseuse en fonction du nouveau stimulus mécanique post-

opératoire. La zone d’équilibre correspond a un stimulus mécanique identique au stimulus mécanique

physiologique.
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Fig. 1-16 : Radiographies X d ’un_fémur aprés implantation d’une prothése de hanche en métal. La
densité osseuse est visible en niveaux de gris. Les données indiquées sur les images correspondent
respectivement aux radiographies X effectuées a (de gauche a droite) 1 mois, 3 ans, 5 ans et 11 ans
apres implantation. Comme il est possible de [’observer, la densité osseuse en pourtour d’implant
diminue avec le temps, alors que la densité en bout de prothése semble augmenter avec le temps. Ces
changement significatifs semblent déja marqués au bout de 3 ans [49].

1.2 Le titane et ses alliages, des matériaux de choix pour les
applications biomédicales

Du fait de leur grande résistance spécifique (rapport des efforts supportés sur la densité du
matériau), les alliages de titane se prédestinent a des applications de structure, notamment dans
I’industrie aéronautique, permettant de mettre en ceuvre moins de masse de matiéere, et donc
d’alléger les appareils. De plus, les alliages de titane possédent la capacité naturelle de se
passiver au contact de 1’air, ¢’est-a-dire de recouvrir leur surface d’une couche de TiO> stable,
leur permettant d’étre trés résistants a la corrosion. Pour finir, leur module d’élasticité est

d’environ 110 GPa, soit deux fois moins que les alliages métalliques précédemment Cités.

L’ensemble de ces propriétés font du titane et de ses alliages des candidats de choix pour des
applications biomédicales.

11.2.1. Métallurgie du titane

Le titane pur a pour numéro atomique 22, et appartient au groupe n°lV de la classification

périodique des ¢éléments (en raison de son appartenance a la quatriéme colonne). C’est un métal
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de transition, ce qui a pour effet de faciliter ’action de I’allier, le titane pouvant former de
nombreuses solutions solides d’insertion ou de substitution avec d’autres ¢léments. Plus Iéger
que la plupart des métaux, il présente une couleur argentée métallique. C’est un métal dont le
point de fusion est égal a 1670°C.

Une de ses propriétés les plus intéressantes est qu’il présente une transformation allotropique,
qui apparait autour de 880°C. En dessous de cette température, le titane est présent sous forme
hexagonale, que I’on appelle phase a.. Au-dessus de cette température, on trouve la phase 3, de
structure cubique corps centreé (cf. fig. 1-17).

0 468 nm

Fig. I-17 : Représentation des mailles du titane pur, avec la maille conventionnelle
hexagonale de la phase a (a gauche), et la maille cubique COrps centrée de la phase p.

La phase o du titane est une phase hexagonale de groupe d’espace P6s/mmc, n°194. Ses
paramétres de maille sont a, = 0,295 nm ; ¢, = 0,468 nm. |l est a noter que le rapport c/a de
la phase o n’est que de 1,587, contre le rapport \/8—/3 = 1,633 théorique pour les phases
hexagonales compactes. On la caractérise donc plutét comme étant « pseudo-compacte ». Cette
Iégére variation a une incidence sur ses mécanismes de déformation plastiques. La figure 1-17
présente également une partie des différents plans denses du systéme hexagonal, dont le plan
basal (0001),, les plans prismatiques {1010}, et les plans pyramidaux de premiére et
deuxiéme espéce {1011}, ; {1122}, (non représentées sur la figure). Dans le cas du titane a,
les plans prismatiques correspondent aux plans les plus denses (au dépend du plan basal),
permettant 1’existence d’une plus grande variété de systemes de glissement, expliquant la
ductilité du titane o par rapport a d’autres alliages métalliques présentant des structures
hexagonales, comme le zinc [50].

La phase B est une phase cubique corps centrée de groupe d’espace Im3m, n°229. Son
parametre de maille est az = 0,332 nm. Cette phase possede les systemes de glissement
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caractéristiques des structures cubiques corps centrées, a savoir {110}z < 111 >p, {112} <
111 >, et {123}5 < 111 >p.

La transformation allotropique de la phase o vers la phase B qui s’effectue vers 880°C (aussi
appelée transus Tp) est considérée comme une transformation displacive de premiere catégorie
[51]. Elle consiste donc en un mouvement coopératif des atomes de la maille sur des distances
inférieures aux distances interatomiques, sans mecanisme de diffusion. Dans un premier temps,
un cisaillement paralléle au plan {112}3 dans les directions < 111 >z produit un déplacement
des atomes des plans {011} d’une distance de% <011 >p.

Ce déplacement implique une modification de 1’angle entre les deux directions < 111 >p de
70,32° 4 60°. L’ensemble de la séquence de la transformation de la phase 3 vers la phase o est
illustrée en figure 1-18.

La relation d’orientation proposée par Burgers faisant le lien entre les différentes composantes
cristallographiques des phases o et  est donnée en équation 1-2.

Du fait de la symétrie de la phase f3, les six plans {110}z suivant les deux directions < 111 >
peuvent étre a ’origine de 12 orientations cristallographiques de phase o, aussi appelées
variantes. Dans un scénario idéal, le taux d’apparition de toutes ces variantes est supposé
équiprobable, mais il a été observé dans la pratique des textures plus prononcées qu’attendu,
phénomene que 1’on appelle plus communément la « sélection de variantes » [52], [53].

@ @
@ ®
; 2 Cisaillement [111]
’ ’ (110)4 Q
&« 2 i, @
- ®
bie] L]
e e . — ‘,’,:(inr_,"' Déplacement [1100] e Q_e ]
i@ L = 2 |
B creeses > a

Fig. 1-18 : Séquence de transformation de la phase S vers la phase « [51].
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{110}4//(0001),

<111 >4//< 1120 > a (-2)

11.2.2. Influence des éléments d’addition et classification des alliages de titane

Bien que le titane pur se retrouve dans quelques applications industrielles (aéronautique et
médical, notamment), c’est sous ses formes alliées que ses propriétés se révélent le plus
intéressantes. Les ¢léments d’addition peuvent jouer sur la stabilité des phases a. ou 3, et générer
des microstructures biphasées aux propriétés inédites. Concernant les éléments d’addition, ils
sont classés en fonction de leurs effets sur la stabilité des phases a ou . On distingue les
éléments alphagenes des éléments bétagenes, et on considere comme neutre ceux ayant peu
d’influence sur la stabilité des phases en question [54].

Les éléments alphagénes stabilisent la phase o, et augmentent par conséquent la température
de transus Tpg. On désigne souvent les éléments suivants comme alphagene : Al, O, N, B, C.
Pour les éléments de petit rayon atomique (O, N, B et C), ceux-ci vont venir occuper les sites
interstitiels de la maille, pouvant augmenter la limite d’élasticité et la résistance mécanique au
détriment de la ductilité [55-56]. Pour des atomes de plus grand rayon atomique, comme
I’aluminium, ceux-ci peuvent former des solutions solides de substitution et durcir la phase a..
Des quantités importantes d’aluminium peuvent toutefois avoir un effet délétére sur les
propriétés mécaniques du titane en promouvant la formation de précipités de TisAl pouvant
venir fragiliser la structure [50]. L’influence des éléments d’addition sur la stabilisation de la

phase o peut étre décrit en utilisant 1’équivalent aluminium, donné en équation I-3 [57]:

%Alg, = [Al] + 0,33[Sn] + 0,16[Zr] + 10 ([0] + [C] (13)
+ 2[N])

Les éléments bétagénes sont scindés en deux catégories :

o On désigne par élément bétagéne isomorphe les éléments miscibles en toutes
proportions dans la phase B, du fait de sa structure cubique centrée. On peut
désigner dans cette catégorie les éléments de substitution Mo, V, Nb et Ta. Le
niobium améliore la résistance mécanique, réduit le module d”Young, et permet
une meilleure résistance a la corrosion en ajustant la composition du film passif
du titane [58-59].

o On appelle éléments bétagenes eutectoides les élements ayant un effet béta-
stabilisant mais avec une solubilité limitée dans la phase B, ce qui peut donner
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lieu a la formation de composés intermétalliques par précipitation. On désigne
les éléments H, Mn, Fe, Cr, W, Ni, Cu, Co, Au, Ag, Si comme appartenant a
cette catégorie. Comme pour le cas des éléments alphagenes, ceux de petite
dimension (H, dans notre cas), vont venir occuper les sites interstitiels de la
maille, les atomes de plus grand rayon atomique se placant plutdt en substitution.
On définit également un pouvoir bétagéne aussi appelé 1’équivalent molybdéne
[57], donné en équation 1-4 :

%Mo, = [Mo] + [Y;a] + [;V,Z] + [;ZS] + 1,25([Cr] + [Ni])

+ 1,7([Mn] + [Co]) + 2,5[Fe¢]

(I-4)

Les éléments neutres désignent les éléments qui présentent des pouvoirs alphagenes ou
bétagénes faibles. On retrouve dans cette catégorie les éléments Zr, Sn, Ga ou encore Hf. Il faut
toutefois nuancer I’influence « minime » de ces éléments sur les phases du titane, la littérature
supposant que certains d’entre eux (Zr et Sn, notamment) puissent, en combinaison avec
d’autres éléments bétagenes, jouer un role dans les alliages a transformation de phase, comme
c’est le cas dans les systémes Ti-Mo et Ti-Nb [60-61].

11.2.3. Classification du titane et de ses alliages

La classification des différentes familles d’alliages de titane découle directement des
proportions en éléments alpha et/ou bétageénes présents dans 1’alliage considéré. 1l est ainsi
possible de décliner les familles d’alliages de titane en trois catégories différentes, selon la
stabilité de la phase B induite par les concentrations en éléments bétagenes : les alliages a, les
alliages a+f, dans lesquels coexistent les deux phases a température ambiante, et les alliages
B, pour lesquels la teneur en éléments bétagénes suffit a retenir la phase B a température
ambiante. Il est a noter que les traitements thermomécaniques influencent fortement les
microstructures finales des alliages de titane, et par conséquent leurs propriétes.

Le diagramme pseudo-binaire présenté en figure 1-19 précise la classification des alliages de
titane en décrivant les microstructures a 1’état d’équilibre et les microstructures de trempe. Les
alliages B, et plus particulierement les B-métastables sont particulierement sensibles a ce
parametre, les traitements de trempe étant essentiels pour conserver une microstructure 3 a
température ambiante et empécher la formation de la phase martensitique o.’.
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Fig. 1-19 : Diagramme pseudo-binaire du titane et de ses alliages, précisant les microstructures

d’équilibre et de trempe [54].

o Les alliages a font références aux différents alliages a forte teneur en éléments
alphagénes, et dont la microstructure a température ambiante est constituée
majoritairement de phase a. Si la teneur en éléments alphagénes le permet, la phase 3
peut ne pas étre retenue a température ambiante par traitement de trempe.

Les microstructures existantes pour ce type d’alliages dépendent du domaine de stabilité
depuis lequel ils sont traités thermiquement, et des vitesses de refroidissement. Pour des
traitements thermiques dans le domaine a, la microstructure a température ambiante
sera composée de grains équiaxes.

Depuis le domaine B, tout va étre conditionné par la vitesse de refroidissement. Un
refroidissement rapide conduit a la formation d’aiguilles trés fines de phase
martensitique o’, de méme cristallographie hexagonale que la phase o, mais de
composition chimique identique a la phase mere 3. Pour des refroidissements plus lents,
on observe des formations en plaquettes ou lamellaires de type Widmanstétten,
cristallisant a partir des joints de grains 3 originaux [62]. Ces deux microstructures sont
illustrées en figure 1-20.

Ces alliages possedent des résistances modérées, une bonne résistance au fluage jusqu’a
550°C, une bonne ténacité, et une bonne résistance a 1’oxydation haute température
grace a I’ajout d’aluminium. Toutefois, du fait de leurs structures monophasees et des
faibles teneurs en éléments d’addition 3, les propriétés des alliages de titane o évoluent

25



Etude bibliographique Chapitre |

peu par traitements thermiques, et présentent des problématiques de fragilisation du fait
de leurs microstructures lamellaires.

o

$P% Grossissement 1250
Trempe a I'eau & partir du domaine 3

Fig. 1-20 : (De gauche a droite) Structure lamellaire type Widmanstéatten, et fine structure
d’aiguilles de phase o’ [54].
o Les alliages a+p comportent en réalité deux classes d’alliages : les quasi o et
les a+f. Ces alliages sont les plus répandus dans 1’industrie, et sont trés développés du
fait de leur caractere biphasé offrant ainsi une grande variété de microstructures
accessibles par traitements thermiques.

Les alliages quasi a. concernent les alliages comportant une faible quantité d’éléments
bétagénes, suffisante pour permettre a la structure de retenir une petite quantité de phase
B aprés traitement au-dessus du transus Tp (environ 10% en masse de I’alliage). Ces
alliages possedent en général une ductilité supérieure aux alliages a.

Les alliages a+p désignent les alliages pour lesquels une faible fraction de phase 3 peut
étre retenue a température ambiante. Comme dit plus haut, la coexistence de ces deux
phases rend les alliages a+p trés sensibles aux traitements thermiques, permettant
d’obtenir une trés grande variété de microstructures différentes, en jouant sur les
proportions des deux phases, leurs morphologies, et leurs tailles. Un exemple du panel
de microstructures accessibles en fonction de I’historique thermomécanique du matériau
est donné en figure 1-21.

Les alliages a+p offrent d’excellents compromis de résistance, de ductilité et de
ténacité, raisons pour lesquelles ils sont plébiscités dans 1’industrie, notamment
aéronautique. L’alliage a+f le plus utilisé est le Ti-6Al-4V, représentant a lui seul 50%
de la demande mondiale du titane. Il est capable de retenir jusqu’a 10% de phase B a
température ambiante et posséde de bonnes propriétés mécaniques jusqu’a 300°C. Cet
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alliage est trés apprécié de la filiere aéronautique, notamment pour des piéces de
structure, et les aubes de compresseurs. On le retrouve également sous sa forme ELI
(avec des concentrations en interstitiels plus faibles) dans le secteur du médical pour la
fabrication des implants et des protheses.

o On désigne par alliages B les alliages qui contiennent des éléments bétagénes en
quantité suffisante pour obtenir des microstructures majoritairement . |lls
correspondent au dernier domaine de stabilité de la figure 1-19, et comportent deux
catégories : les alliages -stables et les alliages 3-métastables.

Les alliages P-stables possedent des teneurs en éléments bétagénes importantes,
typiquement supérieures a 20%Moeq, Stabilisant la phase B a température ambiante,
méme par un refroidissement lent. Cependant, cette tres grande stabilité
thermodynamique entraine de faibles réponses aux traitements thermiques, la
microstructure demeurant majoritairement [, ce qui limite les possibilités
d’amélioration des propriétés par modification microstructurale, et limite ainsi les

domaines d’applications de cette catégorie d’alliages.
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Fig. 1-21 : (De gauche a droite, de haut en bas) Microstructure lamellaire de [’alliage Ti-2642,

microstructure bimodale de I’alliage Ti-6242, et morphologie équiaxe d’un alliage de titane a+f
[54].
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Les alliages B-métastables sont typiquement moins riches en éléments bétagenes (autour
de 10%Moeq), mais peuvent retenir une structure équiaxe intégralement 3 aprés un
traitement de mise en solution au-dessus du transus Tp suivi d’une trempe rapide. La
phase obtenue a température ambiante aprés le traitement est donc
thermodynamiquement métastable. Cette classe d’alliage se révéle trés sensible aux
traitements thermomécaniques et aux vitesses de refroidissements, pouvant provoquer
I’apparition de phases hors équilibre, comme les phases ® (isotherme et athermique), la
phase 3’ ou la phase martensitique o’ (phase orthorhombique a ne pas confondre avec
la phase o’ hexagonale). Ces phases sont a 1’origine de modifications microstructurales
ayant un impact direct sur les propriétés mécaniques des alliages p-métastables. De
maniere plus générale, ils possédent un faible module d’élasticité, une mise en forme a
chaud simplifiée du fait de 1’abaissement de la température de transus Tp et des
résistances mécaniques élevées dans certains cas.

A Tintérieur de cette catégorie d’alliages, il faut différencier deux classes d’alliages p3-
métastables : les alliages mécaniquement stables de ceux mécaniquement instables. La
distinction entre ces deux catégories réside dans la possibilité, ou non, de 1’alliage de
présenter une transformation de phase sous une contrainte mécanique extérieure. Ce
mécanisme de transformation s’aveére déterminant dans I’obtention de propriétés
spécifiques, comme la superélasticité, 1I’effet mémoire de forme, ou encore les effets
TRIP/TWIP (respectivement pour TRansformation Induced Plasticity et TWinning
Induced Plasticity) responsables de propriétés mécaniques tres élevées dans certaines
nuances. Certaines de ces propriétés, comme les effets superélastique et mémoire de
forme, sont des prérequis essentiels pour certaines applications biomédicales [63-68].

11.2.4. Les phases hors-équilibre du titane

11.2.4.1. Laphase o

La phase o se décline en deux phases distinctes : la phase o athermique et la phase o isotherme.

La phase oméga athermique apparait lors de la trempe depuis le domaine B dans certains
alliages de titane B-métastable. C’est une phase de symétrie hexagonale, de groupe d’espace
P6/mmm, n°191. Cette phase se révéle étre de méme composition que la phase 3 mere, et se
présente sous la forme de précipités de trés petites dimensions (typiquement 2 a 3 nm) répartis
de maniére homogenes dans la matrice de la phase mére 3 [69].

28



Etude bibliographique Chapitre |

Les parameétres de maille de la phase o athermique sont directement liés aux parametres de la
phase mere, selon les relations données en équation 1-5. La relation cristallographique liant les
deux phases B et » est indiquée en équation I-6.

a, = \/Eaﬁ; szgaﬁ

Lo 0,613 (1-5)
a’(l)

{11135 // (0001),,

(1701, // [1120],, (1-6)

Le mécanisme a ’origine de la formation de la phase » a été décrit comme étant purement
displacif, consistant en un effondrement des plans {111} 4 et la translation de certains atomes.

Auvu de larelation d’orientation cristallographique liant les deux phases, une méme orientation
de la phase mére peut mener a quatre variantes de phase o athermique.

Du fait de la faible dimension de cette phase, il est trés difficile de la détecter par des méthodes
de caractérisation microstructurale comme la diffraction des rayons X. L’utilisation de la
microscopie électronique en transmission permet toutefois d’apprécier ces précipités sous la
forme de taches diffuses sur les clichés de diffraction.

La phase oméga isotherme posséde une structure cristallographique hexagonale identique a
celle de la phase ® athermique, mais se forme au cours des traitements thermiques d’alliages
-métastable pour des plages de tempeérature allant de 120°C a 500°C. Les preécipités de phase
® isotherme sont généralement de dimensions plus importantes que ceux de la phase
athermique, pouvant atteindre quelques centaines de nanometres, de morphologies ellipsoidales
ou cuboidales. La taille de ces précipités est liée aux températures et aux durées de
vieillissement [70].

Du fait de la taille des précipités et de la fraction volumique occupée, ils sont en général associés
a un durcissement structural important mais qui s’accompagne d’une chute de ductilité. Les
deux morphologies observables pour cette phase trouvent leur origine dans le degré de
coherence des précipités avec la matrice 3. Si le degré de cohérence entre les deux phases est
assez elevé, on obtiendra des précipités ellipsoidaux de facon a minimiser la composante
interfaciale de ’énergie totale. En revanche, si le degré de cohérence est faible, alors les
précipités prendront la forme de cubes dans le but de minimiser 1’énergie élastique.
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11.2.4.2. Les phases martensitiques o’ et o’’

Bien que la transformation martensitique désigne historiquement la transformation de
I’austénite en martensite dans les aciers, cette appellation s’est retrouvée généralisée pour les

transformations des alliages métalliques présentant des caractéristiques similaires.

La phase o’ est une phase du titane que 1’on retrouve pour des alliages o et o+ (environ
<5%Moeq) pour des trempes entre le Ms et le Mf indiqués sur le pseudo diagramme (cf fig. I-
19), et lorsque les vitesses de refroidissement sont suffisamment rapides.

Cette transformation de type martensitique s’effectue donc par un mécanisme displacif, soit par
un mouvement coopératif des atomes sur des distances inférieures aux distances interatomique,
et sans diffusion. Sa cristallographie est la méme que la phase o du titane, mais sa composition
chimique demeure identique a la composition chimique de la phase B meére. La relation
cristallographique reliant les deux phases B et o’ est donc la méme que celle proposée par
Burgers, déja donnée en équation I-2.

Dans le cas d’alliages (-métastables, la température Ms étant toujours infeérieure a la
température ambiante, il ne peut y avoir de formation de phase o’ lors des traitements de trempe.

La phase o’ est une phase martensitique intermédiaire entre la phase mére 3 et la phase a.
C’est une phase orthorhombique C-centrée, de groupe d’espace Cmcm, n°63. On peut observer
de la martensite o’ lors des traitements de trempe, dans le cas ou les éléments bétagénes sont
Iégerement insuffisants pour complétement stabiliser la phase  a température ambiante. La
martensite se forme alors par décomposition de la phase B. On peut également I’observer par
application d’une sollicitation mécanique externe pour des alliages [-métastables
mécaniquement instables. On parle alors de transformation SIM (Stress-Induced Martensite).

La phase martensitique o’ se forme a partir de la phase § par un mécanisme purement displacif,
a savoir un cisaillement de type {112} < 111 >4 d’amplitude insuffisante pour que la maille
cisaillée forme un hexagone. La figure 1-22 présente les différentes mailles des trois phases en
question, avec la maille de la phase mére, et les mailles des deux phases martensitiques. Les
relations cristallographiques qui lient la phase mére 3 avec la phase o’ sont données ci-apres
en équation I-7 :

(110)[)’ // (001)0,'11

[111]4 // [110], 7
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Du fait de la symétrie de la phase B, il existe 6 orientations de phase o’ pour une orientation
donnée de phase . On appelle ces orientations « variantes », ou CV (Correspondance Variant)
obtenues par permutation cyclique du systeme de coordonnées de la phase martensitique o’
dans le réseaux cubique centré de la phase f.

Bien que la martensite o’ ait été observée pour la premiére fois en 1958 [71], celle-ci est encore
tres étudiée et observée de nos jours, notamment dans des systémes binaire, ternaire et
quaternaire a base de Ti, Ta, Nb, Zr et Sn [72-75] .

Il est intéressant de noter que cette phase se présente sous forme d’aiguilles traversant les grains
B initiaux, mais que la formation de ces aiguilles semble dépendre du mode de formation de la
martensite o.’’. En effet, dans le cas d’un refroidissement et de la décomposition de la phase 3
vers la phase a’’, les six variantes de martensite se forment de maniére a réduire les contraintes
internes en minimisant la déformation locale, et ce de maniére équiprobable. On observe alors
des groupements d’aiguilles de martensite aux directions de croissance différentes et
entremélées (cf. fig 1-23a) [76]. Dans cette configuration, on parle de variantes d’auto-
accommodation.

oo oo
.:‘1:1 ?.:?.I{ . .?)O.?lc
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Fig. 1-22 : Illustration des deux structures cristallographiques des phases martensitiques o’ et o.”". La
phase 3 mére est également représentée a titre indicatif [77].

En revanche, dans le cas de la formation d’aiguilles de martensite par mécanisme SIM, on
constate que des directions préférentielles sont adoptées par la martensite (cf. fig. 1-23b) [78-

79]. Cette différence s’explique du fait de 1’orientation de la contrainte externe appliquée, la
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martensite se formant de maniére a accommoder la déformation et les contraintes subies par un
mécanisme de sélection de variantes.

Fig. 1-23 : Formation de martensite auto-accommodante au refroidissement (a), et formation
de variante de martensite préferentielle sous [effet d 'une sollicitation mécanique extérieure (b)

[76], [79].

11.2.5. Généralités sur la transformation SIM

Comme exposé plus haut, certains alliages de titane p-métastables présentent des
transformations de phases lors de I’application d’une sollicitation mécanique extérieure. Ces
transformations résultent la plupart du temps d’un cisaillement du réseau, et sont donc purement
displacives. La formation de la phase o’’ est un processus de germination-croissance, avec
I’apparition de variantes de martensite formées a partir des grains de la phase mere, et
croissance des variantes préférentielles visant a accommoder la déformation. Lors de ces
mouvements d’atomes, la phase mere et la phase a’” sont alors séparées par une interface que
’on appelle plus communément le plan d’habitat. La déformation homogene du réseau s’opere
par un cisaillement parall¢le au plan d’habitat.

La formation de phase a’’ est rendue possible car la température Ms (« Martensite Start ») est
inférieure a la température ambiante. On explique en genéral cette transformation en se basant
sur des considérations thermodynamiques, en prenant le schéma en figure 1-24 comme base. Ce
diagramme présente deux différentes courbes représentant 1’évolution des énergies libres des
deux phases considérées, a savoir la phase mere [ et la phase o’’, en fonction de la température.
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Si ’on se référe a ce diagramme, on constate que pour une température inférieure a To, la
martensite semble étre la phase la plus stable de I’ensemble, alors que la phase 3 semble étre
plus stable pour des températures supérieures a To.
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Fig. 1-24 : Représentation schématique des énergies libres en fonction de la température pour la
phase 3 (en vert) et la phase o "’ (en rouge et en bleu).

La martensite o’ peut se former lors du refroidissement. Thermodynamiquement, pour que
cette opération puisse s’effectuer, la phase o’ doit compenser le coiit en énergie de la création
d’interfaces, et abaisser sa température en dessous de To afin de fournir au systéme une force
motrice suffisante aux variantes pour se former. Dans ce cas-1a, la température de formation de
la martensite Ms est donc inférieure a la température d’équilibre. La martensite ainsi formée
semble suivre un schéma de germination puis de croissance, comme le montre la figure 1-25.
On distinguera donc :

e Lacroissance de I’aiguille de martensite, de I’extrémité d’un grain a une autre.
e La croissance de I’aiguille dans le sens de I’épaisseur.

e Un état d’équilibre énergétique local ou I’aiguille de martensite ne croit plus.

La martensite o’ peut également se former sous la contrainte. Lors de I’application d’une
contrainte mécanique extérieure, certaines variantes de martensite vont avoir une propension
plus importante que les autres variantes a accommoder la déformation. Par conséquent, leurs
courbes d’énergie libres, jusqu’ici superposées, se décalent les unes des autres. Pour les
variantes dont le cisaillement intrinséque va dans le méme sens que la contrainte appliquée, les
courbes d’énergies libres se décalent d’une certaine quantité d’énergie dW (indiquée a titre
indicatif sur la figure 1-24), conduisant a un décalage de la température de déclenchement de la

transformation SIM vers les hautes températures. C’est par ce phénoméne que I’on peut étendre
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la plage d’existence de la martensite induite sous contrainte au-dela de la température de
formation Ms inférieure a la température ambiante.

oo
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Fig. 1-25 : Schématisation du processus de formation et de croissance d’une aiguille de martensite
a’’ : nucléation d’une aiguille au niveau du joint de grain b, et début de croissance (a), croissance de
Uaiguille jusqu’a [’extrémité opposée du grain (b), croissance selon l’épaisseur de I’aiguille jusqu’a

équilibre local (c) [80].

Il en résulte une courbe de traction caractéristique pour ce genre d’alliages qui différe des
courbes de traction usuellement obtenues (cf. fig. 1-26). Celle-ci se présente sous la forme d’une
courbe a « double yielding », entre les différents domaines indiqués sur la figure 1-26. Ces
courbes possedent un premier domaine dans lequel le matériau subit une déformation purement
élastique. Si la microstructure initiale est constituée de phase P et de phase o’’ d’auto-
accommodation, seule la phase mére B est déformée de maniére élastique [81-82]. La premiére
transition n’est ici pas caractéristique du passage du domaine élastique vers le domaine
plastique, mais du déclenchement de la transformation SIM (noté 1 sur la figure 1-26), et donc
de la transformation de la phase B mere vers la phase o’ fille. Lors de cette transformation, la
contrainte augmente alors progressivement avec la déformation. S’ensuit alors un domaine
correspondant a la déformation élastique de la phase mére et fille (noté 2 sur la figure 1-26),
jusqu’au domaine de déformation plastique de 1’alliage, similaire au domaine de déformation
plastique de la courbe de traction conventionnelle (noté 3 sur la figure 1-26).

Le cisaillement de la maille lors de la transformation martensitique va induire des déformations
importantes au niveau des interfaces p/o’’, qui s’accommodent de maniére plastique ou
¢lastique. Ces deux modes d’accommodations font état de deux familles de transformations
martensitiques : les transformations thermoélastiques et les transformations non
thermoélastiques [84]. Dans le cas des transformations thermoélastiques, I’accommodation est
purement élastique, et la transformation est alors réversible du fait de la grande mobilité des
interfaces (cf. fig 1-26). L’énergie ¢lastique stockée peut alors étre restituée lors de la réversion.
Pour les transformations non-thermoélastiques, les interfaces créées lors de la transformation
sont alors ancrées par les dislocations engendrées au cours de la transformation pour relaxer les
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contraintes induites au niveau des interfaces. Dans ce cas-ci, la transformation est alors
irréversible.

0 - : :
0 5 10 15
Déformation (%)

Fig. 1-26 : Courbe caractéristique des alliages a transformation SIM [83].

Ces aiguilles de martensite induites sous contrainte peuvent également se présenter dans le
domaine de déformation plastique des alliages étudiés, et présenter une source supplémentaire
visant a accommoder la déformation macroscopique. On appelle en général ce phénomeéne
I’effet TRIP pour « TRansformation Induced Plasticity ». Les alliages présentant ce type de
transformation sont généralement des aciers aux propriétés mécaniques exceptionnelles,
parvenant a allier grande ductilité avec haute résistance mécanique, ainsi qu’un écrouissage
élevé [85-87]. Ce type de transformation a aussi été observée dans certains alliages de titane
[88-89] provoquant des combinaisons de propriétés exceptionnelles.

I11. Les alliages de titane par procédé SLM

Du fait du développement des technologies de fabrication additive, et notamment
d’intéressantes perspectives d’optimisation du poids des composants pour les industries
aéronautiques et automobiles, les principaux alliages métalliques utilisés dans ces industries ont
fait D’objet d’études par voies additives, afin d’en déterminer les caractéristiques
microstructurales et mécaniques.
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1.1 Caractéristiques du Ti-6Al-4V SLM

Le Ti-6Al-4V étant I’alliage de titane le plus répandu dans I’industrie, il fait partie des
matériaux issus des technologies de fusion laser sur lit de poudre dont les propriétes ont été les
plus étudiées. Les parametres de fabrication du procédé de fusion sur lit de poudre étant pour
le moins singuliers (gradients thermiques locaux trés élevés, microstructure de trempe du fait
des cinétiques de refroidissement), les propriétés des métaux et alliages produits a partir de ces
technologies le sont tout autant.

Concernant le Ti-6Al-4V, celui-ci présente une microstructure colonnaire apreés fabrication. On
appelle ces formations colonnaires grains f initiaux, ou «ex-grains B », du fait de la
cristallisation primaire de phase 3 avant transformation vers la phase o’ lors du refroidissement.
Cette morphologie est typique des procédés additifs et illustrée en figure 1-27.

Ces grains sont allongés selon la direction de fabrication, du fait de la refusion partielle des
couches inférieures, favorisant une croissance épitaxiale des grains. La figure 1-28 présente une
carte de solidification du Ti-6Al-4V donnant le mode de croissance des grains en fonction de
la cinétique de refroidissement et du gradient thermique [90]. Cette carte confirme la
morphologie observée dans le Ti-6Al-4V dans les conditions de la fusion laser sur lit de poudre.

L’effet de cette croissance orientée sur 1’anisotropie des pieces issues de la fabrication additive
semble avoir un effet assez limité sur les propriétés de résistance en traction (environ 10%),
mais a un impact beaucoup plus important sur la ductilité des éléments élaborés selon
différentes directions de fabrication [27], [91-98]. L’explication de la dispersion de ces valeurs
n’est pas trés claire et semble multifactorielle. En effet, la direction de sollicitation pourrait
trouver une direction préférentielle dans la direction des grains allongés, mais aussi changer les
facteurs de concentration de contraintes de certains défauts types LOFs et changer le mode de
rupture de ductile a fragile en changeant simplement la direction de sollicitation. 1l est & noter
une tendance générale des piéces en Ti-6Al-4V produites par procédé L-PBF a posséder de plus
hautes résistances mécaniques brut de fabrication que le méme matériau obtenu par voies
classiques.

La microstructure du Ti-6Al-4V est essentiellement constituée de grains colonnaires
comprenant des sous-structures de martensite o’ (cf. fig. I-29), phase hors équilibre formée lors
de refroidissements rapides.

Le fait que cette phase soit I’'unique composante microstructurale du Ti-6Al-4V L-PBF explique
en grande partie ses propriétés mécaniques de résistances €élevées, mais une ductilité moins
importante qu’a I’état a+f. Les propriétés a I’état brut de fabrication limitent donc énormément
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les perspectives d’utilisations industrielles du Ti-6Al-4V fabriqué par fusion laser sur lit de
poudre.

Direction de |
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Fig. 1-27 : Microstructure brute de fabrication type du Ti-6Al-4V élaboré par
procédé L-PBF [99].
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Fig. 1-28 : Mode de croissance des grains du Ti-6Al-4V en fonction du gradient thermique et de la
cinétique de refroidissement [90].

La decomposition de la phase martensitique o’ par le biais des parametres du procédé L-PBF a
été rapportée de maniére assez marginale [100-104], se basant sur des stratégies de
décomposition en jouant sur la focalisation du faisceau laser et les épaisseurs de couches, dans
le but de diminuer le gradient thermique mis en ceuvre ou en réduisant la distance entre deux
cordons lasers. Ce dernier point a pour effet d’augmenter aussi considérablement les temps de
production, alors que les premiéres stratégies peuvent générer des LOFs du fait de I’apport

énergétique trop diffus. L’optimisation paramétrique visant a réaliser la décomposition de la
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phase martensitique en plus de produire des éléments exempts de défauts critiques pour les
propriétés mécaniques semble donc encore a définir.
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Fig. 1-29 : Cliché de microscopie électronique a balayage d ‘une formation de martensite .’ dans le
Ti-6Al-4V [105].

La piste la plus étudiée pour modifier les microstructures obtenues apres fabrication semble étre
la piste des traitements thermiques, qui permettent également d’optimiser les distributions de
défauts dans certains cas (traitements type HIP). Les microstructures obtenues pour le Ti-6Al-
4V apres traitement thermique suivent les principes présentés dans la section 11.2.3.

Les perspectives d’amélioration des propriétés du Ti-6Al-4V produit par fusion laser sur lit de
poudre semblent donc assez limitées, les axes de recherches consistant en 1’optimisation
paramétrique visant a obtenir des piéces denses et présentant une structure a+p, et a
I’¢laboration de traitements thermiques innovants permettant d’obtenir des microstructures aux
propriétés inedites.

Bien que cet alliage soit le plus couramment utilisé dans les applications biomédicales tel que
I’implantologie, les conditions assurant une biocompatibilité durable ne sont que partiellement
remplies concernant cette nuance de titane. En effet, et bien que la rigidité intrinseque du Ti-
6AIl-4V soit déja moitié moins importante que celles des aciers (environ 110 GPa), celle-ci
demeure importante comparée a la rigidité intrinséque de I’os (entre 15 et 30 GPa), provoquant
conséquemment le phénomene de « stress-shielding ». De plus, la composition chimique de cet
alliage semble présenter des risques toxicologiques liés a certaines espéeces pouvant se former
au cours de la vie de I’implant. En effet, il a été rapportée que les ions AI** pourraient contribuer
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au developpement de la maladie d’Alzheimer [106-109] et qu’un des oxydes de vanadium, le
V20s, soit susceptible d’étre cancérogene [110].

Dans une optique d’implantation plus durable, les alliages de titane 3 semblent posséder des
propriétés plus adaptées aux applications biomedicales que le Ti-6Al-4V, la stabilisation de la
phase B par I’ajout des éléments d’addition réduisant le module d’élasticité de maniere
intrinséque (réduisant par la méme I’effet de « stress-shielding »). De plus, les éléments utilisés
(Ta, Nb, Zr, Sn) ne semblent pas présenter, a ce jour, de contre-indication toxicologique pour
une utilisation biomédicale. Des nuances de titane B a visée biomédicale ont déja eté
développées, comme le montre le tableau I-1.

Tableau I-1

= - - Ve -z

Evolution des types de nuances de titane, avec propriétés associées [46].
Matenal Standard Modulus (GPa) Tensile strength (Mpa) Alloy type
First generation biomaterials ( 1950-1990)
Commercially pure Ti (Cp grade 1-4) ASTM 1341 100 240-550 a
Ti-6AJ-4V ELI wrought ASTM F136 110 860965 ar b
Ti-6Al-4V ELI Standard grade ASTM F1472 112 895-930 at
Ti-6A1-7Nb Wrought ASTM F1295 110 900-1050 a* P
Ti-5A1-2.5F¢ 110 1020 ar
Second generation biomaterials (1990-till date)
Ti=13Nb-13Zr Wrought ASTM F1713 79-84 973-1037 Metastabe
N~ 12Mo-6Zr-2Fe (TMZF ASTM F1813 74-85 10601100 1)
Ti-35Nb-7Zr-5Ta (TNZT) 55 596 [
Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr 65 911 [
N-35Nb-5T0-7Zr-0.40 (TNZT0) 66 1010 1]
Ti- 15Mo-5Zr-3A1 82 #
Ti-Mo ASTM F2066 B

11.2. Les alliages de titane 3 et f-métastables par procédé L-PBF

Les alliages de titane B possedent un réel potentiel pour les applications biomédicales par leur
bas module d’¢lasticité, leur biocompatibilité chimique et la possibilité de fonctionnaliser ces
matériaux pour certaines applications (cardiovasculaires, outillage) par le biais de leur caractere
métastable.

L’essor des technologies additives a vu se développer un intérét pour les alliages de titane [3 et
[-métastables, notamment du fait de la possibilité de construire des formes et des dispositifs
complexes et sur-mesure, impossibles a obtenir par des procedés soustractifs (cf. fig. 1-30). De
plus, les technologies additives offrent la possibilité d’obtenir des structures poreuses qui
facilitent significativement 1’intégration biologique, en plus de diminuer la rigidité apparente
des dispositifs, réduisant ainsi 1I’écart de module d’élasticité avec 1’os [111-112].

L’¢laboration d’alliages de titane {3 a fait ’objet de plusieurs tentatives et études, notamment
par le biais des technologies de fusion sur lit de poudre [16], [113-115]. Il est a noter que malgré

toute la littérature disponible concernant 1’élaboration d’alliages de titane B, trés peu d’études
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rapportent des comportements superélastique et mémoire de forme comparables a ceux
observés a partir des méthodes de fabrication usuelles. Une des raisons souvent mise en avant
serait la contamination des matériaux fabriqués par 1’oxygene au cours de 1’élaboration [116].
L’ajout de 1% atomique d’oxygéne diminue la température de début de transformation
martensitique de 160K [117], changeant les conditions de stabilité de la phase et modifiant
les propriétés des éléments ainsi fabriqués. Un ajustement des quantités d’éléments bétagénes
permettrait de palier a ces quantités d’oxygéne pour présenter des transformations
martensitiques sous I’effet d’une contrainte [118].

(a)unit cell and titanium alloy scaffold

Fig. 1-30 : Structure poreuse en titane fabriquée par procédé L-PBF [119].

Un des principaux freins au développement d’alliages de titane  réside dans la difficulté
d’obtenir des poudres de compositions chimiques souhaitées. Compositions commerciales mis
a part, des compositions chimiques inédites doivent étre préalablement alliées sous forme de
lingots pour ensuite étre atomisées, rendant les démarches plus colteuses et plus compliquées
d’un point de vue industriel. De ce fait, la méthode d’élaboration « in-situ », consistant en
I’utilisation d’un mélange de poudres ¢lémentaires commercialement pures, peut s’avérer
prometteuse du fait de son caractere particulierement flexible et adaptée a la prospection
d’alliages de titane B-métastables. La littérature rapporte quelques tentatives d’élaboration en
utilisant cette méthode [120-122], résultant en 1’élaboration de piéces denses a partir du
mélange de poudre, et pour lesquelles la phase B est observee a température ambiante apres
fabrication.

Cependant, ces études rapportent également la présence de particules infondues dans la matrice
métallique B, du fait des difficultés a fondre les éléments a haut point de fusion (cf. fig. 1-31).
Ces particules infondues se retrouvent notamment dans les mélanges binaires du type Ti-Nb et
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Ti-Ta [116], [123], pour lesquels les points de fusion sont particulierement élevés. Ces mémes
travaux montrent que [’optimisation de ces quantités infondues semble possible par
I’optimisation des parameétres de fabrication (puissance et vitesse laser, distance entre cordons
lasers, stratégie de balayage) jusqu’a des quantités trés faibles, assurant une homogénéité
chimique macroscopique des pieces ainsi fabriquées. Malgré le potentiel indéniable de la
méthode de fabrication in-situ, les tentatives d’élaboration sur des nuances ternaires ou
quaternaires sont encore assez marginales.

Fig. 1-31 : Cliché de microscopie électronique a balayage. L 'utilisation d’électron rétrodiffusés
permet de mettre en évidence le contraste chimique entre les espéces infondues (« billes blanches » de
niobium) et la matrice métallique apres la fusion [116].

Les spécificités des technologies additives, et plus particulierement les méthodes de fusion laser
sur lit de poudre permettent également la mise en forme de nuances de titane 3 pour lesquelles
les techniques d’élaboration usuelles présentent quelques difficultés. En effet, les phénomeénes
de micro-ségrégation connus plus couramment sous le nom de « beta-fleck » [124] que
présentent certains éléments bétagenes de type eutectoide (Fe et Cu, notamment) seraient moins
problématiques dans le cadre du procédé L-PBF du fait des vitesses de solidifications tres
importantes, limitant les mécanismes de diffusion au moment du refroidissement [125-126].
Les procédés de fusion sur lit de poudre permettent ainsi d’élaborer des nuances aéronautiques
B présentant des mécanismes TRIP/TWIP aux propriétés mécaniques exceptionnelles [127],
liées a I’important volume de phase 3 transformé en un réseau complexe de lamelles de phase
o’’, résultant en un alliage possédant une grande capacité de consolidation.
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Les perspectives pour les nuances de titane [ par voies additives sont particulierement
encourageantes, les spécificités du procéde de fabrication alliées a la méthode d’¢élaboration in-
situ permettant d’obtenir des alliages homogeénes, denses et aux propriétés mécaniques
intéressantes.

IV. Conclusion

Au cours de ce chapitre, nous avons réalisé un état de 1’art des techniques de fabrication
additives avec une attention particuliére sur la technique d’¢élaboration par fusion laser sur lit
de poudre. Les contraintes matériaux qui se posent dans le milieu des dispositifs médicaux ont
également été abordees, avec la définition de la biocompatibilité chimique et mécanique. Les
technologies de fusion laser sur lit de poudres possédent des arguments intéressants pour
répondre aux besoins du milieu des biomatériaux, avec la possibilité d’élaborer des dispositifs
complexes et sur-mesure.

Il a été identifié que les alliages de titane possedent des propriétés adaptées pour répondre aux
problématiques de biocompatibilité, et notamment la classe des alliages de titane 3, avec des
modules d’élasticité plus faibles se rapprochant de celui de 1’os et une biocompatibilité
chimique assurée par I’utilisation d’éléments 3 stabilisateurs ne présentant aucune contre-
indication toxicologique. 1l semblerait notamment que la méthode de fabrication « in-situ » a
partir de poudres élémentaires commercialement pures soit une solution pratique et flexible
pour prospecter des compositions inédites de cette classe de matériaux.

Le but de ce chapitre était également de donner une description des outils utilisés pour
déterminer les compositions a élaborer, ainsi que des détails au sujet des mécanismes
d’accommodation des déformations rencontrés dans ce type d’alliages afin d’en comprendre

I’impact sur les propriétés mécaniques.

L’objectif de cette thése est d’utiliser la méthode de fabrication « in-situ » pour élaborer des
nuances d’alliage de titane inédites présentant des transformations martensitiques sous
contrainte, et des propriétés intéressantes pour des applications biomédicales. Les matériaux
ainsi élaborés seront issus du systéme quaternaire Ti-Zr-Nb-Sn, identifié comme approprié pour
ce type d’applications. Les caractéristiques mécaniques et microstructurales de ces nouveaux
alliages seront également comparées aux propriétés du Ti-6Al-4V ELI, élaboré a partir de
poudres pré-alliées par fusion laser sur lit de poudre.
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Méthodes expérimentales Chapitre 11

Fusion laser sur lit de poudre

I.1. Principe de fonctionnement et chaine de valeur

Les principes physiques et mécanismes généraux de la technique de fabrication par fusion laser
sur lit de poudre ont été présentés au cours du chapitre 1. Dans cette section, il sera plus question
d’entrer dans la partie technique du dispositif, et plus particulierement la chaine de valeur a
considérer dans le cadre de 1’¢laboration d’échantillons par méthode de fabrication additive par
fusion laser sur lit de poudre (ou procédé L-PBF, pour laser-powder bed fusion).

La fusion laser sur lit de poudre repose en grande partie sur des technologies numérique,
permettant la modélisation de pieces en volume gréce a des logiciels de CAO. Méme si le type
de logiciel a utiliser pour concevoir les éléments importe peu, quelques conditions sont toutefois

nécessaires pour passer a I’étape suivante :

e Les fichiers doivent étre exportés en format .stl, format historiquement créé par 3D
Systems pour les logiciels de stéréolithographie.

e Lagéométrie du fichier doit nécessairement étre « fermée ». Lors de la construction du
modele 3D, les opérateurs utilisent des logiciels permettant de créer des géométries
mathématiquement exactes, qui sont par la suite converties en maillage de triangles dont
les faces et les sommets sont reliés entre eux. Au cours de cette opération, la
discrétisation de la surface en maillage d’éléments infiniment plus petits peut créer des
erreurs dans les fichiers .stl comme des trous, des chevauchements, des
entrecroisements. Ce type d’erreur peut €tre corrigé par le biais de logiciels adaptés, de
maniére automatique ou manuelle.

Méme une fois réparé, un fichier .stl doit toujours étre manipulé aux cours d’autres étapes avant
d’arriver en fabrication. La fabrication se faisant couche par couche, on peut intuitivement
penser que la disposition de la piéce sur le support de fabrication n’a aucune importance. En
réalité ce parametre est, comme beaucoup d’autres, critique dans 1’élaboration de pieces par
procédé L-PBF.

e [’angle entre la surface de la piece et le substrat de fabrication doit étre le plus proche
possible de la verticale, soit 90°. Il a été identifié un angle critique de 45° en dessous
duquel la qualité de la surface se dégrade [1], comme le montre la figure I1-1. Il est
possible d’ajouter des supports métalliques sur ces pieces afin de limiter les
effondrements locaux et I’exces de rugosité 1i¢, mais 1’ajout de ces supports entraine
nécessairement une étape de reprise en sortie de production afin de les enlever. Méme
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apres retrait, il peut toujours subsister des traces et des irrégularités augmentant a
nouveau la rugosité de maniére incontr6lée. Le positionnement des pieces sur les
substrats de fabrication doit donc s’effectuer en pensant en premier lieu aux surfaces
fonctionnelles des éléments fabriqués, et en inclinant ceux-ci afin que la géométrie soit
le moins impactée par les spécificités du procédé de fabrication L-PBF. Pour des pieces
complexes, tout va étre affaire de compromis entre le nombre de supports a ajouter, et
I’orientation a adopter afin de conserver les propriétés des surfaces fonctionnelles.

e Le positionnement des pieces en lui-méme est primordial dans le cadre de la fabrication.
De manieére générale, il faut éviter d’exposer toutes arétes vives de manicre parfaitement
perpendiculaire a la direction de balayage du dispositif d’étalement de la poudre. On
peut introduire une Iégere rotation sur les pieces autour de la direction de fabrication (5°
de maniére classique) de sorte a casser cette dynamique. De la méme maniere, des
alignements de pi¢ces dans le sens de I’étalement de la poudre peuvent avoir un effet
indésirable en cas de probléme, faisant échouer toutes les pi¢ces alignées sur I’anomalie.
Une disposition en ligne perpendiculaire a la direction de balayage de la poudre est donc
a privilégier. Cependant, il faut également éviter que I’ensemble des picces soit
parfaitement aligné du fait du balayage de 1’enceinte de fabrication par un flux de gaz
d’argon. En effet, les éjectas de matiére qui peuvent survenir au moment de la
fabrication sont soufflés dans le sens de la projection de gaz et peuvent donc retomber
sur les pieces situées juste derriére, augmentant le taux de pores au sein de la matrice
métallique.

Fig. 1I-1 : lustration de la dégradation des surfaces produites par procédé L-PBF pour des
éléments dont l’angle entre la surface et le substrat est inférieur a 45° [2].

Tenir compte de tous ces critéres et paramétres dans le cadre de la fabrication visant a disposer
le plus de pieces possible sur le substrat est souvent compliqué, mais des logiciels proposent
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aujourd’hui une automatisation de la disposition et de I’orientation des éléments basée sur des

critéres définis manuellement par 1’utilisateur.

Comme mentionné un peu plus en amont dans cette section, il est possible de générer des
supports de fabrication par le biais d’outils numériques de disposition sur substrat L-PBF. La
figure 11-2 expose différents types de supports utilisables, bien qu’il en existe en réalité une
variété bien plus fournie. L’ existence de différents types de support sous-entend qu’il convient

d’adapter leur forme en fonction de la surface de la piéce étudiée [3].

block point web contour line

Fig. 11-2 : Présentation de différents types de supports [3].

La rigidité apparente des supports peut également étre modifiée en les évidant, permettant un
retrait simplifié dans les opérations de post-traitement. Plusieurs types de supports peuvent
parfaitement s’adapter sur la méme piéce, avec toujours pour objectif le maintien en place des
piéces fabriquées. Le choix et la personnalisation des supports dépendent de plusieurs facteurs
dont la plupart font écho aux situations citées un peu plus haut dans cette section.

Il est encore possible de pousser la personnalisation des parameétres de fabrication plus loin avec
le choix des parametres de balayage laser et les stratégies de balayage. Comme montré dans le
chapitre 1, il existe une relation liant quelques-uns des principaux parameétres du procédé de
fabrication afin de décrire la quantité d’énergie volumique transmise par le laser sur la couche
de poudre. Cette relation est rappelée en equation I1-1. Bien qu’il ait déja été discuté des limites
de cette formule, cette derniere permet toutefois de donner les grandes lignes de 1’évolution de
la densité d’énergie transmise au lit de poudre en fonction des parametres comme 1’épaisseur
de la couche (e, en mm), la vitesse de balayage du laser (v, en mm/s), la puissance du laser (P,
en watts) et la distance entre cordons successifs (h, en mm). De plus, ’utilisation d’un nombre
assez restreint de parametres de balayage laser (4 au total, quand le manuel d’utilisation du
dispositif SLM en explicite plus d’une centaine) permet de simplifier grandement les plans

d’expérience paramétriques d’optimisation.

P

E, = —— -1
d” exv+h (1-1)
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De plus, les influences des parameétres de 1’équation II-1 jugés les plus impactant pour la
fabrication sont assez documentées :

e Une diminution du parametre d’épaisseur de couche diminuera ainsi 1’effet d’escalier
lie a la fabrication couche apres couche, augmentant par la méme la résolution
géométrique des pieces fabriquees (voir figure 11-3), en plus d’augmenter le temps de
fabrication [4].

1 |

A =+—— Couche d'épaisseur donnée

I

£ \

II II =—— CAD d'origine

- Support d'edification

h \ \\ \ \ \ |-—F’Ia1s1audn fabrication

Fig. 11-3 . Hlustration du phénomeéne d’escalier généré par la fabrication couche par couche [4].

e Augmenter la puissance ou diminuer la vitesse verra I’énergie transmise au lit de poudre
augmenter. Cette augmentation d’énergie s’accompagne cependant de phénomeénes
physiques décrit dans le chapitre 1 et peuvent conduire a la formation de défauts [5-6].

e Diminuer la distance entre deux cordons lasers successifs verra les deux bains de fusion
se chevaucher, diminuant 1’espacement inter-cordons, et donc la possibilité pour les
pores de se former dans cet espace (cf. figure 11-4) [7].

L’optimisation du procédé de fabrication concernant tous types de matériaux doit passer par
une phase rigoureuse d’essais erreurs visant a fabriquer des pieces dans certaines conditions,
avant d’en étudier les propriétés structurales et métallurgiques (répartition des défauts,
morphologie granulaire). Le nombre de parameétres différents a étudier étant important, on
utilise généralement des plans d’expériences afin de limiter le nombre de pieces a fabriquer.
Il est a noter que des paramétres de fabrication valables sur une machine ne sont pas
nécessairement transposables sur une autre machine du méme modéle. Une phase d’étude
et d’optimisation est toujours nécessaire des lors que la machine de fabrication change afin
de limiter le plus possible les déviations liées aux spécificités du procédé de fabrication
(étalement de la poudre, écoulement de la lame de gaz, débit, quantité résiduelle d’oxygene
dans I’habitacle de fabrication, ajustement du banc optique et forme du faisceau laser).
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Hatch spacing
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Fig. l1-4 : Illustration du phénoméne de chevauchement a [ ’origine de porosités lors du procédé
d’élaboration [7].

En plus de I’ajustement de ces paramétres, il est également possible de personnaliser les
trajectoires du laser au sein d’une couche, et d’établir des relations entre les trajectoires d’une
couche et celles de la couche n+1. On appelle cette étape la « stratégie de balayage ». Les
stratégies les plus couramment utilisées sont les balayages croisés a 67° ou 90° et les stratégies
de balayage en damier (cf. figure 11-5).

crolsée a 90 croisée a 67 en damier

¢ 7 +1
S n+1 | n+2(679 o
/ e
r/ n=1 n+1(67%)
Alternance

z
k4
< X

Fig. 11-5 : lustration des méthodes de balayages usuelles (de gauche a droite) : croisée a 90°,
croisée a 67° et en damier [4].

e Une stratégie de balayage croisée verra les trajectoires des cordons de la couche n
orientées de 67° ou 90° par rapport aux cordons de la couche n-1. Il faut toutefois
préciser que les trajectoires lasers restent paralleles entre elles au sein d’une couche, de
méme sens, ou de sens opposés d’un cordon a l’autre. Cette stratégie vise a
homogénéiser la microstructure et les propriétés dans le plan XZ [8].

e La stratégie de balayage en damier vise a découper la couche a fondre en un certain
nombre de cases dont les dimensions sont paramétrables. Chacune des cases verra ses
parameétres de balayage différer des cases voisines, de sorte a limiter la longueur des
cordons au sein d’une méme piece. Cette approche est particulierement adaptée aux
piéces de grandes dimensions, dans lesquelles les longueurs de cordons peuvent génerer

d’importantes contraintes résiduelles, incurvant les piéces fabriquées (cf. figure 11-6)

[9].
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Fig. 11-6 : Phénomeéne d’incurvation des pieces métalliques produites par fusion laser sur lit de

poudre [4].

Au sein d’une couche, il faut également faire la distinction entre le coeur de la couche et son
contour. Une zone intermédiaire d’enveloppe peut également faire la jonction entre le contour
et le cceur de la couche. Ces zones sont souvent fabriquées avec des jeux de parametres
différents. Dans le cas du contour, cette distinction s’explique par la nécessité d’améliorer 1’ état
de finition de la surface. C’est donc généralement une zone que I’on va élaborer avec des
paramétres moins énergétiques que le cceur, dans le but d’éviter de fritter la poudre non fondue,
et créer des particules agglomérées en surface qui vont en augmenter la rugosité. Un schéma de
principe récapitulant les différentes zones fondues est présenté en figure 11-7.

Point Distance

il R Hatch

' Boundary

----—} Hatch
"""‘? Distance

b

Fill Contour

AlA|A|A|A|IA|AA

N
r\
- viviviviviviviy

| §

|
I |
Fill Contour Offset Hatch Offset

Fig. II-7 : Illustration des différentes zones balayées par le laser au cours de I’élaboration d’une
couche [10].

La derniére étape dans la chaine de valeur de préfabrication de la technologie d’élaboration L-
PBF est le découpage, ou «slicing ». Il s’agit de décomposer la géométrie précédemment
obtenue par outils numériques, en appliquant a chaque couche les paramétres de fabrication
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¢tablis (puissance et vitesse laser, trajectoire et stratégie de balayage...). L’empilement complet
de I’ensemble des « slices » constitue la géométrie 3D finale.

Apreés toutes ces étapes de préparation, les piéces sont prétes pour 1’élaboration. Bien que les
travaux présentés dans ce manuscrit aient été réalisés sur la méme machine SLM 125 HL (cf.
figure 11-8), le principe général de fabrication pour ces dispositifs est transposable pour d’autres
types de machines. Ce dispositif est équipé d’un substrat de fabrication de 12*12 cm?, pour un
volume de fabrication total de 12*12*10 cm?®. Dans notre cas, des substrats en titane grade 2
seront utilisés. Concernant le dispositif laser, il s’agit d’un un laser a fibre Ytterbium IPG de
longueur d’onde A = 1070 nm et de puissance maximale 400 W.

Fig. 11-8 : Mac