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Introduction générale

Introduction générale

Les alliages de titane sont des matériaux tres utilisés dans le domaine du biomédical. En
effet, ce sont des alliages qui ont l’avantage de présenter des propriétés mécaniques
intéressantes (résistance, ductilité, ténacité ...), associées a une faible densité. Ils ont en outre
la capacité de se passiver et de former ainsi une couche d’oxyde stable et bio-inerte, ce qui leur
permet d’étre biocompatible chimiquement et résistant a la corrosion. La biocompatibilité
mécanique peut également étre assuré en fonction des compositions. Pour certaines applications
ou le dispositif médical vient remplacer 1’0s, il est important que la rigidité¢ de 1’alliage soit
proche de celle de ’os, afin d’éviter les problémes de « stress-shielding », qui peut amener a
’os a se détériorer et peut nécessiter une intervention chirurgicale supplémentaire. La grande
variété de propriétés mécaniques possible, par modification de la composition chimique ou par
traitements thermomécaniques, permet donc 1’utilisation des alliages de titane pour des
dispositifs biomédicaux trés variés.

Parmi les alliages de titane les plus utilisés dans le domaine biomédical actuellement,
on trouve notamment I’alliage équiatomique nickel-titane (NiTi ou Nitinol). Cet alliage,
développé dans les années 1970, a d’abord été utilisé pour des applications navales et
aéronautiques. Par la suite, en tirant profit des propriétés superélastiques et/ou mémoire de
forme que cet alliage posséde et de son module d”Young proche de I’os (48 GPa pour le Nitinol
et 30 GPa pour I’0s), il a été utilisé dans le domaine du biomédical. En effet, grace a une
transformation martensitique réversible induite sous contrainte, le Nitinol peut subir de grandes
déformations réversibles (supérieures a 6 %). Cette propriété s’aveére trés utile pour de
nombreuses applications, telles que des guides pour cathéters, des fils orthodontiques ou encore
des stents cardiovasculaires. Ce matériau est notamment utilisé pour rendre les opérations
chirurgicales les moins invasives possibles, le Nitinol superélastique permettant aux dispositifs
de s’adapter aux déformations induites par exemple par les vaisseaux sanguins lorsqu’un
dispositif est mis en place.

Le Nitinol présente cependant un défaut de taille pour son utilisation dans les dispositifs
médicaux : sa forte teneur en nickel. En effet, plusieurs études ont montré le caractere allergene,
voire cytotoxique de cet élément. Dans le cadre d’applications au contact du corps humain
pendant plusieurs années (comme les stents), la non-biocompatibilité des éléments composants
le dispositif peut poser un sé€rieux probléme pour la santé des patients. C’est pourquoi, dans le
but d’améliorer la biocompatibilité chimique des dispositifs de Nitinol, la recherche se
concentre depuis plusieurs années sur le développement d’alliages de titane superélastiques
composés uniquement d’éléments biocompatibles, comme le Nb, le Zr ou encore le Ta. Ces
alliages présentent, pour certaines compositions, également une transformation martensitique
induite sous contrainte et réversible, permettant d’obtenir des taux de recouvrement
conséquents a répétition. S’il est possible de développer ces alliages sous leur forme massive,
afin de proposer une alternative aux alliages présentant des problemes de biocompatibilité, une
autre approche consiste a revétir les dispositifs de Nitinol superélastiques existants avec un film
biocompatible exempt de tout élément allergene, qui permettrait de réaliser une couche barriére
entre le dispositif contenant du nickel et I’environnement biologique. Pour atteindre cet objectif,
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la difficulté réside dans le fait que le comportement mécanique du film doit étre trés proche de
celui du Nitinol. 1l doit en effet avoir la capacité de suivre les larges déformations réversibles
subies a répétition par le NiTi, de fagon a assurer 1’intégrité de I’ensemble film sur dispositif
tout au long de sa période d’utilisation dans le milieu biologique.

C’est dans ce contexte qu’a été lancé en 2019 le projet ANR SuperRev. Ce dernier a
pour objectif de développer des revétements en alliages de titane superélastiques et
biocompatibles et est le résultat d’une collaboration entre trois partenaires :

- L’équipe Chimie-Métallurgie (C-Met) de I’Institut des Sciences Chimiques de Rennes
(ISCR) a I’INSA Rennes. Ce laboratoire développe depuis de nombreuses années des
alliages métalliques, et particulierement des alliages de titane, destinés a une utilisation
biomédicale.

- L’¢équipe Physique et Propriétés des Nanostructures (PPNa) de I’Institut P’ a
I’Université de Poitiers, qui est spécialisée dans 1’¢laboration et la caractérisation des
couches minces.

- Le laboratoire de Biomécanique et Bioingénierie (BMBI) de 1’Université de
Technologie de Compiegne (UTC), qui étudie la biocompatibilité de dispositifs a la fois
in vitro et in vivo.

Dans ce cadre, les taches du projet ANR SuperRev s’organisent autour de 4 axes :
’¢laboration et 1’optimisation des films en alliage de titane, ce qui inclut 1’¢élaboration par
pulvérisation magnétron et la caractérisation des propriétés structurales des films (phases en
présence, morphologie, texture ...), la caractérisation mécanique des films dans le but d’étudier
la réponse superélastique en fonction des caractéristiques microstructurales obtenues
précédemment, 1’évaluation de la biocompatibilité des films (cytotoxicité, hémocompatibilité)
et de la réponse cellulaire (ostéoblastes, cellules endothéliales ...) sur les films (prolifération,
différentiation, minéralisation, tests bactériologiques) et pour finir la réalisation de prototypes
en déposant les revétements d’alliages sur des fils ou agrafes orthopédiques de Nitinol
superélastique qui ont été utilisés pour les tous premiers essais in vivo.

Ce travail de these s’inscrit dans le cadre de ce projet sur deux axes d’étude :
1’¢laboration des films et leurs caractérisations microstructurale et mécanique. Il a été réalisé
en co-encadrement entre les laboratoires de Poitiers et Rennes. Les films en alliages Ti-Nb-Sn,
Ti-Nb-Zr et Ti-Nb-Zr-Sn ont été élaboreés sur les batis de dépdt de Poitiers et de Rennes et leurs
propriétés microstructurales et mécaniques ont été étudiées en s’appuyant sur les diverses
techniques de caractérisation disponibles (diffraction des rayons X, microscopie électronique,
mesure de la courbure du substrat, nanoindentation ...) ainsi que lors d’une campagne d’essais
de traction équibiaxiale in situ au synchrotron Soleil. De plus, une séric d’échantillons
spécifiques ont été fabriqués en faisant varier 1’angle d’incidence (dépot GLAD) pour compléter
I’étude de la biocompatibilité qui a été réalisée au laboratoire de Compiegne. L’ ¢élaboration de
ces échantillons est présentée dans 1’ Annexe II.

La présentation de ce travail de these est organisée en six chapitres :
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Le premier chapitre présente une revue de 1’état de I’art. Une premiére partie assez
générale s’intéresse a 1’utilisation des alliages métalliques dans le domaine du biomédical, en
présentant notamment plus en détail I’alliage NiTi. On présente également les différents
revétements qui peuvent étre déposés sur des dispositifs médicaux et leurs avantages respectifs.
La seconde partie s’attelle a décrire plus en détail la métallurgie du titane et de ses alliages, en
s’attardant particulierement sur les mécanismes de transformation martensitique liés a 1’effet
superélastique. Enfin, ce chapitre est cléturé par une présentation de 1’état de I’art sur les
revétements en alliages de titane B-métastable.

Le second chapitre présente les différentes méthodes d’¢élaboration et de caractérisations
des revétements étudiés dans ce travail. On présente notamment la technique de pulvérisation
magnétron utilisée pour élaborer nos films, ainsi que les techniques de caractérisation des
propriétés structurales et mécaniques de ces derniers.

Dans le troisieme chapitre, on s’intéresse tout d’abord a la morphologie obtenue pour
les films déposés par pulvérisation magnétron, puis a 1’évolution des phases présentes dans les
films en fonction de leur teneur en Nb, pour les différents systemes étudiés (les systémes
ternaires Ti-Nb-2Sn, Ti-Nb-22Zr et le systéme quaternaire Ti-Nb-22Zr-3Sn?). Pour cela, on
s’appuie principalement sur la Diffraction des Rayons X (DRX), en réalisant des balayages 6-
20. La texture des films et la coexistence des phases hexagonale o, cubique centrée B et
orthorhombique o’ pour certaines compositions nous pousse a la réalisation de balayages a des
angles y différents de 0, qui permettent d’accéder a d’autres plans de diffraction pour
différencier les phases en présence. Des mesures de résistivité ont également été realisées pour
compléter et confirmer les phases obtenues en fonction de la composition. Cette premiére étape
permet de sélectionner les compositions les plus prometteuses pour 1’obtention de I’effet
superélastique.

Le quatrieme chapitre présente une étude plus détaillée du systéeme ternaire Ti-xNb-
227r, a I’aide de méthodes de caractérisations plus avancées, afin de déterminer la texture des
films et les contraintes internes dans ces derniers. Des analyses par Microscopie Electronique
en Transmission (MET) ont été réalisées sur deux compositions, sélectionnées comme ayant
une microstructure 3 ou une microstructure biphasée o’’/f. Des images en vue plane et en vue
transverse ont permis d’obtenir plus d’informations sur la texture de ces deux phases. Par la
suite, on présente dans ce chapitre 1’étude des contraintes internes. Ces dernieres ont été
étudiées par deux méthodes : par la mesure in situ de la courbure du substrat et ex situ par la
méthode des sin®¥ appliquée sur les cristallites de phase cubique . La combinaison de ces
deux méthodes permet de mieux appréhender les phénomenes a I’origine des contraintes dans
ces films.

Le cinquieme chapitre présente les caractérisations mécaniques réalisées sur les films.
Des essais de nanoindentation ont été réalisés en utilisant des pointes de géométrie différentes
sur une large gamme de forces appliquées. On a ainsi pu étudier le caractéere superélastique des
films a I’aide des mesures du taux de recouvrement en profondeur. Les duretés et les modules
d’indentation ont ét¢ étudiés en fonction de la teneur en Nb. Des essais de traction ont également
¢été réalisés. Pour limiter 1’influence du substrat lors de ces derniers, les films ont été déposés

1 Les échantillons sont désignés par leur composition en pourcentage atomique
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sur des substrats de Kapton de 50 um d’épaisseur et la déformation des films a été évaluée par
corrélation d’images.

Pour finir, le sixieme chapitre présente les résultats obtenus lors d’une campagne
d’essais réalisée au synchrotron SOLEIL en juin 2022. Ces essais avaient pour objectif
d’observer directement la transformation martensitique sous contrainte lors d’un essai de
traction équibiaxial in situ sous rayonnement synchrotron. Ce chapitre s’attéle a présenter dans
un premier temps 1’évolution de la microstructure au cours de 1’essai de traction a partir de
I’évolution des pics de DRX. Dans un second temps, on s’est intéressé a I’apparition de fissures
au cours de ’essai, détectées par le suivi in situ de la résistivité électrique, pour une premiére
approche du comportement fragile de ces films et de I’influence de la contrainte appliquée sur
la fissuration du revétement.
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|. Introduction

Ce premier chapitre propose une étude de la littérature sur les alliages de titane utilises
dans le biomédical et présente plus particulierement les revétements en alliages de titane
superélastiques.

La premiére partie présente brievement les matériaux utilisés dans le biomédical et cible
plus particulierement I’alliage NiTi (appelé Nitinol) et les revétements en vue de leur utilisation
pour les applications biomédicales. La seconde partie introduit les généralités sur le titane et
ses alliages dans leur forme massive, et notamment la transformation martensitique a 1’origine
de I’effet superélastique observé pour certaines nuances d’alliages. Enfin, la troisieme partie
dresse 1’état des connaissances actuelles sur les films en alliage de titane superélastiques, qui
sont 1’objet des travaux de recherche de cette thése.

Il. Les matériaux pour les applications biomédicales

Un biomatériau a été défini par la Société Européenne des Biomatériaux [Williams
1987] comme un matériel non vivant utilis¢ dans un dispositif médical afin d’interagir avec un
systéme biologique pour aider I’homme a remplir des fonctions biologiques défaillantes. De
part cette définition, les biomatériaux sont présents dans la majorité des domaines médicaux,
tels que la cardiologie, 1’orthopédie ou encore 1’odontologie. La grande variété des domaines et
applications dans le biomédical implique I’emploi de matériaux aux propriétés multiples et
variées et I’utilisation des différentes classes de matériaux que ce soient les métaux, les
polymeres, les composites ou encore les céramiques. Les matériaux introduits et en contact de
I’organisme doivent étre biocompatibles, ¢’est-a-dire capables de remplir leurs fonctions sans
effets néfastes sur ’environnement biologique dans lequel ils sont amenés a fonctionner et ceci
durant toute leur durée de service dans I’organisme [Williams 2008].

I1.1. Les alliages métalliques

Les matériaux metalliques ont été parmi les premiers utilisés a long terme dans le corps
humain, en raison de leurs bonnes propriétés mécaniques ainsi que de la capacité de certaines
nuances a se passiver. Il est difficile de donner une définition claire de la biocompatibilité d’un
matériau car elle fait référence a de nombreuses propriétés a la fois sur les plans mecanique,
chimique et biologique. Dans le cas des alliages métalliques deux propriétés sont importantes
a considerer pour que le matériau puisse étre utilisé dans le cadre d’une application biomédicale.

La premiére est la composition chimique du matériau, qui ne doit étre composée que
d’éléments biocompatibles. En effet, des éléments du dispositif biomédical peuvent étre
relargués dans les fluides et tissus environnants, par exemple par corrosion lorsque le matériau
est en contact avec les fluides et tissus de 1’organisme ou encore par usure lorsque ce dernier
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est sollicité mécaniquement. Si les éléments en contact avec les fluides et les tissus environnants
sont toxiques ou allergenes, le dispositif affectera négativement les cellules avoisinantes, et on
considérera que le matériau n’est pas biocompatible. Les matériaux utilisés doivent étre
composés d’éléments biocompatibles, non-toxiques et non-allergénes, parfois bio-inertes et ils
doivent également résister a la biocorrosion, pour éviter leur détérioration a long terme. La
résistance a la biocorrosion est généralement testée dans un milieu SBF (Simulated Body Fluid)
qui simule les conditions dans lesquelles le dispositif sera utilisé (milieu cellulaire, pH,
température, ...) [Baino 2020].

La seconde propriété est la capacité de I’organisme a intégrer le matériau. Pour cela il
est possible de jouer sur I’interaction entre le dispositif et son environnement biologique. On
peut citer les traitements de surface permettant de modifier, par exemple, la rugosité de surface
du dispositif et d’influer sur 1’intégration, la prolifération et la différenciation des cellules au
contact de celui-ci. Une autre illustration de I’importance de prendre en compte cette seconde
propriété, est mis en avant par le phénomene de « Stress-Shielding » qui concerne les dispositifs
utiliseés en chirurgie orthopedique. Ce phénomeéne intervient lorsque les modules d’Young du
dispositif et de 1’0s (proche de 30 GPa, [Geetha 2009]) sont trop différents. Dans ce cas, 1’0s en
contact avec le dispositif voit sa structure se densifier ou s’alléger [Wolff 1986] sous 1’effet
d’un stimulus osseux plus ou moins important. Dans le cas d’une prothése de hanche avec un
module d’Young bien plus grand que celui de 1’0s, les contraintes appliquées vont se concentrer
au niveau de la prothese. L’os, ne recevant alors plus autant de contraintes qu’avant, va
progressivement s’alléger, jusqu’a ne plus permettre la tenue correcte de la prothése dans 1’os.
Il est nécessaire, pour les applications orthopédiques, d’utiliser des matériaux dont la rigidité
est proche de celle de 1’os, pour augmenter la durée de vie de la prothese en service.

Historiquement, les premiers alliages métalliques utilisés dans le biomédical ont été
sélectionnes pour leurs propriétés de résistance a la corrosion. Il s’agit des aciers inoxydables
(particulierement la nuance 316L) et des alliages Cobalt-Chrome. Ces alliages ne sont
cependant pas biocompatibles (Figure 1-1) : chimiquement, ils présentent des problémes
d’encapsulation (couche fibreuse se formant a la surface du matériau finissant par isoler le
matériau de 1’organisme), voire de toxicité (lors du relargage de Co ou de Fe dans I’organisme).
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Figure I-1 : Biocompatibilité chimique de plusieurs éléments et alliages métalliques
[Steinemann 1996]
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De plus, mécaniquement, leurs modules d’Young sont trop élevés (de 1’ordre de 210
GPa pour I’acier 316L et de 240 GPa pour le Co-Cr [Geetha 2009]), représentant un fort risque
de résorption osseuse. Ces différents éléments empéchent de considérer ces alliages comme
biocompatibles.

Le titane étant un élément biocompatible, les alliages de titane ont été rapidement
proposés pour les applications biomédicales [Zhang 2019]. L’alliage Ti-6Al-4V (aussi noté
TAG6V) et I’alliage équiatomique Ni-Ti, originellement développés pour les applications dans
le secteur de I’aéronautique et de I’aérospatial ont suscité 1’intérét de la communauté
scientifique en raison de leurs excellentes propriétés mécaniques. L’alliage TA6V est d’ailleurs
toujours la nuance des alliages a base de titane la plus utilisée dans le biomédical dans le monde,
malgré des réserves importantes sur la biocompatibilité de ses éléments d’alliage [Costa 2019]
et sur son haut module d’Young (110 GPa [Geetha 2009]).

I1.2. Le Nitinol

L’alliage Ni-Ti, appelé aussi par son nom commercial Nitinol (de Nickel Titanium
Naval Ordnance Laboratory), est un alliage quasi-équiatomique de nickel et de titane,
développé dans les années 60 par W.J Buehler et F.E. Wang [Buehler 1968]. Il présente des
caractéristiques trés intéressantes pour les applications du domaine aéronautique (secteur dans
lequel il a initialement été utilisé), telles qu’une grande capacité d’amortissement, une basse
densité et d’excellentes propriétés de superélasticité ou de mémoire de forme, dues a une
transformation martensitique réversible.

La phase NiTi présente un domaine d’existence (en termes de composition) étroit autour
de la composition equiatomique, particulierement a basse température. La Figure I-2 présente
le diagramme d’équilibre Ti-Ni et montre que différentes phases intermédiaires peuvent se
former, comme Ti2Ni dans le cas d’un excédent de titane et TisNis ou TiNis dans le cas d’un
excédent de nickel. La précipitation de ces phases modifie le comportement de 1’alliage et leur
présence altere I’effet superélastique. Une maitrise fine de la composition de 1’alliage et des
traitements thermomécaniques est nécessaire pour obtenir uniquement la phase NiTi.

Les alliages NiTi sont utilisés dans les applications médicales pour lesquelles il est
nécessaire d’avoir un retour élastique important. C’est par exemple le cas des stents
cardiovasculaires [Dotter 1983] se présentent sous la forme d’un « filet » métallique dont le
réle est de maintenir I’ouverture d’un vaisseau sanguin. Avec un alliage classique, le chirurgien
place le stent dans le vaisseau sanguin alors qu’il n’est pas encore déployé, puis le déploie
mécaniquement dans la zone d’intérét a I’aide d’un ballon a gonfler. Avec le Nitinol
superélastique, le stent peut étre compressé juste avant son introduction et transport par
cathétérisme vers la zone d’intérét. Puis, en relachant la contrainte compressive dans la zone
d’intérét, il reprend sa forme initiale pour laquelle il a été concu. Sa capacité a se déformer
élastiqguement lui permet de suivre les déformations a répétition des vaisseaux sanguins dues
aux pulsations sanguines. D’autres applications qui utilisent les propriétés superélastiques du
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Nitinol incluent les arcs dentaires [Teramoto 2010, Duerig 1999], les agrafes orthopédiques
[Mereau 2006] ou encore les limes endodontiques [Kell 2009].
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Figure I-2 : Diagramme de phase Ti-Ni [Otsuka 2005]

L’emploi du Nitinol dans les dispositifs biomédicaux est de plus en plus controversg,
des études mettant en évidence le caractére allergene du nickel [Shabalovskaya 1995, Kdster
2000]. Etant composé a environ 50 % at de cet élément, les implants de nitinol peuvent relarguer
des ions nickel dans I’organisme. Pour remeédier a ce probleme, deux solutions font I’objet de
travaux de recherche : le remplacement du Nitinol par un autre alliage biocompatible, non
allergéne et aux proprietés semblables ou I’utilisation de revétements ou de traitement de
surface pour améliorer la biocompatibilité des dispositifs a base de Nitinol. Des travaux de
recherche se sont portés sur le développement de nouveaux alliages de titane aux propriétés
superélastiques et ne contenant pas de nickel, ce sont les alliages de titane f-métastable et
instables mécaniquement, qui font I’objet de cette thése.

11.3. Les revétements

Pour remédier aux controverses autour de 1’emploi du Nitinol dans le biomédical, 1’une
des issues explorées est I’utilisation de revétements uniquement constitués d’éléments
biocompatibles, permettant de réaliser une barriére évitant tout contact et relargage du nickel
avec l’environnement biologique. Les revétements peuvent egalement étre utilisés pour
modifier d’autres propriétés de la surface des dispositifs. Ils peuvent par exemple augmenter la
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résistance a 1’usure ou a la corrosion, ou encore améliorer 1’ostéo-intégration (la connexion
structurelle et fonctionnelle entre la surface d’un implant et 1’0s).

Les matériaux utilisés en tant que revétements doivent combiner plusieurs propriétés :
étre biocompatibles et présenter une bonne résistance a 1’usure et a la corrosion. Les propriétés
mécaniques du revétement doivent également permettre une bonne tenue mécanique et une
bonne adhésion sur le dispositif de Nitinol. Différents types de revétements peuvent étre utilisés
en fonction des propriétés et applications initiales du dispositif [Thanka Rajan 2022]. Pour
revétir des dispositifs en Nitinol superélastique, les revétements en alliages de titane p-
métastable et superélastiques sont une solution envisageée : ils permettent de réaliser une
barriéere biocompatible, tout en étant capable de suivre et d’accommoder les grandes
déformations élastiques subies par les dispositifs de Nitinol superélastique en fonctionnement.
Ces revétements en alliages de titane B-métastable et superélastiques seront présentés plus en
détails dans la partie Il de ce chapitre. Dans cette partie, d’autres types de revétements utilisés
dans le biomédical sont présentés : les nitrures, les revétements carbone diamant, les verres
métalliques et les films métalliques mono-éléments.

11.3.1. Revétements nitrurés

Les films de nitrure de métaux de transition sont une solution majoritairement utilisée
pour 1’amélioration des propriétés mécaniques et tribologiques de surface des dispositifs
médicaux, et tout particulierement pour I’amélioration de la dureté en surface pour une
meilleure résistance a I’usure. En effet, pour certaines applications telles que celles des
prothéses de hanche, le frottement répété de la prothese sur 1’os peut causer une usure
prématurée de la prothése avec parfois formation de débris entrainant des complications
médicales. L’utilisation d’un revétement en nitrure permet alors d’augmenter la durée de vie de
la prothése. Mitamura et al. ont démontré qu’une prothése revétue d’une couche de TiN présente
une durabilité 7 fois plus importante que la méme prothése sans revétement [Mitamura 1989].
Les films de nitrure offrent également 1’avantage d’étre trés stables a température ambiante.

Les revétements en nitrure peuvent étre obtenus par pulvérisation magnétron réactive,
en introduisant de 1’azote dans la chambre au cours du dépét, qui réagit avec la vapeur
sursaturante d’atomes a la surface du matériau. Ils peuvent également étre réalisés par Dépot
Chimiqgue en Phase Vapeur (Chemical Vapor Deposition, CVD) ou encore par Dépot Assisté
par faisceau ionique (lon Beam-Assisted Deposition, IBAD). Les revétements nitrurés les plus
couramment utilisés pour le biomédical sont les couches TiN, TiAIN, TaN, ZrN ou encore CrN
[Van Hove 2015, Subramanian 2011, Oden 1999]. Pour augmenter 1’épaisseur et la dureté du
revétement, des dépOts multicouches ont également été proposés [Jara 2017]. De facon
générale, la dureté des couches nitrurées est plus importante que celle des matériaux massifs,
ce qui est da a la finesse de la microstructure. Le Tableau I-1 présente les valeurs de dureté
obtenues par nanoindentation sur des films nitrurés. Des études ont évalué la résistance a la
corrosion de films de nitrures et ont montré qu’elle est suffisante dans un milieu qui simule un
environnement biologique (SBF) [Yeung 2007].
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Tableau I-1 : Valeurs de quelques caractéristiques mécaniques obtenues pour des films de

nitrures

s Densité  Dureté Vickers Module Coefficient Coefficient ‘e

Matériau d’Young - . Références
(9/cm3) (GPa) (GPa) de friction  de Poisson

. Torok 1987
TiN 5,40 18-21 600 0,65 0,25 Gobbi 2019
TIAIN 4,8 27,5 484 0,70 0,19-0,22 Chen 2007
TiCN 521 29,4 300 0,45 - Saoula 2016
ZrN 7,09 24,5-30,4 510 0,5 0,25 Torok 1987

La biocompatibilité des films TiN a largement été étudiée pour tous types de cellules,
de facon in vitro et in vivo, et les résultats montrent que les films nitrurés sont biocompatibles.
[Sovak 2000, Larsson 1996, Hayashi 1989]. IIs ont également un effet sur 1’adhésion des
bactéries a la surface des dispositifs médicaux [Scarano 2003]. Dans le domaine de la chirurgie
cardiovasculaire, cet effet antiadhésif a pu étre utilisé pour diminuer le risque d’infection, par
exemple sur des prothéses de ventricule gauche [Mitamura 1989] ou des stents
cardiovasculaires [Windecker 2001].

De facon générale, les revétements en nitrures présentent une combinaison a la fois
d’une grande dureté, d’une bonne résistance a la corrosion et d’une bonne biocompatibilité les
rendant tres intéressants pour les dispositifs biomédicaux. Les modules d’Young (plusieurs
centaines de GPa) et les contraintes internes tres élevées des revétements en nitrure de titane et
leur faible recouvrance élastique peuvent cependant limiter leur utilisation pour certaines
applications biomédicales visées. Les propriétés des revétements de nitrures réduisent la
fonctionnalité premiere des dispositifs de Nitinol superélastique revétu, a savoir sa capacité a
recouvrer de trés grandes déformations réversibles en service, et conduisent a des défaillances
précoces (fissuration, flambage) qui accélerent la corrosion et engendrent des effets néfastes
sur les cellules et tissus humains environnants.

11.3.2. Films en carbone adamantin

Les films en carbone adamantin (DLC pour Diamond-Like Carbon) présentent une
grande dureté et peuvent étre utilisés pour des applications similaires a celles des nitrures. Ils
ont donc été également proposés comme candidats potentiels pour améliorer les dispositifs
utilisés dans le biomédical [Wen 2017, Hauert 2013].

Aprés la pose d’un stent, les plaquettes circulant dans le sang ont tendance a adhérer a
ce dernier et a « cicatriser », entrainant une occlusion partielle ou totale rendant le dispositif
médical inefficace. C’est ce qu’on appelle la resténose. Des études ont montré que les
revétements DLC alliés au fluor (F-DLC) ou au silicium (S-DLC) limitent davantage 1’adhésion
des plaquettes sur le stent que lorsque celui-ci est revétu de Ti ou de TiN [Krishnan 2002, Jones
1999].
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Toujours dans le domaine cardiovasculaire, les films en DLC ont été proposés pour la
réalisation de stents a élution médicamenteuse. Il s’agit d’un stent recouvert d’un polymeére
contenant un médicament & diffuser dans la zone d’application en prévention d’une resténose
ou d’une infection. Le défi dans ce type d’application est d’assurer la bonne adhésion du
polymere a la surface du stent. Okamoto et al. ont montré que les films DLC permettent une
meilleure adhésion du polymere sous certaines conditions [Okamoto 2008].

11.3.3. Verres métalliques

Les verres métalliques sont des matériaux amorphes, dont les éléments sont refroidis
rapidement pour empécher la formation d’une structure cristalline. Le domaine de stabilité du
verre metallique se situe entre la température de transition vitreuse Tg et la température de
cristallisation Tx. Cette région est appelée région liquide en surfusion (SuperCooled Liquid
Region, SCLR). Il existe de nombreuses compositions d’alliages de verres métalliques. Les
alliages a base de Zr sont parmi les plus étudiés [Korkmaz 2020] car ils possedent une grande
capacité a former des verres métalliques avec une large SCLR. Ils sont souvent alliés avec les
éléments Ti, Cu, Ag, Al ou encore Si. Ce grand choix de composition permet d’obtenir une
grande variété de propriétés mécaniques, notamment pour la dureté et le module d’Young,
caractéristiques importantes pour les films utilisés dans le biomédical.

Les films en verres métalliques présentent de bonnes propriétés mécaniques et surtout
une bonne résistance a la corrosion. En effet, dans les alliages polycristallins, ¢’est souvent au
niveau des joints de grains que la corrosion apparait initialement. L ’absence de grains dans les
verres métalliques est 1’une des raisons pour laquelle ceux-Ci présentent une excellente
résistance a la corrosion [Waseda 1981]. Les alliages a base de Zr ou Ti forment une couche
d’oxyde en surface, faisant office de couche de passivation stable. Thanka Rajan et al. ont
montré que la résistance a la corrosion d’échantillon de Ti revétus par un film de verre
métallique ZrsgCuzsAlgAgs est meilleure que pour les mémes echantillons de Ti non revétus
[Thanka Rajan 2016]. De fagon similaire, des échantillons d’acier inoxydable 316L revétus
d’un film en verre métallique TiswCuszsPd1saZrio présentent une meilleure résistance a la
corrosion que I’acier 316L non revétu [Subramanian 2015].

Les verres métalliques présentent de bonnes propriétés de biocompatibilité de maniére
générale [Rajan 2019]. De plus, certains alliages, particulierement ceux contenant de I’Ag et du
Cu possédent également des propriétés antibactériennes [Etiemble 2017, Nkou Bouala 2018].

Des études ont montré également que les films en verres métalliques présentent des
propriétés antiadhésives pour les tissus organiques, ce qui est intéressant pour toutes les
applications nécessitant de percer ou découper des tissus sans qu’ils n’adhérent a I’instrument,
tel que dans le cas des seringues ou des lames de scalpel [Tsai 2016, Bai 2020].
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11.3.4. Films métalliques élémentaires

Des films métalliqgues mono-éléments ont été proposés comme revétements pour les
dispositifs médicaux, le plus souvent pour faire office de couche de contact biocompatible entre
le dispositif médical et I’environnement biologique. Ces films sont typiquement réalisés a partir
d’éléments biocompatibles, tels que le Ti, Nb, Zr, Mo ou encore Ta. L’¢élaboration de ce type
de film est relativement facile, les films pouvant étre déposés, par exemple, par pulvérisation
cathodique de fagon aisée. La microstructure (texture, taille de grain, ...) des films peut étre
modifiée par le contrble des paramétres de dépots ou des traitement thermomécaniques, ce qui
influent également sur leurs propriétés mécaniques [Chawla 2009, Vega-Morén 2018, Okolo
2004, Seifried 2018, Liu 2017].

La modification de la surface du dispositif, et particulierement le contrdle de la rugosité
de surface a un impact important sur les propriétés de biocompatibilité des films. La rugosité (a
une échelle micrométrique) va avoir un impact sur 1’adhésion des cellules [Chen 2016], a la
fois sur les cellules du corps humain, mais également sur les bactéries. En contrdlant la rugosité,
il est possible de concevoir des surfaces aux propriétés antibactériennes et antimicrobiennes,
tout en favorisant la croissance d’autres cellules [Chik 2018]. Ce type de revétement fonctionnel
peut étre crucial dans la conception de dispositifs médicaux réduisant les infections post-
opératoires.

Les revétements sont une voie trés intéressante pour améliorer les propriétés de surface
et de contact des dispositifs biomédicaux. lls permettent d’apporter une plus-value aux
dispositifs médicaux en combinant les propriétés fonctionnelles du matériau massif avec celles
du revétement. Les revétements permettent d’adapter les dispositifs a la grande variété de
milieux biologiques et d’applications biomédicales et a la nature complexe des interactions
corps-matiere. Des films en alliages de titane B-métastable, biocompatibles et superélastiques,
ont été envisagés pour revétir les dispositifs biomédicaux a base de Nitinol superélastique.

[11. Le titane et ses alliages

[11.1. Titane — phase d’équilibre

Le titane est un élément métallique de transition du groupe 1V du tableau périodique des
¢léments. C’est le 9° élément le plus abondant dans la crodte terrestre, et le 4° parmi les métaux,
apres I’aluminium, le fer et le manganése. Il est présent dans de nombreux minéraux, tels que
I’ilménite (FeTiOs3), la rutile (TiO2) ou encore la pérovskite (CaTiOs3).

Sur le plan cristallographique, le titane possede deux variétés allotropiques a pression
atmosphérique (présentées sur la Figure 1-3) : la phase a, stable a température ambiante et la
phase B, stable a haute température. La phase o présente une structure cristalline hexagonale
compacte. Elle appartient au groupe d’espace n°194 P63/mmc et a pour paramétres de maille a
température ambiante a, = 0,295 nm et ¢, = 0,468 nm. La phase B présente une structure
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cubique centrée qui appartient au groupe d’espace n° 229 Im3m. Elle a pour parametre de maille

ag = 0,332 nm.

0.468 nm

Figure I-3 : Structures cristallographiques des phases « et £ du titane

La Figure I-4 présente la transformation allotropique entre les phases hexagonale o et
cubique B. Elle se déroule a la température de 882 °C pour le titane pur, appelée transus j et
notée Tp. Le mécanisme permettant le passage de la structure cubique centrée a la structure
hexagonale a été reporté initialement par W. G. Burgers [Burgers 1934] pour le zirconium, puis
confirmé pour le titane par Newkirk et al. en 1953 [Newkirk 1953]. Les relations d’orientation
entre les deux phases, appelées relations de Burgers, s’expriment ainsi :

Plan : {110}4//(0001), ; Direction: (111)5//{1120),

<1120>, // <111>

Pt A\w

_—O"-__ P - o &
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4
- o‘

":“!f: 19% 359"
qu ------ A pet ikt Ep.l" a"
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Ty=882 °C T=T,

Figure I-4 : Transformation allotropique « <> £ dans le titane pur
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[11.2. Eléments d’alliage

I11.2.1. Classification des éléments d’alliage

Les éléments d’alliage au titane sont classes en fonction de leur effet sur la température
du transus B (Tp) du titane. La classification des éléments d’addition et leur influence sur le
diagramme de phase Ti-X (X représentant 1’élément d’addition) est présentée dans le Tableau
I-2.

Tableau I-2 : Classification et influence sur le diagramme Ti-X des éléments d’addition (X)
pour les alliages de titane

Classification Diagramme de phase Ti-X  Insertion Substitution
T(°C)
B
a+p
Alphagene O,N,B,C Al
o
Ti X
T(°C)
Isomorphe p Mo, V, Nb, Ta
a+p
o
Bétagéene I X
Mn, Fe, Cr, Si,
Eutectoide H Ni, Cu, W, Co,
Ag, Au
Ti X
T (°C)
p
Neutre Sn, Zr, Hf, Ga
o
Ti X
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- Les éléments qui augmentent la température Tp sont les éléments dits alphagenes, car
ils améliorent la stabilité de la phase . Ce sont généralement des éléments ayant un rayon
atomique faible, leur permettant de s’insérer dans les sites interstitiels de la maille de titane
comme le carbone (C), I’azote (N), ’oxygéne (O) ou des métaux qui ne sont pas des métaux de
transition comme 1’aluminium (Al). Pour quantifier le pouvoir alphagene des éléments
d’alliage, I’aluminium est pris en référence [Cotton 2015] dans la formule empirique suivante
(toutes les teneurs sont en pourcentage massique) :

1 1
Algg. = 1,0 Al + §Sn+ ng+100+1ON (1-1)

- Les éléments qui, a ’inverse, diminuent la température Tg et donc augmentent le
domaine de stabilité de la phase B sont appelés bétagenes. Ils sont séparés en deux catégories :
les B-eutectoides tels que le chrome (Cr), le cuivre (Cu) ou encore le fer (Fe) forment des
composés intermétalliques avec le Ti. Les éléments B-isomorphes tels que le vanadium (V), le
niobium (Nb) ou le molybdéne (Mo), se présentent dans I’alliage en solution solide diminuent
la température Tg. Une formule empirique permettant de quantifier le pouvoir bétagéne des
éléments en prenant pour référence 1’effet du Mo a été proposée par Bania [Bania 1994] . Cette
formule définie une teneur en Mo équivalente telle que (toutes les teneurs sont en pourcentage
massique) :

Mogq. =1,0Mo + 0,22 Ta+ 0,28Nb +0,44 W+ 0,67V +16Cr+29Fe (I-2)

- Les éléments qui ne font pas ou peu varier la température Tg sont dits neutres. Ce sont
les éléments tels que le Zr, Hf ou Sn. lIs peuvent cependant tout de méme modifier les cinétiques
de transformation ou les propriétés mécaniques des alliages.

Cette classification est cependant contestable. En effet, elle ne prend pas en compte
I’effet des éléments dans le cas d’alliages non-binaire. Le cas du Zr peut étre pris en exemple :
dans le cas d’un alliage Ti-Zr, il n’aura en effet pas ou peu d’effet sur la stabilité¢ des phases et
peut étre considéré comme un élément neutre. Cependant, lorsqu’il est associé avec le Nb, il
présente un effet bétagene non négligeable [Abdel-Hady 2007]. A teneur en Nb égal, la phase
B sera favorisée dans un alliage Ti-Nb-Zr par rapport a un alliage Ti-Nb. Cela n’est pas pris en
compte par la formule de Bania, ce qui ne permet pas son utilisation pour des alliages autre que
les alliages binaires. D’autres formules ont été proposées, comme par exemple celle de Wang
[Wang 2015], qui prend en compte le pouvoir bétagéne de davantage d’éléments chimiques,
dont le Zr :

Mogq. =1,0Mo +0.74V + 1.01 W + 0.23 Nb + 0.30 Ta + 1.23 Fe + 1.10
Cr+1.09Cu+167Ni+181Co+1.42Mn+0.38Sn+0.34Zr+0.99 (1-3)
Si—0.57 Al

Dans ce travail de thése, toutes les teneurs en éléments seront présentées en pourcentage
atomique, sauf s’il est fait mention du contraire.
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[11.2.2. Classification des alliages

Les alliages de titane sont classés en fonction des phases obtenues a température
ambiante. Ils sont séparés en trois grandes catégories : les alliages a., B et o/p. Les propriétés
des alliages étant dépendantes des microstructures (donc des phases), ces trois catégories
présentent des propriétés tres différentes. La composition (et donc les teneurs en éléments
alphagenes et bétagenes) est le facteur principal modifiant la stabilité des phases. La Figure 1-5
présente le diagramme de phase température/composition pour les alliages de titane et les
différentes catégories d’alliage associées.

Alliage Alpha Alpha - Béta Béta
Métastable Stable
i Mécaniquement
Température instable | stable
4 =
B ! Pratiquement ‘

! stable \

Eléments < » Eléments
alphagenes (%) bétagenes (%)
Structure ’ a"+ }-
Martensite a” i b . | B- stable
de trempe résiduelle | métastable

Figure 1-5 : Diagramme de phase température-composition présentant les principales
classifications des alliages de titane et les microstructures obtenues a température ambiante
apres trempe [Combres 2013]

- Alliages o :

Les titanes alliés avec un ou plusieurs éléments alphagenes sont les alliages dits o,
présentant une microstructure o a temperature ambiante. Pour une vitesse de refroidissement
rapide, une structure martensitique composée d’aiguilles de phase a.‘’ peut étre obtenue. En
diminuant la vitesse de refroidissement, on épaissit les aiguilles, jusqu’a obtenir une structure
composée de lamelles de phase o" appelée structure de Widmanstdtten. Une vitesse de
refroidissement encore plus lente permet la diffusion des atomes et on s’approche alors des
conditions d’équilibre. On peut alors obtenir des grains équiaxes de phase o. Les alliages sont
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dits pseudo-a lorsqu’ils posseédent une faible teneur en éléments bétagénes (de I’ordre de 1 & 2
%). Dans ce cas, ils peuvent retenir a température ambiante une petite fraction de phase 3
(jusqu’a 10 %) sous forme métastable. Les alliages o sont des alliages tenaces, qui présentent
une bonne soudabilité, une bonne tenue au fluage et une bonne résistance a 1’oxydation a chaud.
Ils sont particulierement prisés pour des applications a hautes températures. De maniére
générale, ils sont peu sensibles aux traitements thermiques, c¢’est-a-dire que ceux-ci influent peu
ou pas la microstructure (taille de grain ou texture) et les propriétés mécaniques de ces alliages.

- Alliages o/ :

Les alliages o/ sont composés d’éléments alphagénes et bétagénes, permettant la
stabilité d’un mélange de phases o et 3 @ température ambiante. En fonction de la composition
et des traitements thermomeécaniques, la proportion de phases o et  peut varier, ainsi que les
microstructures des deux phases. Aprés un refroidissement rapide & partir du domaine 3 haute
température, ces alliages peuvent présenter la phase martensitique o.’’. Cette grande variéteé de
phases et de microstructures entraine une grande variété de propriétés pouvant étre obtenues
avec les alliages o/p. lls présentent une bonne ductilité et usinabilité et leur résistance
mécanique spécifique est supérieure a celle des aciers par exemple. lls présentent également
une bonne résistance a la corrosion. C’est pourquoi les alliages o/3 sont les alliages de titane
majoritaires sur le marché. L’alliage TA6V par exemple, trés utilisé en aéronautique et dans le
biomédical, fait partie de cette catégorie.

- Alliages B :

Les alliages B sont les alliages contenant suffisamment d’éléments bétagenes pour étre
composés apres un refroidissement rapide et a température ambiante d’une microstructure
exclusivement composée de phase B. Sur la Figure 1-5, la teneur en éléments bétagénes est
supérieur a la limite B1: on ne passe pas par la température Ms et on ne forme donc pas la
martensite a’’ lors de la trempe. Les alliages p peuvent étre divisés en deux sous catégories :
les alliage B-métastable et les alliages B-stables :

Les alliages B-métastable sont les alliages avec une teneur en éléments bétagenes entre
les teneurs B1 et B2 de la Figure I-5. La phase 3 peut étre obtenue a haute temperature et retenue
a température ambiante, aprés trempe. Cette phase est alors dans un état métastable a
température ambiante : des phases hors équilibre peuvent se former a partir de cet état, telles
que les phases o’ et m, présentées plus tard dans ce chapitre. Sous I’effet d’une contrainte, une
transformation martensitique peut avoir lieu et la phase p-métastable se transforme alors en
phase o’’, selon le mécanisme présenté plus en détail dans la section 111.3.2. de ce chapitre.
Cela permet a ces alliages de présenter des taux de recouvrement élastique particulierement
importants (de 1’ordre de plusieurs % de déformation recouvrable).
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Les alliages p-stables sont les alliages contenant une teneur en éléments bétagenes
supérieures a la limite B2 de la Figure 1-5. Ces alliages présentent une microstructure 3 a
température ambiante, apres tout traitement thermomécanique appliqué. La phase 3 est une
phase ductile, permettant une mise en forme facile de ces alliages. Les traitements
thermomécaniques n’entrainant pas de changement de microstructure, la gamme de propriétés
de ces alliages et donc leurs applications sont limitées.

[11.3. Phases hors équilibre et effet superélastique
[11.3.1. Phases hors-équilibre

Dans les alliages de titane, les phases d’équilibre o et se forment au cours de
transformations pour lesquelles les variations de températures sont faibles et lentes, permettant
la nucléation et la croissance de ces phases par diffusion des atomes et donc au cours de
transformations pour lesquelles les conditions thermodynamiques sont les plus favorables. Mais
lors de refroidissements plus rapides, lors de trempes, ou encore dans le cas des films élaborés
directement a partir d’une phase vapeur sursaturée, d’autres phases, hors équilibre
thermodynamique, peuvent étre obtenues. Ces phases sont issues de transformations
displacives, pour lesquelles les atomes n’ont pas le temps ni 1’énergie pour diffuser. Ces phases
sont des phases métastables : 1’apport d’énergie (souvent par apport de chaleur) permet de
retourner a un état d’équilibre thermodynamique.

111.3.1.1. Phase @

Il existe deux types de phase o, la phase o isotherme et la phase  athermique, qui
présentent les mémes caractéristiques structurales. La phase o isotherme se forme dans les
alliages B-métastable au cours de traitements thermiques sur des gammes de températures allant
de 120 a 500 °C. La phase o athermique se forme lors de la trempe depuis le domaine 3 haute
température ou est induite sous contraintes dans certains alliages B-métastable. Il s’agit d’une
phase de structure hexagonale qui appartient au groupe d’espace n°191 P6/mmm. Les
parametres de maille de cette phase sont en relation directe avec les parametres de maille de la
phase B mere, selon les relations :

a, = aﬁx/f } Cop = aﬁ? ; Lo _ 0,613 (1-4)

Ay

Les relations cristallographiques entre la phase o et la phase 3 sont données telles que :

{11134 // (0001),, ; [110]g //[1120], (I-5)
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A partir de ces relations cristallographiques, quatre variants de phase o peuvent étre
obtenus a partir d’une phase 3.

La phase o se présente typiquement sous forme de précipités de tres petites dimensions
(de ’ordre de 2 a 10 nm), qui sont répartis dans la matrice p de maniére homogene. Elle est
généralement associée a un durcissement structural important, et a une perte de ductilité. La
formation de phase m n’est pas souhaitable lorsque 1’on cherche a obtenir des alliages de titane
B-métastable aux propriétés superélastiques. Des études ont montré que I’ajout de quelques
pourcentages atomiques d’étain en solution solide dans I’alliage de titane B est efficace pour
inhiber la formation de cette phase [Hao 2006].

[11.3.1.2. Phase martensitique o’

La phase martensitique o’ est obtenue a partir de la phase mére . Elle peut se former
de deux facgons : soit au cours de la trempe a partir du domaine B haute température, soit
lorsqu’une contrainte est imposée a un alliage B-métastable. La transformation martensitique
sous contrainte est le mécanisme a I’origine de I’effet superélastique et qui sera présenté plus
en détails dans la section suivante de ce chapitre.

La phase martensitique a.’’ est une phase de structure orthorhombique a faces C-centrees
appartenant au groupe d’espace n°63 Cmcm. Elle est considérée comme une structure
intermédiaire entre les phases a et . Les positions des atomes dans la maille est donnée par
[Morniroli 1973] :

o) G Y (oD G e

avec y un parameétre qui détermine la position des atomes dans le plan (002).> du réseau
orthorhombique. Ce paramétre varie avec la teneur en éléments bétagenes [Kim 2015]. Ainsi,
les paramétres de maille, notés a’, b’ et ¢’ varient entre deux situations extrémes comme
présenté en Figure 1-6. Aux faibles teneurs en éléments bétagénes, les paramétres de maille de

la phase martensitique tendent vers ceux d’une structure hexagonale compacte (avec y = 1/6 ;
b

pri V3; % = ,/8/3) et aux fortes teneurs en éléments bétagenes, ils tendent vers celui d’une

structure cubique centrée (avecy = 1/4 ; % =2 % =4/2).
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Figure 1-6 : (a) Structure cristallographique des phases cubique centrée S, orthorhombique
o’ et hexagonale « et leurs relations d’orientation ; (b) Influence de la teneur en Nb sur les
paramétres de maille a’, b’ et ¢’ de la phase «’’. Les lignes horizontales représentent les
rapports b/a et c/a des phases a et g du Ti [Kim 2015]

La relation d’orientation entre la phase B et la phase a’’ pendant la transformation
martensitique est la suivante :

(110)5 // (00D 5 [111]5 // [101] o (1-7)

Les correspondances entre les axes de la phase a’’ et les directions de la phase 3 sont
les suivantes :

[100]a" - (100)[; ) [OlO]an - (011)[; ) [001]all - <Oil>ﬁ (|'8)

La phase o’ ayant un degré de symétrie moins grand que celui de la phase B, il existe
6 facons différentes d’orienter la maille orthorhombique dans la maille cubique centrée en
respectant la relation d’orientation. Ces six orientations différentes, appelées variants, sont
présentées dans le Tableau I-3.

La Figure I-7 montre plusieurs images de la phase a”’, réalisées par microscopie optique
ou microscopie électronique a transmission. On observe que la martensite présente une
morphologie tres fine sous forme d’aiguilles, de type aciculaire.

Dans le cas d’un refroidissement rapide de la phase B, il n’y a pas de direction de
contrainte privilégiée et les différents variants vont se former et coexister dans un méme grain.
Ils se forment de maniére a minimiser la déformation locale. On appelle ce phénoméne 1’auto-

accommodation.
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Tableau I-3 : Correspondances entre les phases o’ et #pour les six variants de martensite

Variant [100], [010], [001]
V1 [100] 5 [011], [0T1],
V2 [100]4 [011]4 [011]4
V3 [010]4 [101], [101],
V4 [010]4 [101]4 [101]4
V5 [001], [110], [110]4
V6 [001] 4 [110]4 [110]4

Dans le cas d’une transformation martensitique induite sous 1’effet d’une contrainte
appliquée, des directions préférentielles sont adoptées par la phase o’’, dans le but
d’accommoder les contraintes internes dans le grain. On observe alors des variants spécifiques
en fonction du type de contrainte appliquée et de I’orientation des grains 3. Cette transformation
sous contrainte est réversible et est a I’origine de ’effet superélastique dans les alliages de titane
[-métastable.

Figure I-7 : (a) Microscopie optique et (b-c) Images MET montrant la morphologie des
variants de la phase a’’ dans [’alliage Ti-20Nb apreés trempe [Chai 2009] et (d) Microscopie
optique et (e-f) Images MET de la martensite en V dans [’alliage Ti-20Nb-20Ta apres trempe

[Bertrand 2016]
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111.3.2. Effet superélastique

La superélasticité est la capacité d’un alliage a se déformer de fagon réversible et de
fagon importante, par le biais d’une transformation martensitique induite sous contrainte et
réversible. Les alliages de titane B-métastable et mécaniquement instables (Figure 1-6)
présentent cette capacité grace a la transformation de la phase B vers la phase o’’, induite sous
contrainte et réversible. Cette transformation permet d’atteindre des déformations recouvrables
de plusieurs pourcentages, contrairement aux déformations élastiques de I’ordre de 0,2 4 0,5 %
classiqguement observees dans les alliages métalliques présentant un comportement élasto-
plastique conventionnel.

La Figure 1-8 illustre une courbe contrainte-déformation obtenue lors d’un essai cyclé
de traction uniaxial sur un alliage superélastique. La contrainte appliquée augmente lors des
étapes 1, 2 et 3, puis est progressivement relachée sur les étapes 4, 5 et 6.

O
/4

@ Austénite (B)

Yy /4 Martensite induite
sous contrainte (o)

-
>

£

Figure 1-8 : lllustration des mécanismes de la superélasticité lors d’un essai de traction
uniaxial [Bertrand 2011]

Etape 1 : Sous I’effet de la contrainte uniaxiale, la phase austénitique (la phase B dans
le cas des alliages de Ti B-métastable) se déforme de facon élastique.

Etape 2 : Lorsque la contrainte atteint une valeur critique (appelée osim pour Stress-
Induced Martensite), la transformation martensitique commence. Dans un cas idéal, lors de
cette transformation, la contrainte reste constante, car elle est accommodée par la
transformation, tandis que la déformation augmente. Cela est le cas jusqu’a ce que la phase
austénitique ait été entierement transformée. Les variants de martensite formés sont ceux qui
sont le plus favorablement orientés pour accommoder la déformation imposee.
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Etape 3 : Lorsque le matériau est complétement martensitique, a la fin du plateau, la
martensite se déforme a son tour élastiquement. Lorsqu’un nouveau palier est atteint, on a
atteint le maximum de déformation recouvrable. Au-dela, si I’on continue d’augmenter la
contrainte appliquée, le matériau se déforme plastiquement.

Etape 4 : Si I’on relache la contrainte avant toute déformation plastique, on commence
alors par observer le retour élastique de la phase martensitique.

Etape 5: Si I’on continue a relacher la contrainte, la martensite devient instable. La
transformation inverse se déroule et conduit a la restauration de la phase austénitique initiale.
De la méme fagon que pour 1’étape 2, on observe un palier lors de la transformation inverse.

Etape 6 : Lorsque toute la martensite a été transformée et qu’il ne reste que la phase
austénitique, le retour élastique de celle-ci entraine a nouveau une diminution de la déformation,
dans le cas idéal, jusqu’au retour a la forme initiale du matériau.

Lors de la transformation, on observe une hystérésis, les courbes au chargement et au
déchargement ne se superposant pas. L’aire de cette hystérésis dépend a la fois de 1’énergie
mécanique mise en jeu lors de la transformation de phase et de 1’énergie d’interface entre la
phase mére et la phase fille. Elle dépend ainsi notamment de la mobilité des interfaces [Bertrand
2011].

Les alliages de titane B-métastable ont été étudieés sous leur forme massive par de
nombreux groupes. Le systéme binaire Ti-Nb a été le premier étudié. La Figure 1-9 montre les
courbes contraintes-déformations et les températures caractéristiques Ms (Martensite Start)
pour différentes teneurs en Nb des alliages Ti-Nb [Kim 2015]. On observe que I’effet
superélastique est présent pour un domaine étroit de compositions Ti-(25.5-27)Nb. En effet,
pour ces compositions, la température de transformation martensitique Ms est inférieure a la
température ambiante. Pour les compositions supérieures a 27 % at Nb, bien que la température
M; soit inférieure a la température ambiante, la superélasticité n’est plus observée a température
ambiante. En effet, le taux d’éléments bétagénes est devenu trop important et la phase [3 est
devenue stable a la température ambiante. La déformation recouvrable maximale de 2 % a été
obtenue pour I’alliage Ti-27Nb. Pour améliorer cette déformation recouvrable, différentes
stratégies ont été deployées, et les efforts se sont particulierement portés sur I’optimisation des
traitements thermomécaniques, qui ont permis d’obtenir une déformation recouvrable allant
jusqu’a 4.2 % [Kim 2006-a] dans des alliages Ti-26Nb recuits apres la trempe.

De nombreuses autres compositions ont été développées par la suite : Ti-Nb-Zr [Sun
2010, Tan 2019], Ti-Nb-Ta [Bertrand 2010], Ti-Nb-Sn [Cai 2019], Ti-Nb-Mo [Al-Zain 2010],
Ti-Zr-Mo-Sn [ljaz 2015, Endoh 2017] ou encore Ti-Nb-Mo-Sn [Zhang 2011-a]. Les alliages
ternaires et quaternaires presentent des déformations recouvrables bien plus intéressantes que
celles du systeme binaire Ti-Nb. Particulierement, les alliages Ti-Nb-Zr-Sn ont suscité I’ intérét
de la communauté scientifique, comme pour 1’alliage Ti-24Nb-4Zr-8Sn (% mass), noté Ti-2448
[Hao 2005, Hao 2006, Yang 2014]. Hao et al. montrent qu’apres un laminage a chaud, cet
alliage présente une résistance mécanique élevée (1150 MPa), un faible module élastique (50
GPa) et une grande déformation recouvrable (3.4 %), comme c’est présenté en Figure 1-10-a
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[Hao 2012]. L’alliage Ti-24Zr-10Nb-2Sn développé par Lopez Pavon et al. présente une
déformation recouvrable aprés traitement thermique de presque 7 % (Figure 1-10-b) [Lopez

Pavon 2015].
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Figure 1-9 : (a) Courbes contraintes-déformations des alliages Ti-Nb pour différentes teneurs
en Nb et (b) température de transformation martensitique en fonction de la teneur en Nb dans
les alliages Ti-Nb [Kim 2015]
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Figure 1-10 : Courbe de contrainte-déformation cyclique des alliages (a) Ti-24Nb-4Zr-8Sn
(laminé a chaud) [Hao 2012] et (b) Ti-24Zr-10Nb-2Sn [Lopez Pavon 2015]
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I11.4. La transformation martensitique dans les alliages de
Nitinol

Les alliages NiTi quasi-équiatomique présentent une phase austenitique, notée B2, qui
est une phase ordonnée de structure cubique de type CsCl, de groupe d’espace n°221 Pm-3m.
A température ambiante, son paramétre de maille est égal a a = 0.3015 nm [Plietsch 1997]. Il
existe également une phase martensitique, notée B19’, de structure monoclinique et de groupe
d’espace n°11 P21/m [Kudoh 1985]. Les parameétres de maille de cette phase varient en fonction
de la composition. La Figure I-11 présente ces deux phases du Nitinol.

Z[010 ap1o
(a) 1010} s—mu © 7
@ —Ni

ik

Figure I-11 : Structure cristalline (a) de la phase austénitique B2 et (b) de la phase
martensitique B19 du NiTi.

bi(l‘t

X[100]

La transformation martensitique de la phase mére B2 vers la phase B19’ peut avoir lieu
sous l’effet d’une variation de température ou d’une contrainte. La correspondance
cristallographique entre les deux phases est présentée Figure 1-12 et est exprimée telle que :

=1

=
—
o)
N

(a) (b)

/ B 19" unit cell k

B2 unit cell k

Figure 1-12 : Correspondance cristallographique entre le réseau cubique de la phase B2 et le
réseau monoclinique de la phase B19’ du NiTi
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Au cours de cette transformation displacive, le passage de la phase B2 a la phase B19’
se réalise par un cisaillement progressif [Otsuka 2005]. Les vecteurs [100]g,, [011]5, et
[011]5, deviennent respectivement les vecteurs a, b et ¢ de la phase B19’. Le cisaillement
conduit I’angle ¢ (Figure 1-12) a passer de 90° a 98°.

Les alliages de Nitinol sont tres sensibles a la composition chimique et aux traitements
thermomécaniques. Particuliérement, une variation d’1 % de la teneur atomique en Ni entraine
une variation d’une centaine de degrés de la température Ms [Duerig 1990].

Les alliages de Nitinol présentent d’excellentes propriétés superélastiques, avec des taux
de recouvrement allant jusqu’a 10 % [Héraud 2015]. Jusqu’a présent, la déformation
recouvrable maximale obtenue pour les alliages de titane B-métastable massifs n’est pas aussi
grande que celle obtenue pour les alliages NiTi massifs. Les films minces ayant des propriétés
qui different généralement des alliages massifs, leur étude est une piste intéressante pour
explorer les performances superélastiques des films en alliages de titane p-métastable.

V. Les revétements en alliages de titane B-métastable

La technique de pulvérisation magnétron employeée dans ces travaux de thése permet de
réaliser des films dans des conditions hors équilibre thermodynamique. Le film solide déposé
est directement obtenu a partir d’une phase vapeur sursaturée. En effet le matériau passe
directement d’une phase vapeur a une phase solide, ce qui est équivalent a un refroidissement
tres rapide, dans des conditions hors équilibre thermodynamique. De ce point de vue, le dépot
peut étre comparé a la trempe d’un alliage massif depuis le domaine haute température. C’est
la raison pour laquelle il est possible d’obtenir par pulvérisation magnétron et a température
ambiante, la phase B— métastable des alliages de titane. Les revétements en alliages de titane [3-
métastable sont elaborés et étudiés dans ces travaux de thése en vue de revétir les dispositifs
biomédicaux existants de Nitinol pour améliorer les propriétés de biocompatibilité de ceux-ci
et répondre aux controverses liées au contact du nickel avec 1’organisme, tout en préservant la
fonctionnalité et les propriétés mecaniques de ces dispositifs.

IV.1. Systemes étudiés

Des films en alliages de titane B-métastable ont été élaborés par pulvérisation magnétron
et étudiés par plusieurs groupes, en s’inspirant des travaux et des compositions réalisés pour les
alliages massifs. De ce fait, plusieurs systemes ont été étudiés, particulierement les systemes
Ti-Nb, Ti-Nb-Zr, Ti-Ta ou encore Ti-Nb-Ta-Zr. Les caractéristiques systématiquement
étudiées sont la structure cristallographique des films et leurs modules mécaniques mesurés le
plus souvent par des essais de nanoindentation Berkovich.

Les films en alliages Ti-Nb sont parmi les premiers a avoir été investigués. Les phases
en présence sont dépendantes de la teneur en Nb, et elles ont été déterminées par DRX, comme
illustré en Figure 1-13. Achache et al. observent la diffraction des plans (002)., (100) et (101)
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de la phase hexagonale a jusqu’a 9 % at. Nb [Achache 2015]. Une diminution dans les rapports
d’intensité est observée pour les pics de diffraction (100), et (101), avec 1’augmentation de la
teneur en Nb, au profit du pic (002).. Pour les teneurs supérieures ou égales a 17 % at. Nb, la
teneur en élément betagene vient stabiliser la phase cubique B, qui devient majoritaire, avec une
texture (110)g majoritaire. Photiou et al. mettent en évidence des résultats similaires et montrent
qu’a un taux de 15 % at. de Nb, la phase majoritaire est la phase martensitique o>’ [Photiou
2016]. Ces résultats different légerement de 1’évolution des phases observées dans les alliages
massifs avec la teneur en Nb, puisque la phase o’ est majoritairement obtenue apres trempe
pour des teneurs en Nb comprises entre 20 et 25 % at. et que la phase 3 se forme a des teneurs
en Nb supérieures a 25 % at. [Kim 2015]. Gonzalez et al. présentent des films Ti-Nb de structure
100% f quand ils sont déposés sur des substrats en acier inoxydable 316L dans le domaine de
compositions 15-40 % at. Nb [Gonzalez 2016]. Ils observent une augmentation de la texture
{110} avec I’augmentation de la teneur en Nb, ainsi qu’un déplacement du pic (110)p vers les
angles 20 plus petits. 1ls expliquent ce déplacement par la variation des parameétres de maille
mais aussi par une augmentation des contraintes résiduelles dues a un bombardement plus
important de la surface par les atomes de Nb.
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Figure 1-13 : Diffractogrammes obtenus pour différentes compositions d’alliage Ti-Nb,
étudiés par (a) Achache et al [Achache 2015], (b) Photiou et al [Photiou 2016] et (c)
Gonzalez et al. [Gonzalez 2016].
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Les parameétres de maille des différentes phases ont été mesurés par Photiou et al.
[Photiou 2016] en fonction de la teneur en Nb et sont présentés dans la Figure 1-14. On observe
que le parametre de maille ag de la phase cubique 3 est quasi constant en fonction de la teneur
en Nb. Les paramétres de maille de la phase o>’ a 15 % at. Nb sont mesureés tels que : a,» =
3.047 A, b = 4.929 A, co = 4.688 A,
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Figure 1-14 : Parametres de maille expérimentaux [Photiou 2016] et issus des fiches ICSD
des différentes phases en fonction de la teneur en Nb pour les films Ti-Nb

Les caractéristiques mécaniques des films ont été caractérisées par nanoindentation par
différents auteurs. Les modules d’élasticité ont été déterminés par la méthode d’Oliver and
Phaar [Oliver 1992], a partir d’indentations avec la pointe Berkovich. La Figure 1-15 présente
les résultats, obtenus par différents groupes, en fonction de la composition en Nb. On observe
que les valeurs sont assez dispersées, a la fois pour la dureté et le module d”Young. Ceci peut
étre expliqueé par les différences entre les systémes de mesure : la méthode d’Oliver et Phaar est
en effet trés sensible a I’usure des pointes, bien que celle-ci soit calibrée. On peut noter
également que les films de Photiou et al. ont été déposés a basses puissances, ceci dans le but
d’introduire des porosités dans la couche [Photiou 2016]. C’est 1’explication qu’ils proposent
pour I’importante différence des modules d’Young mesurés dans leurs films par rapport aux
autres résultats de la littérature.

Plusieurs groupes ont étudié le systeme Ti-Nb-Zr. Frutos et al. [Frutos 2018, Frutos
2021] ont étudié les films de composition Ti-22Nb-10Zr (% mass.), et se sont intéressés a 1’effet
de la tension de polarisation du substrat sur la stabilité des phases et sur les propriétés
mécaniques. La Figure 1-16 présente les diffractogrammes de rayons X et I’évolution des
fractions volumiques des phases o, a’’ et 3 en fonction de la tension de polarisation appliquée.
Avec I’augmentation de la tension de polarisation, la fraction volumique de phase martensitique
o’ augmente tandis que celles des phase o et 3 diminue. Ceci peut étre relié au bombardement
plus intense des ions a la surface du film avec la tension de polarisation conduisant a accroitre
les contraintes internes de compression dans le film. Cette augmentation du niveau de
contraintes internes favorise la transformation martensitique induite sous contrainte et
encourage la formation de phase a”’.
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Figure 1-15 : (@) Module d’élasticité et (b) dureté, en fonction de la teneur en Nb pour
différents travaux realisés sur les films en alliages Ti-Nb [Achache 2015, Photiou 2016,
Gonzalez 2017, Baatarsukh 2019]
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Figure 1-16 : (a) Diffractogrammes X de l’alliage Ti-22Nb-10Zr et (b) les fractions
volumiques des différentes phases associées a ces pics. Les graphiques (c), (d) et (e) sont
issus de la déconvolution des diffractogrammes X présentés en (a) et présentent séparément la
contribution de chaque phase («, a’’ et frespectivement).
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La Figure 1-17 présente 1’évolution de la dureté Berkovich en fonction du rapport hmax/t,
qui est le rapport entre la profondeur maximale d’indentation et 1’épaisseur du film, et
I’évolution du module d’Young en fonction de la tension de polarisation appliquée, toujours
dans le systeme ternaire Ti-22Nb-10Zr. Dans les deux cas, I’influence du substrat est importante
et les modeles de lost [Rahmoun 2009] et Doerner and Nix [Doerner 1986] ont été utilisés pour
obtenir respectivement les duretés et les modules d’Young sans influence du substrat. On peut
observer que la dureté est stable au-dela de hma/t = 0,15, ce qui correspond a la dureté
intrinséque du film. On observe également que la dureté augmente brutalement pour une tension
de polarisation de -63 V, puis diminue par la suite avec I’augmentation de la tension. Ce résultat
n’est pas forcément attendu : la dureté augmente habituellement de fagon proportionnelle avec
I’augmentation de la tension de polarisation, ce qui est dii a I’augmentation des contraintes de
compression résiduelles. Cependant, comme cela a été observé par DRX, a partir de -63 V,
I’augmentation de la tension de polarisation est associée a une augmentation de la fraction
volumique de phase o.”’. Frutos et al. proposent que la diminution de la dureté avec la tension
de polarisation serait liée a la transformation martensitique induite sous contrainte qui
engendrerait une relaxation partielle des contraintes de compression. A 1’inverse, le module
d’Young diminue avec I’augmentation de la tension jusqu’a -63 V, puis augmente avec la
formation de la phase o.”’.
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Figure 1-17 : Propriétés mecaniques des films Ti-22Nb-10Zr obtenues par nanoindentation
Berkovich : (a) Evolution de la dureté en fonction du rapport plastique R, et de la tension de
polarisation du substrat ez (b) Evolution du module d’Young en fonction de la tension de
polarisation du substrat [Frutos 2018].

Yan et al. ont étudié le systeme Ti-Nb-Zr une grande gamme de compositions, avec 16
compositions différentes, en faisant varier la teneur en Ti entre 15 et 71 % at, celui du Nb entre
7et43 % atetceluidu Zrentre 22 et 70 % at [ Yan 2019]. IIs ont déterminé les modules d’Young
des différentes compositions de films par nanoindentation et ont montré que les valeurs sont
comprises entre 76,5 et 94,8 GPa. La valeur du module d’Young la plus basse a été obtenue
pour I’alliage Ti-52Zr-14Nb. Les duretés ont également été mesurées par nanoindentation et
sont situées entre 3,6 et 5,0 GPa. Des valeurs similaires ont été mesurées pour des compositions
d’alliages Ti-(18,3-22,8)Zr-(3,6-12,7)Nb par Yang et al. [ Yang 2018]. Tallarico et al. ont trouvé
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une valeur de module d’Young et de dureté plus haute, respectivement d’environ 100 GPa et 8
GPa pour des films Ti-19Zr-17Nb [Tallarico 2014].

Les alliages de Ti-Ta ont également été étudiés pour des applications biomédicales.
Motemani et al. [Motemani 2015] ont réalisé des dépots d’un alliage Ti-33Ta et ont observé
une structure 100 % o’ martensitique. L’étude des propriétés structurales de ces films montre
une texture majoritaire selon les plans (112) et (102). Les paramétres de maille ont été mesurés
daq=3,229 A, by = 4,747 A et ¢, = 4,636 A.

IV.2. Croissance et texture

La morphologie des grains, les phases presentes et la texture des films font partie des
principales caractéristiques qui vont modifier le comportement et les propriétés des films,
particuliérement leurs propriétés mécaniques et qu’il est souhaitable de comprendre et de
controler en vue de 1’optimisation des films pour leur utilisation dans le biomédical.

La morphologie des grains est généralement pilotée par la cinétique de croissance et les
conditions de dép6t, particulierement la pression de travail et la température du substrat. 1l est
d’usage de se référer aux diagrammes de structure de zone qui présentent la relation entre les
parameétres de dépdt et la microstructure obtenue. Plusieurs diagrammes ont été développés
[Messier 1984, Mahieu 2006, Anders 2010], on présentera ici le diagramme de Thornton
[Thornton 1989], qui est donné en Figure 1-18. Le diagramme de structure de zone de Thornton
est donné en fonction de la température homologue, qui correspond au rapport entre Ts la
température du substrat et T la température de fusion du matériau déposé. Ce diagramme
présente 4 zones de microstructures différentes :

- Dans la zone I, la température homologue est faible (Ts/Tm < 0,3). La mobilité des
especes est limitée, et les adatomes ne peuvent diffuser pour compenser les effets
d’ombrage. La microstructure obtenue est colonnaire et avec une faible compacité.

- La zone T est la zone a une température homologue proche du rapport 0,3. Cette
température plus élevée permet de favoriser la diffusion de surface et I’effet d’ombrage.
La microstructure obtenue est toujours colonnaire, mais plus dense avec des grains tres
fins a la surface. Dans le cas des dépdts PVD, les conditions de dép6t entrainent des
microstructures de ce type.

- La zone Il est obtenue pour une température homologue comprise entre 0,3 et 0,5. La
microstructure colonnaire et dense est essentiellement dictée par les processus de
diffusion des atomes.

- Lazone Il est obtenue pour une température homologue supérieure a 0,5. La diffusion
de volume et la recristallisation deviennent prépondérantes a ces températures. La
microstructure n’est alors plus colonnaire, et présente des grains équiaxes.

35



Chapitre I : Etude bibliographique

PRESSION
D’ ARGON « DU SUBSTRAT
(MICRONS) ! (T/Tm)

Figure 1-18 : Diagramme de structure de zone de Thornton [Thornton 1989]

Achache et al. ont étudié I’influence de la teneur en Nb sur la texture de la phase 3 dans
les films Ti-Nb [Achache 2015]. Les figures de pble sont présentées en Figure 1-19. Deux
modeles différents sont proposés dans la littérature pour expliquer 1’évolution de la texture dans
des films PVD : la compétition entre les énergies de surface et de déformation ou 1’anisotropie

des effets de collision.
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Figure 1-19 : Texture de la phase g pour les alliages (a) Ti-17Nb et (b) Ti-34Nb [Achache
2015]
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Le procédé d’élaboration par pulvérisation magnétron introduit des contraintes dans le
film, associées a la condensation rapide d’une vapeur métallique sur le substrat. Cette contrainte
entraine une certaine énergie de déformation dans le film. Pour les films a plus basse teneur en
Nb (17 % at), cette énergie de déformation est faible. C’est donc 1’énergie de surface qui pilote
la croissance du film. L’orientation préférentielle correspond ainsi aux plans qui ont la plus
faible énergie de surface, qui sont les plans denses, les plans {110} dans le cas d’une structure
cubique centrée. L’énergie de déformation augmente avec 1’ajout d’éléments d’addition
[Windischmann 1987], et a 34 % at Nb, elle devient plus importante que 1’énergie de surface
conduisant au changement de texture majoritaire.

Zhang et al. [Zhang 1999] donnent pour 1’énergie de déformation la formule suivante :

CZ,. G2 b?
“nit =y

Avec on I’énergie de déformation, Chi le facteur d’orientation, G un facteur dépendant des
modules de cisaillement élastique du film et du substrat, b le vecteur de Burgers, M le module
d’¢élasticité biaxial et h I’épaisseur du film. Cette énergie de déformation est proportionnelle au

) ) . , T or
ratio entre le facteur d’orientation au carré et le module d’élasticité biaxial % Chacun de ces

deux parametres ont été déterminés respectivement par Zhang et al. [Zhang 1999] et Hu et al.
[Hu 2008]. Les rapports ainsi calculés pour les plans {111}, {110} et {100} sont respectivement
de 0,035, 0,036 et 0,037 [Achache 2015]. Les plans {111} sont donc les plans qui permettent
de minimiser cette énergie de déformation.

L’autre effet qui pourrait expliquer ce changement de texture est 1’anisotropie des
collisions [Mahieu 2009]. En effet, les plans denses sont plus susceptibles de subir le
bombardement atomique lors du dépét, et ont une probabilité plus importante de disparaitre au
profit de plans moins denses. Ainsi, & plus forte teneur en Nb, la croissance selon les plans
denses {110} devient moins favorable que selon les plans {111}.

Le changement de texture a également été constatée par Gonzalez et al. dans les films
Ti-Nb [Gonzalez 2018] et dans les films Ti-Nb-Zr [Gonzalez 2021]. La texture des films et leur
orientation préférentielle ont été étudiées par MET en utilisant la technique de caractérisation
ACOM-TEM (pour Automatic Crystal Orientation Mapping). Cette technique (que 1’on
pourrait comparer a I’EBSD dans un MEB) permet de déterminer 1’orientation de
microstructures tres fines, comme c’est le cas des films, avec une résolution spatiale d’environ
2 nm. La Figure 1-20 présente les cartographies d’orientations cristallographiques de la phase
B pour les films Ti-15Nb, Ti-20Nb, Ti-30Nb et Ti-40Nb. On observe une modification de la
morphologie des films avec I’augmentation de la teneur en Nb. Les atomes de Nb ayant une
masse plus importante, apportent davantage d’énergie au systéme lors du dépdt, favorisant la
diffusion des atomes a la surface du film. Ainsi, a basse teneur en Nb, quand le processus est
dominé par les atomes de Ti, moins lourds, la mobilité des atomes n’est pas assez importante
et on a une croissance typique de la zone | du diagramme de Thornton. A plus haute teneur en
NDb, les atomes de Nb entrainent une plus grande mobilité des atomes a la surface du systeme
et on observe une croissance caractéristique de la zone T du diagramme, qui présente une
croissance colonnaire plus dense. Cela entraine également la croissance de colonnes plus larges,
et un changement d’orientation préférentielle avec le passage d’une texture {110} vers une
texture majoritairement {111} et {113};.
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Figure 1-20 : Cartographies d orientation cristallographiques pour les alliages (a) Ti-15Nb,
(b) Ti-20Nb, (c) Ti-30Nb, (d) Ti-40Nb deposés sur un substrat d’acier inoxydable. Les
orientations sont données selon la direction de croissance (la normale) du film [Gonzalez
2018]

Achache et al. ont également proposé un alliage Ti-Nb-Ta-Zr (TNTZ) et ont étudié
I’effet de la pression de dép6t et de la tension de polarisation sur la morphologie des films et
leur texture [Achache 2016]. La Figure I-21 présente les images MEB en vue plane et en section
transverse, ainsi que les textures des films en fonction de la pression de travail et la tension de
polarisation du substrat. On observe qu’avec la diminution de la pression, la densité des films
augmente grandement. La texture est également modifiée, passant d’une texture {100}p et
{111} a une texture {110}pavec la pression qui diminue. Ces changements sont liés a la
réduction du nombre de collisions des atomes déposés avec les atomes d’argon dans la chambre.
Cela augmente aussi 1’énergie et la mobilité des adatomes & la surface du film et augmente donc
la densité des films, en plus de favoriser la texture {110}p. On observe que I’augmentation de
la tension de polarisation du substrat entraine une rugosité plus importante du film et un
changement de texture de {110} vers {100}s et {111}p. Ces phénomenes sont la conséquence
du bombardement plus important des atomes d’Ar a la surface du dépét. Le bombardement rend
la surface plus rugueuse et son intensité est plus importante sur les plans les plus denses
({110}), favorisant les autres plans.

38



Chapitre |

1
1,00um

1V 1
b

= 00um

Figure 1-21 : Image de la surface et de la section transverse des films ainsi que les figures de
pole associées pour les parametres de dépot (a) 0V — 2Pa, (b) 0V -0,2 Paet (¢c) -300V - 0,2
Pa [Achache 2016]
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IV.3. ROle des contraintes

Les contraintes dans les films PVD sont en partie associées a la condensation rapide

d’une vapeur métallique sur le substrat pendant le dépdt. Elles peuvent étre de différentes
natures [Fillon 2010, Jamnig 2020] :

- Les contraintes thermiques sont la conséquence d’une différence entre les coefficients
d’expansion thermique du substrat et du film.

- Les contraintes de cohérence, qui sont dues a un parameétre de maille du film modifié
pour correspondre au parametre de maille du substrat, dans le cas d’une croissance
épitaxiale.

- Les contraintes intrinseéques, qui sont dues a 1’évolution de la microstructure durant la
croissance du film.

Ces derniéres sont sans doute les plus difficiles a appréhender car elles sont liées a de
nombreux effets dont par exemple la nature du substrat et des éléments déposés, le mode de
croissance du film (2D ou 3D), la mobilité des adatomes en surface, la coalescence des Tlots, la
formation des joints de grains, les changements de microstructure liés a 1’épaisseur du film, les
transformations de phases ou encore les changements de texture. Ces différents mécanismes de
génération de contrainte en tension ou en compression sont souvent liés et entrent parfois en
compétition. De cette derniere découle la contrainte résultante dans le film.

Différentes méthodes permettent d’étudier I’amplitude de ces contraintes, notamment
en mesurant la courbure du substrat a partir de la réflexion de faisceaux lumineux a la surface
de I’échantillon ou en mesurant les déformations élastiques du film cristallin par DRX. Ces
deux techniques de mesures des contraintes sont utilisées dans ce travail de these et sont
présentées dans le Chapitre 11. La premiere est employée pour des mesures in situ et en temps
réel lors de la croissance du film et permet de mesurer de fagon globale la contrainte dans le
film, en prenant en compte tous les mécanismes responsables de cette derniere. La deuxieme
technique permet de mesurer les contraintes de volume spécifiques a la phase cristalline sondée
par DRX.

Des mesures de la courbure du substrat ont été réalisées par Frutos et al. avant et apres
dép6t de films alliage Ti-22Nb-10Zr a des tensions de polarisation de -63V et -148 V [Frutos
2018]. Les résultats montrent une contrainte de compression dans le film qui diminue avec
I’augmentation de la tension de polarisation : environ -700 MPa et -100 MPa mesurées
respectivement a -63V et -148 V. L’identification, par DRX, des phases présentes dans ces deux
films montre une plus grande fraction volumique de phase o’’ a -148 V. La diminution de la
contrainte de compression a -148 V s’explique par 1’accommodation de celle-ci lors de la
transformation martensitique p = a’’ induite au-dela d’un seuil de contrainte.

La Figure 1-22 présente des mesures de contraintes dans les films Ti-33Ta qui ont été
réalisés par Motemani et al. apres dép6t et en fonction de la température pour 1’étude de la
transformation martensitique et de I’effet mémoire de forme dans cet alliage [Motemani 2015].
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Les mesures ont été réalisées a partir de la déflexion d’une ligne de faisceaux lasers sur des
rubans revétus et autosupportés [Zarnetta 2010]. On observe sur la Figure 1-22-a (qui
correspond au second cycle de chauffage/refroidissement) une rupture de pente, attribuée a la
transformation martensitique. Le cycle de chauffage-refroidissement a été répété 10 fois,
(comme illustré en Figure 1-22-b) et Motemani et al. ont observé que la transformation
martensitique n’a plus lieu a partir du 5° cycle. L’inhibition de la transformation est attribuée a
la formation de la phase o lors de la répétition des cycles de chauffage.
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Figure 1-22 : Evolution des contraintes en fonction de la température pour les films Ti-33Ta
[Motemani 2015]

Ces mesures confirment que la transformation de martensitique entraine une variation
des contraintes résiduelles et le suivi de cette variation a permis dans cet exemple d’obtenir les
températures caractéristiques de transformation martensitique (Fig. 23-a). Il est nécessaire de
faire attention a décorréler la variation des contraintes due a la transformation martensitique de
la variation des contraintes thermiques liée au cycle de chauffage-refroidissement.
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IV.4. Superélasticité

Dans I’objectif de revétir les dispositifs biomédicaux de Nitinol superélastique, il est
crucial que le revétement presente des propriétés semblables a celles du matériau massif, ceci
afin d’assurer une continuité mécanique et favoriser [D’intégrité de 1’ensemble
revétement/Nitinol durant toute la durée de vie en service dans I’organisme. Le revétement doit
étre capable de suivre les déformations imposées par le dispositif médical revétu dans le cadre
de son utilisation, et donc étre capable de présenter un taux de recouvrement equivalent a celui
du Nitinol superélastique.

La superélasticité des films, lorsqu’elle est présentée dans les travaux de littérature, est
le plus souvent étudiée en mesurant les taux de recouvrement en profondeur lors d’essais de
nanoindentation. Les travaux existants ont montré qu’il est important d’adapter la géométrie de
la pointe pour étudier 1’effet superélastique. Kumar et al. ont étudié la réponse superélastique
dans des alliages NiTi par nanoindentation [Kumar 2020] en utilisant une pointe Berkovich et
3 pointes sphériques d’un diametre de 10, 20 et 50 um. La Figure 1-23 présente les réponses de
I’alliage NiTi en fonction de la géomeétrie de la pointe. Les taux de recouvrement en profondeur
sont clairement impactés par la géométrie de pointe utilisée. Les taux de recouvrement les plus
bas sont obtenus systématiquement avec la pointe Berkovich et les plus hauts avec les pointes
sphériques de diamétres 20 et 50 pum sur toute la gamme de forces maximales investiguées (1 a
5 mN). Les taux de recouvrement en profondeur obtenus avec les pointes sphériques 20 et 50
pum sont supérieurs a 90 %, ce qui est présenté comme la limite au-dessus de laquelle un alliage
présente un effet superélastique sur cette gamme de forces investiguées [Pfetzing-Miklich
2010]. Pour ce méme alliage, on observe un comportement superélastique lorsqu’il est sollicité
par les pointes sphériques 20 et 50 um et un comportement élasto-plastique classique lorsqu’il
est sollicité par une pointe Berkovich dans la méme gamme de forces maximales. Ces travaux
montrent que la géométrie de la pointe Berkovich ne permet pas d’étudier le comportement
superélastique, en raison d’une concentration trop importante des contraintes immédiatement
générée sous la pointe. Les travaux de Pan et al. ont montré la méme tendance, avec un taux de
recouvrement du NiTi bien plus important pour une pointe sphérique que pour une pointe
Berkovich [Pan 2014].

Les travaux de these de Ying Zhou, menés au laboratoire C-Met ont abouti a des
conclusions similaires sur des alliages de titane [B-métastable. Les mesures de taux de
recouvrement par nanoindentation ont été réalisées a la fois sur I’alliage superélastique massif
Ti-20Zr-3Mo-3Sn [Zhou 2021-b] et sur des films en alliage superélastique Ti-16Zr-13Nb-2Sn
[Zhou 2021-a] a I’aide de quatre géométrie d’indenteur : une pointe Berkovich et trois pointes
sphériques de rayons 10, 50 et 200 um. Les réponses mécaniques d’indentation ont été corrélées
aux calculs des déformations représentatives et des distributions de pression de contact
normalisées évaluées sous indenteur et les résultats ont montré que ’effet superélastique est
tres sensible au niveau de déformation appliqué. Les différents régimes de déformation sous la
pointe ont pu étre discriminés et sont représentés sur la Figure 1-24. Ces travaux ont montré
I’importance de déterminer la fenétre de profondeur d’indentation appropriée associée au rayon
de la pointe du pénétrateur sphérique pour révéler le comportement superélastique a I’échelle
locale.
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Figure 1-23 : (a) Courbes force-pénétration du NiTi obtenues pour différentes géométries de
pointe et pour une force maximale d’indentation de 5 mN ; (b) Evolution des taux de
recouvrement en fonction de la force maximale d'indentation donnée pour les différentes
géométries de pointe [Kumar 2020]
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Figure 1-24 : Régimes de déformations en fonction de la pointe utilisée pour la
nanoindentation. La pointe permettant d ‘étudier au mieux la déformation superélastique est
la pointe sphérique de 50 um de diametre.
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Baatarsukh et al. ont mesuré les taux de recouvrement par nanoindentation avec la pointe
Berkovich sur des films en alliages Ti-(12,2-39,9)Nb. Les résultats montrent des taux de
recouvrement tres faibles, compris entre 15 et 21 % en raison de la géométrie de pointe utilisée
[Baatarsukh 2019].

Achache et al. ont étudié la réponse superélastique des films Ti-Nb sur une large gamme
de composition de 3 a 34 % at. Nb, en mesurant le taux de recouvrement en profondeur lors
d’essais de nanoindentation avec une pointe sphérique de rayon 4,25 pm et une force maximale
fixée & 200 uN [Achache 2015]. Le taux de recouvrement le plus haut, de 75 %, a été obtenu
pour la composition Ti-34Nb. Pour cette composition, le taux de recouvrement a été étudié sur
une gamme de forces maximales allant de 200 uN a 2000 pN. Les résultats reportés en Figure
I-25 montrent que le taux de recouvrement diminue avec force maximale appliquée jusqu’a
tendre vers une valeur asymptotique d’environ 50 % pour les forces supérieures & 1000 pN.
Cette évolution se justifie par la trés faible déformation engendrée sous la pointe pour les plus
petites forces appliquées, pour lesquelles la déformation est trés largement accommodée par
I’¢élasticité de la phase B et la transformation martensitique. Aux forces plus élevées, la
déformation engendrée sous la pointe est plus importante et ne peut plus étre accommodée en
totalité par 1’¢élasticité et la superélasticité, et il y a apparition de la déformation plastique.

Achache et al. se sont également intéressés a la réponse superélastique de films en
alliages TNTZ [Achache 2016]. La Figure 1-26 présente le taux de recouvrement en profondeur
en fonction de la pression de depdt et de la tension de polarisation du substrat. Le taux de
recouvrement diminue de facon importante avec 1’augmentation de la pression et de la tension
de polarisation. Le taux de recouvrement le plus haut a été obtenu pour une pression de travail
de 0,2 Pa et sans tension de polarisation. Il est suggéré que ce résultat soit lié a la texture de
fibre {110} du film, obtenue avec ces conditions de dépot (voir section précédente 111-2). De
plus, comme Frutos et al. I’ont montré, une tension de polarisation assez élevée encourage la
formation de martensite pendant le dép6t [Frutos 2018], ce qui réduit la fraction volumique de
phase B et donc réduit la proportion de phase [ susceptible de subir la transformation
martensitique induite sous contrainte et réversible lors de 1’essai de nanoindentation.
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Figure 1-25 : Courbes force-pénétration pour le film en alliage Ti-34Nb (% at.) a une force
maximale appliquée de (a) 0,2 mN, (b) 0,5 mN, (c) 1 mN et (d) 2 mN et (e) évolution du taux
de recouvrement en profondeur en fonction de la force maximale d’indentation [Achache
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Figure 1-26 : Taux de recouvrement en profondeur en fonction de (a) la pression d’Ar et (b)
la tension de polarisation du substrat pour des films en alliage TNTZ [Achache 2016]
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La technique couramment employée pour étudier la réponse superélastique dans les
alliages massifs est I’essai de traction uniaxiale cyclée. En raison de la présence du substrat, les
courbes sont plus difficilement interprétables dans le cas des films supportés, c’est pour cela
que la supereélasticite des films est davantage discutée dans la littérature a partir des essais de
nanoindentation. Cependant, Meng et al. ont réalisé des essais de traction cyclée sur des films
autosupportés aprés avoir désolidarisé les films de leurs substrats et réalisé différents
traitements thermiques [Meng 2017]. La Figure 1-27 présente les courbes contrainte-
déformation obtenues a partir des films Ti-18Nb libres de tout substrat, et aprés recuits a 650,
700 et 750 °C. Les échantillons sont deformes une premicére fois jusqu’a 2 %, puis la contrainte
est progressivement relachée, ce qui constitue le premier cycle de traction cyclée. A chaque
cycle suivant, la déformation maximale appliquée est incrémentée de 0,5 %. Une déformation
recouvrable maximale de 3,5 % a été obtenue pour le film recuit a 650 °C lorsque celui est
déformé a 4 %, ce qui correspond au niveau de déformation recouvrable observé dans les
alliages massifs Ti-28Nb. Notons qu’un recouvrement total de la déformation (taux de
recouvrement a 100 %) est observé pour le film recuit a 650 °C lorsque celui-ci est déformé
jusqu’a 2 %.
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Figure 1-27 : Courbe contrainte-déeformation pour les films Ti-18Nb recuits a (a) 650 °C, (b)
700 °C et (c) 750 °C. Les différentes courbes sont décalées selon [’axe des abscisses pour
faciliter la lecture ; (d) Déformations recouvrées en fonction de la déformation appliquée

tracées pour les différentes températures de recuit [Meng 2017]
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V. Conclusion

Ce premier chapitre a présenté dans un premier temps les matériaux utilisés dans le
biomédical, en se concentrant sur les alliages métalliques, dont le Nitinol. On a présenté
également brievement les revétements pouvant étre utilisés pour des applications biomédicales,
ainsi que les différentes propriétés qui peuvent étre modifiés grace a ceux-ci. Par la suite, on a
presenté de facon générale le titane et ses alliages, en s’intéressant notamment aux différentes
phases, a I’équilibre et hors-équilibre. On s’est également intéressé a 1’effet superélastique que
I’on peut obtenir dans les alliages p-métastables et le Nitinol grace a une transformation
martensitique réversible induite sous contrainte. Enfin, on a présenté les différents films en
alliage de titane b-métastable ayant été ¢tudié dans la littérature, en s’intéressant notamment
aux propriéetés structurales et mécaniques de ces derniers. Les méthodes d’élaboration et de
caractérisation des films présentés dans cette étude seront développées dans le chapitre suivant.
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|. Elaboration des films par pulvérisation magnétron

I.1. La pulvérisation cathodique magnétron

La pulvérisation cathodique est une méthode de dépdt qui appartient a la famille des
dépdts physique en phase vapeur (Physical Vapor Deposition — PVD en anglais). Cette
technique est trés utilisée dans 1’industrie, particulierement dans les domaines de la
microélectronique, de I’optique ou de la mécanique. Cette technique présente I’avantage d’étre
polyvalente : la majorité des matériaux a base de métaux peuvent étre déposés, sur tout type de
substrat, a la condition qu’il puisse étre placé dans une chambre sous vide secondaire et qu’il
supporte un échauffement modéré. 1l existe plusieurs méthodes de pulvérisation cathodique : le
dépdt a courant continu (DC) et le dépbt a courant alternatif a la fréquence radio (RF).

La pulvérisation cathodique dépend de la formation d’un plasma froid a décharge
électroluminescente obtenu a partir de I’introduction d’un gaz neutre (généralement de 1’argon)
maintenu a pression réduite (typiquement entre 0,1 Pa et quelques Pa) dans une chambre
initialement sous vide secondaire (pression typiquement inférieure & 10° Pa). En plus de
I’argon, il est également possible d’introduire dans la chambre un gaz réactif tel que I’oxygene
ou I’azote pour former des oxydes ou des nitrures.

Dans le cas du procédé de pulvérisation a courant continu (DC), on applique une forte
tension entre la cible, qui fait office de cathode et le substrat qui fait office d’anode. Les deux
sont places face a face a quelques centimetres 1’un de 1’autre et la différence de potentiel ainsi
créée génere un plasma conducteur par décharge électrique. Entre les deux électrodes, les
¢lectrons des atomes d’argon sont accelérés et les atomes de gaz s’ionisent, devenant ainsi des
ions Ar*. Ces ions vont alors venir bombarder la cible. Si I’énergie de collision est plus
importante que I’énergie liant les atomes entre eux, un atome de la cible est arraché, en phase
vapeur. Cet atome va venir par la suite condenser sur la premiére surface qu’il rencontre, dans
toute la chambre et particulierement sur le substrat. Dans le cas de la pulvérisation cathodique,
le plasma se trouve dans le régime appelé « décharge Townsend » : les ions frappant la cible
produisent, en plus des atomes du matériau a deposer, des électrons secondaires, qui viennent
eux aussi entrer en collision avec des atomes neutres du plasma, entrainant la formation de
davantage d’ions intensifiant le procédé de pulvérisation cathodique [Libermann 1994].

Le systéeme de pulvérisation a courant continu (DC), dont le principe est schématisé
Figure 11-1, est le plus simple, mais il présente plusieurs désavantages. Tout d’abord, le matériau
déposé doit étre conducteur. En effet, les ions doivent pouvoir étre éliminés en continu pour
permettre au processus de bombardement de continuer. Un matériau isolant entrainerait une
accumulation des charges positives des ions sur la cible et bloquerait la décharge cathodique.
De plus, les vitesses de dépdt associées a cette technique sont faibles : en effet, le taux
d’ionisation de la décharge est faible. Ainsi, pour maintenir le plasma, les collisions entre
électrons secondaires et atomes de gaz neutres doivent étre favorisés par le maintien d’une
pression relativement élevée (de 1 a quelques Pa). Mais, si cela favorise les collisions électrons-
atomes de gaz, cela favorise également les collisions ions-atomes de gaz, entrainant une perte
importante d’énergie des ions par collisions multiples. Les ions bombardant la cible ont donc
une énergie moindre et donc une probabilit¢é moindre d’arracher un atome de la cible. De la
méme facgon, les collisions entre ces atomes arrachés et les ions est également favorisée, freinant
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les premiers et conduisant a la synthése de couches plus poreuses. Ainsi, les vitesses de dép6t
associées a cette technique sont assez faibles.

S o
85| Ar{<H
=y~
g3 Gaz <H
= [u| Reactif
< 1N, 0,)
000 Yo
’J
| Substrat |
+
@ Atome |‘U,|
métallique Pompe a
vide

Figure I1-1 : Schéma du principe de la pulvérisation cathodique a courant continu

Le systeme de pulvérisation cathodique a courant alternatif (RF) permet, lui, de
pulvériser des matériaux diélectriques tels que SiO2 ou Al>Os. La décharge cathodique est
alimentée par une tension alternative a la fréquence radio (13,56 MHz, seule fréquence permise
en radiocommunication). Ainsi, pendant un demi-cycle (lors de I’alternance négative), les ions
sont attirés vers la cible (qui fait office de cathode) et la pulvérisation se déroule de la méme
facon que pour le procéde a courant continu, la cible se chargeant positivement. Lors de
I’alternance positive a I’'inverse, ce sont les électrons qui sont attirés vers la cible (qui fait alors
office d’anode) et la déchargent. Cette technique n’est possible qu’a haute fréquence. En effet,
la mobilité des ions est relativement faible comparée a la mobilité des électrons, du fait de leur
masse élevée. A haute fréquence ainsi, les ions n’ont pas le temps d’atteindre le substrat a
chaque demi-fréquence, ce qui n’est pas le cas des électrons, qui ont une masse négligeable
devant celle des ions. Si on utilisait une basse fréquence, les ions pourraient atteindre le substrat
pendant la demi-période ou celui-ci devient cathode. Ils viendraient alors pulvériser le film qui
vient d’étre déposé.

Pour travailler a des pressions de travail plus faibles et améliorer la vitesse de dépét, la
technique la plus utilisée est la technique de pulvérisation cathodique magnétron. La technique
de pulvérisation magnétron a été développée dans les années 1960 [Kay 1963] et permet une
bonne vitesse de pulvérisation, de bonnes propriétés des films (purs, denses, peu rugueux...) et
une bonne reproductibilité. Celle-ci utilise des champs magnétiques perpendiculaires au champ
électrique pour confiner le plasma et donc augmenter la densité en ions a proximité de la cible.
La décharge peut ainsi étre entretenue a une pression plus faible et cela accroit significativement
la vitesse de dépdt. Le champ magnétique est créé soit par des aimants permanents, soit par des
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électroaimants. Dans le dispositif magnétron, les aimants concentriques, de polarité inverse,
sont placés a I’arriere de la cathode en configuration Nord/Sud/Nord ou Sud/Nord/Sud. Ainsi,
dans la zone médiane entre les aimants, les lignes de champ magnétique sont perpendiculaires
au champ électrique (et parallele a la surface de la cible). Les électrons présents dans le gaz ou

les électrons secondaires issus de la cible subissent la force de Lorentz F = gE + q¥ A B.
L’action des champs magnétique et électrique en configuration orthogonale vient piéger les
électrons dans une trajectoire cycloidale, autour des lignes de champ magnétique (comme
illustré en Figure 11-2). L’¢électron reste donc plus longtemps a proximité de la cible, ce qui
augmente la probabilité qu’il rencontre un atome d’argon. Pour cette raison, 1’érosion a la
surface de la cible est non uniforme, mais se concentre sur les zones ou les lignes de champ
magnétique sont perpendiculaires a la cible (environ a mi-rayon). Le taux d’ionisation est donc
augmenté et la décharge devient possible a plus basse pression (0,1 a 1 Pa). Cette diminution
de la pression permet de limiter les collisions entre les atomes pulveérisés et les atomes de gaz,
augmentant la vitesse de dépot. Les atomes incidents ont également une plus forte énergie,
entrainant la formation de films plus denses.

Atomes pulvérisés
Zone de plasma

S
N S N
L -écran magnétique
-cible neuve (pas érodée)
-cible érodée
-aimants permanents
-lignes de champ magnétique (a)
+ | * | (b)

e E Vitesse de € 3
T dérive ‘_% @..
B
) | ) |

Systéme diode Systéme magnétron

Figure 11-2 : (a) Présentation schématique du dispositif de dépbt par pulvérisation
magnétron ; (b) Comparaison du mouvement des électrons entre les systémes diode DC et
magnétron
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1.2. Présentation des batis de dépot et des cibles

Les revétements étudiés dans le cadre de cette these ont été élaborés dans 2 batis de
dépots différents : le bati de dépot Pulvérisation Magnétron (PUMA) de I’Institut P” de Poitiers
et le bati de dépot de 1I’équipe Chimie-Métallurgie de I’Institut des Sciences Chimiques de
Rennes (ISCR).

La Figure 11-3 présente une représentation schématique du bati PUMA ainsi que des
photos de son aspect extérieur et intérieur. Le bati PUMA de Poitiers ayant déja été présenté
dans de nombreux travaux, on ne détaillera pas ses caractéristiques ici. Pour les connaitre, on
peut se référer aux travaux de these de Hamza Jabir [Jabir 2018]. Entre les deux batis, la taille
des cibles est différente : elles font 7,5 cm de diametre pour le bati de dép6t de Poitiers et 5 cm
de diameétre pour le bati de dépbt de Rennes. La distance cible-substrat est également
1égérement différente, puisqu’elle est de 180 mm pour le bati de Poitiers et de 147 mm pour le
bati de Rennes.

Entrée du sas
de chargement
Magnétrons

sample holder
sample rotation and linear motion (0" - 2°)

|
:x: RGA

mass spectrometer
- capacitance manometer
cryopump [ substrate N1 alrtoc load lock
8¢ A
0.18 m
shutter
-
A target
I | )
Lfr] \RAW

I\I \) three 3" magnetrons sputter sources, at 120°
GencoaTM, DC or RF supply
balanced / unbalanced
(2 shown)

()

Figure 11-3 : Bati de dépot PUMA : (a) Photo de [’extérieur du bdti ; (b) Photo de l’intérieur
de la chambre de dépét ; (c) Représentation schématique du bati
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La Figure 11-4 présente une photo du bati de pulvérisation magnétron utilisé a Rennes,
financé dans le cadre du projet ANR Super-Rev (2019-2023). Le béati de dépdt de Rennes est
un bati PVD-4 de Vinci Technologies. Il est équipé de trois cibles-magnétrons planaires de 5
cm de diametre, disposées a 120° les unes des autres. Elles sont orientées de maniére confocale
vers 1’axe vertical maintenant le porte-substrat, ce qui permet une pulvérisation homogene lors
de la rotation en continue du porte-substrat et sont placées a une distance de 147 mm du plan
du substrat. Chaque cathode est alimentée par une source de puissance 500 W fonctionnant en
courant continu (DC). Pour assurer 1’homogénéité du film, le porte-substrat est mis en rotation
lors du dép6t, typiquement a une vitesse de 5 tr/min. Le vide dans la chambre est assuré par
différentes pompes, notamment une pompe turbo qui permet d’obtenir une pression résiduelle
allant jusqu’a 10" mbar. Aprés un dépot de titane, la pression peut méme étre diminuée a
nouveau, le titane déposé dans la chambre faisant office de piége pour des atomes tels que
I’oxygene ou I’azote, avec lesquels il a une grande affinité. On peut ainsi obtenir une pression
jusqu’a 10 mbar. Contrairement au bati PUMA de Poitiers, il n’y a pas de systéme de sas
permettant de charger de nouveaux substrats sans casser completement le vide. Par conséquent,
il est nécessaire de casser et réaliser a nouveau le vide entre chaque dép6t (ce qui limite le
nombre de dépdt par jour a un dépbt en général). Toutes les cibles et le porte-substrat sont
équipés de volets actionnables qui permettent de réaliser un décapage des cibles sans dépot sur
le substrat. Les dépots sont réalisés dans un plasma d’argon de haute pureté (99,99997 %).
Pendant le dépot, la pression de travail est régulée a I’aide d’un équilibre entre un flux entrant
d’argon, régulé par débitmétre et un flux sortant, régulé par une fermeture partielle de la vanne
de laminage de la pompe turbo. Pour les revétements réalisés pendant cette these, I’ouverture
de la vanne de laminage a été fixé a 60 %. Pour s’assurer d’un bon contact thermique (pour le
refroidissement des cibles) et électrique, on utilise une graisse a vide qui permet le contact entre
le matériau cible et le magnétron. L’équipement et le procédé de dép6t sont contrblés par
ordinateur et tous les parametres peuvent étre entrés dans un programme. Le procédé de dépot
peut donc étre complétement automatisé. 1l est également possible de gérer manuellement
toutes les fonctions du béti.

Figure 11-4 : Photo du bati de dépbt a Rennes
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Dans le cadre de cette these, différentes cibles ont été utilisés en fonction du systéme
d’alliage étudi¢ et du bati utilis€. Les cibles d’élément purs (T1, Nb, Zr) sont des cibles de pureté
élevées, achetées dans le commerce. Cependant, pour les systemes ternaires et quaternaires
contenant de 1’étain, Ti-XNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr-3Sn, des cibles alliées ont été utilisés en
complément des cibles d’éléments pur, respectivement une cible Ti-Sn (4 % at. Sn) et une cible
Ti-Nb-Zr-Sn (de composition Ti-2448, un alliage référence dont la composition est Ti-24Nb-
4Zr-8Sn en pourcentage massique ; soit une composition 78,5Ti-15Nb-2,5Zr-4Sn en
pourcentage atomique). Ces cibles ont été élaborées dans le four a induction en semi-lévitation
magnétique du laboratoire Chimie-Métallurgie de ’INSA Rennes, présenté en Figure I1-5.
Cette technique permet d’atteindre la température de fusion des éléments d’alliage. La fusion
se fait également sous gaz neutre (Ar), ce qui permet d’éviter I’oxydation ou la nitruration du
Ti, qui a une tres grande affinité avec I’oxygéne et ’azote. Aprés la fusion initiale, les lingots
obtenus (aussi appelés boutons) subissent d’abord un traitement thermique d’homogénéisation
(2950°C pendant 20 h) avant d’étre laminés a froid pour obtenir I’épaisseur voulue. Finalement,
les cibles sont usinées, surfacées et nettoyées dans une solution HF/HNO3z (50/50) avant d’étre
mises en place dans les batis de depot.

\(uhe en

silice

-¢chantillon

pompe
primaire

circuit de
refroidissment

Circuitde
refroidissement

Figure I1-5 : (a) Photo et (b) Schéma de fonctionnement du four a induction utilisé pour
[’élaboration des cibles alliées

La fabrication des cibles alliées au laboratoire permet d’accéder a une grande gamme
de systémes. On peut ainsi obtenir des dépdts du systeme quaternaire Ti-xNb-22Zr-3Sn. On
serait sinon limité par les 3 cibles (et donc les 3 ¢léments d’alliage) des batis de dépot.
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|.3. Parameétres de dépot

Les différents parametres de dépdts utilisés pour la fabrication des échantillons jouent
un grand réle sur les propriétés finales des films. A la fois sur la composition du film, qui est le
parameétre initialement contrdlé dans ces travaux de thése, mais également sur la texture, la
densité des films, la taille des grains et des colonnes de croissance ou encore sur la rugosité de
surface des films.

1.3.1. Pression

La pression est ’'un des paramétres les plus importants du procédé de depét. Il est
possible de modifier 2 parametres de pression pour le dépét : la pression résiduelle qui est la
pression qui caractérise le vide dans le bati avant le dép6t et la pression de travail, qui caractérise
la pression dans le bati lors du dép6t, qui dépend donc de 1’équilibre entre la quantité d’argon
introduite dans le bati et la quantité d’argon aspirée par le systeme de pompage pendant le dépot
(ce dernier étant piloté par 1I’ouverture de la vanne de laminage).

La pression résiduelle doit étre la plus basse possible. En effet, tous les atomes restants
dans la chambre pourront par la suite réagir avec le dép6t et modifier ses propriétés.
Particuliérement, des atomes d’oxygéne ou d’azote pourront réagir avec le titane, puisque celui-
ci a une forte affinité avec ces deux éléments (en formant des oxydes ou des nitrures de titane).
Dans ce travail, on a utilisé des pressions résiduelles inférieur ou égale a 4.10" mbar.

Comme discuté précédemment, la pression de travail influe sur la vitesse de dépdt
[Helmer 1986]. En augmentant la pression, on augmente la probabilité de collisions entre les
atomes d’Ar et les atomes déposés. Cela diminue a la fois la quantité d’atomes atteignant le
substrat, mais également I’énergie a laquelle les atomes 1’atteignent. Ainsi, la pression de travail
va influencer la densité et la texture des films lors de leur croissance. Dans ce travail, les
pressions de travail utilisées ont été respectivement de 0,26 Pa a Poitiers et 0,30 Pa a Rennes.

1.3.2. Puissance

Le parametre de dép6t qui a été le plus modifié pendant la fabrication des films est la
puissance appliquée aux différentes cibles. Les puissances des 3 cibles alimentées
simultanément lors du dépdt ont été systématiquement ajustées en fonction du bati, du systéeme
étudié et de la composition visée. L’augmentation de la puissance appliquée a la cible entraine
une densification du plasma au niveau de cette cible. Ainsi, la cible est bombardée de fagon
plus intense, et la vitesse de dépot des éléments la constituant s’en retrouve augmentée. C’est
ainsi que la teneur en Nb des films a été ajustée dans une large gamme (0-32 % at.) pour les
systemes ternaire et quaternaire. Dans le cadre de ces travaux, il a été décidé de faire varier la
teneur d’un seul des éléments bétagenes, le Nb, et de fixer la teneur en Zr & 22 % at. Pour cela,
la puissance appliquee sur la cible 1 (Ti ou Ti-2448) a été fixée pour chaque bati et pour tous
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les dépdts d’un systéme, et ce sont les puissances sur les cibles de Zr et Nb qui ont été modifiées
en conséquence. Le Tableau I1-1 récapitule les différentes puissances ou gammes de puissance
utilisées en fonction du systeme d’alliage et en fonction du bati utilisé. La différence entre les
puissances utilisées pour les batis de dépdt de Rennes et Poitiers est la conséquence de la
différence du diamétre des cibles.

Tableau I1-1 : Puissances utilisées pour les différents systémes d’alliage selon le béti utilisé

Systéme étudié Bati utilisé Puissance cible 1  Puissance cible  Puissance cible

(nature de la cible) 2 (2r) 3 (Nb)
Ti-xNb-2Sn Poitiers 300 W (Ti-Sn) / 0-120 W
Ti-xNb-22Zr Poitiers 300 W (Ti) 53 -87W 0-120wW
Ti-xNb-22Zr-3Sn Poitiers 300 W (Ti-2448) 0-52W 0-100W
Ti-xNb-22Zr Rennes 150 W (Ti) 17-37W 0-36 W
Ti-xNb-22Zr-3Sn Rennes 150 W (Ti-2448) 0-49W 0-24W

1.3.3. Vitesse de dépot

Le temps de dépoOt est le paramétre qui permet de contrdler 1’épaisseur du film et qui
dépend de la vitesse de dépdt de chacune des cibles utilisées simultanément. C’est un paramétre
qu’il a été nécessaire d’étalonner au début de chaque campagne de dépdt et surtout pour chaque
nouvelle cible utilisée. Les vitesses de dépdt sont étalonnées pour chaque cible alimentée
individuellement, et également pour les 3 cibles alimentées simultanément, aux puissances
désirées. Pour déterminer ces vitesses, deux méthodes différentes ont été utilisées, a Poitiers et
a Rennes.

A Poitiers, les épaisseurs des films apres dépot ont été déterminées par Réflectométrie
des Rayons X (XRR). Cette technique de caractérisation utilise la réflexion des rayons X entre
différents milieux pour obtenir une figure d’interférence qui dépend notamment de 1’épaisseur,
de la densité et de la rugosité de surface du film. A 1’aide du logiciel Analyze, il est possible de
simuler un signal en modifiant ces trois paramétres pour les différentes couches (film, interface
et substrat) et le faire correspondre au mieux au signal expérimental acquis (comme illustré sur
la Figure 11-6). Pour chaque set de paramétres différent pour lequel on souhaite déterminer la
vitesse de dép6t, on réalise un dépot d’une épaisseur estimée d’environ 40 nm ; cette faible
épaisseur permettant d’observer des franges d’interférences bien distinctes et de déterminer
I’épaisseur du film avec une grande précision, de 1’ordre de I’angstrom.
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Figure 11-6 : Exemple d’un ajustement réalisé a [’aide du logiciel Analyze pour la mesure de
[’épaisseur d’un échantillon. Les mesures expérimentales sont en rouge et les données
ajustées en bleu. L épaisseur obtenue pour cet échantillon est de 390 A.

A Rennes, les épaisseurs des films ont été déterminées a 1’aide d’une trace réalisée au
marqueur (une croix par exemple) sur le substrat avant dépdt. Puis, apres le dép6t d’un film
d’une épaisseur d’environ 400 nm, la trace au marqueur recouverte du dép6t est retirée avec de
I’éthanol permettant d’obtenir une zone de référence ou le substrat est & nu, sans dépot. Par la
suite, on utilise un microscope confocal pour déterminer la différence de hauteur entre la surface
du film et le substrat, et donc 1’épaisseur du film, comme illustré en Figure 11-7.
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Figure 11-7 : Utilisation du microscope confocal pour déterminer les vitesses de dépot : (a)
Image au microscope confocal d ‘une partie de la croix (substrat nu en noir) et du film (en
gris) ; (b) Profil de hauteur le long de la ligne 1 permettant de déterminer I’épaisseur du film
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Les vitesses de dép6t ont été caractérisées pour chaque cible, puis avec les 3 cibles
alimentées simultanément et pour différentes puissances appliquées. En effet, il existe un écart
entre la vitesse de dépdt pour les 3 cibles simultanément allumées et la somme des vitesses de
dépdt de chacune des 3 cibles prises séparément. Cette 1égére différence peut s’expliquer par
les collisions qui ont lieu entre les atomes arrachés aux différentes cibles. Le flux incident de
chacune des 3 cibles est optimisé pour se rencontrer, idéalement, au niveau du substrat. Les
collisions entre atomes apres leur éjection de la cible entrainent la perte de davantage d’atomes
ne pouvant atteindre le substrat. La vitesse de dép6t avec les 3 cibles simultanément allumées
est légerement inférieure la somme des vitesses de dép6t de chacune des cibles prises
séparément. Ce sont les espéces les plus lourdes qui vont perdre le moins d’énergie cinétique
et étre surreprésentées dans la composition du film (donc I’étain, puis le zirconium et le
niobium). Le Tableau I1-2 présente les vitesses de dépdts mesurées pour chacune des cibles
utilisées dans le cadre de ces travaux, a une puissance fixée. Le Tableau 1I-3 présente les
vitesses de depdt avec les trois cibles pour plusieurs compositions étudiées ainsi que la
différence de vitesse avec la seule somme des 3 cibles.

Tableau I1-2 : Vitesses de dép6ts de chacune des cibles

Bati Poitiers Rennes

Cible Ti Ti-2448 Zr  Nb Ti Ti-2448 Zr  Nb
P”'(S\f’\";‘)”ce 300 300 63 78 200 150 100 100
Vitesse de
depot (N 132 224 057 055 107 200 132 081

Tableau 11-3 : Vitesses de dépdts avec les 3 cibles combinées

Bati Poitiers Rennes Rennes
Composition Ti-25Nb-18Zr Ti-26Nb-17Zr Ti-20Nb-22Zr-3Sn
Cibles Ti Nb Zr Ti Nb Zr Ti-2448 Zr Sn
Puissance 300 62 78 150 22 36 150 50 26
Vitesse de
dépot (AJs) 2,44 1,29 2,38

1.3.4. Angle d’incidence

Dans le cadre des travaux présentés dans ce manuscrit de thése, les dépbts ont été
réalisés en « incidence normale ». C’est-a-dire que le flux incident moyen des atomes déposés
arrive selon une direction proche de la normale a la surface du substrat. Cependant, pour le
projet ANR Super-Rev, des dépdts GLAD (GLazing Angle Deposition), en incidence oblique,
ont été réalises avec un angle a entre le flux de particule incident et la normale au substrat fixé
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a 85°. Ces dépdts en incidence oblique modifient 1’orientation de la croissance des colonnes.
Le flux incident arrivant de c6té, la direction inclinée de croissance des colonnes par rapport a
la normale au substrat entraine un effet d’ombrage important entre les colonnes de croissance
(comme on le voit sur la Figure 11-8), entrainant une rugosité du film plus importante ainsi
qu’une densité moindre. Les travaux de Rubenson Mareus [Mareus 2020], these soutenue au
laboratoire DPMM de I’Institut P* de Poitiers en 2020 ont montré que I’angle d’inclinaison f3
des colonnes par rapport a la normale au substrat est fortement impacté a partir d’un angle o de
35°. Les dépdts GLAD ont été réalisés en vue de tests de biocompatibilité réalisés sur les films :
on a cherché a modifier la morphologie de surface du film, pour voir si une rugosité plus
importante permettait une meilleure adhérence et prolifération des cellules a la surface du
revétement.

(a) y (b)

Substrat

Direction de croissance des

colonnes
La normale 7]

au substrat I/
Flux de vapeur
incident

m 100nm  Grossissement x30 000

Figure 11-8 : (a) Schéma illustrant la configuration GLAD en cours de dép6t ; (b)
Phénomenes d’ombrage et définition des angles a et £; (c) Image MEB en vue transverse
d’un échantillon Ti-8Nb-26Zr-2,55n en incidence oblique

1.3.5. Tension de polarisation du substrat

En plus du potentiel appliqué sur les cibles, il est possible d’appliquer un potentiel sur
le substrat, particulierement un potentiel négatif qui vient accélérer les ions du plasma vers le
substrat et assister le dép6t. Ce parametre vient donc modifier I’énergie et la nature des éléments
entrant en collision avec le substrat et offre une possibilité supplémentaire pour modifier la
morphologie des films.

Dans le cadre de ces travaux, ce potentiel n’a pas été fixé. En le laissant libre (potentiel
flottant), il prend une valeur 1égérement négative, de 1’ordre d’environ 15 V. Frutos et al. ont
travaillé sur I’influence de ce paramétre sur les films Ti-Nb-Zr et notamment sur la fraction
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volumique entre les différentes phases formées en fonction du potentiel appliqué [Frutos 2018,
2021]. Ils ont montré que I’application d’un potentiel négatif sur le substrat entrainait un
changement d’orientation de la texture majoritaire de la phase B passant de 1’orientation [110]
sans tension de polarisation a [211] avec application d’une tension de polarisation et un
changement dans les fractions volumiques des phases présentes, avec une augmentation de la
fraction volumique de phase martensitique o.”’.

1.3.6. Substrat et épaisseur de dép6t

En fonction de la caractérisation visée, différents substrats ont été utilisés et les dépots
ont été réalisés pour différentes épaisseurs. Les caractéristiques sont résumées dans le Tableau
I1-4. Les échantillons réalisés pour les essais de biocompatibilité sont présentés de maniére plus
exhaustive dans I’ Annexe II.

Tableau 11-4 : Récapitulatif des différents substrats et épaisseurs des films, en fonction de la
caractérisation visee

Epaisseur du

Type de dép6t Substrat dépot Caractérisation effectuée
Incidence Si (001) pais 40 nm Vitesse de dépbt par XRR (bati
normale P PUMA)
Incidence Si (001) épais 400 nm EDS/WDS — DRX —
normale Résistivite
Incidence Si (001) 100 pm 400 nm Courbure in situ
normale
Incidence Si (001) épais 2 um Nanoindentation
normale
Incidence e
normale NaCl 40 nm MET apreés dilution du substrat
Incidence Kapton 2 um Essais de traction
normale
Incidence Pastille de Ti 2 um Essais de biocompatibilité
normale
Incidence Pastille de Ti 2 um Essais de biocompatibilité

oblique (GLAD)
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|.4. Présentation des systémes éetudiées

Trois systemes différents ont été étudiés dans le cadre de cette these : le systeme ternaire
Ti-xNb-2Sn, le systeme ternaire Ti-xNb-22Zr et le systéme quaternaire Ti-xNb-222Zr-3Sn. Ces
systemes ont été choisis en s’appuyant sur la littérature ainsi que sur les activités de recherche
du laboratoire Chimie-Métallurgie de I’'TSCR. En effet, les alliages Ti-Nb-Zr-Sn ont été étudiés
a Rennes, sous leur forme massive, par exemple dans le cadre des travaux de thése de Loréne
Héraud [Héraud 2016] ou encore ceux de Gaétan Cabon [Cabon 2021].

Ces alliages présentent des propriétes intéressantes de superélasticité. L’objectif de ces
travaux de these est de déterminer si ces propriétés de superélasticité peuvent étre retrouvées
ou méme améliorées lorsque les alliages sont déposés sous forme de revétements. La technique
de pulvérisation magnétron offre la possibilité d’étudier ces systemes sur une large gamme de
compositions. Il a été choisi de faire varier la teneur en Nb de 0 a 32 % at en utilisant les mémes
cibles pour chaque systeme et en modifiant les parametres du dép6t. Dans leur forme massive,
il est plus long et plus couteux d’étudier toute une gamme de compositions, la raison premiere
étant que chague composition nécessite une nouvelle élaboration avec apport de matériaux bruts
a chaque fois, dans une quantité plus importante, et nécessite des traitements thermomécaniques
a réaliser systématiquement avant toute caractérisation.

Le systéeme Ti-xNb-2Sn a été obtenu a partir de la pulvérisation simultanée de deux
cibles Ti-Sn (contenant 4 % at. de Sn) et Nb. Ce systeme n’a pas été étudié de fagon extensive
pour des raisons techniques. Les cibles Ti-Sn pour les bétis de Poitiers et de Rennes ont été
élaborées au laboratoire et ont été particulierement difficiles a mettre en forme en raison de la
fragilité de la structure hexagonale du matériau a température ambiante. Lors du laminage a
froid du bouton de Ti-Sn issu de la fusion des deux éléments, des fissures se formaient
prématurément au cours des passes. Il a été nécessaire a plusieurs reprises de reprendre la
fusion, cette fois-ci localement au four a arc, avant de poursuivre la mise en forme par laminage
a froid. Deux cibles Ti-Sn ont ainsi pu étre réalisées apres plusieurs reprises, une pour chaque
bati de dép6t. Il a été décidé par la suite de passer assez vite a 1I’étude du systéme Ti-xNb-22Zr,
en utilisant des cibles de Ti pur soit directement achetées dans le commerce soit confectionnées
au laboratoire a partir d’une plaque de Ti pour contourner ce probléme de mise en forme a partir
d’un bouton issu du procédé de fusion. Puis pour le systeme quaternaire, les cibles en alliage
Ti-2448 n’ont pas montré de difficulté particuliére lors de leur mise en forme en raison de la
plus forte teneur en éléments bétagenes (Nb et Zr) qui stabilisent davantage la structure cubique
centrée qui est plus facilement usinable. Sur les cibles confectionnées au laboratoire et
contenant de 1’étain, un échauffement local de la cible en cours de dépét a été observé apres
plusieurs heures et plusieurs jours de dépdt, a la fois sur le bati de Rennes et celui de Poitiers.
On peut penser que ce probléme peut étre lié au trés bas point de fusion de 1’étain (232 °C).
L’étain étant présent en faible quantité dans les cibles et supposé dissout sous forme de solution
solide, il reste difficile de considérer que cela soit la seule raison a cet échauffement.
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Pour les systéemes Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr-3Sn, les compositions ont été
déterminées par EDS (Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy).

Pour le systeme Ti-xNb-22Zr, les compositions ont été déterminées par WDS
(Wavelength Dispersive X-Ray Spectroscopy). Cette technique, voisine de I’EDS, sélectionne
les rayons X de certaines longueurs d’onde afin d’analyser les compositions. Cette technique a
été privilégiée, quand elle était disponible, car elle offre une meilleure résolution.
Particulierement, elle permet de différencier de fagcon efficace les contributions du Zr et du Nb.
Les deux éléments étant voisins sur la table périodique des €léments, les énergies des rayons X
issus de ces éléments sont trés proches, en particulier, la raie Lo, du Nb et la raie Lg du Zr. Ainsi,
Ia ou en énergie, on peut confondre les contributions du Nb et du Zr, 1’analyse WDS, du fait de
sa meilleure résolution, permet une meilleure précision des mesures. La technique d’analyse
par WDS utilise la loi de Bragg. Les rayons X d’une longueur d’onde précise sont sélectionnés
par leurs diffractions a travers un monocristal. L’intensité de rayons X ainsi obtenue est
comparée a des standards, réalisés a intervalle régulier a partir d’échantillons dont la
composition est connue. C’est ainsi que 1’on peut déterminer la composition du film d’alliage
de maniere précise.

Il. Caractérisation des propriétés structurales

[1.1. Diffraction des Rayons X

I1.1.1. Identification des phases

La diffraction des rayons X (DRX) est une technique utilisée pour 1’identification des
structures cristallographiques d’un matériau. Pour cela, elle permet de déterminer la distance
entre les plans interréticulaires en utilisant la loi de Bragg a I’ordre de diffractionn=1:

Zdhkl Sin(@hkl) =1 (“-1)

Avec dna la distance interréticulaire entre les plans d’indice hkl, Ong 1’angle de Bragg
correspondant, A la longueur d’onde des rayons X.

En mesurant les positions en 26 des pics de diffraction, on peut déterminer les plans
diffractant et en déduire ainsi la structure cristallographique de 1’échantillon ainsi que ses
parameétres de maille. Cette technique permet d’obtenir également d’autres informations, telles
que la texture cristallographique ou encore 1’état de contrainte de 1’échantillon.

Deux diffractomeétres ont été utilisés dans le cadre de ces travaux.

Le diffractometre utilisé a Poitiers est un diffractométre X Seiffert XRD-3000 4 cercles
en configuration Bragg-Brentano 0-26. Il est équipé d’une source de rayons X a anticathode de
cuivre (A = 0,154060 nm) alimenté par une tension de 30 kV et un courant de 30 mA. Un filtre
de nickel en aval du générateur de rayons X permet 1’absorption de la radiation Kg du cuivre.
Les diffractogrammes obtenus sont exploités a 1’aide du logiciel Analyze qui permet de réaliser
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I’ajustement des données a une courbe théorique en ajustant la position, I’intensité et la largeur
des pics a I’aide d’une fonction pseudo-Voigt.

Le diffractomeétre utilisé a Rennes est un modeéle Rigaku SmartLab 5 cercles qui est dans
la méme configuration et équipé également d’une source X a anticathode de cuivre. Il est
alimenté par une tension de 40 kV et un courant de 50 mA. Les données sont traitées a I’aide
du logiciel Smartlab qui permet de réaliser les mémes opérations que le logiciel Analyze.

Les deux diffractometres permettant les mouvements selon les angles 6, y et ¢ (voir
Figure 11-9). Les pics de diffraction ont été indexés a partir des fiches de I’ICDD (International
Centre for Diffraction Data) des différentes phases du Ti et de ses alliages (ces fiches sont
présentées dans 1’ Annexe I). Les parametres de maille ont pu étre déterminés a 1’aide du logiciel
CelRef par ajustement simultané de plusieurs familles de plans interréticulaires se rapportant a
une méme structure cristalline.

Rayonnement X

‘ Echantillon

Figure 11-9 : lllustration des différents angles utilisés pour les Diffractions des Rayons X

En fonction des différentes techniques et méthodes de caractérisations, 1’angle y
présenté sur la Figure 11-9 peut également étre noté W. Dans ce manuscrit, on utilisera les deux
notations, qui sont équivalentes. Pour les DRX et diffractions au MET présentés dans les
Chapitre 111 et 1V, on utilisera la notation x. Pour la mesure des contraintes par la méthode des
sin?¥ dans le Chapitre 1V et pour le Chapitre VI sur les mesures réalisées au synchrotron Soleil,
on utilisera la notation . Ces choix ont été réalisés en fonction des conventions utilisées pour
les méthodes présentées.

Les films déposés sont tres texturés du fait de la méthode d’élaboration utilisée (les
résultats seront décrits dans le Chapitre Il1). Cette forte texture, & laquelle il faut ajouter la
proximité des dna des différentes phases (o, p et a’’) et la largeur des pics (en raison des
colonnes de croissance de taille nanométriques) ne permettent pas d’identifier aisément les
différentes phases. En effet, lors des scans 0-26 classiques, les pics de diffraction des différentes
phases se retrouvent concentrés sur les mémes gammes angulaires. Pour différencier les phases
entre elles, il a été nécessaire d’étudier les plans cristallographiques se situant cette fois-ci en
dehors du plan du film, en réalisant des scans 0-26 a des angles y # 0. En choisissant des angles
. spécifiques, il a été possible d’identifier les phases et de suivre leur évolution en fonction de
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la composition des films. Ces angles ont été choisis en prenant en compte la texture de fibre des
films selon la normale au substrat qui est [002] pour la phase o et [110] pour la phase 3. Quatre
couples Angle x / Gamme angulaire 26 ont été choisis spécifiquement pour permettre de
différencier les phases o et 3, et sont donnés dans le Tableau I1-5. La recherche de familles de
plans spécifiques situées en dehors du plan du film a permis 1’observation distincte des pics de
diffraction et I’identification des phases o, o’ et 3.

Tableau I1-5 : Angles utilisés pour les scans a y # 0

Angle x (°) Gamme angulaire 26 (°) Pics observables
i (310) B
26,6 90-98 (024)
(112) o
57,8 72-80 (202) o’
(132) o’
i (211) B
73,2 65-73 (131) o
(201) o
74,7 72-80 (221) o’
(041) o’

I1.1.2. Mesure des contraintes résiduelles par la méthode des
sin?y

La Diffraction des Rayons X permet également 1’étude des contraintes internes par la
méthode des sin®¥. On a réalisé cette étude sur les grains de phase B uniquement. Afin
d’observer la position des pics de diffraction d’une méme famille de grains, les scans 6-26 ont
été realisés pour des positions y et ¢ spécifiques. Cette analyse permet d’étudier les contraintes
dans les grains en observant le déplacement du dhw (et donc du paramétre de maille anx dans le
cas d’une structure cubique) en fonction de I’angle W (équivalent a 1’angle y dans notre
configuration de diffractometre).

Sous contrainte, le parametre de maille du matériau, et donc la distance interplanaire
dnii sont modifiés. La Figure 11-10 illustre le déplacement d’un pic de diffraction lorsque le film
est soumis a une contrainte. Selon la loi de Bragg, on a un déplacement du pic par rapport a sa
position de référence dite libre de contrainte. Lorsque le film est soumis a une contrainte de
compression (Figure 11-10-b), les plans orthogonaux se rapprochent tandis que les plans
paralleles a la surface s’écartent, entrainant un déplacement des pics vers les petits angles 0.
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(a) Rayons X
e (o B
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Figure 11-10 : Représentation schématique de la diffraction des rayons X et des distances
interplanaires (a) dans le cas d’un état libre de contrainte ; (b) dans le cas d’un état soumis a
une contrainte de compression ; (c) Profils de diffraction X d'un film non contraint (noir) et
contraint en compression (rouge)

La méthode des sin®¥ utilise a la fois la DRX et la théorie de 1’élasticité linéaire. Des
ouvrages de référence ont décrit cette méthode de maniére détaillée [Hatik 1997, Noyan 1995].
Le principe de la méthode des sin®¥ est de prendre comme jauge de déformation la distance
interplanaire d*%, d’une famille de plans (hkl) selon une direction (¥,®) donnée. On exprime
alors la déformation e} dans le repére du laboratoire (défini aprés) tel que :

hkl
ghil — ay o — Qo
V.0 0 (1-2)

Avec ap le paramétre de maille libre de contrainte.

La déformation est reliée a un déplacement de la position du pic de diffraction, ce que
I’on peut déterminer en différenciant la loi de Bragg :

al’l — q,

ki )

& =—— = —cotanf,4(0

17 aq 04 (Onir) (11-3)

Avec 0o ’angle de Bragg li¢ a ao. Cette equation permet de noter que la déformation est bien
proportionnelle au déplacement du pic de diffraction par rapport a sa position de référence 6.
Le paramétre ag est le plus souvent inconnu : il peut différer fortement du parametre de maille
du matériau massif, du fait d’'une composition chimique modifiée par la formation d’un mélange
aux interfaces ou encore par I’introduction d’impuretgs.
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La méthode des sin®¥ nécessite de définir trois systémes de coordonnées différents pour

déterminer les contraintes dans un film mince :

Le référentiel cristallographique est défini par trois vecteurs de base ¢, de la maille
unitaire du réseau caractérisant la structure du matériau étudié. Dans notre cas, ¢’est-a-
dire pour une structure cubique, le repére est : (¢c; = [100],¢c; = [010],¢c3 = [001]).

Le référentiel échantillon est défini par trois vecteurs e, tel que I’'un d’entre eux est
orienté selon la normale a I’échantillon (par convention, il s’agit de e3). En
conséquence, il est déterminé en fonction de I’orientation cristallographique des films
étudiés. Dans notre cas, la phase cubique  présente une texture de fibre avec les plans
de type (110) parall¢les a la surface de 1’échantillon. Le repére approprié choisi est
donc : (e; = [110],e; = [001],e; = [110]).

Le référentiel laboratoire défini par les vecteurs L, est obtenu en tournant le repére e
autour de I’axe e5, d’un angle @ appelé angle azimutal, puis en inclinant ce nouveau
systéme d’un angle ¥ a nouveau par rapport a I’axe es, de telle fagon que la direction
du vecteur de diffraction coincide avec I’axe L (comme illustré Figure 11-11).

Figure 11-11 : Représentation des référentiels échantillon e et laboratoire L ; ¥ et 0 sont les

angles d’Euler

Les conventions utilisees pour les contraintes et déformations sont telles que le second

indice indique la normale au plan dans lequel la quantité considérée s’exerce et le premier
définit sa direction. Ainsi par exemple, o1 indique une contrainte qui s’exerce sur le plan
(e3, €3), défini selon I’axe e;.
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La théorie de 1’¢lasticité linéaire est utilisée au travers de la loi de Hooke généralisée,
qui relie déformations et contraintes :

&y = Sykl Okt (11-4)

AVEC 5,1 le tenseur d’ordre 4 des compliances, constantes d’€lasticité du matériau, exprimé
dans le référentiel cristallographique. On peut obtenir une représentation simplifiée de ce
tenseur en utilisant la notation de Voigt de la fagon suivante :

11 12 13 1 6 5
< 22 23| = ( 2 4
33 3

Les déformations sont mesurées dans le référentiel du laboratoire et les compliances,
elles, sont exprimees dans le référentiel cristallographique. Les contraintes, définies dans le
référentiel échantillon, pourront ainsi étre déduites de la loi de Hooke, en réalisant au préalable
quelques manipulations sur les tenseurs. Il faut commencer par exprimer le tenseur des
contraintes dans le reférentiel cristallographique, puis en employant la relation (I1-4) on
détermine le tenseur des déformations. On applique enfin une matrice de rotation au tenseur
obtenu pour I’exprimer dans le repére du laboratoire. On relie ainsi les contraintes présentes
dans I’échantillon aux paramétres de maille déterminés expérimentalement, a 1’aide du
paramétre de maille libre de contrainte et des constantes d’élasticité s;; du repere

cristallographique, dans 1’équation suivante :

af},’f(é =y [1 + f(SU’ O'ij)Silelzu]
(11-5)
Avec f(Sl-j, crij) une fonction linéaire de la forme Ag;; + Baijsinzl{’. Il est donc nécessaire de

réaliser au moins autant de mesures de parametres de maille a différents angles W que de
paramétres inconnus recherchés (ay, o;;) pour résoudre 1’équation.

La méthode des sin®¥ dans le cas des films minces texturés et de structure cubique est
présentée en détail dans un article de Clemens et Collaborateurs [Clemens 1992]. Pour son
application, il est nécessaire de définir quelques hypotheses supplémentaires.

Tout d’abord, un film mince est libre de se déformer suivant la normale a la surface.
Cette dimension n’est en effet pas fixée par le substrat. Ainsi, le terme o33 est nul, de méme que
les termes de cisaillement impliquant la normale a la surface o1z et o23. En choisissant un
référentiel adéquat, il est également toujours possible d’annuler le terme o12. Par conséquent,
le tenseur des contraintes prend alors la forme suivante :
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011 0 0
< 0 (oY) 0)
0 0 O

c11 et o2 sont appelés les contraintes principales. Elles sont définies dans les directions
principales du plan. On peut donc réaliser I’hypothése d’un état de contrainte purement biaxial
dans le film. Dans cette hypothese (généralement adoptée), le nombre d’inconnues a déterminer
passe alors a 3, et il est donc nécessaire de mesurer le parametre de maille d’une méme famille
de plan pour 3 angles V¥ différents. De plus, la loi de Hooke s’écrit alors :

1z o (S TE B0 ) sinzy]
q(110) _ dg 2 2 2 2
a0 _ 2 . 11-6
(110)

Avec ay, 5, le parametre de réseau calculé a partir de la distance interplanaire dr déduite de
la position des pics de diffractions obtenus dans une direction (¥, @) sélectionnée et J le facteur

. . , . S.
d’anisotropie défini par ] = 57 — 515 — % :

Une représentation graphique du parametre de maille al(,,l,é,o) en fonction des sin?¥ fait

apparaitre un faisceau de droite dont la pente est proportionnelle a la contrainte. Il est donc
nécessaire de définir une origine des directions azimutales, on choisit en général la direction la
plus déformée, donc la direction [110] a été prise en référence a la direction @ = 0°. La direction
[001] a, elle, été prise en référence a la direction ® = 90°. Elles correspondent respectivement
aux contraintes principales o11 et 622.

Pour avoir accés a suffisamment d’angles W, les films étant texturés, il a fallu sonder
différents plans cristallographiques. Pour cela, on utilise la méthode des directions idéales
[Halk 1997]. Elle consiste a considérer le film comme monocristallin: un plan
cristallographique est donc défini par les trois angles d’Euler (¥, ®@, 6) simultanément. Les
taches enregistrées et les angles leurs correspondant sont répertoriés dans le Tableau I11-6. Trois
directions ont été sondées : @ = 0°; 35,26° ; 90°. Les angles ¥ = 90° n’étant pas accessible
avec le diffractométre, les angles W les plus grands recherchés sont a ¥ = 88°.
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Tableau 11-6 : Angles d’Euler pour chaque tdche recherchée pour la méthode des sin® ¥

Tache recherchée Gamme 20 (°) Angle ¥ (°) Angle @ (°)
(110) 35-41 0 /
(220) 77-84 0 /
(112) 66 - 71,5 54,74 90
(002) 52 - 58 88 90
(231) 113 -123 19,11 54,74
(121) 66 -71 30 54,74
(011) 36 - 40 60 54,74
(-112) 66 - 71 88 54,74
(310) 89 - 96 26,57 0
(020) 52 - 57 45 0
(-130) 90 - 96 63,43 90
(-110) 36 - 40 88 0

Les données expérimentales obtenues sont traitées a I'aide d'un script écrit a Poitiers sur
le logiciel de calcul Mathematica. Ce programme permet de tracer 1’évolution du parametre de
maille alf}, déterminé expérimentalement en fonction de sin®¥ et d’ajuster la relation 11-6 aux

données expérimentales. A partir de cela, on peut ainsi obtenir les parameétres inconnus c11, 622
et ao.

11.2. Résistivité 4 pointes par la méthode de Van der Pauw

La résistivité des films a été évaluée a 1’aide de la méthode de Van der Pauw, en utilisant
un dispositif de résistivite 4 pointes. La méthode de VVan der Pauw est une méthode couramment
utilisée pour la mesure de la résistivité électrique d’une couche mince. Pour pouvoir utiliser
cette méthode, 4 conditions doivent étre vérifiées :

e L’¢chantillon est & 2 dimensions (épaisseur négligeable devant la longueur et la largeur)
e L’épaisseur est uniforme

e Larésistivité de la couche est uniforme

e Les contacts se situent au bord de 1’échantillon

Cette méthode permet en théorie de s’affranchir de la géométrie de 1’échantillon, a
condition que les pointes soient bien situées sur les bords de 1I’échantillon. Cependant différents
essais ont été effectués sur les échantillons et ont montré que la géométrie des échantillons avait
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tout de méme un impact sur la résistivité mesurée (voir le Tableau 11-7 présentant la résistivité
en fonction de la géométrie pour une méme couche d’alliage). Les résultats présentés ont été
obtenus sur des échantillons carrés, d’environ 1 cm de coté et les pointes ont été placées sur les
coins.

- e

Tableau 11-7 : Illustration de la variation de la résistivité en fonction de la géométrie de
[’échantillon et de la position des pointes, sur la composition Ti-22Nb-2Sn

L, , ) Resistance sheet
Géométrie de I’échantillon

(©A/sq)
Echantillon petit (environ 0,5x0,5 cm?) 384
Contacts dans les coins ’
Echantillon moyen (environ 1x1 cm?)
Contacts dans les coins 4,61
Echantlllﬂu moyen (environ 1x1 cm?)
Contacts sur les bords, mais pas dans les coins 3,01
Echantillon grand (environ 1,5x1,5 cm?)
. 3,12
Contacts dans les coins
(a) (c)
—® [] ® ®—
B C B C
© ||| O
A D A D
—® L —® o —
s s— (P) . o (d)
B C B C
® e O
A D A D
—e ° e o

Figure 11-12 : Représentation schématique de la mesure de résistivité électrique par la
méthode de Van der Pauw. (a) Mesure de Ragoc ; (b) Mesure de Ragco ; (C) Mesure de
Rcp,ag ; (d) Mesure de Repga

72



Chapitre |1

La Figure 11-12 présente la méthode 4 pointes de Van der Pauw. Les points A, B, C et
D sont les points de contact, situés dans les coins d’un échantillon rectangulaire de dimension
Lx par Ly. Dans un premier temps, un courant Icp est injecté entre les points C et D. On mesure
alors la tension Vag entre les points A et C. Puis en inversant le courant, on mesure a nouveau
la tension Vag. On peut alors calculer les résistances électriques Ragpc et Rag,co a 1’aide de la
loi d’Ohm :

Vas Vas
Rap,pc = E ) Rap,cp = E (11-7)

On obtient alors Rag de la maniere suivante :

_ Rappc — Rapep
Rap = > (11-8)

De la méme maniére, on peut obtenir Rep a partir des mesures de tension entre les points
C et D en appliquant un courant entre les points A et B (Figures I1-12-c et 11-12-d). La moyenne
de ces deux résistances nous donne alors Ryy tel que :

Ry + Rep
Ryy = 22 (11-9)

De fagon analogue, on peut déterminer Rap et Rec pour obtenir Rxx. La résistance de
couche Rs est alors la solution de 1’équation de Van der Pauw [Van der Pauw 1958] :

Ryx _n.Ryy

e "Rs +¢ "Rs =1 (11-10)

On détermine ainsi p la résistivité qui est définie telle que :

p=Rsxe (11-11)

Avec Rs la résistance de couche en Q)/sq, e I’épaisseur en m et p la résistivité en Q.m.

Les essais ont été realisés a température ambiante sur des films d’environ 400 nm
d’épaisseur.

11.3. Microscopie Electronique a Transmission

La Microscopie Electronique en Transmission (MET) permet 1’étude des propriétés
structurales des matériaux a des échelles nanométriques. Son principe est briévement
schématisé sur la Figure 11-13. Dans ces travaux, I’imagerie conventionnelle, haute résolution
et a balayage ont permis I’observation de la microstructure trés fine des films, tels que des
grains nanométriques, trop petits pour étre observés par microscopie optique ou par analyse
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EBSD. La diffraction électronique a également permis de confirmer les phases en présence.
Des images ont été réalisées en vue plane, et également a partir de sections transverses.

Canon a électrons

faisceau d'électron

M lentille magnétique

échantillon ____]

cliché
de diffraction

micrographie

Figure 11-13 : Principe d’obtention des images en Microscopie Electronique a Transmission

(MET)

Les échantillons destinés a I’analyse par microscopie électronique a transmission sont
nécessairement de faibles épaisseurs (généralement inférieur a 50 nm), dii a la faible pénétration
des électrons dans la matiere. Deux méthodes de préparation ont été utilisees pour fabriquer
les échantillons. Pour les vues planes, des dépdts de 40 a 50 nm d’épaisseur ont été réalisés sur
2 types de substrats, puis ont été observés sans préparation de surface spécifique. Pour cela, les
dépOts ont été réalisés soit directement sur des grilles-support de MET, d’un diamétre de 3 mm,
présentant un maillage de cuivre recouvert d’une fine membrane de silice (SiO-), soit sur des
substrats de sel (NaCl) qui ont été dissous apres dépot dans de 1’eau déionisée pour récupérer
le film a la surface de 1’eau et le placer sur une grille-support spécifique préte a étre introduite
dans le microscope.

Pour les vues transverses, les lames MET ont été extraites a partir de films minces
déposés sur substrat de Si, puis amincies jusqu’a une épaisseur d’environ 80 nm a I’aide d’une
sonde ionique focalisée (couramment appelé FIB pour Focused lon Beam) sur un appareillage
FEI-Helios NanoLab G3 CX DualBeam. Cette technique permet de préparer les échantillons a
I’aide d’un faisceau d’ions lourds, en I’occurrence des ions gallium accélérés grace a une forte
tension.

Les images MET ont été réalisées sur un microscope JEOL (S)TEM 2200FS equipé
d’un canon a émission de champ (Shottky FEG pour « Shottky Field Emission Gun »). Le
faisceau d’électrons est accéléré a une tension de 200 kV. Le traitement des images a été realisé
sur le logiciel Gatan Digital Micrograph 3.
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I11. Caractérisation des propriétés mécaniques

I11.1. Suivi de la courbure du substrat in situ

La mesure des contraintes internes induites dans le film pendant la croissance a été
réalisée par I’étude de la courbure du substrat in situ. Lorsque des contraintes s’exercent dans
le film en croissance, les dimensions latérales du substrat qui lui sont imposées conduisent le
substrat a se courber élastiqguement. Un rayon de courbure négatif traduit une courbure de
I’ensemble film-substrat de facon de telle sorte que la surface du film soit convexe, ce qui est
la conséquence d’une contrainte en compression. A I’inverse, un rayon de courbure positif

traduit la présence de contraintes de tension dans le film, comme c’est illustré sur la Figure 11-
14.

La technique utilisée dans notre cas pour la mesure de la courbure du substrat est la
méthode optique multi-faisceaux, développée par Floro et Chason [Chason 1996]. Le dispositif
de mesure est le dispositif KSA MOSS (pour Multi-beam Optical Stress Sensor) développé par
k-Space Associates et le Laboratoire National de Sandia (USA). Le dispositif a été adapté pour
son utilisation dans le bati de dépdt PUMA de Poitiers. 1l est situé sous le bati pour permettre
au multi-faisceaux de traverser la chambre en passant au centre des trois magnetrons et de se
réfléchir sur le substrat en incidence quasi-normale. Une représentation schématique de sa
position par rapport au bati est présentée Figure I1-15, accompagnée d’une photo du dispositif.

2) b) ¢)
substrat avant dépot crolssance croissance
d'une couche en tension d'une couche en compression

P
-—

- —- —
- — —

E—
[ ]
z 0 ..

Ry R(0

Figure 11-14 : Représentation schématique de la courbure de [ ’ensemble film-substrat en
fonction du type de contrainte (a) avant dép6t ; (b) dans le cas de I ’apparition de contraintes
de tension lors du dép6t ; (c) dans le cas de [ 'apparition de contraintes de compression lors
du dépot
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@ = (b)

Lame semi-
réfléchissante

pompage tensian de 588
cryogénique potarition RF | \Jd’entree
25

Systéme
optique

Figure 11-15 : Présentation du dispositif MOSS : (a) Schéma du dispositif dans le bati de
dépdt PUMA ; (b) Photo du dispositif de mesures

Le principe de la mesure est le suivant : un faisceau laser est divisé en un réseau 3x3 de
faisceaux qui sont envoyés en condition d’incidence quasi normale sur le substrat. Apres
réflexion des faisceaux sur la surface du substrat, ceux-ci sont dirigés a I’aide d’une lame semi-
réfléchissante et d’un systéme optique sur une camera CCD Haute-Résolution. La mesure
consiste a suivre la variation de 1’espacement entre les faisceaux réfléchis au cours du dépét,
qui traduit un changement de la courbure k du substrat : une augmentation de 1’espacement
entre les faisceaux réfléchis permet de mesurer des rayons de courbure négatifs liés a
I’apparition de contraintes de compression dans le film au cours du dép6t, et inversement dans
le cas d’une diminution de 1’espacement entre les faisceaux réfléchis. Le logiciel associé traite
en temps réel les acquisitions. Il mesure la position du centre de gravité de chaque spot en
fonction du temps et donne ainsi d(t) la distance entre chaque paire de spots voisins a la fois
dans la direction X et la direction Y. On obtient donc 12 distances, 6 dans la direction X et 6
dans la direction Y. Pour chaque distance d(t), le logiciel calcule Ad(t)=d(t)-do avec do la
distance initialement mesurée entre chaque paire de spots (avant le dép6t). Le changement de
la courbure du substrat Ak est ensuite exprimé en fonction du temps tel que :

Ad(t)cos ()

AV = =471 (11-12)

Avec L la distance entre la caméra et le substrat et a I’angle entre la normale a la surface du
substrat et le faisceau incident du laser.
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L’utilisation de 1a relation de Stoney (proposée en 1909), nécessite de verifier plusieurs
hypotheses :

- L’épaisseur du systéme film-substrat est trés faible (< 1%) par rapport aux dimensions
latérales du systéme

- L’¢épaisseur du film représente quelques pourcents de celle du substrat

- Le systeme supporte uniquement des contraintes dans le plan

- Le systeme film-substrat a un plan neutre, non déformé lorsque le substrat se courbe

- Le substrat et le film sont isotropes dans le plan et le substrat est homogeéne

- Les courbures restent faibles

La relation de Stoney [Stoney 1909] qui lie la courbure du substrat aux contraintes internes
induites dans le film donne alors :

fmoy = “1eh2 (11-13)

Avec kmoy la courbure moyenne (moyenne de X et Y) ; hs I’épaisseur du substrat ; Ms le module
biaxial du substrat, ht I’épaisseur du film et g la contrainte moyenne dans le film.

Les mesures ont été réalisées au cours de la croissance du film sur substrat de silicium
monocristallin orienté (001). Les substrats utilisés sont d’une épaisseur d’environ 150 um et
I’épaisseur a été mesurée pour chaque échantillon avec une précision d’un micromeétre. Le
module biaxial Ms du substrat s’exprime en fonction des constantes de souplesse du silicium,
s11=7,67.10° GPal; s1,=2,14.10° GPal [McSkimin 1964] :

MO = . 18036Pa
S11 1 S22
En pratique, les données obtenues sont les Ak en fonction du temps. Les Ak sont utilisés
a partir de la relation de Stoney pour obtenir le produit de la contrainte moyenne et de
I’épaisseur du film omey X hs et le temps permet de déterminer 1’épaisseur du film hs a partir des
vitesses de dépét.

[11.2. La nanoindentation

La nanoindentation (ou indentation instrumentée) est une technique couramment utilisée
qui permet d’introduire localement et de facon contrélée de faibles déformations pour
caractériser les propriétés mécaniques locales de matériaux massifs et de couches minces a
1’échelle nanométrique. Le développement d’instruments qui mesurent de maniére continue la
charge et le déplacement avec une résolution respective dans le domaine du N et du nm, rend
possible la caractérisation mécanique des films minces. La nanoindentation fait intervenir une
surface de contact réduite a des eéchelles submicrométriques et de fortes contraintes peuvent
ainsi étre appliquées sur de faibles volumes di au confinement élastique assure par le matériau
environnant la zone sondée.
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Dans ce travail de these, le choix des pointes utilisées a été réalisé parmi les 4 pointes
disponibles au laboratoire de Rennes : la pointe Berkovich diamant modifiée (a = 65,31°) et les
trois pointes sphériques de diameétre 10, 50 et 200 um (notées respectivement Sp10, Sp50 et
Sp200). Les indenteurs a géometrie pointue (pointes Berkovich, Vickers, ...) engendrent un
gradient de contraintes élevées directement sous la pointe, empéchant la réversibilité de la
transformation martensitique lors du déchargement. Il a ét¢é montré qu’une grande restauration
de forme peut &tre mesurée et simulée sous pointe sphérique et que celle-ci indique la
survenance de I’effet superélastique au cours de 1’essai de nanoindentation [Wood 2006]. Pour
comparer les différentes géométries de pointes, il peut étre intéressant de calculer la
déformation équivalente de ces derniéres [Min 2004], qui permet d’estimer la nature de la
réponse du matériau, entre la déformation élastique, superélastique et plastique. Ce travail a été
réalisé dans les travaux de these de Ying Zhou [Zhou 2021-c], doctorante du laboratoire de
Rennes et diplomée en 2021, qui ont montré que la pointe sphérique 50 um est la plus adaptée
pour étudier la réponse €lastique et superélastique des films d’alliages a base de titane, avec une
déformation équivalente comprise entre 1 et 4,3 % (Figure 11-16). Le choix, pour ce travail de
these, s’est porté sur la pointe Sp50 pour 1’étude de la réponse superélastique dans nos films et
sur la pointe Berkovich pour les mesures de dureté et du module élastique de nos films.

Lors d’un essai de nanoindentation, une pointe trés dure, appelée indenteur, de
géométrie et de propriétés connues, est mise en contact avec la surface de I’échantillon, puis
pénétre dans le matériau jusqu’a une consigne de charge maximale Fm ou de profondeur
maximale d’indentation hmax. La force appliquée, la profondeur d’indentation et le temps sont
enregistrés lors du cycle de charge-décharge de I’indenteur dans 1I’échantillon. Au cours du
chargement de I’indenteur dans le matériau, a mesure que la force appliquée augmente, le
matériau sondé sous la pointe se déforme élastiguement, puis pseudo-€élastiquement
(superélasticité) et plastiquement, donnant lieu a un enfoncement progressif de 1’indenteur dans
le matériau. Au cours de la décharge, a mesure que la force appliquée diminue, I’indenteur
remonte progressivement sous 1’effet du retour élastique et pseudo-¢lastique d’une partie du
volume sondé. La Figure I11-17-a présente une courbe typique de force-pénétration que 1’on
mettra a profit pour étudier d’une part la réponse superélastique de nos revétements en évaluant
le taux de restauration (retour en forme) de la mati¢re sous la pointe a la décharge et d’autre
part des propriétés mécaniques plus conventionnelles telles que la dureté et le module
d’élasticité. La Figure 11-17-b présente schématiquement une vue transverse de 1’enfoncement
de I’indenteur dans le matériau pour différentes étapes de I’essai et les parametres associés.
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Recovery ratios (%)

Sp200 mmmm  Plastic deformation regime

Sp50 s Superelastic deformation regime
L

1

100-

s Elastic deformation regime

80-

60- S$p200

e <1%
i Bkv
40- Elasticity v
1%<€g <4.3% ﬁ
20+ Elasticity +Superelasticity Bkv
&R 7%
Plasticity
0 . T . T T T T T 7

05 L0 15 20 25 30 35 40 70 £(%)

Figure 11-16 : Taux de recouvrement en profondeur en fonction de la déformation
représentative lors des essais de nanoindentation sur des films en alliages de titane mesurés
en utilisant les différentes pointes disponibles au laboratoire de Rennes. [Zhou 2021-c]
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Figure 1-17 : Représentation schématique des paramétres utilisés pour [’analyse (a) sur une
courbe de force-pénétration F-h enregistrée au cours d’un essai de nanoindentation ; (b) sur
une coupe transverse de [’enfoncement de l’indenteur dans le matériau
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Pour évaluer la réponse superélastique de nos films d’alliages, le taux de recouvrement
en profondeur a été mesuré a partir de la courbe de décharge. Il correspond au rapport entre la
profondeur d’indentation recouvrée (hmax-hp) au cours de la décharge et la profondeur
d’indentation maximale hmax. Le taux de recouvrement en profondeur, noté n, est donné par la
formule suivante :

hmax -

% " 100
= X

nh( 0) hmax (”_14)

Le taux de recouvrement en travail, nw, peut également étre étudié. Il s’agit du rapport

entre le travail recouvré Wrc (I’aire sous la courbe de décharge) et le travail total Wt (I’aire sous

la courbe de charge) selon la relation suivante :

hmax
%) = ¢ 100 = by F- AR % 100
M (%) =7 = P dh (1I-15)
0

W représente la capacité du matériau a absorber 1’énergie de déformation pendant 1’essai sans
s’endommager. Wp, représente 1’énergie dissipée par la déformation plastique du matériau.

En indentation, la dureté H est définie comme le rapport entre la force appliquée a charge
maximale Fn et I’aire de contact projetée Ap, selon la relation :
F
H = ﬁ (11-16)
Par ailleurs, la module d’élasticité du film, noté Er, différent du module d”Young du
matériau, est défini par :

1 —v?

(5

EIT

Avec Vv le coefficient de Poisson du film, v; et E; respectivement le coefficient de Poisson et le
module d’élasticité de 1’indenteur. Dans notre cas, les indenteurs utilisés sont des pointes
diamant, pour lesquelles vi = 0.07 et Ei= 1141 GPa. E; est le module d’¢lasticité réduit, qui est
défini par la relation de Sneddon [Sneddon 1965] :

P
2B VA (11-18)

Avec B une constante qui dépend de la géométrie de la pointe [King 1987] (B = 1 pour une
pointe sphérique, et B = 1,034 pour une pointe Berkovich [Oliver 2004]). S est la raideur du
contact, déterminée expérimentalement a partir de la pente initiale a la tangente a la courbe de

4 _aF
décharge S = "
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Oliver et Pharr ont montré a partir de I’observation des données expérimentales sur de
nombreux matériaux que la courbe de décharge n’est pas parfaitement linéaire et ceci des le
stade initial de la décharge qui est utilisé pour déterminer S. Ils ont montré que la courbe de
décharge suit une loi puissance [Oliver 1992] :

F =C(h—ho)™ (11-19)

Avec F la force appliquée, (h-hs) la déformation élastique et C et m des constantes dépendantes

du matériau. C’est ce modele d’ajustement qui a été utilisé pour déterminer la raideur de contact
S.

Pour déterminer la dureté et le module d’¢élasticité, il est donc nécessaire d’obtenir S et
F, qui sont lus directement sur la courbe de force-pénétration, et également Ay, qui ne peut étre
lu directement. Pour déterminer ces valeurs, toute la difficulté réside donc dans la détermination
de ce parameétre clé. La géométrie réelle de I’indenteur, c’est-a-dire la fonction d’aire de
I’indenteur Ap(hc) peut étre déterminée a partir de 1’étalonnage de la pointe lors des essais de
nanoindentation a différentes charges sur un matériau étalon (silice fondue) pour lequel le
module d’élasticité est isotrope, indépendant de la profondeur et connu (0,72 GPa) et le
coefficient de Poisson connu (0,17). La fonction d’aire de I’indenteur est définie par :

8
1
Ay =) Calhe)T™ = Coh? + Cyhe + Coh/? + o+ Coh ™

n=0

(11-20)

Les constantes géométriques Co-Cg sont données dans le Tableau I1-8 pour les pointes
utilisées dans ce travail de thése.

Tableau 11-8 : Constantes géométriques issues des calibrations des points d’indentation

Indenteur Co C: C, Cs Cs Cs Cs Cy Cs
Berkovich 245 -4,47.103 1,26.105 2,36.105 0 0 0 0 0
Sphérique

245 547.10* 1,22.10° -8,16.10® 7,69.10° 0O 0 0 0
50 um

Pour évaluer I’aire de contact projetée Ap a charge maximale, il est nécessaire d’évaluer
la profondeur de pénétration vraie, également appelée la hauteur sous contact a charge
maximale et notée h¢ (Fig. 18). Oliver et Pharr ont supposé que la déflexion élastique hs (Fig.18)
de la surface sous charge est parfaitement élastique et ont montré que hc est relié a la raideur de
contact S [Oliver 1992] selon I’expression :

En
he = hyp —e—= (n-21)

Avec hn la profondeur a la force maximale Fm et € une constante géométrique égale a
0,72 pour une pointe Berkovich et 0,75 pour une pointe sphérique. Le modele d’Oliver et Pharr
se place dans I’hypothése d’un matériau homogene, élasto-plastique linéaire avec un
comportement plastique du matériau indenté de type « sink in ». Si le profil de I’indenteur (la
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fonction d’aire de I’indenteur Ap(hc)) est parfaitement connu et he déterminée, de remonter a
I’aire de contact projetée Ap a charge maximale puis d’en déduire la dureté H (Eq. 11-16) et le
module élastique d’indentation Er (Eq. 11-17 et 11-18).

On peut noter que les valeurs de dureté et de module mesurées par indentation sont
différentes des valeurs de dureté¢ et de module d’¢lasticité classique. La variation peut
s’expliquer lorsque 1’on a un taux de recouvrement important, di a 1’¢lasticité ou la
superélasticité du film. On prend en effet en compte I’aire de contact pendant I’essai, donc
lorsqu’une force est appliquée.

Les essais de nanoindentation ont été réalisés sur une plateforme mécanique Anton-Paar
Tritec (présentée sur la Figure 11-18), qui dispose de différentes techniques de caractérisation
mécaniques et de surfaces dont 1’essai de nanoindentation (Nano Hardness Test, NHT en
anglais). Pour ces essais, des films de 2 pm d’épaisseur, déposés sur substrat de silicium (= 650
pm) ont été réalises. Les indentations ont été réalisées a température ambiante, dans une
direction normale a la surface de 1’échantillon, en controlant la force. Pour limiter au maximum
I’influence du substrat, la profondeur de pénétration de 1’indent a été limité a 10 % de
I’épaisseur totale du film, soit 200 nm. Le systeme de nanoindentation applique une force
continue contr6lée par un actionneur électrostatique et le déplacement (donc la profondeur
d’indentation) est mesurée de fagon continue a I’aide d’un capteur capacitif. La mesure de la
force se fait avec une résolution de 0,04 uN et la gamme d’efforts applicables s’étend de 0,1
mN a 500 mN. Le dispositif de mesure est pose sur une table anti-vibratoire pour atténuer au
maximum les vibrations extérieures. Lors de 1’essai, la bague de référence se déplace jusqu’a
entrer en contact avec 1’échantillon, puis I’indenteur approche la surface de I’échantillon a une
vitesse de 800 nm/min. L’essai d’indentation commence lorsque le systéme détecte une
variation dans la pente de la courbe d’approche déplacement/temps.

« Scratch- Nanoindentation Microscope
test » ] optique

Figure 11-18 : Plateforme mécanique Anton-Paar Tritec
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I11.3. Les essais de traction

L’essai de traction est I’un des essais les plus conventionnels pour la caractérisation des
propriétés mécaniques des alliages métalliques. Il présente 1’avantage d’étre relativement facile
a mettre en ceuvre pour les matériaux massifs. Il permet 1’étude de la déformation, le plus
souvent a 1’aide d’un extensomeétre directement installé sur 1’éprouvette, en fonction de la
contrainte appliquée. Il permet de déterminer les caractéristiques méecaniques élémentaires d’un
matériau : le module d’Young, la limite élastique, la résistance maximum du matériau et
I’allongement a la rupture.

Cette facilité est cependant mise a mal lorsque I’on souhaite étudier les propriétés
mécaniques de revétements, principalement a cause de la forte influence du substrat. En effet,
lorsque les films (2 um d’épaisseur dans ce travail de thése) sont déposés sur un substrat épais
(2 mm) de Ti ou Nitinol par exemple, la réponse mécanique obtenue sera principalement liée a
la réponse mécanique du substrat lui-méme, en raison du rapport d’épaisseur entre le film et le
substrat.

Pour limiter I’influence du substrat sur la réponse mécanique de I’ensemble film sur
substrat et etudier les caractéristiques mécaniques du film, des substrats conciliants de Kapton®
(polyimide) ont été utilisés. L ’épaisseur du substrat de Kapton est de 50 pum, ce qui donne un
ratio d’épaisseurs film/substrat plus favorable d’environ 1/25. Le polymére de Kapton a des
propriétés bien plus élastiques que celles attendues pour le revétement metallique, avec un
module d’Young de 4 GPa [He 2016].

La découpe (avant dépdt) des substrats de Kapton sous forme d’éprouvettes de traction
normalisées, est une étape délicate et cruciale. Tout défaut de découpe pouvant amorcer
précocement une fissuration de 1’échantillon au cours de ’essai. La découpe a été realisée soit
a I’atelier mécanique a I’aide d’une fraiseuse de précision en pincant la feuille de Kapton entre
deux plaques métalliques, soit directement au laboratoire a 1’aide d’un scalpel, en suivant le
contour d’une éprouvette de titane utilisée comme patron. La Figure 11-19 présente deux
éprouvettes revétues en substrat de Kapton.

50 mm

Figure 11-19 : Eprouvette de Kapton revétue utilisée pour les essais de traction
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La machine de traction utilisée est une machine INSTRON 3369 présentée en Figure 11-
20. Les essais de traction conventionnels sont réalises jusqu’a rupture en pilotant ’essai en
déplacement, a une vitesse de 0,003 mm/s. L’emploi d’un extensometre sur une éprouvette de
Kapton aussi fine et souple n’étant pas envisageable, un mouchetis au marqueur est apposé a la
surface de I’éprouvette (coté film) juste avant le début de 1’essai et permet de mesurer la
déformation par corrélation d’image tout au long de [’essai. L’essai de traction est
filmé/enregistré a ’aide d’une caméra CCD U’Eye dont la calibration donne une taille d’image
de 293 pixels pour 1 mm. L’acquisition vidéo se fait sur une zone d’environ 2,5 X 2,5 mm?a la
fréquence d’une image par seconde pour limiter la taille du fichier et les temps de calcul du
logiciel. Le logiciel GOM prend chaque image et trace un composant de surface a partir du
mouchetis, dont on suit le déplacement au cours de I’essai. On peut ainsi en déduire la
déformation, la relier a la contrainte appliquée et tracer les courbes de contrainte-déformation
usuelles.

Ce dispositif permet une étude quantitative mais également une étude qualitative en
observant au cours de 1’essai de traction la qualité de 1’intégrit¢é du film sur le substrat,
particuliérement 1’apparition de fissures, en fonction du niveau de contrainte appliquée.

Caméra

Mors <

Lampe —

Figure 11-20 : Photo du dispositif utilisé pour les essais de traction
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I\V/. Traction in situ sous rayonnement synchrotron

Le rayonnement synchrotron est un rayonnement X de trés haute énergie, qui est utile
pour réaliser des caractérisations qui nécessitent un long temps de comptage. Dans notre cas, il
a été utilisé pour essayer d’observer la transformation martensitique induite sous contrainte
grace a des essais de traction in situ sous rayonnement synchrotron. Ces essais ont été réalisés
au Synchrotron SOLEIL, situé sur le site de Paris-Saclay, sur la ligne de lumiere DiffAbs.

IV.1. Principe d’obtention du rayonnement synchrotron

La Figure 11-21 représente schématiquement les différentes étapes pour 1’obtention du
rayonnement synchrotron a SOLEIL.

Figure 11-21 : Schéma descriptif du principe d’obtention du rayonnement synchrotron sur le
site SOLEIL [site internet de SOLEIL]

Dans un premier temps (1), les électrons, émis par un canon a électrons sont accélérés
dans un accélérateur linéaire de 16m de long appelé le LINAC. Les électrons atteignent alors
un niveau d’énergie de 100 MeV. Ils sont alors injectés dans le Booster (2) qui est également
un accélérateur, circulaire cette fois, dans lequel leur énergie est portée a 2,75 GeV, 1’énergie
de fonctionnement de SOLEIL. Une fois ce niveau d’énergie atteint, les électrons sont injectés
dans I’anneau de stockage (3) qui mesure 354 m de circonférence. Dans cet anneau, des
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dispositifs magnétiques, les dipdles et les onduleurs dévient la trajectoire des €lectrons et les
font osciller (4). C’est lors de ces déviations que les électrons perdent de 1’énergie, sous forme
de photons: c’est le rayonnement synchrotron. L’énergie perdue par les électrons est
compensée a chaque tour par des cavités radiofréquence (5). Le rayonnement synchrotron quant
a lui est dirigé (6), sélectionné et conditionné par des systemes optiques situé dans les cabines
optiques de chaque ligne de lumiére. Les lignes de lumiére recoivent le rayonnement
synchrotron (7), chaque ligne de lumiere possede des dispositifs expérimentaux, spécifiques a
la spécialité de la ligne.

Dans le cas de notre étude, I’énergie du rayonnement utilisé a été fixée a 18 keV (ce qui
correspond a une longueur d’onde A = 0,69351 A).

IV.2. Essais de traction in situ

Le dispositif expérimental utilisé a été développé a la ligne DiffAbs de Soleil en
collaboration avec I’Institut Pprime [Geandier 2010]. Le dispositif est présenté Figure 11-22. 11
permet de réaliser des essais de traction biaxiale sous rayonnement synchrotron. Il est également
possible de suivre la résistivité du film pendant I’essai.

Detector ¥

Figure 11-22 : Dispositif de traction biaxiale installé sur la ligne DiffAbs [Geandier 2010]
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Les échantillons utilisés sont des croix de Kapton de 75 um d’épaisseur, réalisées a
I’atelier mécanique de Poitiers. Les films ont été déposés a 1’aide d’un porte-substrat spécial
dans le bati PUMA de Poitiers, en un disque de 20 mm de diamétre situé au centre de la croix.
Les plans des substrats et du porte-substrat sont présentés sur la Figure 11-23.
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Figure 11-23 : (a) Plan du substrat en croix pour Kapton et (b) plan du porte-substrat utilisé
pour les échantillons synchrotron

Le suivi de la déformation lors de I’essai de traction se fait par corrélation d’image
numeérique (CIN) grace a une caméra située sous le dispositif. Un mouchetis est réalisé a I’aide
d’une bombe de peinture blanche (contentant du TiO2). On mesure la déformation du substrat
de Kapton, sur une image d’environ 6 x 9 mm?,

L’observation de la diffraction des rayons X se fait grace a un détecteur 2D (Hybrid
Pixel Area Detector, XPAD [Pangaud 2008]). Le détecteur permet de détecter une gamme
angulaire d’environ 6 ° pour ’angle 20 et une gamme de 4° pour ’angle . La géométrie
expérimentale permet d’accéder a des angles W compris entre 0 et 70°. Les intensités brutes
obtenues par ce détecteur sont traitées a I’aide d’un code python. Comme c’est illustré Figure
[1-24, le script permet de passer d’une image en 2 dimensions des intensités mesurées (Figure
[1-24-3) a un graphique donnant ’intensité en fonction de 1’angle 20 (Figure 11-24-b), en
intégrant sur I’ensemble de la dimension V. Par la suite, pour I’ajustement des pics, une fonction
Pearson VII simplifiée a été utilisée (Figure 11-24-c) :

-m

. 2
y(20)=(Sx 260 +B) + A<1 + (W) ) (11-22)
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Avec S la pente du bruit de fond, B le niveau du bruit de fond, A I’amplitude du pic de

diffraction, 20centre la position du pic, m un facteur supérieur ou égal a 1 et f un facteur dépendant
de la largeur & mi-hauteur du pic tel que :

FWMH = 2f/21/m —1 (n-23)

Les pics de TiO2 permettent de recaler la position des pics de I’échantillon. La résistivité
4 pointes est suivie par la méthode de Van der Pauw pendant toute la durée de 1’essai et permet
notamment de détecter 1’apparition de fissures.

Scan brut #1223
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0
4
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% 1004
:i 150 4 = 2 ] i : L2
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Figure 11-24 : (a) Visualisation des données brutes obtenues grace au détecteur 2D, en
coordonnées x et y. (b) Scan expérimental 6-26 obtenu grace au script python, qui permet
d’obtenir ['intensité en fonction de [’angle 2 6. (¢) Ajustement des données expérimentales (en
bleu), a l’aide d’une fonction Pearson VII simplifiée (en rouge)
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Chapitre 11

|. Introduction

L’effet superélastique est la conséquence de la transformation martensitique induite
sous contrainte et réversible depuis la phase cubique centrée B vers la phase a’’. Il est par
conséquent important d’étudier la stabilité des phases présentes dans les films a base Ti-Nb,
élaborés par pulvérisation cathodique magnétron a température ambiante, en fonction de la
teneur en élément bétagene (Nb), de fagon a tendre vers une structure cubique 3 mécaniquement
instable. La gamme de concentration en éléments bétagénes pour laquelle la phase [ est
métastable (car stabilisée par une trempe) et mécaniquement instable est étroite dans les alliages
massifs. Par exemple, 1’alliage binaire Ti-Nb présente un effet superélastique lorsque la teneur
en Nb est comprise entre 25,5 et 27 % at. [Kim 2015]. Pour les films élaborés a partir des mémes
alliages, la fenétre de concentration pour laquelle 1’effet superélastique est observé, est située a
des teneurs plus élevées en Nb [Achache 2015, Achache 2018]. La méthode de dépét des films
par co-pulvérisation simultanée de plusieurs cibles magnétron permet 1’étude d’une large
gamme de composition avec un contrdle précis grace a la modification des parametres de dép6t.

Trois systemes ont été étudiés : les systemes ternaires Ti-xXNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr et le
systeme quaternaire Ti-xNb-22Zr-3Sn. Dans ce chapitre, les propriétés structurales des
différents systémes en lien avec la composition chimique des films sont étudiées dans le but
d’identifier les compositions les plus prometteuses pour I’observation de I’effet superélastique
sous sollicitation mécanique. Pour les trois systémes, on a étudié I’influence de la teneur en Nb
sur la stabilité des phases o, o’” et B.

II. Composition et morphologie des films

Le dépb6t par co-pulvérisation simultanée de multiples cibles magnétron permet
d’élaborer des films d’alliages de différentes concentrations. Le contrdle de la composition se
fait par le biais des parameétres de dépot, et plus particulierement par le choix de la puissance
appliquée a chacune des cibles en maintenant une pression de travail fixée. La Figure 1l1-1
présente les compositions étudiées pour les systemes ternaires Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr.
Pour le systeme Ti-xNb-2Sn, deux cibles ont été utilisees : une cible Ti-4Sn (% at.) pour
laquelle la puissance appliquée a été fixée a 300 W et une cible Nb pour laquelle on a fait varier
la puissance de 0 a 120W permettant d’étudier les teneurs en Nb allant de 0 a 33 % at. Pour les
films en alliages Ti-xNb-22Zr, trois cibles élémentaires Ti, Zr et Nb ont été utilisées. L’étude
porte sur I’évolution des phases et des propriétés des films en fonction de la teneur en Nb. Par
conséquent, il a été décidé de fixer la teneur en Zr (22 % at) et de faire varier uniquement le Nb
et le Ti. Pour cela, la puissance appliquée a la cible Ti a été fixée a 300 W et les puissances
appliquées aux cibles Nb et Zr ont été ajustées de maniere a conserver une teneur en Zr de 22
+ 1 % at, tout en explorant une large gamme de composition en Nb allant de 0 a 32 % at. Pour
ces deux systemes, 10 compositions différentes ont été étudiées.
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bétagene dans les alliages a base Ti-Nb
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Figure I11-1 : Compositions des échantillons étudiés pour les systemes ternaires (a) Ti-xNb-
25Sn et (b) Ti-xNb-22Zr. Ces depots ont été réalisés dans le bati de dép6t de Poitiers.

Comme attendu, pour le systéeme Ti-xNb-2Sn, la teneur en Nb augmente de fagon
linéaire avec 1’augmentation de la puissance appliquée a la cible de Nb. Cette observation est
également réalisée pour le systeme Ti-xNb-22Zr, tandis que 1’augmentation de la puissance
appliquée a la cible de Zr a permis de conserver une teneur en Zr de 22 + 1 % at.

Le systeme Ti-xNb-22Zr-3Sn ayant été étudié aprés le systeme Ti-xNb-22Zr, les
compositions ont été sélectionnées sur une gamme de composition moins large. Par ailleurs, les
caractérisations réalisées étant principalement des caractérisations mécaniques, nécessitant plus
d’échantillons, seules 6 compositions différentes ont été étudiées : la composition Ti-2448 et
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les compositions Ti-(10-13-15-17-20)Nb-22Zr-3Sn (% at.). De la méme facon que pour le
systeme Ti-xNb-22Zr, la teneur en Zr a été fixé a 22 + 1 % at. tandis que la teneur en Nb varie
de 10 a 20 % at. La composition Ti-2448 est une composition qui a été tres étudiée sous forme
massive et sous forme de film dans la littérature et dans le laboratoire chimie-métallurgie de
I’INSA Rennes [Hao 2005, Yang 2011, Yang 2014, Jabir 2018, Zhou 2021-c].

On peut remarquer que, pour le systéme Ti-xNb-2Sn, quand la cible Ti-4Sn est utilisée
seule (Nb =0 % at.), la composition du film Ti-Sn obtenu n’est pas la méme que la composition
originale de la cible (Ti-4Sn). De la méme fagon, pour le systeme Ti-xNb-22Zr-3Sn, la
composition du film issu du dépét réalisé a partir de la pulvérisation de la seule cible Ti-2448
varie par rapport a cette derniére (comme c’est présenté dans le Tableau I11-1). On observe un
surplus de Ti d’environ 2,8 % at. et un déficit de I’ordre de 2,1 % at. en Nb. Le Zr et le Sn sont
¢galement en léger déficit, mais dans la marge d’erreur des mesures. Des différences similaires
ont pu €tre observée dans d’autres cas lors du dépdt par pulvérisation de cibles alliées [Zhou
2021-a]. Lors de I'utilisation d’une cible multi-composants, la déviation de composition entre
la cible et le film s’explique en partie par la différence de masse entre les €léments constituants
la cible [Berg 1999, Habib 1998], ici entre les atomes de Ti, Nb, Zr et Sn. La déviation peut
étre due a différents facteurs, tels que les énergies de surface ou de liaison, qui peuvent étre tres
différents d’un élément a ’autre, ou encore les interactions et les collisions entre les atomes
pulvérisés et les espéces créées dans le plasma intervenant lors du transport des especes dans le
plasma.

La distance cible-substrat et la pression de travail modifient le nombre moyen de
collisions entre les particules éjectées et les atomes neutres du plasma d’Ar et peuvent modifier
I’énergie cinétique et la trajectoire des especes. La probabilite de collision est souvent exprimeée
a travers le libre parcours moyen d’une particule qui représente la distance moyenne parcourue
par celle-ci entre deux collisions successives. Une estimation du libre parcours moyen des
atomes dans la chambre peut &tre donnée a partir de la formule suivante [Chandra 2005] :

A(ecm) = 2,330 X

-20 _
paz X 10 (11-1)

ou A est le libre parcours moyen en cm, T la température en Kelvin, P la pression de
travail en Torr et dm est le diametre moléculaire, en cm, du gaz utilisé pour le dépét (dans notre
cas de I’Ar, &, = 3,76 A). On obtient un libre parcours moyen d’environ 2,6 cm pour nos
conditions de dép6t. Des calculs plus précis, réalisée a I’aide du logiciel SIMTRA (SImulation
of Metal TRAnNsport) [Van Aeken 2008], prenant en compte notamment la géométrie du bati
de dépot ont été réalisés par Rubenson Mareus lors de ses travaux de thése a I’Institut P* a
Poitiers [Mareus 2020]. 1l a trouvé que pendant le transport en phase gazeuse, les atomes de Ti
et Zr subissaient en moyenne respectivement 12 et 10 collisions (a une pression d’Ar de 0,3
Pa). L’énergiec moyenne des particules de Ti est de 13,0 eV, contre 22,6 eV pour les atomes de
Zr. Ainsi, la diffusion est possible a la surface du film et celui-ci est dense.
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Tableau I11-1 : Composition de la cible Ti-2448 et des films déposés a partir de la
pulvérisation de la cible Ti-2448. Les compositions ont eté vérifiée respectivement par EDS
pour la cible et par WDS pour le film.

Elément Ti (% at.) Nb (% at.) Zr (% at.) Sn (% at.)
Cible 78,7+1,0 148+1,0 24+1,0 41+10
Film 815+1,.2 12,7+12 19+12 39+11

La morphologie des films a été observée par MEB et AFM pour les différents systemes
étudiés. La Figure I11-2 présente les images MEB en vue plane et en section transverse pour le
film Ti-25Nb-2Sn. De fagon générale, il est difficile d’observer la morphologie du film en vue
plane par MEB, la rugosité du film étant treés faible. Une image MEB est présentée ici a un
grossissement de 60 000, pour illustration, dans le cas d’un film d’une épaisseur de 1,5 pum.
Compte-tenue de la faible rugosité, les analyses par AFM permettent d’obtenir plus
d’informations.

La vue transverse permet de vérifier 1’épaisseur du film et sa regularité. Une structure
dense et colonnaire est observée sur toute 1’épaisseur des films. Les colonnes sont assez peu
nettes, on peut penser que cela est di a la méthode de préparation de la coupe transverse, par
clivage du substrat de silicium monocristallin. Des vues transverses ont été réalisées sur
plusieurs compositions pour les systéemes Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr-3Sn et toutes montrent
que les films déposés sont denses.

— 100nm JEOL 2/25/2020
X 60,000 15.0kV SEI SEM WD 10.4mm 13:39:17

L 100nm JEOL 2/25/2020
X 30,000 15.0kV SEI SEM WD 10.5mm 14:45:19

Figure 111-2 : Images MEB obtenues sur un film Ti-25Nb-2Sn déposé sur substrat de Si : (a)
vue plane a un grossissement x60 000, (b) vue transverse a un grossissement x30 000.

Pour analyser la topographie de surface des films, des observations AFM ont été
réalisées sur les différents systemes. La Figure I11-3 présente les micrographies AFM obtenues
sur des films Ti-xNb-22Zr d’épaisseur 400 nm, déposés sur substrat de Si, pour différentes
teneurs de Nb, ainsi que les rugosités associées.
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Figure 111-3 : Micrographies AFM obtenues sur des films Ti-xNb-22Zr déposés sur substrat
de Si pour différentes teneurs de Nb : (a) 0,0 % at., (b) 5,3 % at., (c) 15,8 % at. et (d) 31,7 %
at. La figure (e) présente les rugosité RMS mesurées sur une aire 1x1 um2 en fonction de la
teneur en Nb.

On observe une surface dense, tres réguliére avec une faible taille latérale de monticules.
Une nette différence est observée dans la forme de ces derniers entre le film exempt de Nb et
les films contenant du Nb : des grains allongés sont observés sur le film d’alliage Ti-22Zr tandis
que des grains de formes plus sphériques sont observés sur les films d’alliage en Nb. Les
rugosités de surface des films sont de facon générale tres faibles. Les rugosités RMS extraites
a partir des micrographies AFM sur une zone de 1 x 1 um? sont inférieures a 1 nm, a 1’exception
de I’alliage Ti-22Zr pour lequel la rugosité est de 1,8 nm. On peut penser que cette évolution
dans les valeurs de rugosité peut étre liée a la prédominance de phases différentes, qui sera
discutée dans le section suivante. Par ailleurs, on a pu constater que la rugosité des films est
tres liée a la rugosité initiale du substrat. Des mesures AFM ont été réalisées sur des échantillons
destinés aux caractérisations pour la biocompatibilité, déposés sur des substrats en Ti de
différentes rugosités. La Figure I11-4 présente les rugosités des films mesurées a partir
d’analyses confocales d’une surface de 83 x 83 um? en fonction de la rugosité initiale du
substrat de Ti. Les films reproduisent la rugosité initiale du substrat. Le procédé de dépdt par
pulvérisation magnétron modifie peu les rugosités de surface des films sur la gamme
d’épaisseurs 400 nm — 2 000 nm comparées aux rugosites initiales de la surface des substrats
de titane [Suliali 2022].
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Figure I11-4 : Rugosité de la surface des films Ti-xNb-22Zr-3Sn en fonction de la rugosité
initiale des substrats de titane. En rouge, les rugosités RMS et en bleu les rugosités Ra
mesurées a partir d ‘analyses confocales sur une zone de 83x83um2.

I11. Identification des phases par diffraction des rayons X

I11.1. Premieres observations a 1’aide de balayages 0-26
classiques

La diffraction des rayons X a été utilisée pour identifier les phases en présence dans les
films et observer leur texture. Des diffractogrammes ont été obtenus en géométrie symétrique,
dite « classique », avec les angles y et ¢ (Fig.9 du Chapitre 1) fixés a 0°. Les angles 26 au-dela
de 68° n’ont pas été sondés pour éviter que la réflexion intense sur les plans (004) du substrat
de Si monocristallin n’endommage le détecteur. La Figure 1lI-5 présente en échelle
logarithmique les scans obtenus pour le systeme Ti-xNb-2Sn.
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Figure 111-5 : Diffractogrammes ¢-28avec y = 0 ° pour le systéme Ti-xNb-2Sn pour
différentes teneurs en Nb.

Pour toutes les compositions, on observe une réflexion intense située sur une gamme
angulaire en 26 entre 37 et 39°. Les phases a., B et a’’, susceptibles de se former dans les alliages
de titane, présentent toutes des réflexions dans cette gamme angulaire : en s’appuyant sur les
fiches internationales JCPDS données pour le titane pur (elles sont présentées dans 1’ Annexe
), les plans (002), donnent une réflexion pour 26 = 38,422° et les plans (110)g donnent une
réflexion pour 26 = 38,482°. La fiche JCPDS pour la phase o>’ d’un alliage Ti-20Nb [Brown
1964] montrent que 3 réflexions peuvent étre observées dans cette gamme angulaire : (020)
a 20 = 37,042° — (002),> a 206 = 38,766° — (111),> a 26 = 39,170°. On peut observer des
épaulements sur le profil de diffraction pour les compositions intermédiaires (de 7,7 a 15,0 %
at. Nb), ce qui indique la présence de plusieurs réflexions.

Pour les films avec une faible teneur de Nb (< 7,7 % at. Nb), deux autres contributions
sont observées : un pic autour de 35,1° correspondant a la réflexion des plans (110) et un pic
autour de 40,1° correspondant a la réflexion des plans (101),, de la phase hexagonale. La phase
o apparait comme la phase majoritaire dans les films aux faibles teneurs en €lément bétagene,
qui peuvent étre qualifiés de films en alliages o ou encore pseudo-a.. Photiou et al. observent
les réflexions (100),, (002), et (101), de la phase o pour un film de Ti pur déposé par
pulvérisation magnétron, mais la phase a n’est plus observée pour 1I’échantillon Ti-15Nb et
pour les teneurs supeérieures en Nb [Photiou 2016]. Ces premiers élements nous laissent penser
que la microstructure des films évolue avec la teneur en Nb, d’une microstructure
majoritairement o vers une microstructure B, en passant par un domaine biphasé mixte o’’/p.
A partir de ces seuls scans cependant, il est difficile a ce stade de différencier les phases en
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présence pour des teneurs en Nb supérieures a 7,7 % at. Des mesures complémentaires ont été
réalisées et sont présentées dans la section suivante.

La Figure 111-6 présente en échelle logarithmique les diffractogrammes X obtenus pour
le systeme Ti-xNb-22Zr. On observe des résultats trés similaires a ceux du systeme Ti-XNb-
2Sn avec des pics de diffraction observes pour les mémes gammes angulaires. Une forte texture
dans la direction de croissance est observee avec des réflexions concentrées sur une méme
gamme angulaire ne permettant pas d’identifier ni de différencier les phases susceptibles de se
former, a I’exception des faibles teneurs en Nb (< 5,3 % at.) pour lesquelles la phase a
hexagonale est la phase majoritaire dans ces films. Un décalage significatif de la position des
pics de diffraction vers des valeurs angulaires 26 inférieures est observe par rapport au systéeme
Ti-xNb-2Sn. La présence des atomes de Zr en solution solide engendre une dilatation de la
maille ; cet effet sera discuté plus en détails dans la section V de ce chapitre.

_ O Teneur en Nb (% at.)
O~ 317
o M4
O
G O . 15,8 o _
?:7 o 14.9 O Phases a déterminer
i—;’ 1!,/0\me - B | 125 . Phase o
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©
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Figure I11-6 : Diffractogrammes 6-26a un angle y = 0 ° pour le systeme Ti-xNb-22Zr et pour
différentes teneurs en Nb.

La Figure 111-7 présente les diffractogrammes X obtenus pour le systéeme Ti-xNb-22Zr-
3Sn pour les différentes teneurs en Nb. On observe un profil similaire a ceux observés pour le
systeme ternaire Ti-xNb-22Zr. On observe un pic de forte intensité a un angle 26 compris entre
37 et 38°. Mais on observe sur ce pic un épaulement vers les petits angles, qui correspond a la
réflexion des plans (020).. On observe également un pic de faible intensité a environ 20 = 34°,
qui correspond a une réflexion de la phase martensitique (110).-. Ces réflexions de phase
martensitique indiquent que cette derniere est présente, en faible proportion, pour toutes les
compositions du systeme Ti-xNb-22Zr-3Sn étudiees. Ces réflexions ne sont pas pourtant pas
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observées sur les deux autres systéemes. On peut penser gque cette différence est la conséquence
de la différence d’épaisseur entre les échantillons des différents systemes. Les
diffractogrammes présentées sur la Figure I11-7 sont en effet réalisés sur des films d’épaisseur
2 pm.
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Figure I11-7 : Diffractogrammes 6-26a un angle y = 0 ° pour le systeme Ti-xNb-22Zr-3Sn et
pour différentes teneurs en Nb.

[11.2. Etude de la texture de la phase 3

Pour étudier la texture de la phase cubique B, les figures de poles {110}s, {200}s et
{221} ont été mesurées dans les systemes Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr pour les compositions
les plus riches en élément bétagéne (Nb), c’est-a-dire pour les compositions susceptibles de
présenter de la phase 3 dans leur microstructure. Les figures de p6les relatives a la phase  sont
présentées sur la Figure 111-8 pour le film Ti-32Nb-22Zr, avec la teneur en Nb la plus élevée et
sont accompagnées d’un profil présentant une coupe de chaque figure de péles. Les figures de
pbles montrent la présence d’anneaux de diffraction correspondant aux plans {110} a des
angles y =0°, £60° et + 90° ; des anneaux {200} a des valeurs y = + 45° et ceux correspondant
aux plans {211} a des valeurs x = + 30°, £ 55° + 73°. La forte intensité mesurée sur la figure
de poles {211}p pour . = 0° correspond en réalité a une partie du signal issue de réflexion des
plans (004) du substrat de silicium (voir Figure 111-8-c). Tous ces éléments montrent la présence
d’une texture de fibre (110)s de la phase P dans la direction de croissance, ce qui est
généralement observé pour des films minces de structures cubique centrée déposées par
pulvérisation. Cette texture favorise en effet la croissance de plans denses parallelement a la
surface, ce qui minimise les énergies de surface [Jiang 2008].
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Figure 111-8 : Figures de poles et profils de coupe selon I’angle y pour le film Ti-32Nb-22Zr,
pour les plans : (a) {110}, (b) {200}set (c) {211}4
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On observe enfin un anneau tres faible autour de x = + 30° pour les plans {110}3 (en
rouge sur la Figure 111-8-a) indiquant la présence d’une composante minoritaire {112} dans la

direction de croissance.

Photiou et al. ont observé la méme texture préférentielle (110)g dans les films en
alliages binaires Ti-Nb pour des teneurs en Nb comprises entre 20 et 73 % at Nb [Photiou 2016].

Un changement de texture de la phase B a été observé dans la littérature, avec la teneur en Nb
dans les alliages Ti-Nb [Achache 2015, Gonzalez 2018] ou Ti-Nb-Zr [Gonzalez 2021 comme
cela a été présenté dans la section 111-2 du Chapitre I. Dans notre cas, ce changement de texture

de la phase 3 n’a pas été observé.

Pour étudier le degré de mosaicité des films, des profils d’intensité obtenus lors de
balayage o sur le maximum du pic de diffraction (110)s ont été mesurés pour 1’échantillon Ti-
22Nb-22Zr et sont présentés en Figure 111-9. La largeur a mi-hauteur est de 3,9°, ce qui
corrobore 1’existence d’une orientation fortement préférentielle des grains.

i (Y
/ﬁ"h o =18,72°
HE Largeur & mi-hauteur = 3,9 °
i \. Aire sous la courbe = 477 580 cps®
. ] \
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ot H (Y
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= ! \
g | i \
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/ \
/ \
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Figure 111-9 : Balayage en w sur le pic (110)z & la position 26 = 37,765° pour le film Ti-
22Nb-22Zr.
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I11.3. Identification des phases a I’aide de balayages 6-260
obtenus pour des angles y # 0°

Les balayages 0-20 classiques mesurés a y = 0° n’ont pas permis d’identifier de maniére
univoque les phases présentes dans nos films en raison de la forte texture observée et de la
proximité des pics de diffraction associés aux phases a, B et o’> dans la gamme angulaire 37-
39° en 20 mesurés a y = 0°. Afin d’identifier les phases présentes dans nos films et de
déterminer leur domaine d’existence en fonction de la teneur en Nb, des balayages 0-26
supplémentaires ont été réalisés, toujours en géométrie symétrique, mais pour des angles y #
0°. Ces balayages 0-20 supplémentaires ont permis d’explorer d’autres régions de I’espace
réciproque que nous avons sélectionnées pour nous permettre d’identifier les phases
(hexagonale, cubique ou orthorhombique) présentes dans nos films et responsables des pics de
diffraction observés dans la gamme angulaire restreinte en 20 des balayages 0-20 classiques
mesurés a y = 0°. Les angles y ont été choisis de telle facon & pouvoir séparer en 26 les pics de
diffraction issus soit de la phase a., soit de la phase B. Les angles utilisés sont indiqués dans le
Tableau I11-2.

Tableau I111-2 : Angles y et 20 sondés lors des balayages 6-20 symétriques a y # 0°

Angle y (°) Gamme angulaire 20 (°) Pic de diffraction vise
26,6 90-98 (310)p
57,8 72-80 (112)a
73,2 65-73 (211)p
74,7 72-80 (201),

Cette démarche permet ainsi de suivre 1’évolution de la phase a hexagonale au travers
des réflexions (112). et (201)., et celle de la phase B cubique centrée au travers des réflexions
(211)g et (310)g. Concernant la phase o’ orthorhombique, les réflexions possibles sont bien
plus nombreuses que pour les deux autres phases et la forte évolution de ses parametres de
maille, observée dans les alliages massifs, en fonction de la teneur en Nb [Kim 2015] rend plus
difficile la prévision des positions des pics de diffraction pour la phase orthorhombique.

La Figure 111-10 présente les diffractogrammes X 6-260 realises aux angles x # 0 ° pour
le systeme Ti-xNb-2Sn et la Figure I11-11 pour le systeme Ti-xNb-22Zr.
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Les résultats obtenus permettent de confirmer la présence de la phase hexagonale o aux
faibles teneurs de Nb (< 7,8 % at.) et la formation de la phase B pour des teneurs en Nb
supérieures a 21,9 et 15,8 % at. respectivement pour les systemes Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr.
En revanche, pour des compositions intermédiaires (comprises entre 7,7 et 17,9 % at pour le
systeme Ti-xNb-2Sn et entre 7,8 et 158 % at pour le systeme Ti-xNb-22Zr), les
diffractogrammes des Figures I11-10 et I1I-11 montrent la présence de pics supplémentaires.
Ces derniers ont pu étre attribués a la phase martensitique o>’ en considérant une texture selon
les plans (002).. Ce sont les pics (131)> — (202)o> — (132)0> — (221)a> — (041)o> — (024)q.
Ces analyses DRX permettent aussi de réveler la coexistence de phases o + o’” et a”’+ 3 dans
certaines gammes de composition. Ainsi I’ensemble des résultats obtenus par DRX permet de
conclure sur I’évolution des phases en présence en fonction de la teneur en Nb. L’effet du Nb
et des autres éléments d’alliage sera présenté plus en détail dans la partie V de ce chapitre.

En connaissant de fagon plus précise les phases en présence pour chaque composition,
il est possible de réaliser la déconvolution des profils pour les balayages 6-26 a = 0°. lls sont
présentés Figure 111-12, sur la gamme angulaire allant de 37 a 38,5° pour 3 compositions : Ti-
5Nb-22Zr (composition majoritairement o), Ti-12Nb-22Zr (composition majoritairement a.”’)
et Ti-32Nb-22Zr (composition majoritairement ). Pour 1I’échantillon contenant 5 % at de Nb,
on observe bien une réflexion intense (002),, mais également deux réflexions appartenant a la
phase martensitique, (020)- et (002).~. Sur les scans asymétriques de la Figure 111-11, on
n’observe pas la phase martensitique a cette composition. Cependant, au vu de I’important écart
d’intensité a x = 0°, on peut penser que les intensités des pics o’ a y # 0 sont trop faibles pour
qu’on puisse observer ces derniers. De la méme fagon, pour la composition Ti-32Nb-22Zr, on
observe la réflexion (110)g, de forte intensité, et on observe a nouveau les réflexions (020). et
(002)>. Pour la composition Ti-12Nb-22Zr en revanche, on observe deux réflexions d’intensité
similaire, qui correspondent aux plans (110)p et aux plans (002).-. Cela indique que, comme
c’était prévu, la fraction volumique de phase o’ est plus importante pour cette composition. La
réflexion (020),- reste cependant peu intense, ce qui confirme que la texture (002)- est
prédominante dans la phase martensitique.
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Figure I11-12 : Profil d’intensité déconvolué pour |
38,5° pour les compositions (a) Ti-5Nb-22Zr, (

On observe egalement sur les Figures 111-10

T
8,0

a gamme angulaire comprise entre 37° et
b) Ti-12Nb-22Zr et (c) Ti-32Nb-22Zr.

et 111-11 que la position des pics o et  est

relativement stable en fonction de la teneur en Nb, la ou les pics de martensite o.’” se déplacent
beaucoup (par exemple pour le pic (131).>, il y a une variation de presque 1,5° en 26 entre les

compositions 9,7 et 15,8 % at. Nb).

La variation des positions des pics de phase martensitique indique un changement

important du parametre de maille avec la teneur en

Nb. En utilisant la position de ces pics et a

I’aide du logiciel CellRef, on a déterminé les parametres de maille des différentes phases. Ils

sont présentés pour le systéme Ti-xNb-22Zr sur la F

igure 111-13 en fonction de la teneur en Nb.

Il est important de noter que ces parametres de maille sont calculés a partir des profils de

diffraction obtenus a des angles y différents. Cepen
dans les films (discutée dans le Chapitre 1V) influe
pics de diffraction.
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On observe que les parametres de maille des phases o et § sont quasiment indépendant
de lateneur en Nb. Les parametres de maille de la phase o sont a, = 0,303 nm et ¢, = 0,477 nm
et le paramétre de maille de la phase 3 est ag = 0.337 nm. Cela est cohérent avec la position des
pics o et B qui reste stable avec la teneur en Nb (Figure 111-11). En revanche, les parametres de
maille de la phase o’> montrent de fortes variations en fonction de la teneur en Nb: a.-
augmente tandis que b diminue. Le parametre ¢, lui, est également stable.
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Figure 111-13 : Variation des paramétres de maille des phases «, a’’ et fen fonction de la
teneur en Nb pour le systeme Ti-xNb-22Zr

La variation des parametres de maille est principalement due a deux effets : la variation
de composition chimique et 1I’évolution des contraintes internes. Les atomes de Zr et Nb ont un
rayon atomique plus grand que le Ti (respectivement 155, 145 et 140 pm) et leur insertion en
substitution dans la maille vient agrandir la maille et donc modifier la position des pics de
diffraction. Les contraintes internes viennent également modifier la maille : des contraintes de
compression dans la maille, entrainent un rapprochement des plans réticulaires et un
déplacement des pics de diffraction associés vers les grands angles 26 tandis que des contraintes
de tension dans la maille entrainent un déplacement des pics de diffraction vers les petits angles.
L’étude des contraintes résiduelles par la méthode des sin®¥ sera présentée pour la phase B dans
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le Chapitre IV de ce manuscrit. Cette méthode permet d’obtenir un parameétre de maille libre de
contrainte ao, qui est alors uniquement fonction de la composition chimique.

L’évolution des paramétres de maille des phases a, B et o’ mesurés dans nos films Ti-
XNb-22Zr pour différentes teneurs en Nb peut étre comparée a celle des paramétres de maille
mesurés dans des alliages massifs. Kim [Kim 2006-a] et Fu [Fu 2015] ont étudié 1’évolution
des parameétres de maille des phases o’ et B en fonction de la teneur en Nb, dans les alliages
massifs Ti-(15-35)Nb, Ti-18Zr-(9-16)Nb et Ti-18Zr-(6-13)Nb-3Sn (Figure 111-14).
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Figure 111-14 : Evolution des paramétres de maille des alliages massifs en fonction de la
teneur en Nb pour les systemes (a) Ti-xNb [Kim 2006-a] et (b) Ti-18Zr-xNb-3Sn [Fu 2015].
Le paramétre de maille de la phase Sest noté ao et les paramétres de maille de la phase ™

sontnotésa’, b’ et c’.

A partir de I’évolution linéaire de chaque paramétre de maille avec la teneur en Nb, Kim
et al. ont estimé la variation des paramétres de maille par % de Nb pour les phases B et a’’. Ces
données sont comparées aux variations obtenues pour nos films dans le Tableau I11-3. Les
mémes tendances sont observées : le parametre de maille ag (noté agen Figure 111-14) de la
phase P reste stable, tandis que les paramétres de maille de la phase o’ varient. Ils observent
une augmentation du parametre a,» et une diminution de by, tandis que cq» diminue
Iégérement. Les résultats dans les films vont dans le méme sens. Achache et al. [Achache 2015]
ont également réalisé des mesures de parameétres de maille des phases a, B et a’’ dans des films

a base de Ti-Nb. Ils observent des valeurs similaires pour le paramétre ag, de 1’ordre de 0,327
nm.
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Tableau I11-3 : Variations des paramétres de maille par % at. de Nb

Systéeme ag (nm/%Nb)  ax> (nm/%Nb)  be (nM/%Nb)  co» (Nnm/%NDb)
Alliage massifs Ti-Nb 3 3 i 3 ) 3
[Kim 2006-a] 0,013.10 1,364.10 1,546.10 0,238.10
Films Ti-xNb-22Zr ~ -0,042.103 1.59.10° -1,853.10° 0,039.10°

Il est intéressant de vérifier les relations d’orientation entre la phase cubique B et la
phase orthorhombique a’’. On rappelle que la phase o’ ayant un degré de symétrie plus faible
que la phase B, 6 variants de martensite peuvent étre obtenus a partir de la maille B cubique
centré. Ces 6 variants sont présentes sur la Figure I11-15-a. Dans le cas de nos films, la texture
observée pour la phase B est une texture (110)g dans la direction de croissance. La Figure I11-
15-b présente les textures qui seraient observées dans la direction de croissance pour les
différents variants de martensite o’” a partir des relations d’orientation.

Vi vi & o Vs
(a) : AT (b)
N N I ‘ \# Variant Plan' o”/la lalsllz)rface
® ‘ o | k si texture (110)g
.= Vi (810 10)
i V2 (8 T0 T0)
V2 p ve o - V3 (810 10)
° ‘ / _— v4 (810 10)
g1 : . Vs 020)
(4 | Y
Py 4 ‘ /V PailS V6 (002)

[100], {010], et
[010]g

(100)

Figure 111-15 : (a) Correspondances entre la phase Set les 6 variants de martensite o™’
pouvant étre formés [Zhou 2021-c] (b) Plan paralléle a la surface de [’échantillon pour les
différentes variants de martensite dans le cas d 'une texture (110)pde la phase S mére.

Les variants V5 et V6 donnent respectivement les textures (020).- et (002),- dans le
plan du film. Ces textures sont cohérentes avec la deconvolution du profil de diffraction obtenu
a x = 0° (Figure 111-12). Les quatre autres variants donnent des textures dans le plan du film
avec des indices éleveés de type {8 10 10}, ne permettant pas d’observer de pics de diffraction
sur les balayages a y = 0°. Les pics de diffraction indexés a la phase martensitique sur les
balayages 0-20 a y # 0°, (131)o> — (202)o> — (132)o> — (221)o> — (041)e — (024)y,
correspondent au variant V6 et indiquent une texture majoritaire (002) .
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La phase martensitique peut étre présentée comme une phase de transition entre la phase
o hexagonale (observée aux faibles teneurs en Nb) et la phase B cubique centrée (observée aux
plus fortes teneurs en Nb) permettant d’accommoder le passage de 1’une a I’autre [Kim 2015].
La transformation martensitique a partir de la phase  mére se produit afin d’accommoder la
déformation engendrée soit lors d’une trempe a partir de la phase p haute température, Soit Sous
I’effet d’une contrainte mécanique appliquée a la phase P. Les différents variants
n’accommodent cependant pas les mémes taux de déformation [Inamura 2004]. L’effet des
contraintes sur la formation des différents variants de martensite sera discuté plus en détails
dans le Chapitre 1V de ce manuscrit.

I\V. Mesures de résistivité a température ambiante

Les variations de résistivité sont souvent utilisées pour 1’observation des changements
de microstructures tels que des changements de phase ou de taille de grains. Des mesures de
résistivité 4 pointes ont été realisees sur les systemes Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr a température
ambiante dans le but de confirmer I’évolution des phases présentes dans les films en fonction
de la teneur en Nb. L’évolution de la résistivité dans nos films, en fonction de la teneur en Nb,
est présentée en Figure I11-16 pour les deux systéemes et un paralléle est fait avec les résultats
d’identification des phases obtenus par DRX.

On observe une augmentation de la résistivité avec la teneur en Nb, jusqu’a atteindre
une valeur maximale de ~150 pQ.cm a 15 % at. Nb pour le systeme Ti-xNb-2Sn eta 9,7 % at.
Nb pour le systéme Ti-xNb-22Zr. Par la suite, la résistivité diminue avec 1’augmentation de la
teneur en Nb jusqu’a une valeur minimale de ~90 uQ.cm pour les teneurs de Nb les plus élevées
(31 et 32 %).

On observe que le pic de résistivité correspond au point ou la fraction volumique de
phase o’’ est la plus importante : il semble que la formation de la phase a’’ entraine une
augmentation de la résistivité tandis que la formation de la phase  entraine une diminution de
la résistivité. On observe également que lorsque la phase B est complétement formée, la
résistivité continue de diminuer, indiquant qu’au-dela du changement de phase, la composition
du film a également un effet.

Les variations de résistivité observées vont dans le sens des changements de phase
identifiés par DRX. La résistivité de la phase o’’ est plus grande que la résistivité de la phase
a, elle-méme plus grande que la résistivité de la phase B. Cela est li¢ a la densité d’atomes entre
les différentes structures [Angelier 1997], plus la densité est importante, plus le déplacement
des ¢lectrons est difficile, augmentant ainsi la résistivité. Ces résultats confirment I’évolution,
observée par DRX, des phases présentes dans nos films en fonction de la teneur en Nb.
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Figure 111-16 : Evolution de la résistivité 4 pointes mesurée a température ambiante en
fonction de la teneur en Nb pour les systemes (a) Ti-xNb-2Sn et (b) Ti-xNb-22Zr. Les phases
présentes qui ont été identifiées par DRX sont indiquées/reportées en fonction de la teneur en

Nb.
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V. Influence des éléments d’alliage sur la stabilité des
phases dans les films

Les mesures de DRX et de résistivité ont permis d’étudier les phases en présence dans
nos films en fonction de leurs compositions. Les résultats obtenus nous permettent de discuter
I’effet du Nb sur la stabilité des phases dans les films pour les 3 systémes. Un bilan des phases
en présence en fonction de la teneur en Nb est proposé sur la Figure I11-17 pour les systémes
Ti-XNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr.

Ti-xNb-Sn

Phase a Phase o Phase B

Phase o Phase 3

Nb (at.%) 7.8 12,5 158 32

Figure I11-17 : Evolution des phases en fonction de la teneur en Nb pour les systemes Ti-xNb-
2Sn et Ti-xNb-22Zr

La phase stable a température ambiante du titane pur est la phase a.. Le Nb est un élément
bétagene : il augmente la stabilité de la phase (haute température) B, et s’il est présent en
quantité suffisante, il permet sa stabilisation a température ambiante. L’évolution des phases
observée dans nos films en fonction de la teneur en Nb est cohérente avec le pouvoir bétagene
de cet eélément. Lorsqu’il n’y a pas ou peu de Nb dans les films, la phase o est majoritaire.
L’alliage est alors o ou pseudo-a. (moins de 10 % de phase B, voir la section 111.2.2, Chapitre
). Ces alliages ne sont pas ceux qui nous intéressent le plus dans le cadre de ces travaux de
these, car la phase o ne permet pas d’obtenir d’effet superélastique. Lorsque les films dépassent
une certaine teneur en Nb, la phase p devient majoritaire. Cette tendance a été observée dans
de nombreux alliages de titane, a la fois dans les alliages massifs et dans les films. Dans les
alliages massifs Ti-Nb, la phase 3 apparait autour de 17-20 % at. Nb et devient majoritaire pour
des teneurs en Nb supérieures a 24 % at. [Gutiérrez Moreno 2017]. Pour les films Ti-Nb, ces
transitions sont observées a plus basses teneurs en Nb. Dans les travaux d’Achache et al. les
films deviennent entierement 3 lorsqu’ils contiennent entre 9 et 17 % at de Nb. [Achache 2015],
pour ceux de Photiou et al. ¢’est entre 15 et 20 % at. de Nb [Photiou 2016] et dans les travaux
de Gonzalez et al. avant 15 % at Nb. [Gonzalez 2016]. Dans notre étude, le systéme Ti-xNb-
2Sn, contenant peu de Sn, peut étre compare avec ces valeurs. On observe des resultats
similaires, puisque nos films deviennent 3 pour une teneur en Nb comprise entre 18 et 22 % at.
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Avant que les films ne deviennent majoritairement 3, on observe la présence de phase
martensitique o>’ sur une gamme étroite et plus faible de concentration en Nb. Dans les alliages
massifs, la phase o’’ se forme de deux facons :

- soit lors de la trempe depuis le domaine de la phase B haute température ; la diffusion des
atomes n’étant pas suffisante dans ces conditions pour permettre la transformation de la phase
B en phase a, la transformation martensitique displacive est celle qui a lieu.

- soit sous I’effet d’une contrainte, lorsque la phase  métastable est mécaniquement instable,
la phase o’ se forme pour accommoder la déformation imposée. Cette transformation réversible
au relachement de la contrainte, est a ’origine de ’effet superélastique, dont le mécanisme est
décrit dans le Chapitre I.

Dans le cas des films, cette phase o’ a été observée, mais le mécanisme de formation
de la martensite n’a pas été déterminé. En effet, I’élaboration d’un film par PVD est assimilable
a une trempe du matériau, en passant rapidement d’une phase vapeur a une phase solide
lorsqu’ils se condensent a la surface du substrat. Dans le cas d’une martensite formée au cours
d’une trempe a partir d’un matériau polycristallin de phase [ aléatoirement orientée, plusieurs
variants de martensite vont généralement se former pour accommoder au mieux la déformation
liee au changement rapide de température. Dans le cas d’une martensite induite sous contrainte,
seuls les variants de martensite les plus favorables a 1’accommodation de la déformation
imposée vont se former. Lors du dép6t d’un film sur un substrat, des contraintes sont générées
dans le film, soit en tension soit en compression suivant les conditions de dép06ts et/ou la nature
du substrat. Dans notre cas, la martensite apparait fortement texturée dans la direction de
croissance selon [002]. Cette texture pourrait donc étre la conséquence de la texture initiale de
la phase mére 3 et de la nature des contraintes (tension ou compression).

Frutos et al. [Frutos 2018] ont étudié I’évolution des contraintes dans des films de Ti-
22Nb-10Zr en mesurant la courbure du substrat avant et apres dépdt pour des films déposés a
différentes tensions de polarisation appliquées au substrat. L’augmentation de cette tension
induit une augmentation des contraintes internes liées a un bombardement plus intense des
atomes arrivant sur le substrat. Ils ont observé que les contraintes internes diminuent avec une
forte augmentation de la tension de polarisation : -700 MPa mesurées pour une tension
appliquée de -63V, et -100 MPa mesurées a -148V. La fraction volumique de phase
martensitique o’” passe de 15 % a 58 % entre les deux états précédents. Cela laisse donc penser
que la phase o’” se forme au moins en partie sous 1’effet des contraintes internes dues au dép6t,
et que son apparition permet de relaxer en partie ces contraintes. Dans le cas d’une martensite
formée sous contrainte, le ou les variants permettant d’accommoder au mieux les contraintes
sont ceux qui se forment préférentiellement.

Pour le systeme Ti-Nb-Zr, Frutos et al. observent que le film Ti-22Nb-10Zr est
majoritairement 3, mais avec un mélange de phase o et o>’ [Frutos 2018]. Dans nos films Ti-
xNb-22Zr, la phase 3 est observée a partir de 12,5 % at. Nb et a partir de 16 % at, elle est trés
majoritaire (les réflexions dues aux plans o’ ne sont plus observées sur les DRX a ¢ # 0). Cela
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confirme que le Zr a un effet bétagéne dans nos films. Le Zr est pourtant généralement classé
comme un €lément neutre vis-a-vis de la stabilité des phases. Cet effet a déja été observé par
Abdel-Hady et al. [Abdel-Hady 2007]. Ils ont montré par ailleurs que 1’effet bétagéne du Zr est
dépendant de la teneur d’autres éléments bétagénes contenus dans 1’alliage. Il semble en effet
que dans nos films, a basse teneur en Nb, I’ajout de Zr ne modifie pas ou peu la stabilité des
phases (la phase o disparait aux mémes teneurs en Nb dans les systémes Ti-xNb-2Sn et Ti-
XNb-22Zr). L’ajout de Zr dans la maille a par ailleurs un autre effet : celui-ci s’insére en
substitution dans la maille. Son effet peut étre observé sur la Figure 111-18, ou est reporté le
profil du pic (110)g pour le film Ti-19,5Nb-Sn et Ti-19,5Nb-22Zr. On observe un déplacement
du pic de diffraction vers les petits angles avec 1’ajout de Zr. Ceci indique un €largissement de
la maille. Cela est di au rayon atomique des atomes : ceux-ci sont respectivement pour le Ti et
le Zr de 140 et 155 pm.
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Figure 111-18 : Position du pic (110) s pour les échantillons Ti-20Nb-2Sn et Ti-20Nb-22Zr.

La teneur en Sn dans nos films est trop faible pour pouvoir mesurer un quelconque effet
sur la stabilité des phases. L’étain est considéré comme un élément neutre par rapport a la
stabilité de la phase B. Il permet cependant d’inhiber la formation d’autres phases hors-
équilibre, en particulier la phase w, qui détériore les propriétés superélastiques des alliages [Hao
2006].
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V1. Conclusion

Ce chapitre s’est intéressé aux premiéres études réalisées sur les trois systemes étudiés :
Ti-xNb-2Sn, Ti-xNb-22Zr et Ti-xNb-22Zr-3Sn.

Les films ont été déposés par pulvérisation magnétron a température ambiante sur des
substrats de silicium : en faisant varier a la fois la nature des cibles, et les puissances appliquées,
on a obtenu des films denses et peu rugueux et présentant des compositions en Nb dans une
large gamme (0-33 % at.). Pour les trois systémes, 1’é¢tude a été réalisée sur I’influence du Nb :
on fixe la teneur en Zr a 22 % at., et les teneurs en Ti et Sn sont modifiées pour compenser la
variation de la teneur en Nb.

L’étude par DRX des réflexions dans le plan du film n’a pas permis de d’identifier les
phases en raison de la forte texture des films et la similarité des distances interatomiques des
plans d’habitat de ces structures. Les réflexions en dehors du plan du film ont quant a eux permis
d’identifier de maniére univoque les domaines d’existence des phases en fonction de la teneur
en Nb. Ces observations ont permis de confirmer que la phase o est stable a basse teneur en Nb
et la phase B est stable a haute teneur en Nb. De plus, pour des compositions en Nb
intermédiaires, on peut obtenir un mélange de différentes phases, incluant la phase
martensitique a’’. Ces résultats ont été confirmés par I’évolution des mesures de résistivité 4
pointes a température ambiante en fonction de la teneur en Nb.

Cette étude structurale nous permet de proposer les compositions les plus prometteuses
pour I’obtention de 1’effet superélastique. Idéalement, I’effet le plus marqué est obtenu pour des
alliages présentant une structure entierement 3 mais qui doit étre instable mécaniquement, ce
qui reste a vérifier. Par conséquent, pour 1’étude des propriétés mécaniques qui seront
présentées dans le Chapitre V, on va particuliérement s’intéresser aux compositions se situant
a la limite entre une structure composée d’un mélange de phase o’ et et une structure
entierement B, a savoir dans la gamme 10 a 20 % at Nb pour le systeme Ti-xNb-22Zr. La
stabilité des phases et la formation de la martensite est également fortement lié aux contraintes
internes dans le film, induites pendant le dépét. La microstructure et son lien avec les
contraintes seront étudiés plus en détails dans le Chapitre 1V.
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Chapitre IV

|. Introduction

Nous avons etudié dans le Chapitre 111 I’effet des éléments d’alliage sur 1’équilibre des
phases dans les films a base de Ti-Nb. Dans ce chapitre on se concentrera plus particulierement
sur le systeme ternaire Ti-xNb-22Zr, qui a été étudié dans la littérature a la fois sous sa forme
massive [Abdel-Hady 2007, Sun 2010, Zhang 2013-b], et également sous forme de films minces
[Tallarico 2014, Frutos 2018, Yang 2018, Gonzalez 2021].

L’objectif est d’apporter des informations complémentaires au niveau microstructural
et de caractériser 1’état de contraintes résiduelles des films. Dans un premier temps, des
observations par MET ont été réalisées afin de compléter I’étude présentée dans le Chapitre 111
sur 1’évolution des phases dans les films en fonction de la composition et de préciser le lien
entre la microstructure et la formation de la martensite dans les films. L’étude de 1’évolution
des contraintes pendant et apres le dép6t, présentée dans un second temps, apporte également
des informations intéressantes pour discuter le mécanisme de la formation de martensite en
cours de croissance, et les résultats sont mis en paralléle avec 1’évolution des phases observées
dans les films en fonction de la teneur en Nb. Les contraintes ont été peu étudiées dans les films
a base de Ti-Nb ; Frutos et al. [Frutos 2018] ont toutefois montré qu’une variation de la fraction
volumique des phases o’’/p dans des films de Ti-13Nb-7Zr induit une variation des contraintes
résiduelles mesurées aprés dépdt. Enfin, la caractérisation de 1’état de contrainte initiale des
films (avant sollicitation mécanique) est importante pour la suite des travaux qui porteront sur
I’étude des propriétés mécaniques de ces films et seront présentés dans le Chapitre V.

II. Observations des films Ti-xNb-22Zr en microscopie
électroniqgue en transmission

La MET permet d’obtenir des informations sur la structure et la microstructure des
matériaux, avec une résolution spatiale supérieure a la DRX conventionnelle et au MEB, a une
échelle plus locale. Elle permet d’observer et d’analyser la microstructure des films minces,
pour lesquels la microstructure est souvent trés fine et difficilement observable au MEB.

Deux compositions issues du systéeme Ti-xNb-22Zr, préalablement étudiées par DRX,
ont été sélectionnées : la composition Ti-12Nb-22Zr, pour laquelle on s’attend a observer un
mélange de phases cubique B et orthorhombique a’’ et la composition Ti-22Nb-22Zr pour
laquelle on s’attend a obtenir un film constitu¢ uniquement de phase cubique .

Les deux compositions ont été observées en MET a la fois en vue plane et en section
transverse. Pour les vues planes, des dépots de 40 nm d’épaisseur ont été réalisés directement
sur des grilles spécifiques pour la MET (grille de cuivre sur laquelle est déposée une membrane
de carbone recouverte d’une fine couche de SiOy). Cette épaisseur assure la transparence au
faisceau d’¢lectrons, alors qu’une microstructure commence a se développer au sein des films.
Pour I’échantillon martensitique Ti-12Nb-22Zr, un dépdt a également été réalisé sur substrat de
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NaCl qui a été dissous dans I’eau apres dépdt et pour lequel le film a été récupéré et déposé a
son tour sur une grille de cuivre. Les vues en section transverse ont été réalisées sur des
¢chantillons de 400 nm d’épaisseur déposés sur substrat de Si a partir de lames usinées et
amincies par faisceaux d’ions focalisés (FIB).

[1.1. Identification des structures cristallographiques et de
leur orientation

La structure cristallographique a été étudiée en MET en utilisant le mode diffraction en
aire sélectionnée, en choisissant un diaphragme de sélection correspondant a une aire de
I’échantillon de diametre 200 nm environ. Pour toutes les analyses présentees ici, le substrat de
silicium présent dans les lames minces obtenues en section transverse a été utilisé comme outil
de calibration, ce qui permet une précision plus grande que la longueur de caméra affichée par
le microscope. Le cliché de diffraction du silicium cristallin est présenté en rouge sur la Figure
IV-1. On mesure un parametre de maille du Si égal a 0,558 nm, pour une valeur théorique de

0,543 nm. Ainsi, par la suite, les mesures sur les clichés de diffraction ont été corrigées d’un
Mesure réelle

facteur = 1,028. Les parameétres de maille obtenus lors des analyses sur les

Mesure théorique

différents échantillons seront discutés et comparés dans la section IV.2 de ce chapitre avec les
parameétres de maille libres de contraintes mesurés par DRX a partir de la méthode des sin?\.

Figure IV-1 : Cliché de diffraction électronique en aire sélectionnée obtenu sur une lame
mince en section transverse. La contribution du substrat de silicium monocristallin observé
en axe de zone [110] indiquée en rouge a été utilisée pour la calibration des distances
interatomiques mesureées ; sur cet exemple, la contribution de la phase #Ti est indiquée en
bleu clair.
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11.1.1 Vues planes

Les clichés de diffraction obtenus sur des échantillons d’épaisseur 40 nm observés en
vue plane pour les deux compositions étudiées nous permettent de confirmer la présence des
phases identifiées dans les films a partir des analyses de DRX.

La Figure 1V-2 présente un cliché de diffraction obtenu pour 1’échantillon Ti-22Nb-
227r, et I'indexation correspondante montre que les anneaux de diffraction successifs
correspondent tous & la structure cubique B. Les anneaux de diffraction sont d’une intensité
assez homogeéne, indiquant que toutes les orientations sont observées dans le plan du film, a
une échelle locale (1’aire sélectionnée ayant un diametre ~200 nm). L’indexation présentée en
Figure IV-2 ne permet d’observer que la phase B pour I’échantillon & 22 % at Nb a cette
épaisseur de 40 nm. Cette conclusion doit étre considérée avec prudence, puisqu’on ne peut pas
exclure totalement la présence d’une autre phase trés minoritaire, en particulier s’il agissait de
grains de tres petite taille. On note cependant une différence entre ces resultats de MET et ceux
des analyses DRX. En effet, la texture de fibre {110} dans la direction de croissance observée
par DRX suppose que seuls les anneaux de diffraction correspondants aux plans existants a un
angle y = 90° par rapport au plan (110)p devraient étre visibles sur le cliché de diffraction
électronique obtenu en vue plane. C'est le cas pour les anneaux indexés (110), (002)g, (112)g,
(220)p, (222)p. En revanche, les anneaux issus de la réflexion sur les familles de plans {310}
et {321} visibles sur le cliché de diffraction, n’étaient pas attendus puisqu’ils ne sont pas situés
a 90° d’un plan {110}p. De plus, I'intensité¢ des différents anneaux relative a 1’intensité de
’anneau (110)g peut également donner une indication sur la texture. Or, nous constatons que
ceci n’est en accord ni avec ce qui est attendu pour une texture de fibre parfaite {110} dans la
direction de croissance, ni avec ce qui est attendu pour un échantillon totalement polycristallin
(poudre) ; il n’a pas non plus été possible d’établir I’existence d’une éventuelle seconde texture
minoritaire (on rappelle qu’une texture minoritaire {112} a été observée sur les figures de
pble). Ces observations nous ameénent a la conclusion qu’a cette faible épaisseur (40 nm)
I’échantillon est polycristallin, et que 1’orientation préférentielle des grains selon 1’axe [110]g
n’est pas encore dominante. La texture de fibre {110} observée dans les films plus épais par
DRX pourrait étre liée a la minimisation de 1’énergie totale, a la fois de 1’énergie de surface et
de I’énergie élastique [Achache 2015, Consonni 2012] et on peut penser que celle-ci se
développe au cours du dép6t, pour des épaisseurs plus grandes.
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Figure IV-2 : Cliché de diffraction électronique en vue plane pour l’échantillon Ti-22Nb-22Zr
et indexation des anneaux de diffraction avec la structure cubique g

Les mesures des distances interplanaires dnw, issues de chaque anneau observe, sont
présentées dans le Tableau IV-1. Elles conduisent a une valeur moyenne du parametre de maille
ag = 0,343 nm. On peut comparer cette valeur a celle obtenue avec les analyses par DRX qui
était de 0,3367 nm pour la méme composition chimique, soit un écart de 1,8 %. Compte-tenu
de I’incertitude intrinséquement plus ¢élevée sur la mesure de distances interplanaires en MET
(Ad = 0,005 nm) qu’en DRX, on peut considérer que ces résultats sont cohérents avec les
mesures réalisées par DRX.

Tableau IV-1 : Mesure des dn pour les anneaux de diffraction électronique observés a partir
de la vue plane de [’échantillon Ti-22Nb-22Zr

Famille de plan dnki mesuré (nm) ag (nm) Ecart a la moyenne (%)
{110} 0,244 0,345 0,4
{200} 0,174 0,339 11
{211} 0,144 0,344 0,1
{220} 0,125 0,344 0,3
{310} 0,111 0,342 0,3
{222} 0,102 0,344 0,2
{321} 0,095 0,344 0,4
Moyenne / 0.343 /
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La Figure I1V-3 montre les résultats obtenus pour 1’échantillon Ti-12Nb-22Zr. Les vues
planes pour cet échantillon ont été réalisées a partir de dépdts sur deux substrats différents, sur
grille MET et sur NaCl.

Par rapport a 1’échantillon précédent, on observe des anneaux supplémentaires, qui
correspondent aux pics de diffraction de la martensite o’’. Les analyses par diffraction
¢lectronique confirment donc que I’échantillon a 12 % at Nb présente un mélange des phases 3
et a’’. Les clichés sont différents en fonction du substrat utilisé lors du dép6t. Les anneaux sont
assez mal définis pour le dépét direct sur grille MET (Figure 1V-3-c). Il est alors difficile de
différencier des anneaux proches (comme les anneaux (002),- et (110)g). Les anneaux sont
mieux définis sur le cliché de diffraction obtenu a partir de I’échantillon déposé sur substrat de
sel (Figure 1VV-3-a). La Figure 1VV-3-b donne un profil de I’intensité diffractée extrait du cliché
de diffraction présenté en Figure 1V-3-a, selon la direction indiquée. On observe que les
anneaux sont distinguables sur le profil de coupe, ce qui permet ainsi d’indexer le cliché de
diffraction. Pour la phase [, on observe les pics {110}g, {002}, {112} et {220}p. Ces quatre
familles incluent des plans perpendiculaires au plan (110)g. On observe d’autres anneaux plus
¢loignés, mais ils sont confondus avec le bruit de fond et il n’est pas possible de les indexer
convenablement. Par conséquent, on ne peut pas conclure sur une éventuelle texture {110}
dans la direction de croissance. Pour la phase o’’, on observe les réflexions (110)q, (020)q,
(200)> et (040),-. Ces quatre plans perpendiculaires au plan (002) ., qui est la texture observée
dans la direction de croissance en DRX.
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Figure IV-3 : (a) Cliché de diffraction électronique en vue plane pour I’échantillon Ti-12Nb-
22Zr déposé sur substrat NaCl (b) profil radial d intensité selon la direction de coupe
représentée en rouge sur la figure (a). L’ échelle donnée en abscisse correspond a la position
sur la coupe, 1'origine (faisceau transmis) est situé a 11 nm™*. (c) Cliché de diffraction en vue
plane pour [’échantillon Ti-12Nb-22Zr déposé sur grille MET.
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Grace a ces indexations, il est possible d’obtenir les distances interplanaires des deux
phases et d’en déduire leurs parametres de maille. Dans le cas de la phase cubique, on obtient
un paramétre de maille ag = 0,342 nm, soit un écart de 1’ordre de 0,1 % avec la valeur obtenue
sur I’échantillon Ti-22Nb-22Zr. On note donc a nouveau que le paramétre de maille de la phase
B varie tres peu avec la teneur en Nb. Pour la phase martensitique, on accéde a un jeu de
parameétres de maille incomplet. En effet, en considérant une texture de fibre (002)., les seuls

dni mesurés sont ceux pour lesquels £ = 0. Par conséquent, on accéde uniguement aux

parametres a,» et by». On obtient alors a,» = 0,305 nm et by,» = 0,507 nm. Ces résultats sont
tres proches des valeurs obtenues par DRX (a, = 0,3099 et b, = 0,5117 pour la méme
composition).

En comparant les deux clichés de diffraction présentés en Figure 1V-3, on observe sur
le cliché de I’échantillon déposé sur substrat de sel (Figure 1V-3-a) des renforcements de
I’intensité diffractée selon I’angle azimutal ¢. Ainsi, pour les anneaux {110}p et
{220}, ’intensité est supérieure selon et a 90° de la direction de coupe, et pour la famille
{002} I’intensité est maximale pour une direction a 45°. Ces éléments semblent indiquer qu’on
a une relation d’orientation entre le substrat de sel et le film métallique L’apparition d’une
relation d’orientation lors du dépot d’un film métallique sur un substrat de NaCl a déja été
observée dans la littérature [Matthews 1966, Yamada 1990].

Les vues planes permettent donc de confirmer les phases en présence dans les films pour
les deux compositions sélectionnées 12 et 22 % at. Nb. On obtient cependant assez peu
d’informations sur la texture des films, d’autant plus que ceux-ci sont relativement minces (40
nm seulement) et ne sont donc pas forcément représentatifs de la texture observée par DRX
(Chap. III) a partir des films de 400 nm et 2 um d’épaisseur. Les vues en section transverses
vont ainsi nous permettre de compléter les observations réalisées jusqu’ici.

11.1.2. Vues en section transverse

Les échantillons MET en vue transverse ont été réalisés a partir de films d’épaisseur 400
nm déposés sur substrat de Si. La Figure 1V-4 présente le cliché de diffraction obtenu pour
I’échantillon Ti-22Nb-22Zr.

Comme précédemment, nous avons utilisé la diffraction en aire sélectionnée, avec un
diaphragme correspondant a un disque de diametre 200 nm sur le film. Les taches obtenues se
présentent sous la forme d’une portion d’anneau (sur un angle de quelques degrés). Cette
largeur angulaire est reliée a la mosaicité de la couche, cependant nous n’avons pas cherché a
la quantifier, puisque la taille du diaphragme choisi a un réle important ici. Cela est cependant
cohérent avec la largeur de pic en scan o (rocking-curve) obtenue par DRX (Figure 111-9,
Chapitre 111) et qui montre que la texture de fibre {110} n’est pas parfaite, et qu’un signal
intense est concentré sur environ + 4° en ®, autour du maximum d’intensité. Les taches de
diffraction et les directions dans lesquelles elles sont observées sont rassemblées dans le
Tableau IVV-2. La direction de croissance est notée en rouge dans la Figure IVV-4-a. Dans cette
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direction, on observe seulement les taches correspondant aux familles de plans {110}p et
{220}s. On retrouve ainsi la texture de fibre {110} observée par DRX. On note donc que cette
texture semble se développer lors de la croissance, entre une épaisseur de 40 et 400 nm. Les
taches des autres plans {110} sont également observées a des angles y = 60° et x = 90°, comme
attendu. Toutes les autres taches de diffraction observées s’indexent ¢galement en considérant
une texture de fibre {110} du film dans la direction de croissance : les plans {002} sont
retrouves a y = 45° et x = 90° et les plans {112} aux angles y = 30°, y = 54,74° et y = 90°.
Contrairement aux figures de pole, on n’observe pas de texture minoritaire {112} selon la
direction de croissance. Il est possible que celle-ci soit trop minoritaire et non observée ici.

Figure IV-4 : (a) Cliché de diffraction MET de [’échantillon Ti-22Nb-22Zr en vue transverse.
Les droites de couleur permettent de visualiser les principales directions selon lesquelles on
trouve des taches intenses de diffraction (b) Indexation théorique des taches de diffraction les
plus intenses. La direction a 0° correspond a la direction de croissance du film.

Tableau V-2 : Liste des taches de diffraction observées sur le cliché de diffraction MET en
vue transverse de [’échantillon Ti-22Nb-22Zr et les parametres de maille associés

Famille de plans Angle x (°) dnk moyen (nm) ag (nm)
{110} 0-60-90 0,237 0,335
{200} 45-90 0,166 0,332
{112} 30—-54,74-90 0,137 0,336
{220} 0-60-90 0,119 0,337
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Chapitre 1V : Etude approfondie du systeme Ti-xNb-22Zr : microstructure et contraintes

De la méme facon que précédemment, on calcule le parameétre de maille a partir des dni
mesurés. On trouve ag = 0,336 nm, ce qui est trés proche de la valeur déterminée a partir des
analyses par DRX.

Les observations MET obtenues en coupe transverse confirment ainsi que le film Ti-
22Nb-22Zr (% at.) est de structure cubique B et présente une croissance préférentielle selon la
direction [110], en accord avec I’existence d’une texture de fibre majoritaire {110} mise en
évidence par DRX.
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Figure IV-5 : (@) Cliché de diffraction MET de I’échantillon Ti-12Nb-22Zr en vue transverse.
Les droites de couleur permettent de visualiser les principales directions selon lesquelles on
trouve des taches intenses de diffraction (b) Indexation théorique des taches de diffraction les
plus intenses. Les taches de diffraction qui correspondent a la phase cubique £ sont indiquees
en rouge et celles qui correspondent a la phase martensitique «’’ sont indiquées en vert.

Le cliché de diffraction correspondant a la vue transverse de I’échantillon Ti-12Nb-22Zr
est présentée sur la Figure IV-5. Comme pour la vue plane, on observe dans cet échantillon des
taches de diffraction correspondant a la phase cubique B et a la phase martensitique o’’. On
remarque que les taches de diffraction dans la direction de croissance sont confondues : les
distances interplanaires des plans (002).- et (110)g sont en effet tres proches. C’est pour la
méme raison que 1’on ne pouvait pas séparer les deux contributions sur les diffractogrammes
de RX obtenus a x = 0°. Les tAches observées et leurs angles associés sont rassemblés dans le
Tableau 1V-3.

Le signal de diffraction électronique de la phase B est similaire a celui observé pour
I’échantillon a 22 % at de Nb, qui présente la méme texture de fibre {110}p. Le parametre de
maille mesuré est de ag = 0,337 nm.
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Pour la phase martensitique, on observe dans la direction de croissance les taches de
diffraction de la famille de plan {002} uniquement, ce qui confirme les observations réalisées
par DRX, avec une texture {002}, dans la direction de croissance. Les autres taches de
diffraction attribuées a la phase o’’, observées a des angles de y = 58° et x = 90° correspondent
également a cette texture. On peut donc confirmer la texture {002},- de la phase martensitique.
L’ajustement des distances interplanaires a permis d’obtenir les paramétres de maille a.» =
0,303 nm, by = 0,506 nm et ¢c,» = 0,502 nm.

Tableau V-3 : : Liste des taches de diffraction observées sur le cliché de diffraction MET en
vue transverse de [’échantillon Ti-12Nb-22Zr et les paramétres de maille associés

Paramétre de

Tache observée  Phase associee Angle y (°) dhki (Nm) maille (nm)

{110} 0-60 0,240

{200} B 90 0,169 ag = 0,337
{112} 90 0,136

{020} 90 0,253

{002} 0 0,249 2 = 0,303
{200} o’ 90 0,152 be = 0,506
202} 58 0,130 Ca = 0,502
{310} 90 0,099

Il serait treés tentant de vouloir établir un lien entre les textures observées pour les deux
phases et les relations d’orientation cristallographiques entre la phase mére P et la phase
martensitique a’’. Rappelons que, du fait de ces relations d’orientation, il existe 6 variants de
martensite différents (voir le Tableau I-3, Chapitre 1). Mais du fait de la taille du diaphragme
employé de 200 nm et de la taille des colonnes estimeée inférieure a 20 nm a partir des images
MET (voir section suivante), plusieurs colonnes et donc plusieurs grains sont observés
simultanément. Par conséquent, plusieurs orientations selon 1’angle azimutal ¢ peuvent étre
observées. Par exemple, les taches de diffraction {002} dans la direction 45° et {101} a 60°
observées sur le cliché de diffraction sont toutes liées a la phase B mais les directions pour
lesquelles elles apparaissent montrent que celles-ci proviennent de grains B de différentes
orientations. Il n’est donc pas possible de savoir a quelle orientation initiale du grain f
correspondent les taches de diffraction liées a la martensite, il est méme possible que les taches
détectées pour la martensite correspondent a une orientation de grain f non détectée ici sur ce
cliché de diffraction. Par conséquent, nous n’avons pas réussi a mettre en relation les
orientations détectées pour la phase  avec celles détectées pour la phase a’’ et a pousser
davantage la discussion sur les sélections de variants de martensite dans les films texturés et
soumis aux contraintes intrinséques.
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Cela ne remet pas en cause notre conclusion : une martensite de texture préférentielle
{002}, dans la direction de croissance est formée sous ’effet des contraintes résiduelles
générées dans le film. 1l est supposé que le variant se formant préférentiellement est le variant
qui permet d’accommoder au maximum la déformation appliquée (et donc la contrainte) [Kim
2006-b, Tahara 2011]. Le lien entre la contrainte et la formation de la martensite sera discuté
dans la section IV.3 de ce chapitre.

[1.2. Observations de la microstructure des films

Nous présentons dans ce qui suit les microstructures issues des échantillons en vue plane
et section transverse discutés précédemment (12 et 22 % at Nb). Les observations ont été
réalisées par MET classique et par Microscopie Electronique en Transmission a Balayage
(STEM).

11.2.1. Film Ti-22Nb-22Zr

La Figure IV-6 présente des images STEM obtenues en vue plane et vue transverse pour
I’échantillon Ti-22Nb-22Zr. On observe une microstructure dense et colonnaire. La vue plane
présente une microstructure composée de grains équiaxes et homogenes. On mesure une taille
de grains de 13 £ 4 nm. Il est nécessaire de rappeler que cette taille de grain est mesurée pour
une épaisseur de film hs= 40 nm. L’image en section transverse montre que la largeur des
colonnes n’est pas homogene en fonction de 1’épaisseur et que les colonnes s’élargissent au
cours du dép6t. 1l est donc raisonnable de considérer que la taille de grains a une plus grande
épaisseur (et donc particulierement aux épaisseurs de 400 nm et 2 um) sera plus importante.
Cet élargissement des colonnes est souvent observé dans les films et correspond a la zone T du
diagramme de Thornton pour laquelle les colonnes ont une forme en V. [Thornton 1989, Barna
1998]. Cette morphologie est caractéristique d’une croissance compétitive. Lors de la
croissance, si la mobilité des adatomes le permet, certaines orientations préférentielles vont
disparaitre, aux profits d’orientations plus favorables en termes de vitesse de croissance.
Certaines colonnes vont ainsi disparaitre tandis que d’autres s’élargissent [Mahieu 2006].

126



Chapitre IV

Platine

Figure IV-6 : Images obtenues par Microscopie Electronique en Transmission a Balayage
(STEM) pour [’échantillon Ti-22Nb-22Zr (a) en vue plane (hs= 40 nm) et (b) en vue
transverse (hf= 400 nm)

La Figure V-7 présente une image HR-TEM (MET haute-résolution) obtenue a partir
de la vue plane. Elle permet notamment d’observer des plans {110}g. On peut mesurer
directement la distance interplanaire des plans {110}p et on obtient diiop = 0,236 nm en
moyenne, ce qui correspond & un parametre de maille ag = 0,333 nm. Cette valeur est en bon
accord avec celle (0,343 nm) issue du dépouillement des clichés de diffraction électronique de
ce méme échantillon (voir Figure 1V-2)

Figure IV-7 : Image HR-TEM de [’échantillon Ti-22Nb-22Zr en vue plane
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11.2.2. Film Ti-12Nb-22Zr

Figure IV-8 : Images obtenues en STEM pour I’échantillon Ti-12Nb-22Zr (a) en vue plane
(hf= 40 nm) et (b) en vue transverse (hs= 400 nm)

La Figure 1V-8 présente les images obtenues en mode STEM pour 1’échantillon Ti-
12Nb-22Zr. Le film présente également une structure colonnaire et dense. Les grains sont moins
bien définis et ils sont plus petits. Il en découle un contraste peu prononcé dans les clichés
STEM et il n’est par conséquent pas possible de déterminer la taille de grain, puisque la
statistique se ferait uniquement sur quelques gros grains, non représentatifs de I’ensemble. Dans
les matériaux massifs, la phase martensitique se présente sous la forme de fines aiguilles
[Bertrand 2016]. 1l est possible que cette structure soit également tres fine dans le cas des films
et rende difficile I’observation des joints de grains.

I11. Etude des contraintes par la mesure in situ de la
courbure du substrat

L’étude des contraintes qui se développent lors de la croissance des films Ti-xNb-22Zr
a été réalisée par la mesure in situ de la courbure du substrat. En effet, lors du depét, les
contraintes internes générees dans le film se répercutent d’un point vue mécanique par une
variation de courbure du systeme film/substrat. La mesure du changement du rayon de courbure
(en suivant la variation de I’espacement entre les multifaisceaux laser réfléchis a la surface du
film) permet alors de remonter aux contraintes dans le film. La mesure est réalisée in situ dans
le bati PUMA, en temps réel au cours du dépot et permet d’obtenir 1’évolution des contraintes
dans le film (voir section 11.3.1 du Chapitre I1).

128



Chapitre IV

T1-8Nb-227r

i

0 50 100 150 200 250 300 350 400
Epaisseur du film (nm)

R

344

Arrét du depot

Arrét du dépot

-56 4

w
&)

) A E 58
J g -5
N Z
2 28 ) I N 2. C g
= £ Ti-8Nb-22Zr e Haf
L 3 .
SV | Ti-32Nb-22Zr
g [ -62 I
2448 | |
4 | 1
I I
22 T L T T T ) -64 T . r T .
2100 2150 2200 2250 2300 2350 2400 1400 1450 1500 1550 1600 1650
Temps (s) Temps (s)

Figure IV-9 : (a) Courbe présentant la mesure de F/w en fonction de ’épaisseur du film au
cours du dépot d’un film Ti-8Nb-22Zr. Les épaisseurs présentant des points remarquables
sont notées de e; a es, la contrainte moyenne G et la contrainte instantanée o; sont
représentées graphiquement. (b)(c) Courbes présentant la mesure de F/w en fonction du
temps, centreé sur la fin du dépét pour les échantillons (b) Ti-8Nb-22Zr et (c) Ti-32Nb-22Zr

La Figure 1V-9-a présente un exemple représentatif d’une telle mesure de courbure ici
au cours du dépot d’un film Ti-8Nb-22Zr. La courbe tracée correspond au rapport de la force
intrinséque par unité de longueur (F/w), qui s’exerce dans le plan du film lorsque celui-Ci est
rigidement attaché a un substrat rigide, en fonction de 1’épaisseur du film. Dans les hypothéses
permettant d’appliquer 1’équation de Stoney, la force par unité de longueur correspond au
produit de la contrainte moyenne par 1’épaisseur du film :
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On représente graphiquement la contrainte moyenne & et la contrainte instantanée o;.
La contrainte moyenne & correspond & la contrainte totale dans le film sur toute 1’épaisseur
définie. La contrainte instantanée correspond a la dériveée par rapport a I’épaisseur du film de
a. hg, donc a la contribution a la contrainte incrémentale déposeée a la surface du film [Abadias
2009].

Trois épaisseurs intéressantes sont notées e1 a es sur la Figure 1V-9.

Lors des tous premiers stades de croissance, on observe une augmentation abrupte des
contraintes en tension. Cela peut correspondre a la variation de contrainte de surface lorsqu’on
dépose une couche métallique sur la couche d’oxyde natif du substrat de silicium [Abadias
2014]. Cette évolution en tension pourrait aussi s’expliquer par la coalescence d’ilots [Nix
1999], qui entrainent des contraintes en tension. Des études antérieures [Abadias 2015] ont
montré que la position du pic de tension (situé a 1’épaisseur e1) coincidait avec la formation
d’une couche continue. On observe ainsi que pour tous les dépots, la couche est continue pour
une épaisseur inférieure @ 2 nm, montrant que la croissance s’effectue selon un mode trés
bidimensionnel, presque « couche par couche ».

Au niveau de I’épaisseur ez, on a représenté graphiquement la contrainte moyenne c et
la contrainte instantanée ci. A cette épaisseur, on observe que la contrainte moyenne est
négative, donc en compression, tandis que la contrainte instantanée est positive, donc en
tension.

L’épaisseur ez correspond a la fin du dépdt. On y observe un saut de la force vers les
valeurs positives, ¢’est-a-dire une augmentation des contraintes en tension. Ce saut de force est
représenté en fonction du temps sur la Figure 1V-9-b pour la composition Ti-8Nb-22Zr. Il est
également représenté sur la Figure 1V-9-c pour la composition Ti-31Nb-22Zr ou il est plus
facilement visible, puisque la contrainte instantanée précédant D’arrét du dépot est une
contrainte de compression. Plusieurs raisons peuvent expliquer cette observation :

- Ces contraintes de tension peuvent correspondre a la diminution de la température lors
de I’arrét du dépot. En effet, le coefficient de dilatation du film métallique étant plus
fort que celui du silicium (2,5.10% K pour le silicium et 8,6.10° K™ pour le titane [Lide
2005]), le film va se contracter plus rapidement lors du refroidissement que le substrat.
Cela entraine une contrainte de tension.

- Dans la littérature, des etudes expliquent cette augmentation de la contrainte par une
modification de la microstructure. Yu et al. [Yu 2014] observent que cette augmentation
des contraintes de tension est réversible si le dép6t reprend aprés un temps court (5 min),
tandis qu’elle est en partie irréversible si I’interruption est plus longue (24 h). Ils
expliquent 1’évolution rapide par une modification de la morphologie de surface, par la
diffusion des adatomes en surface. Pour 1’évolution lente et irréversible, ils proposent
une modification de la microstructure en profondeur, notamment par une augmentation
de la taille de grains.
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Figure 1V-10 : Evolution de la force intrinséque par unité de longueur F/w en fonction de
[’épaisseur du film au cours de la croissance des films du systeme Ti-xNb-22Zr

La Figure IV-10 présente les résultats des mesures de la courbure du substrat lors de la
croissance des films Ti-xNb-22Zr pour différentes teneurs en Nb. De maniére générale, on
observe pour toutes les compositions qu’aprés avoir atteint la continuité du film sur le substrat
pour des epaisseurs inférieures a 2 nm, un régime de contraintes en compression s’installe. C’est
au bout de quelques dizaines de nanomeétres voire une centaine de nanométres d’épaisseur que
les comportements entre les différentes compositions divergent : les compositions a haute
teneur en Nb (% at Nb > 15,0 %) restent dans un régime de compression relativement stable
pendant toute la durée du dépét, tandis que les compositions intermédiaires (a 7,8 et 9,5 % at
Nb) pour lesquelles la phase martensitique a été observée dans les films, basculent vers un
régime en forte tension atteint dans les derniers instants du dép6t avec une contrainte moyenne
positive mesurée dans ces films a la fin du dépdt. Pour les dépdts a faibles teneurs en Nb (% at
Nb < 5.0 %), I’inversion du signe de la contrainte instantanée a lieu également autour des
mémes épaisseurs déposées, mais dans une moindre mesure, telle que la contrainte moyenne
sur toute 1’épaisseur du film reste en compression a la fin du dépot.

Pour aider a Dlinterprétation des résultats, il est intéressant d’étudier la contrainte
moyenne et la contrainte instantanée en fonction de 1’épaisseur du film.

Sur la Figure IV-11, présentant la contrainte moyenne mesurée en fonction de
I’épaisseur déposée, on observe qu’une amplitude maximale de la contrainte en compression
est atteinte pour toutes les compositions a environ 25-30 nm d’épaisseur. Ce maximum de
contrainte moyenne en compression (autour de -400 a -500 MPa) est particulierement marqué
pour les compositions avec une teneur en Nb < 12,5 % at Nb, c’est a dire pour les compositions
n’étant pas composes majoritairement de phase . Pour ces compositions, une fois ce maximum
atteint, la contrainte moyenne en compression diminue (en valeur absolue) jusqu’a s’annuler et
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passe en tension pour les compositions majoritairement martensitiques (7,8 et 9,5 % at Nb).
Pour les films de structure cubique 3, on remarque que la contrainte moyenne reste relativement
stable apres avoir atteint un maximum de compression plus modéré (-200 a -400 MPa). Les
compositions majoritairement a. (< 5 % at Nb) présentent elles-aussi un maximum de contrainte
en compression marqué et élevé, puisque mesuré autour de -700 a -850 MPa). Il est intéressant
de regarder les contraintes moyennes mesurées en fin de dép6t, a 400 nm d’épaisseur. Celles-
ci sont majoritairement en compression, entre -250 et -150 MPa, a ’exception des films
contenant la phase martensitique, pour lesquels une contrainte moyenne en tension de 1’ordre

de 75 MPa est mesurée.
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Figure IV-11 :

Evolution de la contrainte moyenne en fonction de l’épaisseur déposee pour

les films Ti-xNb-22Zr a différentes teneurs de Nb.
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mesurée au cours du dép6t en fonction de

[’épaisseur des films Ti-xNb-22Zr pour différentes teneurs en Nb (a) présentée sur toute
[’épaisseur du film et (b) variation sur les 100 derniers nm de déepot. La dérivée a été lissée en
prenant [’évolution de o SUr chaque intervalle d’épaisseur de 10 nm.
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La Figure IV-12 présente I’évolution de la contrainte instantanée, en fonction de
I’épaisseur du film. On observe une tendance proche de celle observée pour la contrainte
moyenne. Il est intéressant de noter que la contrainte instantanée est relativement stable sur les
100 derniers nanométres d’épaisseur déposée et que 1’on retrouve les 3 comportements
différents observés précédemment :

- Une contrainte instantanée Iégerement en compression (de -50 a -200 MPa) pour les
compositions a haute teneur en Nb (> 15,0 % at Nb)

- Une contrainte instantanée en légére tension (entre 0 MPa et 150 MPa) pour les
compositions a faible teneur en Nb (< 5,0 % at Nb)

- Une plus forte contrainte en tension (entre 250 MPa et 450 MPa) pour les compositions
intermédiaires, a 7,8 et 9,5 % at Nb.

Ces différentes évolutions sont reportées sur la Figure 1V-13 en fonction des
compositions de phases déterminées a partir des analyses DRX. Des contraintes de tension
augmentent avec la formation de martensite pour les films contenant 7,8 et 9,5 % at Nb. Puis,
avec la disparition de la martensite et 1’apparition de la phase 3, on observe une diminution
progressive des contraintes de tension et un basculement de celles-ci en compression, pour finir
par se stabiliser lorsque le film devient majoritairement 3.
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Figure IV-13 : Contraintes mesurées a 400 nm d’épaisseur en fonction de la teneur en Nb

pour les films Ti-xNb-22Zr : (a) contrainte moyenne & et (b) contrainte instantanée o;. Les

phases présentes dans les films Ti-xNb-22Zr en fonction de la teneur en Nb sont reportées
selon un code couleur, d’apres les analyses DRX présentées dans le Chapitre 111.

Une forte diminution des contraintes de compression de -700 MPa a -100 MPa avec
I’augmentation de la fraction volumique de martensite passant respectivement de 15 % a 58 %
a été observée par Frutos et al. [Frutos 2018], dans des films Ti-7Zr-13Nb de 600nm
d’épaisseur, lors de mesures ex-situ de la courbure du substrat. En appliquant une tension de
polarisation sur le substrat, au cours du dép6t, entre -63 V et -148 V, ils ont observé une
augmentation significative de la fraction volumique de martensite dans le film Ti-7Zr-13Nb
s’accompagnant d’une relaxation des contraintes résiduelles de compression mesurées apres le
dépdt. Ces résultats leur ont permis de montrer que les contraintes résiduelles de compression
sont accommodées par la transformation martensitique.
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Dans notre étude, on observe une diminution des contraintes de compression avec
I’apparition de la martensite pour les teneurs en Nb & 7,8 et 9,5 % at Nb, et un basculement de
celles-ci en tension (en légere tension pour la contrainte moyenne mesurée en fin de dépét). On
ne peut donc pas expliquer ces resultats seulement par la transformation martensitique induite
sous contrainte, la martensite étant supposée se former pour accommoder les contraintes
résiduelles de compression. Le basculement vers des contraintes de tension indique que d’autres
effets sont a prendre en compte, comme une variation de la microstructure. La présence de
colonnes plus étroites (voir Figure 1V-8), dans le cas des films martensitiques, pourrait
contribuer au déeveloppement de forces attractives (en tension) entre ces colonnes (plus forte
densité de joints de grains/colonnes). Cet effet sera discuté apres la présentation des résultats
des sin®¥.

Pour approfondir notre compréhension sur 1’origine de ces contraintes, des mesures des
déformations élastiques dans les films Ti-xNb-22Zr ont été réalisées par DRX, par la méthode
des sin?¥. Cette méthode est intéressante car elle permet de déduire les contraintes résiduelles
dans les grains de la phase cristalline sondée. Nous nous sommes limités a 1’étude de la phase
cubique B pour laquelle la collecte des mesures et ’interprétation des données est plus simple.
On obtient ainsi des informations complémentaires, qui permettent de dissocier les contraintes
intra-granulaires des contraintes résiduelles totales (qui incluent par exemple des contributions
dues aux joints de grains).

V. Etude des contraintes dans la phase B par la méthode
des sin®¥

La méthode consiste a mesurer les déformations élastiques d’une phase cristalline a
partir de la mesure des parametres de maille par DRX pour différentes familles de plans orientés
selon différentes directions relativement aux plans de croissance. A partir de I’analyse des
déformations du réseau cristallin et en utilisant les constantes élastiques appropriées et la loi de
Hooke, il est possible de déduire les contraintes de volume et spécifiques a la phase cristalline
sondée. On rappelle pour cette section que ’angle W est équivalent a I’angle 5y vu précédemment
pour les mesures en DRX.

IV.1. Détermination des constantes élastiques

Pour utiliser la méthode des sin®¥, il est nécessaire de connaitre les constantes élastiques
du matériau caractérise. Dans le cas d’un cristal de symétrie cubique, il existe trois constantes
de rigidité indépendantes Ci1, C12 et Cas. La constante Cas a été déterminée expérimentalement
dans ce travail par la technique de diffusion Brillouin de la lumiere (Brillouin Light Scattering,
BLS) [Kojima 2022].
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La mesure par BLS a été realiseée par Philippe Djemia, Professeur au Laboratoire des
Sciences des Procédés et des Matériaux (LSPM) de 1’Université Sorbonne Paris Nord sur les
films Ti-xNb-22Zr d’épaisseur 400 nm. Cette mesure consiste a étudier la diffusion inélastique
d’une onde lumineuse par les ondes acoustiques dans un matériau. La lumiére détectée est
observée a une fréquence légeérement différente de sa fréquence initiale et c’est ce décalage qui
est utilisé pour remonter aux propriétés élastiques du matériau et plus particulierement a la
mesure directe de la vitesse de Rayleigh a partir de la laquelle on peut en déduire la constante
Cas du film. En I’absence de mesures indépendantes (par exemple par acoustique picoseconde),
les constantes Ci1 et Ci2 peuvent étre estimées en ajustant I’ensemble du spectre Brillouin
expérimental et en faisant I’hypothése d’un matériau élastiquement isotrope. Dans cette
hypothese, les constantes Ci1, C12 et Cas évaluées a partir des mesures de diffusion Brillouin
sont présentées dans le Tableau IV-4.

Cette hypothése semble cependant peu justifiée, de nombreux résultats dans la littérature
ayant montré que les alliages B-Ti sont loin d’étre élastiquement isotropes [Tane 2008, Zhang
2011-b]. De plus, dans le cas d’un cristal de structure cubique centrée présentant une texture
[110], I’évolution du paramétre de maille en fonction de sin®¥F présente une dépendance en
fonction de I’angle azimutal ¢ . Par consequent, pour modéliser correctement les donnees, il est
nécessaire de considérer soit un matériau anisotrope, soit un modele de contraintes non
équibiaxiales tel que o11 # o22. Dans le cas d’une texture de fibre on suppose que les contraintes
sont équiaxiales dans le plan, impliquant donc que le matériau soit anisotrope.

Tableau IV-4 : Constantes élastiques mesurées par diffusion Brillouin pour les films Ti-xNb-

227r
Teneur en Nb (% at.) C11 (GPa) C12 (GPa) Ca4 (GPa)
0,0 150 70 40
5,3 110 36 37
9,7 100 34 33
12,5 105 35 35
14,9 90 36 27
15,8 85 35 25
22,4 77 29 24
31,7 87 35 26
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Le Tableau IV-5 présente les constantes élastiques Cii, Ci2 et Cas extraites de la
littérature pour le Ti pur et pour différents alliages de Ti a I’état massif. L anisotropie élastique
peut étre caractérisee a partir du facteur d’anisotropie de Zener, qui est donné par la relation :

2 X Cya

Azener = Cii—C
11 12

(IV-2)

Tableau IV-5 : Constantes élastiques extraites de la littérature pour le titane et ses différents
alliages et celles mesurées par diffusion Brillouin, dans ce travail de thése, sur le film Ti-
31,7Nb-22Zr.

Constantes élastiques

Composition (GPa) Ag;sggr?g)rie Référence d!\(/)l lftggtdign
Cu Cr Cu
Ti 97,7 82,7 37,5 5 [Ledbetter 2004] RUS
Ti-Ni 130 98 34 2,12 [Brill 1991] RUS
Ti-30Nb 137 109,6 33,2 2,24 [Hermann 2012] RUS
Ti-2448 572 361 359 3,4 [Zhang 2011-b] RUS
Ti-18.5Nb-22Zr 1095 102,6 15,2 441 [Salvador 2020] DFT
Ti-29Nb-Ta-zr 651 405 324 2,63 [Tane 2008] S
Ti-31.7Nb-22zr 87 35 26 1 Ce travail de thése  Brillouin

RUS correspond a Resonant Ultrasound Spectroscopy [Maynard 1996]
EMAR correspond a Electromagnetic Acoustic Resonance [Ogi 1999]

DFT correspond a des calculs ab initio par Density Functional Theory

Aprés avoir essayé différents jeux de constantes élastiques, il a été determiné que les
deux jeux de constantes donnant les meilleurs ajustements des mesures expérimentales sont les
données de Zhang et al. sur le Ti-2448 [Zhang 2011-b] et celles de Salvador et al. sur 1’alliage
Ti-18.5Nb-22Zr [Salvador 2020], correspondant a une forte anisotropie (A ~ 4). Les deux jeux
de constantes présentent cependant des limites. Concernant 1’utilisation des constantes
élastiques du Ti-2448, 1’alliage est assez proche des compositions chimiques étudiées a
I’exception de la teneur en Zr bien plus faible (2,6 % at) que dans notre étude (22 % at). Cela
peut jouer de fagcon assez importante sur les constantes élastiques [Wang 2016]. Concernant le
jeu de constantes élastiques déterminé par Salvador et al. sur 1’alliage Ti-18.5Nb-22Zr, la
composition chimique est tres proche, mais les résultats ont été obtenus par des calculs DFT,
imposant 1’utilisation d’hypotheses simplificatrices dont notamment le fait que les calculs ont
été effectués a une température de 0O K et sur des alliages cubiques de structure
B indépendamment de la composition chimique. La Figure 1VV-14 présente les valeurs mesurées
de la constante Cas, dans ce travail, par diffusion Brillouin en fonction de la teneur en Nb dans
le film et les valeurs de Ca4 issues de la littérature. Les mesures directes de la constante Cs4 dans
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nos films montrent que Cas diminue avec la teneur en Nb et se stabilise lorsque la phase B
devient majoritaire. On observe que les valeurs obtenues par DFT, qui ne prennent pas en
compte les changements de phase, restent stables avec 1’évolution de la teneur en Nb.
L’ajustement des données expérimentales par la méthode des sin?¥ a été réalisée en utilisant
les deux jeux de données issues de la littérature. Les résultats seront présentés simultanément
pour chaque échantillon.

40 % B Mesures diffusion Brillouin
B Calculs DFT [Salvador 2020]
W Mesures [Zhang 2011]
35 n } %
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Figure IV-14 : Evolution de la constante élastique Cas dans les alliages de titane en fonction
de la teneur en Nb : mesurée par diffusion Brillouin dans nos films Ti-xNb-22Zr (en rouge),
calculée par DFT selon les travaux de Salvador et al. [Salvador 2020] sur les alliages Ti-
xNb-22Zr (en bleu) et mesurée par Zhang et al. [Zhang 2011-b] sur le Ti-2448 (en vert).

IV.2. Résultats

La Figure 1V-15 présente les paramétres de maille de la phase B mesurés par DRX dans
des directions ¥ et @ préalablement sélectionnées (Tableau I1-6, Chapitre 1) afin de sonder une
méme population de grains pour chaque échantillon testé (section 11.1.2, Chapitre Il) et les
régressions linéaires des données pour chaque direction ¢ sondée. Etant donné que 1’étude des
contraintes par la méthode des siny se concentre ici sur la phase cubique B, seules les
compositions présentant cette phase ont été étudiées. Par conséquent, les mesures ont été
réalisées sur 5 compositions : 14,9 — 15,8 — 19,5 — 22,4 — 31,7 % at Nb. Pour les compositions
19,5, 22,4 et 31,7 % at Nb, les données semblent cohérentes : on observe 3 droites, partant d’un
méme point en sin¥ = 0, avec des pentes différentes selon la direction ® sondée en raison de
I’anisotropie €lastique de la phase . Pour les deux autres compositions a plus basse teneur en
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Nb, les données obtenues semblent moins respecter cette attente. On peut penser que cela est
lié a la présence de la phase martensitique qui apparait pour ces compositions chimiques. En
effet, comme discuté dans le Chapitre IlI, il y a un risque non négligeable d’observer
simultanément les réflexions de la phase 3 et celles de la phase o’” dans la méme zone angulaire
(par exemple pour les pics (110)g et (002).- observés a x = 0° et ¢ = 90°). Par conséquent, on
peut s’attendre a ce que les résultats obtenus pour ces deux compositions soient plus difficiles
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Figure 1V-15 : Evolution du paramétre de maille de la phase  mesuré par DRX en fonction
du sin?y pour les différentes teneurs en Nb (en % at.) : (a) 14,9 Nb — (b) 15,8 Nb — (c) 19,5
Nb — (d) 22,4 Nb — (e) 31,7 Nb. Les droites tracées sont les données ajustées obtenues par la
méthode des sin? ¥, pour le jeu de constantes élastiques de Salvador et al. [Salvador 2020]
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Dans I’hypothése d’un matériau anisotrope et d’une contrainte purement biaxiale (dans
le plan du film) et équibiaxiale c11 = o22, la méthode des sin¥ consistant a ajuster la loi de
Hooke (Equation I1-6, Chapitre 11) aux données expérimentales nous permet de déterminer les
parameétres inconnus que sont la contrainte o11 et le parametre de maille libre de contrainte ao.
La Figure IV-16 présente 1’évolution du paramétre ap en fonction de la composition chimique.
Elle est comparée a 1’évolution de paramétre de maille ag obtenu par DRX dans le Chapitre 111
et par MET dans la section Il de ce chapitre.

3,40 - B a, — Ajustement Salvador
B 3, — Ajustement Zhang
a— Mesures DRX
B 3 — Mesures MET
3,38
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Figure 1V-16 : Evolution du parametre de maille libre de contrainte ao en fonction de la
teneur en Nb. On compare cette évolution aux différents parametres de maille mesurés par
DRX et MET (Chapitres I11 et V).

On observe que le parametre de maille ap varie peu avec la teneur en Nb : pour les deux
jeux de données utilisés, 1’écart entre les deux extrema est inférieur & 0,005 A. On rappelle que
ao correspond au parametre de maille affecté uniquement par la composition chimique. Il
semble donc que I’effet chimique du Nb sur la variation du parametre de maille soit quasiment
négligeable, comme cela a été observé également dans la littérature [Achache 2015, Kim 2006-
a]. Les atomes de Nb s’inserent dans la maille en substitution des atomes de Ti. Les rayons
atomiques du Ti et du Nb sont proches (Rnb = 145 pm et Ryi = 140 pm [Slater 1964]) et cela
explique la faible distorsion attendue dans la maille malgré 1’introduction d’une quantité
importante de Nb. Par conséquent, les effets purement chimiques sur les contraintes mesurées
dans nos films Ti-xNb-22Zr sont trés limités et d’autres phénoménes, comme 1’évolution de la
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microstructure, doivent étre invoqués pour expliquer 1’évolution des contraintes observée avec
la teneur en Nb dans nos films.
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Figure 1V-17 : Evolution de la contrainte en fonction de la teneur en Nb. En rouge et bleu, les
contraintes o1 mesurées a [’aide des deux jeux de constantes élastiques par la méthode des
sin? ¥. Pour comparaison, en jaune, la contrainte moyenne & mesurée par courbure du
substrat.

La Figure IV-17 présente 1’évolution des contraintes o11 en fonction de la teneur en Nb
pour les ajustements réalisés par la méthode des sin?. On obtient des contraintes équibiaxiales
négatives (donc en compression) pour toutes les compositions étudiées. On observe que celles-
ci sont relativement stables pour les deux jeux de constantes utilisées : autour de -100 MPa avec
le jeu issu des travaux de Salvador et al. et de -350 MPa avec celui issu des travaux de Zhang
et al. Les contraintes de compression semblent augmenter plus fortement seulement pour la
composition a 14,9 % at Nb. Comme on I’a dit précédemment, il est nécessaire de prendre du
recul sur les résultats pour cette composition, car le film contient également de la martensite,
ce qui rend la détermination de la position des pics de diffraction de la phase cubique plus
incertaine.
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IV.3. Discussion

La comparaison des contraintes mesurées a partir de la méthode des sin®¥ a celles
mesurées a partir de la courbure donnent des informations intéressantes car elles permettent de
dissocier les différentes contributions a la contrainte totale [Koutsokeras 2012]. On peut noter
la contrainte dans les films comme :

Otot = Ointra T Ointer T Otn (IV'3)

avec oot la contrainte totale, cinra la contrainte intra-granulaire, cinter 1a contrainte inter-
granulaire (dans les joints de grains) et o la contrainte thermique. Par le suivi de la courbure
du substrat, on mesure la contrainte totale ot dans le film et par la méthode des sin®¥, on
mesure la contrainte intra-granulaire cintra. La contrainte thermique ow, présentée dans la section
III de ce chapitre, est dans notre cas une contrainte de tension, de I’ordre de quelques dizaines
de MPa au maximum (il n’y a pas de chauffage intentionnel du substrat).

Dans les films de structure B, pour les deux meéthodes de mesures, on mesure une
contrainte de compression, a des ordres de grandeurs similaires (comprise entre -100 et -350
MPa par la méthode des sin?¥ et comprise entre -130 et -310 MPa par la courbure). 1l en ressort
donc que sur ces compositions, 1’état de contrainte totale du film est principalement 1ié a sa
composante intra-granulaire, la contrainte inter-granulaire étant trés faible. Dans le cas du film
Ti-32Nb-22Zr par exemple, on pourrait en déduire une contrainte inter-granulaire de
compression de -26 MPa en utilisant la valeur obtenue avec le jeu de constantes élastiques de
Salvador. En prenant en compte les incertitudes sur ces mesures, et particulierement les
incertitudes liées aux hypothéses réalisées pour 1’étude par sin®¥, il n’est pas possible de
conclure sur une contribution en tension ou en compression des contraintes liées aux joints de
grains.

Dans les films martensitiques, on a observé par la courbure une contrainte moyenne en
tension (66 et 84 MPa respectivement pour les compositions 7,8 et 9,7 % at. Nb, voir Figure
IV-11). Ces valeurs peuvent s’expliquer dans un premier temps par la relaxation des contraintes
due a la transformation martensitique. Comme Frutos et al. I’ont observé [Frutos 2018], la
transformation martensitique permet d’accommoder la déformation et entraine une forte
diminution des contraintes de compression. Si cela peut expliquer la diminution des contraintes
de compression, cela ne suffit pas a expliquer la contrainte en tension observée. Par conséquent,
les 1égeres contraintes de tension observées par la mesure in situ de la courbure seraient dues a
une contribution des contraintes inter-granulaires en tension.

L’influence de la microstructure sur la contrainte étant multifactorielle [Chason 2016],
il est difficile de conclure sur la raison de 1’évolution de la contrainte vers une contrainte de
tension dans nos films. On peut penser que 1’un des effets impliqués est 1’augmentation de la
taille des colonnes avec 1’épaisseur du film. En effet, la disparition des joints de grains, qui sont
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des zones de faible densité atomique, entraine la génération de contraintes de tension car le
grain essaie d’accommoder un volume plus important [Yu 2014]. Yu et al. proposent que le
passage d’une contrainte de compression vers une contrainte de tension au cours de la
croissance soit lié a la compétition entre une contrainte de tension générée par 1’élargissement
des colonnes et une contrainte de compression générée par la migration des atomes vers les
joints de grains. En effet, la migration des adatomes vers les joints de grains augmente la densité
de ces derniers et entraine une contrainte de compression [Chason 2002]. Mais avec
I’augmentation de la taille de grains, la diffusion des adatomes vers les joints de grains est de
plus en plus restreinte et a un certain point d’équilibre, les contraintes de tension prennent le
dessus sur les contraintes de compression. Il est possible que le méme effet soit présent dans
nos films, les analyses MET ayant montré une augmentation de la largeur des colonnes avec
I’épaisseur des films (section II).

L’étude des contraintes est a mettre en paralléle avec le mécanisme de formation de la
martensite et la sélections des variants. L’étude des contraintes a montré que les grains de phase
B subissent une contrainte de compression. On suppose donc que la martensite se forme sous
I’effet d’une contrainte de compression.

Les distorsions de réseau induites lors de la transformation de phase B > o’ peuvent
étre exprimées en utilisant la relation d’orientation et les paramétres de maille des deux phases.
La matrice de distorsion peut ainsi &tre exprimée dans le systeme de coordonnées du réseau 3,
pour chaque variant Vi [Kim 2006-b, Tahara 2011]. Les matrices de distorsion de chaque
variant sont présentées dans le Tableau 1V-6.

Pour un vecteur X, defini dans le systéme de coordonnée de la phase mére B, transformé
en vecteur X’ selon la relation : X'VD = T(DX par la transformation martensitique, la

déformation 9

PN associée a cette transformation pour le variant Vi s’exprime par :

LD |X'VD] — x|
pa’! 1X| (1V-4)

Cette relation permet alors de calculer la déformation pour différentes directions, définis
par I’angle 6. Ce dernier défini ’angle entre la direction [001]p et la direction étudiée (Figure
IV-18-a). A titre d’exemple, la Figure IV-18-b présente les déformations calculées par Ying
Zhou lors de sa thése pour un film en alliage Ti-20Zr-3Mo-3Sn avec le jeu de données suivant
sur les paramétres de maille de la martensite : aq» = 3,219 A ; by = 5,008 A ; ¢ = 4,874 A
[Zhou 2021-c].
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Tableau V-6 : Matrices de distorsion TMD exprimées dans le systéme de coordonnées du
réseau S pour les six variants de martensite o’
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Figure 1V-18 : (a) lllustration schématique du systéme de coordonnées utilisé pour les calculs

de la déformation. (b) Déformations e[gm) . calculées par Ying Zhou [Zhou 2021-c] pour

chaque variant en fonction de la direction de sollicitation mécanique.
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On observe sur la Figure 1V-18-b que, par exemple, dans le cas d’une sollicitation
mécanique uniaxiale dans la direction [110]g, le variant favorisé pour une déformation en
tension sera la variant V5 pouvant accommoder jusqu’a 4,2 % de déformation en tension dans
cette direction, tandis que dans le cas d’une déformation en compression, les 4 variants V1, V2,
V3 et V4 permettent d’accommoder un méme niveau de déformation (1,2 %).

Ce modeéle présente cependant des limites. En effet, il permet de calculer la déformation
théorique dans une direction précise pour chaque variant. Ainsi, il est adapté pour déterminer
quel variant est le plus susceptible de se former (d’un point de vue thermodynamique) quand la
phase mere B est sollicitée par une contrainte uniaxiale. Or, dans notre cas, la martensite se
forme lors de la croissance, et la sollicitation mécanique est une contrainte équibiaxiale dans le
plan du film, imposee par le substrat. Pour vérifier quel variant est le plus @ méme de se former
lors du dépdt, sous une contrainte de compression équibiaxiale, il serait nécessaire de réaliser
un modele prenant en compte une telle contrainte. Tres peu de travaux portent sur ce sujet. On
peut citer deux études récentes qui s’intéressent a la sélection des variants de martensite lorsque
la phase mere B est sollicitée dans des conditions de chargement complexes (non-uniaxiales) et
s’appuient sur des simulations par ¢léments finis pour interpréter les variants de martensite
détectés lors d’essais de nanoindentation couplés a des observations MET [Xiao 2023] ou lors
d’essais de flexion trois points couplés a des observations EBSD [Niessen 2022]. Les travaux
s’appuient entre autres sur le critére du travail d’interaction entre le chargement appliqué et la
transformation martensitique, proposé par Cullen [Cullen 1985], qui peut étre défini comme le
travail mécanique ou I’énergie de déformation intervenant pour la transformation martensitique
et au regard duquel le variant qui présentera la valeur positive et la valeur la plus élevée de ce
travail d’interaction sera le plus a méme de se former. Les résultats de ces deux papiers récents
montrent que le modéle permet de retrouver les variants détectés dans certaines des situations
les plus simples de chargement local sur un grain, mais que dans d’autres situations les variants
observés ne sont pas ceux trouveés avec le modele.

V. Conclusion

Dans ce chapitre, on s’est concentré sur 1’étude du systéme ternaire Ti-xNb-22Zr.
L’¢étude des phases et de leur orientation cristallographique ainsi que de la microstructure des
films a été approfondie par la microscopie électronique en transmission.

L’observation en MET a permis de confirmer la présence de martensite pour une teneur
en Nb de 12 % at, tandis qu’elle est absente de I’échantillon contenant 22 % at Nb. Ceci
confirme les résultats présentés dans le Chapitre III de ce travail. A 1’aide de 1’observation des
films en vue transverse, on a pu également confirmer la texture {110} de la phase cubique et
surtout la texture {002} de la phase martensitique. Si I’analyse des clichés de diffraction ne
nous a pas permis de déterminer le variant se formant, elle a tout de méme révélée 1’existence
d’une relation d’orientation entre la phase mére 3 et la phase martensitique, confirmant que
cette derniére se forme sous contrainte lors du dépot.
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On a egalement étudié les contraintes résiduelles dans le film, tout au long du dépot
grace a I’étude in situ de la courbure du substrat ainsi qu’ex situ par DRX en utilisant la méthode
des sin®¥. La mesure de la courbure du substrat mesure les contraintes globales dans le film,
tandis que la méthode des sin?¥ sonde uniquement 1’état de contrainte a I’intérieur des
cristallites -dans ce travail limité a la phase cubique B. La combinaison de ces deux méthodes
permet donc de dissocier les différentes contributions a la contrainte entre les contraintes inter-
granulaires (dues a la microstructure) et intra-granulaires.

Dans les compositions 3, on a mesuré des contraintes de compression de 1’ordre de
quelques centaines de MPa, qui évolue peu en fonction de la teneur en Nb. La contrainte intra-
granulaire semble étre la contribution principale a la contrainte totale.

Dans les compositions martensitiques, a I’inverse, la contrainte totale mesurée est une
contrainte de tension. Il semble que la contrainte de compression dans les grains de phase 3 est
accommodée par la transformation martensitique. De plus, une contribution supplémentaire,
que I’on attribue a la microstructure et a son évolution (comme par exemple I’augmentation de
la taille de grains), semble étre présente et expliquer ainsi la contrainte totale en tension
observée.

145






Chapitre V : Caractérisation mécanique des
revétements en alliage Ti-xNb-22Zr et
Ti-XNb-22Zr-35n

147






Chapitre V

|. Introduction

L’objectif de revétir des dispositifs biomédicaux de Nitinol par un alliage superélastique
implique pour les films d’avoir la capacité de s’accommoder aux déformations subies par le
dispositif. L’étude des propriétés mécaniques est nécessaire pour évaluer la réponse élastique
et superélastique des films. Cette étude est plus complexe a réaliser sur des films que pour des
alliages massifs. En effet, la faible épaisseur du film et I’influence du substrat obligent a utiliser
des méthodes permettant une sollicitation mécanique localisée ou a établir des protocoles
permettant de s’affranchir de I’influence du substrat.

La nanoindentation, qui sera présentée en partie Il de ce chapitre est 1’une des techniques
de caractérisation mécanique des films les plus courantes, car elle permet une étude des
propriétés mécaniques localisée en surface et dans une zone en proche surface permettant de
minimiser 1’influence du substrat. Dans la partie 11l de ce chapitre, des essais mécaniques de
traction ont été réalisés sur des films qui ont été déposés sur des substrats de Kapton de faibles
épaisseurs et dont la rigidité est trés faible afin de limiter I’influence du substrat sur la réponse
mécanique.

Il. Etude par nanoindentation des propriétés mécaniques
des films

La nanoindentation est une technique de caractérisation mécanique qui permet d’étudier
facilement les propriétés mécaniques des films minces. En effet, elle sollicite la surface de
I’échantillon et permet ainsi de minimiser 1’influence du substrat sur les résultats obtenus. De
nombreuses géométries de pointes existent ; dans ce travail, deux pointes différentes ont été
utilisées : une pointe Berkovich, qui est de géométrie pyramidale a base triangulaire (o =
65,31°) et une pointe de géométrie sphérique, d’un diametre de 50 pm.

La pointe Berkovich est la pointe standard la plus couramment utilisée pour les essais
de nanoindentation reportés dans la littérature. L utilisation de celle-ci permet ainsi de comparer
les résultats obtenus a ceux issus de la littérature. La géométrie pointue de cette pointe entraine
un fort gradient de contraintes dans la zone ou se concentrent les déformations. L’indentation
par pointe Berkovich entraine ainsi une déformation équivalente importante, estimée autour de
7 % selon les travaux de Ying Zhou [Min 2004, Zhou 2021-c]. Dans nos films, on cherche a
caractériser les propriétés de superélasticité. La pointe Berkovich n’est donc pas la plus adaptée
pour note étude, puisque la déformation générée sous cette pointe est principalement plastique
[Ni 2004, Wood 2006]. C’est pourquoi il est intéressant dans ce travail d’utiliser également une
pointe sphérique, dont la géométrie entraine une déformation équivalente plus modérée,
comprise entre 1 et 4,3 % [Kumar 2020, Pan 2014, Zhou 2021-a]. Celle-ci est donc beaucoup
plus adaptée pour I’étude de la superélasticité, pour laquelle il est souhaitable de controler et de
minimiser la déformation plastique. L utilisation des deux pointes présente 1’intérét d’étudier
différents aspects des propriétés mécaniques du matériau en sondant des niveaux de
déeformations équivalent trés différents.
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Lors des essais de nanoindentation, on cherche a limiter au maximum la contribution du
substrat. C’est pourquoi la profondeur d’indentation a été limitée a 10 % de 1’épaisseur totale
du film, comme préconisé dans la littérature. Dans notre cas, on étudie des films d’une épaisseur
de 2 pm, la profondeur maximale d’indentation a donc été fixée a 200 nm. Le systeme ternaire
Ti-xNb-22Zr et le quaternaire Ti-xNb-22Zr-3Sn ont été étudiés. Les compositions étudiées ont
¢té choisies en fonction des résultats de I’étude microstructurale dans les gammes de
compositions pour lesquelles on a le plus de chance d’obtenir une réponse superélastique. Ainsi,
pour le systeme ternaire, on a étudié quatre compositions dont la teneur en Nb est comprise
entre 10 et 19 % at Nb et pour le systeme quaternaire, cinq compositions dont la teneur en Nb
est comprise entre 10 et 20 % at Nb. La composition Ti-2448 a également été étudiée comme
référence a des essais antérieurs a cette etude.

Les essais de nanoindentation ont été réalisés a des forces comprises entre 0,5 et 4 mN
pour la pointe Berkovich et entre 5 et 40 mN pour la pointe sphérique, la plus haute
correspondant a une profondeur d’indentation légerement inférieure a 200 nm. Pour chaque
force, cing mesures ont éte réalisees.

I1.1. Caractérisation de la superélasticité

Dans un premier temps, pour 1’étude de la superélasticité, les essais de nanoindentation
ont été réalisés avec la pointe sphérique de diamétre 50 um (que 1’on notera par la suite Sp50)
pour une force maximale appliquée de 40 mN. La Figure V-1 présente les courbes force-
pénétration pour les quatre compositions du systéme ternaire Ti-xNb-22Zr : Ti-10Nb-22Zr, Ti-
13NDb-22Zr, Ti-15Nb-22Zr et Ti-19Nb-22Zr.

On observe sur ces courbes que toutes les compositions présentent un certain
recouvrement en profondeur a la décharge et plus particulierement la composition a 15 % at Nb
qui présente un recouvrement quasi intégral de la déformation induite par 1’essai d’indentation.
Des courbes normalisées ont été obtenues en divisant la profondeur de pénétration h par la
profondeur maximale hmax. Ces courbes, présentées sur la Figure V-2 permettent de visualiser
le taux de recouvrement en profondeur (nn). On remarque une évolution significative des taux
de recouvrement entre les différentes compositions chimiques. Avec 1’augmentation en Nb, on
passe d’un taux de recouvrement d’environ 59 % pour le film contenant 10 % at. Nb a environ
72 % pour celui contenant 13 % at. Nb puis un maximum est observé pour I’échantillon a 15 %
at. Nb, avec un taux de recouvrement tres €levé de 94 %, suivi d’une diminution a 65 % pour
le film a 19 % at Nb.
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Figure V-1 : Courbes Force-Profondeur de nanoindentation obtenues pour des essais réalisés
a une force maximale de 40 mN sur les quatre compositions du systéme ternaire Ti-xNb-22Zr.
Les courbes ont été décalées sur [ ’axe des abscisses pour faciliter leur lecture.
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Figure V-2 : Courbe de nanoindentation représentant la force d’indentation en fonction de la
profondeur d’indentation normalisée (h/hmax) pour les 4 compositions du systéme Ti-xNb-
227r. Les valeurs des taux de recouvrement, 7, sont représentées sur [ ’échelle supérieure.
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Ces évaluations des taux de recouvrement en nanoindentation sont particulierement
efficaces pour sonder le caractére superélastique d’un échantillon. En effet, plus le taux de
recouvrement est élevé, plus 1’échantillon présente des caractéristiques de superelasticité. On
peut considérer que 1’échantillon Ti-15Nb-22Zr présente un comportement superélastique. Cela
ne signifie pas forcément que les autres échantillons ne présentent pas cet effet, malgré leurs
taux de recouvrement inférieurs. En effet, un essai de nanoindentation génére un gradient de
contrainte dans le volume sondé de telle facon que les différents régimes de déformation,
élastique, plastique, voir superélastique, peuvent coexister simultanément.

Le comportement superélastique d’un alliage est le résultat de la transformation
martensitique o’ réversible sous contrainte. Il est fortement dépendant de la microstructure de
I’alliage, notamment du degré d’instabilité mécanique de la phase mére B (et donc de sa
composition chimique) et il dépend également du niveau de sollicitation mécanique.

Pour aller plus loin dans la caractérisation mécanique sous indentation des différentes
compositions étudiées, des essais de nanoindentation ont eté réalisés dans un second temps pour
différentes charges maximales appliquées (comprises entre 5 et 40 mN) de maniere a élargir la
gamme de profondeur d’indentation. Les évolutions des taux de recouvrement en fonction de
la profondeur d’indentation maximale sont reportées sur la Figure V-3. On retrouve la tendance
observée précédemment sur la Figure V-2, a savoir un maximum de recouvrement pour
I’échantillon Ti-15Nb-22Zr, effet qui se manifeste quelle que soit la profondeur maximale de
pénétration appliquée. On constate également avec ces courbes que plus la profondeur de
pénétration est éleveée, plus faible est le taux de recouvrement.

Comme déja indiqué, les réponses mécaniques observées, notamment les taux de
recouvrement, sont tres dépendantes des propriétés microstructurales des alliages, il faut revenir
aux observations des phases cristallographiques réalisées dans les chapitres précédents pour
expliquer les différents comportements. La Figure V-4 présente les taux de recouvrement
moyens en fonction de la teneur en Nb des alliages étudiés pour les profondeurs d’indentation
comprises entre 140 et 170 nm. Cette gamme de profondeur d’indentation a été choisie car c’est
a cette derniere que la différence de taux de recouvrement entre les différentes compositions est
la plus marquée (tout en présentant des points pour les 4 compositions). Cette figure illustre
¢galement les phases présentes identifiées (dans le Chapitre III), a I’aide d’un code couleur qui
est un guide visuel.

L’échantillon Ti-10Nb-22Zr qui présente le taux de recouvrement le plus faible de tous
est composé principalement de phase martensitique o>’ avant la sollicitation mécanique. Lors
de I’application d’une contrainte, 1’effet superélastique n’est ainsi pas observé, puisque celui-
ci nécessite ’activation de la transformation martensitique depuis la phase cubique 3 vers la
phase orthorhombique a”’. Pour la composition a 13 % at de Nb, on observe que le film possede
une microstructure biphasée avec présence a la fois des phases a’” et  dans la microstructure.
Lors de I’application d’une contrainte, la fraction de phase [ peut se transformer en phase o’
pour accommoder la déformation. On observe ainsi en partie un effet superélastique : lors du
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retrait de I’indenteur, la transformation martensitique réversible contribue a un taux de
recouvrement plus important. La situation est similaire pour 1’échantillon a 15 % at. Nb : celui-
ci est également biphasé. Cependant, avec I’augmentation du taux de Nb (donc I’augmentation
du taux d’éléments bétagenes), la fraction volumique de phase 8 devient plus importante. Ainsi,
lors de I’essai d’indentation, la fraction volumique de phase B pouvant étre impliquée dans la
transformation martensitique induite sous contrainte est plus importante, ce qui conduit a un
effet superélastique nettement plus marqué. Enfin 1’échantillon Ti-19Nb-22Zr (le plus chargé
en Nb) est constitué de la seule phase . Avec cet alliage, on pourrait s’attendre a un taux de
recouvrement encore plus important, toute la zone sollicitée pouvant théoriquement étre
transformée en martensite a la charge et redevenir 3 a la décharge, mais cela n’est pas observé
ici. Au contraire, le taux de recouvrement diminue.

L’explication tient au fait qu’avec cette composition, la phase 3, trop riche en Nb, est
stable et que I’instabilité mécanique nécessaire a la transformation martensitique n’est plus
opérante. On retombe ainsi avec cette composition sur un comportement élasto-plastique
classique. Ainsi, le comportement de superélasticité ne peut s’obtenir que sur une gamme de
compositions chimiques restreinte pour laquelle la phase B métastable doit étre présente et
suffisamment instable mécaniquement pour pouvoir engendrer la transformation martensitique
o’’ et réversible, a ’origine de la superélasticité, comme cela a été observé dans les alliages
massifs Ti-Nb [Kim 2015].

D’autres observations peuvent é&tre commentées a partir de la Figure V-3. On constate
que le taux de recouvrement diminue avec 1’augmentation de la profondeur d’indentation (et
donc de la charge appliquée). L’augmentation de la charge entraine un niveau de déformation
plus important et une plastification plus importante du matériau. Dans le cas des alliages
superélastiques, la prédominance d’une déformation plastique entraine la non-réversibilité de
la transformation martensitique et explique donc cette chute de taux de recouvrement [Zhou
2021-a] C’est pourquoi les paramétres de 1’essai, et particuliérement la force appliquée et la
géométrie de la pointe sont cruciaux pour étudier 1’effet superélastique.
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Figure V-3 : Taux de recouvrement en profondeur en fonction de la profondeur d’indentation
maximale pour le systeme Ti-xNb-22Zr. Les lignes en pointillés aident a la visualisation des
données
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Figure V-4 : Taux de recouvrement moyen pour une profondeur d’indentation maximal
comprise entre 140 et 170 nm en fonction de la teneur en Nb pour le systéme Ti-xNb-22Zr.
Les domaines d’existence des différentes phases sont représentés par un visuel en couleur (les
frontieres représentées ici ne sont évidemment pas aussi nettes dans la réalite)
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Des observations similaires ont pu étre réalisées sur le systéme quaternaire Ti-XNb-
22Zr-3Sn. La Figure V-5 présente les taux de recouvrement en fonction de la profondeur
d’indentation maximale pour les compositions étudiées. La Figure V-6 présente les taux de
recouvrement moyens en fonction de la teneur en Nb des alliages étudiés pour les profondeurs
d’indentation comprises entre 140 et 170 nm. Les phénoménes observés avec les alliages du
systeme ternaire se confirment : les compositions présentant le meilleur taux de recouvrement
en profondeur, avec des valeurs mesurées supérieures a 80 % pour toutes les profondeurs
d’indentations sondées ici sont les compositions Ti-15Nb-22Zr-3Sn et Ti-17Nb-22Zr-3Sn.
Elles correspondent aux compositions présentant les plus fortes fractions volumiques de phase
B pouvant se transformer en martensite induite sous contrainte. La composition Ti-13Nb-22Zr-
3Sn présente des taux de recouvrement un peu plus faibles (particulierement pour les
profondeurs d’indentations les plus faibles testées) et on peut penser que 1’effet superélastique
est présent pour cette composition, mais dans une moindre mesure. En effet, dans la gamme de
composition 13-17 % at Nb, en augmentant la teneur en Nb, on augmente la fraction volumique
de phase B et on diminue I’instabilité mécanique de cette derniére. La composition la plus
superélastique est celle présentant le meilleur compromis entre ces deux facteurs.

De maniére générale, on remarque que les différences de réponse entre les compositions
du systeme quaternaire sont moins marquées que pour le systeme ternaire. On peut également
constater que le film en alliage Ti-2448, utilise ici comme alliage superélastique de référence
et issu des travaux de la littérature [Hao 2005, Hao 2006, Lopez Pavon 2015] menés sur la
forme massive de cet alliage, est le film d’alliage présentant le taux de recouvrement le plus
faible de tous ceux testés dans ce travail.
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Figure V-5 : Taux de recouvrement en profondeur en fonction de la profondeur d’indentation
maximale pour le systeme quaternaire Ti-xNb-22Zr-3Sn. Les lignes en pointillés aident & la
visualisation des données
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Figure V-6 : Taux de recouvrement moyen pour une profondeur d’indentation maximal
comprise entre 140 et 170 nm en fonction de la teneur en Nb pour le systeme quaternaire Ti-
XNb-22Zr-3Sn. Les domaines d’existence des différentes phases sont représentés par un visuel
en couleur

Les taux de recouvrement en profondeur de films en alliage de titane B-métastable ont
été mesurés par Achache et al. lors d’essais de nanoindentation sphéerique. Dans le cas de films
en alliages binaires Ti-Nb [Achache 2015], le taux de recouvrement le plus élevé obtenu est de
75 % pour la composition Ti-34Nb. Ils ont également réalisé des essais sur des films en alliage
TNTZ-O (Ti-23Nb-0.7Ta-2Zr) [Achache 2018] et ont trouvé un taux de recouvrement compris
entre 85 et 90 % pour cette composition, en faisant varier le taux d’oxygeéne dans leurs films
(entre 10 et 37 % at. O). Ce taux de recouvrement est comparable a celui observé dans le cadre
de ce travail pour les films en alliages Ti-15Nb-22Zr et Ti-15Nb-22Zr-3Sn.

Dans le but de comparer les deux pointes qui ont été utilisées (Berkovich et sphérique),
les taux de recouvrement mesurés avec la pointe Berkovich, sur le systéme ternaire Ti-xNb-
22Zr, sont présentés en fonction de la profondeur d’indentation maximale, en Figure VV-7. La
composition Ti-10Nb-22Zr n’est pas présentée car les données obtenues par nanoindentation
n’ont pas été exploitables.
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Figure V-7 : Taux de recouvrement en fonction de la profondeur maximale d’indentation

obtenus pour le systeme ternaire Ti-xNb-22Zr indenté par pointe Berkovich. Les lignes en
pointillés aident a la visualisation des données.

On observe la méme tendance qu’avec la pointe sphérique : les taux de recouvrement
les plus hauts sont observés pour le film Ti-15Nb-22Zr, et diminuent pour les films a 13 et 19
% at. Nb. On observe également que, de maniére générale, les taux de recouvrement obtenus
avec la pointe Berkovich sont beaucoup plus bas que ceux obtenus avec la pointe sphérique, ce
qui confirme bien que la géométrie de la pointe exerce une influence importante sur le gradient
de contraintes généré dans le matériau et sur la réponse du matériau. La pointe Berkovich, du
fait de sa géométrie induit une déformation plastique bien plus importante ce qui a pour effet
de masquer ’effet superélastique méme sous charge trés faible ou de bloquer la réversion de la
transformation martensitique par la génération de défauts de type dislocations. Le choix de la
pointe sphérique de diamétre 50 um pour sonder ’effet superélastique est donc pertinent
comme 1’ont montré les travaux de thése de Ying Zhou menés au laboratoire C-Met [Zhou
2021-c].

Dans la littérature, Baatarsukh et al. [Baatarsukh 2019] ont également réalisé des
mesures de taux de recouvrement a 1’aide d’une pointe Berkovich, sur des films en films en
alliage Ti-(12,2-35,9)Nb. Ils ont trouvé une valeur maximale de taux de recouvrement de 21 %,
ce qui est tres faible, mais cohérent avec les valeurs reportées dans notre travail.
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11.2. Module d’¢élasticité et dureté des films

La pointe Berkovich, si elle n’est pas idéale pour sonder la superélasticité, a permis
I’étude d’autres caractéristiques mécaniques dans nos films. Notamment, nous 1’avons utilisée
dans ce travail pour évaluer le module d’élasticité et la dureté. Il faut noter que les valeurs de
dureté d’indentation et de module d’indentation ne correspondent pas aux duretés et modules
d’Young qui peuvent étre mesurés lors d’essais de micro-dureté et de traction. Dans notre cas,
les valeurs ont été évaluées a partir des courbes de nanoindentation grace au modé¢le d’Oliver
et Phaar (voir section 111.2 du Chapitre 1I) [Oliver 1992].
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Figure V-8 : Caractéristiques mécaniques obtenues a partir des courbes de nanoindentation
(a) Module d’élasticité et (b) dureté en fonction de la force maximale appliquée pour la
composition Ti-15Nb-22Zr ; (¢) Module d’élasticité et (d) dureté en fonction de la teneur en
Nb pour une force maximal appliquée de 4 mN
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Les Figures V-8-a et V-8-b présentent respectivement les modules d’élasticité et les
duretés d’indentation en fonction de la force maximale appliquée pour le film de composition
Ti-15Nb-22Zr. On observe sur la Figure V-8-a qu’a faible charge, la mesure est entachée d’une
erreur importante du fait de I’influence de la surface et de la faible zone de contact entre la
pointe de I’échantillon. Néanmoins, il ne semble pas y avoir d’influence de la charge appliquée
sur la valeur du module, qu’on peut estimer autour de 90-100 GPa dans la gamme de force
choisie.

Sur la Figure V-8-b, outre le fait que les mesures sont entachées d’une incertitude trés
importante a faible charge, toutes les duretés sont comprises dans une gamme comprise entre
7,5 et 9,4 GPa. Ces valeurs de dureté sont plus élevées que celles reportées dans la littérature
pour les alliages Ti-Nb qui se situent plutdt autour de 5-6 GPa [Achache 2015, Gonzalez 2017].
On peut penser que la présence de Zr dans nos films en plus grande quantité est la raison de
cette différence et que, par effet de solution solide, cela contribue a augmenter la dureté de
I’alliage. Tallarico et al. [Tallarico 2014] ont également trouvé des valeurs de dureté (8 GPa)
du méme ordre de grandeur que nous reportons ici dans un film en alliage Ti-18Nb-18Zr,
contenant du Zr. A I’inverse, Yang et al. [ Yang 2018] trouvent des valeurs de dureté plus basses
(entre 2,6 et 3,1 GPa) dans des films Ti-Nb-Zr et notent une baisse de la dureté d’indentation
avec I’augmentation de la teneur en Zr, sans toutefois donner d’explication sur une telle
variation.

Les résultats sont ensuite présentés en fonction de la teneur en Nb des différents films
pour une force maximale appliquée de 4 mN sur les Figures V-8-c et V-8-d. Les mesures en
fonction de la force appliquée ayant montré que l’incertitude de mesure diminue avec
I’augmentation de la force, on a choisi d’utiliser la plus grande force testée, en 1’occurrence 4
mN (ce qui correspond a une profondeur d’indentation comprise entre 160 et 200 nm). La
composition Ti-10Nb-22Zr n’est pas présentée

La Figure V-8-c présente 1’évolution du module d’élasticité en fonction de la teneur en
Nb sous une charge de 4 mN. On observe que celui-ci passe d’une valeur de 94 GPa pour le
film a 13 % at Nb a une valeur de 102 GPa pour celui a 15 % at Nb. Puis il diminue & nouveau
pour I’échantillon a 19 % at Nb pour atteindre une valeur de 86 GPa. Compte tenu des barres
d’erreur proche de 20 GPa pour les 3 compositions, on peut considérer que le module varie peu
dans cette gamme de composition, avec une valeur proche de 95 GPa.

Plusieurs groupes ont étudiés les alliages p-métastables en fonction de la teneur en Nb,
particuliérement pour les alliages Ti-Nb. Achache et al. [Achache 2015] ont trouvé des valeurs
de modules comprises entre 80 et 110 GPa dans les films Ti-Nb, avec un minimum pour
I’alliage Ti-22Nb. Ces auteurs expliquent cette variation par I’évolution de la microstructure.
Dans un premier temps, par la diminution de la fraction volumique de phase
hexagonale o (jusqu’a 22 % at NDb), puis dans un second temps par I’évolution de la texture des
films. Le module d’élasticité est en effet sensible a 1’orientation cristalline des grains [Zhou
2021-b, Hu 2008]. Le module est plus élevé selon la direction <111> (observée a plus haute
teneur en Nb) que pour la direction <110>. Baatarsukh et al. [Baatarsukh 2019] ont réalisé des
observations similaires. Les modules mesurés dans des films Ti-Nb sont compris entre 105 et
125 GPa, avec un minimum pour Ti-30Nb et les explications données pour son évolution sont
similaires. Gonzalez et al. [Gonzalez 2017] trouvent des valeurs du module élastique comprises
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entre 91 et 96 GPa dans des films Ti-(15-40)Nb avec un maximum pour I’alliage Ti-30Nb. Ils
expliquent la variation du module par 1’évolution de la texture ({110} vers {111}gavec
l'augmentation de la teneur en Nb) et par I’évolution du paramétre de maille (ap = 3,294 A pour
Ialliage Ti-40Nb contre ag = 3,282 A pour I’alliage Ti-15Nb). Dans les alliages ternaires, Yang
et al. [Yang 2018] ont, eux, trouvé une valeur de 80 GPa pour un film en alliage ternaire Ti-
21Nb-13Zr et Tallarico et al. [Tallarico 2014] trouvent des valeurs de 95 et 100 GPa pour des
films Ti-30Nb-20Zr et Ti-16Nb-21Zr respectivement.

Dans notre cas, la faible variation du module d’¢lasticité s’explique notamment par le
fait que toutes les compositions étudiées possédent la méme texture {110}s. De méme, le
parametre de maille ag de la phase cubique ne varie quasiment pas entre les différentes
compositions étudiées. L’écart de 16 GPa sur les modules mesurés entre les alliages a 15 et a
19 % at Nb peut étre expliqué par la présence ou non de la phase martensitique o.’’.

La Figure V-8-d présente 1’évolution de la dureté en fonction de la teneur en Nb des
alliages. Les valeurs se situent entre 4,9 et 8,2 GPa, le maximum (8,2 GPa) étant obtenu pour
I’alliage a 15 % at Nb. A nouveau, on peut comparer ces valeurs a celles trouvées dans la
littérature. En se référant aux études meneées par les auteurs cités précédemment pour le module
élastique, les valeurs de dureté mesurées sont comprises entre 3,0 et 7,4 GPa [Achache 2015,
Gonzalez 2017, Baatarsukh 2019]. Les variations observées sont expliquées tout d’abord par
I’évolution de la taille des cristallites : une taille de grains plus petite entraine une plus haute
dureté. De plus, un durcissement structural est observé par un effet de solution solide :
I’augmentation de la teneur en Nb augmente ainsi la dureté. Enfin, Gonzalez et al. expliquent
¢galement I’augmentation de la dureté par la précipitation de la phase ® dans l'alliage Ti-30Nb.

Dans notre cas, les différences entre les valeurs de dureté peuvent s’expliquer par 1’évolution
des phases présentes dans les films et au cours de I’essai de nanoindentation. Pour rappel, la

. g- . , . . F, N L,
dureté d’indentation s’exprime par la relation H = A—m ou Fn est la force appliquée a charge
p

maximale et Ap 1’aire de contact projetée (voir la section I11.2. du Chapitre II). A force égale
(donc dans le cas de la Figure V-8-d), la dureté est donc inversement proportionnelle a I’aire de
contact projetée, elle-méme liée a la profondeur d’indentation hmax. Or, lors de I’essai, la
transformation martensitique qui a lieu dans 1’échantillon Ti-15Nb-22Zr vient accommoder en
partie la déformation générée a la pointe, et donc la profondeur d’indentation est moins
importante. Cela est observée sur la Figure V-3, pour laquelle toutes les données ont été
obtenues pour la gamme de forces 5-40 mN et sur laquelle la composition Ti-15Nb-22Zr montre
les hmax les plus faibles. On obtient donc une dureté plus importante pour la composition
superélastique. Un autre facteur qui peut exercer une influence est la présence de phase
martensitique avant 1’essai. Dans I’hypotheése ou ces derniers sont plus fins que les grains de la
phase mere  [Bertrand 2016], ils sont attendus contribuer a une dureté plus élevée.
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11.3. Conclusion

Pour conclure, la nanoindentation est une technique facile a mettre en ceuvre pour
évaluer les caractéristiqgues mécaniques des films. L’évaluation des taux de recouvrement en
profondeur nous permet d’observer des différences notables en fonction de la composition des
alliages étudiés. Ces résultats sont cohérents avec les observations microstructurales réalisées
précédemment et présentées dans le Chapitre Ill. En effet, c’est lorsque la phase P est
majoritairement présente dans le film et qu’elle est suffisamment instable mécaniquement que
le taux de recouvrement est le plus élevé. Ce taux de recouvrement est la conséquence directe
de la transformation martensitique induite sous contrainte et réversible qui s’opére lors de
I’essai. Les taux de recouvrement les plus élevés pour toutes les profondeurs maximales
d’indentation étudiées ont été obtenus pour I’échantillon Ti-15Nb-22Zr (pour le systéeme
ternaire) et pour les échantillons Ti-15Nb-22Zr-3Sn et Ti-17Nb-22Zr-3Sn (pour le systéme
quaternaire) ; ce sont ces compositions qui présentent I’effet superélastique le plus marqué. Une
différence importante est également notée entre les essais de nanoindentation réalisés a I’aide
de la pointe sphérique Sp50 et ceux réalisés avec la pointe Berkovich. En effet, sonder 1’effet
superélastique a I’aide de la pointe Berkovich est plus difficile car les taux de recouvrement
sont plus faibles. Cela s’explique par le fait que cette pointe induit une déformation plastique
tres importante (par rapport a la pointe sphérique) et qu’elle est beaucoup moins adaptée pour
solliciter le régime de déformation superélastique.

La pointe Berkovich a plutot été utilisée pour 1’étude des propriétés mécaniques : le
module d’élasticité et la dureté. Les valeurs obtenues dans le cadre de cette étude sont en accord
avec les valeurs issues de la littérature pour les mémes types d’alliages. Les résultats semblent
montrer que la dureté et le module d’¢élasticité sont légérement plus élevés pour 1’échantillon
Ti-15Nb-22Zr par rapport aux deux autres compositions testées. La encore, ’explication tient
au fait que c’est cette composition qui présente le maximum de transformation martensitique.

I11. Essais de traction sur substrat de Kapton pour I’étude
des propriétés meécaniques

L’essai de traction est probablement I’essai mécanique le plus couramment utilisé pour
la caractérisation mécanique des matériaux métalliques. Pour les alliages massifs, ¢’est un essai
simple a réaliser et qui permet d’obtenir de nombreuses informations sur le matériau. Pour des
films minces cependant, il est difficile de le mettre en ceuvre du fait de leurs dimensions
réduites. Il est possible de réaliser de tels essais lorsque les films sont déposés sur substrat,
auquel cas il est nécessaire de s’affranchir de la contribution du substrat, qui peut étre tres
importante sur la réponse totale de 1’échantillon.
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Pour limiter au maximum 1’influence du substrat, les essais ont été réalisés sur des films
déposés sur des substrats de Kapton. Ceux-ci présentent deux avantages :

- Tout d’abord, les substrats de Kapton disponibles que 1’on peut utiliser pour ces
essais sont d’une épaisseur relativement faible (50 um). Cela permet ainsi d’obtenir
un rapport d’épaisseurs film/substrat relativement haut puisque les films que 1’on a
testés pour la traction font 2 um d’épaisseur (soit un rapport d’épaisseurs de 1/25).

- De plus, le module d’Young du Kapton (3,5-4 GPa [He 2016, Yu 2004]) est bien
inférieur aux modules des alliages de titane, notamment ceux étudiés dans le cadre
de cette these qui se situent a environ 50-100 GPa. Ainsi, lors de 1’essai de traction,
la contribution du film au module d’Young total du systéme (film + substrat) devrait
étre prédominante.

Lors des essais de traction, les déformations ont été évaluées a I’aide d’une caméra CCD
et d’un mouchetis apposé coté film afin de traiter les données par corrélation d’image avec le
logiciel GOM. La méthodologie utilisée est présentée dans la section 111.3 du Chapitre 1I. La
déformation a été mesurée a partir de la mesure du déplacement absolue de plusieurs points a
la surface du substrat. Les essais de tractions ont été menés jusqu’a la rupture des échantillons
(film+substrat) mais on a constaté que le film se détériore bien avant la rupture du substrat.
L’observation des fissures qui apparaissent lors de 1’essai, notamment sur le film, est également
intéressante pour 1’étude des propriétés mécaniques du film, en I’occurrence, 1’étude de sa
fragilité. Les essais de traction ont été réalisés uniqguement avec des films en alliages quaternaire
Ti-xNb-22Zr-3Sn : sur des échantillons de composition Ti-2448 et sur 5 compositions Ti-(10-
20)Nb-22Zr-3Sn. On a également réalisé des essais sur des éprouvettes de Kapton non revétues,
utilisées comme référence.

La Figure V-9 présente les courbes de contrainte-déformation obtenues a partir de la
corré¢lation d’images.

On observe une différence nette entre les échantillons revétus et 1’éprouvette de Kapton
non revétue. Cela confirme que le film mince a une influence sur les propriétés de 1’ensemble
(film+substrat).

A partir des courbes contrainte-déformation, on a représenté sur la Figure V-10 le
module d’Young (E) et la limite d’élasticité conventionnelle (Rpo2) relevée a une déformation
résiduelle de 0,2 %, pour les différentes compositions étudiées, ¢’est-a-dire pour les différentes
teneurs en Nb.
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Figure V-9 : Courbes contrainte-déformation obtenues pour différentes compositions
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Figure V-10 : (a) Modules d’Young et (b) Limite d’élasticité a 0,2 % de déformation obtenus
a partir des courbes de traction en fonction de la teneur des films en Nb. Les points en rouge
représentent les éprouvettes de Kapton non revétues, les points en bleu la composition Ti-
2448 et les points en noir les compositions Ti-xNb-22Zr-3Sn
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On observe que les données présentent des incertitudes importantes, liées a une faible
reproductibilité des essais. Par exemple, pour la composition Ti-2448, on trouve des valeurs du
module d’Young comprises entre 2,7 et 4,1 GPa pour les différents essais réalisés.

Cette faible reproductibilité est attribuée notamment a la découpe des substrats en
Kapton. Cette découpe a été réalisée dans un premier temps a 1’atelier mécanique de I’'INSA
Rennes mais elle n’a pas ét¢ aisée. Les outils de découpe disponibles a I’'INSA sont appropriés
pour des alliages métalliques massifs mais pas pour des épaisseurs trop faibles. De ce fait, les
feuilles de Kapton (de 50 um d’épaisseur) ont été placées entre deux plaques métalliques de 1
mm d’épaisseur pour tenter de faciliter leur découpe. Cependant, des irrégularités ont été
constatées en bordure de plusieurs éprouvettes, signes que la découpe n’a pas été parfaite. Les
éprouvettes de Kapton sur lesquelles des fissures ont été constatées en microscopie optique
n’ont pas été utilisées pour les essais. Cependant, on peut penser que des microfissures plus
petites, non visibles sous microscope optique peuvent étre présentes dans les échantillons. Ces
dernieres, si elles sont présentes, représentent des points fragiles, favorables a des ruptures
prématurées.

Pour éviter ces problemes, les découpes ont été réalisées, dans un second temps, au
scalpel (en utilisant des éprouvettes métalligues comme patron). Cela a en effet permis
d’améliorer la qualité des bordures des éprouvettes et d’éviter la présence de défauts comme
ceux précédemment observés sur les substrats découpés en atelier mécanique (voir Figure I1-
19, Chapitre Il). Néanmoins, les découpes au scalpel n’étaient pas toujours trés régulicres, ce
qui, de nouveau, pose des problémes sur la reproductibilité des essais. Malheureusement, cette
faible reproductibilité des essais rend difficile ’exploitation des courbes et il est difficile de
dégager une tendance.

De plus, pour le traitement des données et 1’évaluation de la déformation, la corrélation
d’images a été rendue difficile par la faible surface observée par la caméra. Celle-ci permet
d’observer une zone d’environ 2,5 X 2,5 mm?, ne permettant donc pas d’évaluer la déformation
sur une partie significative de la longueur utile de 1’échantillon (15 mm). Pour 1’obtenir, on a
fait I’hypothése que la zone observée se situe au milieu de 1’échantillon, et donc que le
déplacement que I’on peut mesurer a I’aide du logiciel de corrélation d’images correspond a la
moitié du déplacement total. On a également fait I’hypothése d’une déformation homogéne sur
tout 1’échantillon. En considérant que seul le mors supérieur de la machine de traction se
déplace, on obtient ainsi la déformation (tracée Figure V-9). Toutes les courbes contrainte-
déformation présentées sont donc a prendre avec précaution. On considére cependant qu’elles
peuvent étre comparées entre elles, ayant toutes été traitées de la méme facon.

La Figure V-10 permet tout de méme d’observer une influence du film sur les
caracteéristiques extraites des courbes de traction : lorsque le Kapton est non revétu, le module
d’Young et la limite d’élasticité sont significativement plus faibles que ceux extraits pour toutes
les éprouvettes revétues. On mesure ainsi un module d’Young moyen de 2,5 GPa pour le
Kapton seul, une valeur plus faible que celle (3,5-4 GPa) que I’on trouve a partir des résultats
de la littérature [He 2016, Yu 2004]. Pour les éprouvettes de Kapton revétues, les valeurs de
module sont comprises entre 2,9 (pour le Ti-10Nb-22Zr-Sn) et 4,2 GPa (pour le Ti-15Nb-22Zr-
Sn).
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De la méme fagon, on trouve une limite d’élasticité a 0,2 % de déformation plus faible
pour le substrat de Kapton non revétu (Rpo2 = 19 MPa) que pour les éprouvettes revétues
(valeurs comprises entre 29 et 53 MPa).

Afin d’estimer le module d’Young du film, et non de I’ensemble (film+substrat), on
peut utiliser une simple loi des mélanges. Chen et al. [Chen 2009] ont étudié la pertinence d’une
telle méthode pour la détermination des caractéristiques mécaniques dans le cas de films
déposés sur un substrat de Kapton. Ils ont étudié plusieurs configurations. Dans notre cas, le
film est déposé d’un seul c6té du substrat et a la fois le film et le substrat sont soumis a la
traction (les mors sont situés sur une zone revétue). Dans cette configuration, Chen et al. sont
arrivés a la conclusion que la loi des mélanges permet d’obtenir des caractéristiques mécaniques
proches des valeurs réelles (avec un écart inférieur a 10 %). De plus, on fait I’hypothése d’une
contrainte uniaxiale uniforme dans toute 1’épaisseur du film et du substrat.

On utilise par conséquent la loi de mélange suivante pour évaluer le module d’Young
des films :
eS

e
_ES+_f

Etor =
€tot €tot

Ey (V-1)

avec Eiwt, Es et Ef les modules d’Young respectivement du composite (film+substrat), du
substrat et du film et e, €s €t er, les épaisseurs respectivement du composite, du substrat et du
film. La Figure V-11 présente les modules d’Young des différents films obtenus par cette
méthode.

70

B Ti-2448
60 - M Ti-xNb-22Zr-3Sn

Teneur en Nb (% at.)

Figure V-11 : Module d’Young des films en fonction de la teneur en Nb des alliages étudiés.
Le point en bleu correspond au Ti-2448 et les points en noirs aux alliages Ti-xNb-22Zr-3Sn.
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On obtient des valeurs comprises entre 12 et 47 GPa, avec des incertitudes importantes,
liées aux difficultés expérimentales décrites précédemment. Les valeurs de module d’Young
obtenues sont inférieures aux valeurs obtenues pour des alliages massifs. Par exemple, pour le
film Ti-2448, on obtient une valeur de 19 GPa, plus basses que les valeurs comprises entre 42
et 58 GPa pour des alliages massifs [Hao 2006, Héraud 2016, Yang 2015]. De maniere générale,
pour les alliages de titane B-métastables sous forme massive, les valeurs de module d’Young
sont souvent comprises entre 50 et 100 GPa [Geetha 2009].

Si la corrélation d’images a €été utilisée dans le but d’évaluer la déformation,
I’enregistrement vidéo permet également d’observer 1’état du film au cours de I’essai, et
particuli¢rement, d’observer I’apparition des fissures. La Figure V-12 présente a titre d’exemple
les images de la caméra CCD obtenues lors d’un essai de traction sur un échantillon Ti-15Nb-
227r a trois stades d’observation: le début de I’essai (Figure V-12-a), I’apparition des
premiéres fissures (Figure VV-12-b) et a un stade de fissuration avancé du film (Figure V-12-c).

4 t=21in 535

' Apparition des
§ . premieres fissures:

Figure V-12 : Exemples d’images obtenues par la caméra CCD lors de [’essai de traction sur

un échantillon Ti-15Nb-22Zr a différents temps : (a) a t = 0 s, au début de [’essai ; (b) at=2

min 53 s, a [’apparition des premiéres fissures (indiquées par les fleches rouges) ; (c)at=>5
min 16 s, & un stade de fissuration avance du film. L axe de traction est vertical.
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Pour chaque échantillon, on repere le temps pour lequel la premiére fissure apparait et
on releve la contrainte et la déformation correspondantes. Les résultats sont présentés sur la
Figure V-13. On rappelle que la zone observée sur I’échantillon est de taille limitée. Par
conséquent, la premiére fissure observée dans la zone d’étude ne correspond pas forcément a la
premiére fissure se formant réellement sur le film considéré dans son ensemble.

44
(a) 100 (b)
W Ti-2448 W Ti-2448
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Figure V-13 : Contrainte (a) et déformation (b) pour lesquelles apparait la premiere fissure
dans la zone d’observation, en fonction de la teneur en Nb des films. Pour les deux
graphiques, le point rouge correspond au film en alliage Ti-2448 et les points noirs

correspondent aux films de compositions Ti-xNb-22Zr-3Sn.

On observe que la premiére fissure se développe pour une contrainte comprise entre 29
et 77 MPa et pour une déformation comprise entre 1,3 et 2,5 %. Il semble que 1’alliage Ti-
15Nb-22Zr-3Sn soit celui pour lequel les fissures apparaissent le plus tardivement. Ce résultat
est cohérent avec les mesures réalisées en nanoindentation : 1’échantillon a 15 % at de Nb est
celui présentant le meilleur taux de recouvrement. On peut par conséquent supposer qu’il est
moins susceptible de se fissurer précocement du fait de sa capacité a accommoder la
déformation par la transformation martensitique, lorsque 1’on applique une contrainte. On
observe cependant que pour tous les échantillons, les fissures apparaissent a des taux de
déformation assez faibles, compris entre 1 et 3 %. La présence de fissures des ces faibles
déformations questionne sur la fragilité des films en comparaison a la relativement bonne
ductilité de ces alliages dans leur forme massive. On remarque par ailleurs que la contrainte a
laquelle la 1% fissure est observée est, pour certains échantillons, trés proche de la limite
d’¢élasticité a 0,2 % de déformation, ce qui indiquerait effectivement que le domaine de
déformation plastique reste limité. Cet effet sera discuté plus en profondeur dans le Chapitre
VI, ou seront présentés des essais de traction biaxiaux couplés & des mesures de résistivité
électrique permettant de détecter de facon plus précise 1’apparition des premiéres fissures au
cours des essais mécaniques.
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Le Tableau V-1 rassemble les différentes caractéristiques mécaniques mesurées au
cours des essais de traction uniaxiaux réalisés sur substrat de Kapton.

Tableau V-1 : Données mécaniques obtenues par essais de traction sur éprouvette de Kapton
uniaxiale

Module d’Young (GPa) Limite Contrainte  Déformation

Cong/post|t|on d’élasticit¢ 1 fissure 1% fissure
(% at) (Film+substrat)  Film (MPa) (MPa) (%)
Kapton non 2,5+0.2 / / / /

revétu

Ti-2448 31+1.1 17+17 29+8 29+12 14+1.1
Ti-10Nb-22Zr-Sn 29+05 12+12 37+£13 499 2,3+0.7
Ti-13Nb-22Zr-Sn 40+£04 39+8 29+8 35+17 1,3+0.8
Ti-15Nb-22Zr-Sn 42+0.2 45+ 5 53+21 77 +24 25+0.7
Ti-17Nb-22Zr-Sn 3,5+05 26 £11 35+10 48 + 10 1,9+0.3
Ti-20Nb-22Zr-Sn 40+1.1 41+ 24 51+6 56+ 9 19+04

I\V. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présente les différentes caractérisations mecaniques
réalisées au laboratoire C-Met de I’'INSA de Rennes, sur les films d’alliages Ti-xNb-22Zr et Ti-
XNb-22Zr-3Sn.

Des essais de nanoindentation ont été réalisés a différentes forces, en utilisant une pointe
sphérique, de 50 um de diametre, pour évaluer la réponse superélastique des films et en utilisant
une pointe Berkovich pour étudier le module d’indentation et la dureté des films. Ces essais ont
montré que la pointe sphérique est bien la plus adaptée pour 1’étude de la superélasticité dans
les films, la pointe Berkovich entrainant un fort gradient de contrainte sous la pointe et une
plastification trop importante de la proche surface du matériau sondé et ceci des les faibles
forces appliquées. L’étude des taux de recouvrement en profondeurs en fonction de la teneur
en Nb a montré que les compositions contenant 15 % et 17 % at Nb sont celles présentant le
plus haut taux de recouvrement et donc le plus grand retour superélastique. Ces résultats sont
en accord avec les propriétés structurales décrites dans les chapitres précédents puisque ces
compositions sont celles présentant la plus grande fraction volumique de phase p métastable,
susceptible de se transformer en martensite sous 1’effet d’une contrainte appliquée. Les essais
d’indentation réalisés avec la pointe Berkovich ont été utilisés pour mesurer la dureté et le
module d’indentation des films. On a observé que les valeurs obtenues varient peu en fonction
de la force appliquée. On a obtenu des valeurs comprises entre 86 et 102 GPa pour le module
d’indentation et entre 4,9 et 8,2 GPa pour la dureté, des valeurs qui sont proches de celles
données dans la littérature pour les films en alliages de titane B-métastable. De la méme fagon
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que pour le taux de recouvrement, 1’échantillon Ti-15Nb-22Zr semble étre celui présentant le
module d’indentation et la dureté les plus hauts.

Des essais de traction ont également été réalisés, aprés dépdt des films sur des
éprouvettes en substrat de Kapton. Plusieurs difficultés ont été rencontrées dans le cadre de ces
essais. La découpe des éprouvettes de Kapton, n’a pas été aisée, du fait de la faible épaisseur
de la feuille de Kapton utilisée (50 pum). Les outils de découpe de I’atelier mécanique commun
de ’'INSA Rennes n’étaient pas adaptés a la découpe de feuille de polyimide si fine et ont
entrainé des irrégularités de découpe. Les découpes manuelles au scalpel ont permis de réduire
le nombre de défauts de découpe. De plus, les déformations des films ont été obtenues par
corrélation d’images a partir d’une zone observée relativement petite (2,5 x 2,5 mm?). Il a été
nécessaire de faire des hypotheses pour remonter a la déformation du film considéré dans son
ensemble.

Ces difficultés d’exécution ont limité les conclusions pouvant étre tirées des données de
ces essais de traction. On a tout de méme pu Vérifier que les films de 2 um d’épaisseur déposés
sur éprouvette de Kapton de 50 um d’épaisseur ont une influence mesurable sur la deformation
des éprouvettes revétues. Il a été proposé une estimation des modules d’Young des films, avec
des valeurs comprises entre 12 et 47 GPa, malgré d’importantes barres d’erreur. De plus,
I’observation de la surface du film au cours des essais de traction, a I’aide de la caméra CCD,
dans une petite zone utile, a permis de relever la contrainte et la déformation pour lesquelles les
fissures apparaissent dans le film. On a pu observer que le film Ti-15Nb-22Zr-3Sn est celui
pour lequel I’apparition des fissures est la plus tardive, ce qui semble cohérent avec les
observations realisées & partir des courbes de nanoindentation obtenues avec la pointe
sphérique, montrant que I’effet superélastique permet de retarder 1’entrée du film dans le
domaine plastique, et donc retarder I’apparition de fissures dans le film.

On observe enfin que les fissures apparaissent a des niveaux de contrainte assez faibles,
proches de la limite d’élasticité mesurée. Ces observations posent la question de la fragilité des
films, par rapport aux alliages massifs. Cette question sera explorée plus en détails dans le
Chapitre VI, lors des essais de traction équibiaxiale couplés a des mesures de résistivité
électrigue sous rayonnement synchrotron.
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structurales et de la sollicitation mécanique par
essal de traction in Situ sous rayonnement
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Chapitre VI

|. Introduction

L’objectif de ce chapitre est d’obtenir la confirmation de la nature superélastique des
films par 1’observation directe de la transformation martensitique induite sous contrainte et
réversible. De telles observations ont été réalisées dans des alliages massifs [Héraud 2015],
mais, a notre connaissance, pas dans des films minces. En effet, les essais de nanoindentation
montrent que cet effet est présent, avec un trés haut taux de recouvrement, pour 1’échantillon
Ti-15Nb-22Zr-Sn, cohérent également avec 1’étude microstructurale des échantillons. Mais
I’observation n’est pas directe : on n’a pas la confirmation que la phase martensitique se forme
sous I’effet de la contrainte et disparait lorsque cette derniére est retirée.

Pour obtenir de telles observations, il est nécessaire de réaliser des essais in situ,
couplant une sollicitation mécanique (traction, nanoindentation) et une observation
microstructurale (DRX, MET). On a fait le choix de réaliser un essai de traction couplé a une
mesure de DRX. Un diffractométre de laboratoire ne permet pas d’obtenir un signal suffisant :
les diffractogrammes présentes aux Chapitres 111 et IV ont souvent nécessité plusieurs heures
d'acquisition pour obtenir un signal satisfaisant (pour les scans a un angle ¥ différent de 0°
particuliérement). Pour un essai de traction, rester dans une position pendant une durée si longue
conduirait nécessairement a des effets de relaxation des contraintes. C’est pourquoi le choix
d’utiliser le rayonnement synchrotron s'impose. Nous avons utilisé le dispositif expérimental
disponible sur la ligne DiffAbs au synchrotron SOLEIL, décrit de facon détaillée par Geandier
et al. [Geandier 2010]. Celui-ci permet de réaliser des essais de traction équibiaxiale in situ,
sous rayonnement synchrotron, couplés a la mesure de la résistivité électrique quatre points. Le
détecteur utilisé est un détecteur 2D (XPad), permettant de réaliser en quelques secondes la
mesure d’un scan sur une gamme angulaire d’environ 6° selon 1’angle 26 et d’environ 6° selon
I’angle W. Pour ce chapitre, on a utilisé la notation de 1’angle ¥, qui correspond a I’angle y de
la Figure 11-9 du Chapitre 11 (afin de respecter la notation utilisee sur la ligne DiffAbs). De plus,
pour tout ce chapitre et sauf s’il est fait mention du contraire, on utilise le rayonnement
synchrotron & une énergie de 18 keV, ce qui correspond & une longueur d'onde A = 0,69351 A.

L’analyse des données obtenues au synchrotron demande un travail spécifique en
comparaison des diffractogrammes obtenus au laboratoire. La méthode utilisée pour I’obtention
des diffractogrammes a partir des clichés obtenus par le détecteur 2D a été présentée dans la
section IV.2. du Chapitre Il. Une autre spécificité des expériences utilisant le montage
expérimental a Diffabs est liée a la mesure de la déformation appliquée. Les échantillons sont
déposés sur substrat de Kapton et c’est ce dernier qui est déformé lors de 1’essai de traction.
Afin d’obtenir une mesure fiable de la déformation appliquée, la déformation est mesurée par
corrélation d’images numériques a 1’aide d’un mouchetis de peinture blanche appliqué au dos
du substrat (sur la partie non revétue de 1’échantillon). La couleur blanche de la peinture est une
conséquence de la présence de TiO2 dans cette derniéere, sous forme de petits grains orientés
aléatoirement. Sur les diffractogrammes présentés par la suite dans ce chapitre, on observe ainsi
de nombreux pics de diffractions correspondants au TiO2, qui peuvent rendre la lecture plus
difficile. Ces pics sont cependant facilement reconnaissables : étant présents sous la forme de
poudre en suspension dans la peinture, leur position n’est influencée, ni par I’angle ¥
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d’observation, ni par la déformation de 1’échantillon. Par conséquent, ils ont été utilisés comme
des positions de réferences pour la calibration des positions en 26.

En se basant sur les présences de phases obtenues par les études en laboratoire, quatre
compositions issues du systeme quaternaire Ti-xNb-22Zr-3Sn ont été étudiés : Ti-10Nb-22Zr-
3Sn, Ti-15Nb-22Zr-3Sn, Ti-17Nb-22Zr-3Sn et Ti-20Nb-22Zr-3Sn.

Dans ce chapitre, on commencera par étudier 1’état initial de la microstructure des films
sur Kapton avant 1’essai de traction, et ces résultats seront comparés a ceux présentés dans les
précédents chapitres. Puis on étudiera 1’évolution des diffractogrammes X au cours de I’essai
de traction dans le but d’observer I’effet superélastique. Enfin, on discutera de 1’évolution des
fissures dans les films au cours des essais de traction.

Il. Etat cristallographique initial des films déposeés sur
Kapton

L’étude par diffraction des rayons X nous permet dans un premier temps de confirmer
les phases en présence et la texture déja observée dans les Chapitres Il et IV. La texture
principale {110} de la phase B est & nouveau observée. On observe ainsi le pic {110}p ,
confirmé par I'obtention de I'ordre 2 {220} a ¥ = 0° et ¥ = 60°, le pic {200} a W = 45° et le
pic {112}pa ¥ = 30° et W = 75°. La Figure VI-1 présente 1’évolution de I’intensité en fonction
de I’angle W pour différentes positions 26 pour la composition Ti-15Nb-22Zr-Sn. Ces
graphiques sont a mettre en paralléle avec les coupes selon 1’angle W des figures de pdles vues
en Figure 111-8 du Chapitre III.

On observe que les pics obtenus selon 1’angle ¥ sont moins fins. Cela peut étre dd a la
méthode d’obtention de ces données, puisqu’on utilise I’intensité intégrée entre ¥-3° et WP+3°.
Par conséquent, par exemple, a un ¥ de 5°, on observe le pied de pic du pic présenta ¥ = 0°,
méme si celui-ci est assez fin.
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Figure VI-1 : Intensité en fonction de [’angle ¥ pour I'échantillon Ti-15Nb-22Zr-3Sn (a) a
["angle 20 = 16.50°, qui correspond a la position du pic {110}ga ¥=0°, (b) a/l’angle 20 =
28.96° qui correspond a la position du pic {112} 5. Le pic {112} 3 obtenu & ¥ = 30° est
cohérent avec la texture {110}, et un second pic, non accessible, est attendu a ¥'= 90°.
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Pour 1’échantillon Ti-10Nb-22Zr-Sn, on observe également des pics de la phase
martensitique o’’. La Figure VI-2 présente la diffraction des rayons X pour une gamme
angulaire 26 comprise entre 29 et 35° a un angle ¥ = 60°. A cette position, comme cela a été
observé dans le Chapitre 111, on peut observer les pics (202)q et (132)q.
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Figure VI-2 : Diffractogrammes X sur la gamme angulaire permettant d’observer les pics
(202), et (132), ainsi que le pic (220)z pour les différentes compositions étudiées. Les
balayages présentés sont réalisés a un angle ¥'= 60°. Les pics d’intérét pour cette étude sont
notés par les symboles, et les pics de TiO2 dus au mouchetis en face arriere du substrat ont
également été indexés.

On observe une évolution des pics, et donc des phases en présence, équivalente a celle
observée au diffractomeétre de laboratoire. L’échantillon Ti-10Nb-22Zr-Sn présente un mélange
de phase B et a’’, puisque 1’on observe le pic {220} ainsi que les pics (202) et (132),-. La
phase a’’ disparait aux teneurs en Nb plus importantes, on observe alors uniquement le pic
{220}p. On peut donc considérer que 1’équilibre des phases et la texture de ces derniéres sont
les mémes pour ces dépdts réalises sur substrat de Kapton que pour les échantillons déposés sur
Si étudiés jusqu’ici.

Les dépdts sur substrat de Kapton nous permettent également d’étudier de fagon plus
précise la texture minoritaire {112} qui a été observé precédemment. En effet, pour les études
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DRX au laboratoire, les dép6ts étaient réalisés sur des substrats de Si monocristallin orienté
{001}. Or, les distances interréticulaires des plans (004)s; et {112} sont extrémement proches.
I1 n’était donc pas possible d’observer directement le pic {112}pa W = 0° ; car généralement,
pour éviter d’abimer le détecteur, on évitait I’observation de cette zone, le pic du Si étant tres
intense. Cette texture minoritaire n’a pu étre détectée que grace aux figures de pdles et a
I’observation d’un pic {110} a un angle ¥ de 30°.

Lors des essais réalisés au synchrotron cependant, les films ont été déposés sur des
substrats de Kapton, ce qui permet d’observer le pic {112} directement. La Figure VI-3
présente les diffractogrammes X pour des angles 20 correspondant a ce pic et un angle ¥ de 0°,
afin de sonder la direction de croissance, pour les différentes compositions étudiées.

0 e =)
e Qe ) «
= = = = o o .
= = s E 9 E  |m112)p-Ti
o — -~ -
S o« - = S
B 3 : = o \'(:L
i YA = ~—20at.% Nb
| b i e
< 10 l P | l
AT L e |
Q ! ! Hadt ] i
Z 4 m i |
F_»g’ :"’\‘\ i 0
1 + R : |
i i , . i I/ 10 at.% Nb
2I7 2|8 I 2|9 | 3|0 3I1 3|2
20 (°)

Figure VI-3 : Diffractogrammes centrés sur la gamme angulaire permettant d’observer le pic
{112}z pour les différentes compositions étudiées. Les scans présentés sont réalisés a un
angle ¥=0°.

On observe une évolution de la texture minoritaire {112} en fonction de la teneur en
Nb. A une teneur en 10 % at Nb, elle n’est pas observée, alors qu'il subsiste un pic de la texture
majoritaire {220} visible en Figure VI-2. Elle est bien présente cependant pour les autres
compositions, de 15 a 20 % at Nb. Cela est parfaitement cohérent avec les résultats précédents,
puisqu’on 1’observait sur les figures de pole a 20 % at Nb.

On observe également un changement de position du pic {112} de cette texture
minoritaire en fonction de la teneur en Nb, ce qui n’est pas le cas pour la texture majoritaire
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(Figure VI1-2). Le paramétre de maille obtenu pour une teneur en 20 % at de Nb est identique
pour les pics {110}p (texture majoritaire) et {112} (texture minoritaire). Pour les échantillons
15 et 17 % at. Nb, on observe un déplacement vers les petits angles du pic {112}p. [ n’y a pas
d’explication claire pour ce phénomene, peut-étre lié a des effets de contrainte dans ce domaine
en composition ou une coexistence de phases est attendue. Nous écartons 1’éventualité de la
présence d’un pic o’’, la contribution la plus proche (131),> étant attendue a des valeurs
d’angles 26 plus faibles.

Dans la suite, nous ne nous intéresserons qu’a la texture majoritaire de la phase 3.

l11. Exploration de I’effet superélastique

L’objectif de cette campagne est d’observer directement 1’effet superélastique, en
observant 1’apparition de pics de diffraction de la martensite lors de la charge et leur disparition
lors de la décharge pendant un essai de traction. L’essai est piloté en déplacement : entre chaque
mesure, les moteurs imposent un déplacement au substrat de Kapton et on mesure la force
appliquée a I’échantillon dans les deux directions orthogonales dans le plan. La Figure VI-4
illustre la correspondance entre force et déformation : la déformation maximale atteinte est
d’environ 4 %, ce qui correspond a une charge de 200 N. La mesure de la déformation, par
correlation d'images numériques, est réalisee deux fois pour chaque position : une fois avant et
une fois apres les mesures de diffraction. Ainsi, on observe que, a déplacement stable, donc
pendant les mesures de DRX, la force évolue : lors de la montée en charge, elle diminue et lors
du déchargement, a I’inverse, elle a tendance a augmenter. A une position fixe, 1’échantillon se
relaxe et la force nécessaire pour le maintenir dans cette position diminue. On note cependant
que la déformation reste relativement stable : on fera par la suite ’approximation que les
mesures de DRX sont réalisées a déformation fixe entre deux déplacements des moteurs.
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Figure VI-4 : Courbe force-déformation de [’essai de traction équibiaxiale d’un échantillon
Ti-15Nb-22Zr-Sn.
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Pour mettre en évidence la transformation martensitique, on observe 1’évolution des pics
de diffraction en fonction de la force appliquée. Différentes gammes angulaires ont été scrutées
: celles-ci ont été choisies pour permettre 1’observation de I'évolution de la phase 3 et pour
maximiser les chances d’observer des pics de diffraction de la phase martensite. L'acquisition
a éeteé faite sur 5 régions en 20 (largeur angulaire d’environ 6° fixée par le détecteur), et sur une
gamme angulaire W, comprise entre 0 et 75°. Les différentes régions et leurs gammes angulaires
correspondantes sont reportées dans le Tableau VI-1. Les 4 premieres régions correspondent a
I’observation des pics de diffraction {110}, {200}, {112} et {220} de la phase 3. La région #5
correspond a la zone d’observation des pics (202) et (132) de la phase martensitique o.”’.

Tableau VI-1 : Régions angulaires (positions du détecteur) observées en DRX pour chaque
pas en force de I'essai de traction biaxiale.

Famille hkl et phase

Zone observee attendues 20 (°) Y (°)
Région #1 {110}p 14,4 - 20,2 0-75
Région #2 {200}s 21,5-27.3 40 - 50
Région #3 {112} 27,0-32,8 0-75
Région #4 {220}p 31,4-37,2 0-75
Région #5 {202}, et {132} 29,3-35,1 0-75

La Figure VI-5 présente la mesure du pic {110} pour I’échantillon Ti-15Nb-22Zr-3Sn
au cours de I'essai. On observe une évolution en 3 étapes :

- Dans un premier temps, lors de la charge, jusqu’a une valeur de force de 102 N, on
observe un déplacement du pic vers les grands angles, presque sans perte d’intensité.

- Dans un second temps, a partir de 102 N et jusqu’a la charge maximale appliquée de
193 N le pic se déplace vers les petits angles, avec cette fois une perte d’intensité et une
augmentation de la largeur du pic.

- Enfin, lors de la décharge, on observe que le pic se déplace de fagon accentuée vers les
petits angles, mais qu’il regagne en intensité et rediminue en largeur, pour revenir
environ a sa position et forme initiale lorsque 1’échantillon est complétement déchargé.

Cette évolution en trois étapes se retrouve a l'identique sur le pic {220} , I’ordre 2 du
pic {110}p, a ’angle ¥ = 0° (Figure VI-5-d).
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Figure VI-5 : Essai de traction pour [’échantillon Ti-15Nb-22Zr-Sn : (a) Evolution du pic
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La premiere étape est caractéristique de la déformation élastique de 1’échantillon :
lorsque 1’on applique une contrainte de tension biaxiale dans le plan, la distance interréticulaire
dn des plans paralléles a la surface diminue et par conséquent la position en 26 de ces derniers
se deplace vers les grands angles. La fraction volumique de phase diffractante est stable et par
conséquent I’intensité varie tres peu.

La seconde étape de la phase de chargement est plus surprenante, mais également plus
difficile a interpréter. Le déplacement du pic vers les petits angles indique que la contrainte
appliquée est partiellement relaxée : la déformation n’est sans doute pas purement plastique,
car dans ce cas la contrainte aurait plutdt tendance a se stabiliser (de méme que la position du
pic). On peut donc proposer deux effets possibles. Le premier est la transformation
martensitique et I’effet superélastique. La transformation permet d’accommoder une partie des
contraintes, ce qui explique leur diminution. De plus, on peut, par ce phénomeéne, expliquer la
diminution d’intensité du pic {110} observée : la fraction volumique de phase  diminue, au
profit de la fraction volumique de phase o’’. La deuxiéme explication possible a ces
observations est 1’apparition de fissures. Lors de la fissuration du film, la contrainte appliquee
est relaxee. De plus, la région de I'échantillon participant a la diffraction des rayons X diminue
¢galement, expliquant la diminution d’intensité.

La troisiéme étape enfin, lors du déchargement, correspond a un retour a la position
initiale. La décharge entraine mécaniquement la disparition des contraintes, mais le retour
d’intensité¢ de diffraction nous laisse penser que le phénomeéne observé dans 1’étape 2 est
réversible. C’est le cas pour la transformation martensitique, ce qui nous laisse penser que c’est
cet effet qui est observé. On peut noter que dans le cas de fissures, il a déja été observé que
celles-ci peuvent se « résorber » a la décharge [Peng 2011, Saleh 2014]. Bien que le retour a la
position initiale nous semble plus probable pour I’effet superélastique, cette étape ne permet
pas de discriminer totalement I’une ou 1’autre explication.

Deux autres pics de la phase B ont été observés: les pics {200}p et {112}s. Leur
évolution est présentée en Figure VI-6. Pour les pics {200}s et {112}, on se situe
respectivement a un angle ¥ de 44° et 30°. A nouveau, on observe une évolution similaire a
celle observée pour le pic {110}, en trois étapes.
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Figure VI-6 : Evolution des diffractogrammes de la phase £ pour [’échantillon Ti-15Nb-22Zr-
3Sn pour (a) le pic {200}z et (b) le pic {112}4.

Si I’évolution des pics est due a la transformation martensitique sous contrainte, on
s’attend & voir apparaitre des pics de diffraction correspondant a la martensite lorsque I’on
applique une force élevée. Cette observation est attendue particuliérement pour 1’échantillon
Ti-15Nb-22Zr-3Sn, qui présente le meilleur comportement mécanique en nanoindentation avec
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un fort recouvrement en profondeurs. Sur toutes les positions angulaires mesurées, on a
compare les diffractogrammes obtenus a la force initiale et a la force maximale. Aucun pic de
diffraction qui correspondrait a 1’apparition de la phase martensitique n’a été observé. Dans
tous les cas, on observe uniquement le deplacement des pics f.

Il semble donc que I’effet observé sur le déplacement du pic ne soit pas di a la
transformation martensitique. Pour vérifier cela, il est intéressant d’observer les autres
compositions étudiées. En effet, si en nanoindentation on considere que la composition Ti-
15Nb-22Zr-3Sn est superélastique, on considére que cela n’est pas le cas de la composition Ti-
20Nb-22Zr-3Sn, et par conséquent que 1’on ne doit pas observer de déplacement de pic si celui-
ci est di a la transformation superélastique. La Figure VI-7 présente le déplacement du pic
{110} de I’échantillon Ti-20Nb-22Zr-3Sn au cours de I’essai. On observe le méme
comportement que pour I’échantillon a 15 % at Nb. Ce méme déplacement est également
observé pour la composition Ti-17Nb-22Zr-3Sn. La relaxation des contraintes semble donc étre
provoquée par ’apparition de fissures, plutot que par la transformation superélastique.

La Figure VI-8 présente 1’évolution des pics de martensite observés dans 1’échantillon
Ti-10Nb-22Zr-3Sn en fonction de la force. On observe que ces derniers n’évoluent pas lors de
’essai.
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Figure VI-7 : Evolution du pic {110}s au cours de I'essai de traction pour I’échantillon Ti-
20Nb-22Zr-Sn
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Figure VI-8 : Evolution des pics (202). et (132), a ¥ = 60° lors de [’essai de traction pour

[’échantillon Ti-10Nb-22Zr-3Sn

Pour la transformation martensitique d’un échantillon contenant déja une certaine

fraction volumique de martensite (comme c’est le cas ici), sous I’application d’une contrainte,
on s’attend a une évolution en 4 étapes :

La premicére étape correspond a la déformation ¢€lastique de I’échantillon

Dans un second temps, lorsqu’une certaine contrainte est atteinte, la transformation
martensitique sous contrainte débute : la fraction volumique de phase p existante est
transformée en phase o’’. Le variant de martensite (et donc 1’orientation de cette
dernicre) dépend de 1’orientation de la contrainte par rapport a la phase mére cubique.
Dans un troisieme temps, lorsque toute la phase P a été transformée, et donc que la
transformation martensitique est terminée, la phase martensitique préexistante peut se
réorienter, afin, a son tour, d’accommoder au mieux les contraintes appliquées.

Enfin, lorsque tout I’échantillon est martensitique et orienté, la déformation plastique
commence.

Le fait que la martensite existante avant I’essai de traction dans le film Ti-10Nb-22Zr-

3Sn n’évolue pas au cours de I’essai est donc un indice supplémentaire que la transformation
martensitique ne semble pas avoir lieu lors de ces essais. Il est aussi possible que, par exemple,
la non-observation de la phase martensitique au cours de 1’essai soit due a la taille de grains
trop petite de la phase o”’.
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V. Etude de la fragilité des films

Puisqu’il semble que la transformation martensitique n’a pas eu lieu dans les films lors
des essais de traction, il est intéressant d’étudier leur fissuration pour confirmer que 1’évolution
des pics de diffraction observée est bien liée a cette fissuration. Des mesures de résistivité in
situ ont été réalisées. Pour cela, 4 points de contact électrique (A, B, C et D) ont été mis en
place dans une configuration carrée, puis en injectant le courant entre deux points de contacts
adjacents (par exemple B et C), la tension est relevée sur les deux points opposes A et D
(configuration de type Van der Pauw, voir la Figure 11-12, Chapitre 11). Lorsqu’une fissure se
forme, le courant passe plus difficilement et la tension relevée augmente. Si la fissure prend
toute la largeur de 1’échantillon, le courant ne passe plus du tout entre deux points de contact et
par conséquent la mesure n’est plus possible. La Figure VI-9 présente I’évolution de la tension
mesurée entre deux points de contact (ici les points A et D) en fonction du temps pour
I’échantillon Ti-20Nb-22Zr-3Sn, lors de I'essai de traction détaillé dans la section précédente.
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Figure VI-9 : Mesures électriques sur I’échantillon Ti-20Nb-22Zr-3Sn au cours de I'essai de
traction: la tension relevée entre deux points de contacts adjacents est reportée en fonction du
temps, et I'insert donne une vue agrandie du début de I'essai. Les fleches bleues

correspondent aux déplacements des moteurs & chaque incrément de force. L échelle est
coupée a 100 mV, la tension augmente en pic indiquant la perte de tout contact électrique.
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On observe I’influence sur la tension électrique de chaque incrément de
force/déplacement (signalées par les fleches bleues et numérotées). L’augmentation n°l
correspond au début de 1’essai de traction et a l'application d'une force de 20 N. Chaque
changement de tension électrique correspond a une variation du déplacement. Dans un premier
temps, a chaque incrément de la force appliquée, on a une légere augmentation de la tension
électrique (de I’ordre de 0,005 mV). Cette augmentation reste la méme pour les 5 premiers
incréments de force. On observe au 6° incrément de force que le saut de la tension associé est
plus important. Cette augmentation plus importante est attribuée a la formation des premiéres
fissures. On considere alors que c’est a la déformation associée, que 1’on observe les premiéres
fissures. Par la suite, on observe qu’a chaque nouvel incrément de force, la tension augmente
davantage, jusqu’a augmenter a I'infini au 11°™ incrément. Par conséquent, on peut en déduire
que le contact électrique est rompu, donc que les fissures sont traversantes et prennent toute la
largeur de I’échantillon.

Pour chaque échantillon ou c’est possible, on reléve donc la force et la déformation pour
lesquelles les fissures commencent a se former et pour lesquelles les fissures deviennent
traversantes. Ces caracteristiques sont présentées dans le Tableau VI-2. On ajoute également la
force a laquelle le pic de diffraction commence a se déplacer vers les petits angles (noté Début
étape 2 DRX) pour comparaison.

Tableau VI-2 : Forces correspondant aux principales étapes relevées, en DRX et en mesures
électriques, durant I'essai de traction. Le début de I'étape 2 en DRX correspond au
déplacement maximal vers les grands angles du pic de diffraction. La force et la déformation
produisant les premiéres fissures correspondent au premier saut de tension important dans
les mesures électriques, enfin la force et la déformation associées aux fissures traversantes
correspondent a la perte de contact électrique.

Teneur en Nb (% at) 15 15 15 17 20
Début etg\ﬁ))e 2 DRX 102 119 107 110 100
Force 1e(rl\el§ fissures 83 103 88 80 100
Déformation 1éres 0,55 / 0,82 0,60 /

fissures (%)
Force fissures 83 134 165 140 168
traversantes (N)
Déformation fissures 0,55 / 3,0 2,1 /

traversante (%)
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On note que les premieres fissures apparaissent a des forces comprises entre 80 et 100
N, ce qui correspond & des déformations comprises entre 0,5 et 0,8 % environ, alors que les
fissures observées en traction au laboratoire (présentées dans le Chapitre V), sont observées a
partir de déformations de 1,3 %. On rappelle cependant que les mesures de déformation
réalisées au laboratoire sont a prendre avec précautions. On note également que la force a
laquelle on observe les premieres fissures est Iégerement plus faible que la force a laquelle on
observe le changement de sens de I'évolution du pic en DRX. En général, la différence observée
correspond a une itération de force, ce qui semble confirmer que les deux phénomeénes sont liés.
Chommaux et al. [Chommaux 2022] expliquent ce decalage par la sensibilité plus importante
des mesures électriques. En effet, les mesures électriques sont impactées dés les toutes
premiéres fissures, méme si leur densité et/ou leur étendue est trés faible. Pour observer un
changement de comportement en DRX, la densité de fissures doit étre suffisamment importante
pour résulter en une relaxation de contraintes macroscopique.

On observe egalement que les fissures deviennent traversantes a des valeurs de forces
comprises entre 83 N (soit juste aprés ’apparition des 1éres fissures) et 168 N. On peut penser
que cela peut dépendre de 1’état de surface initiale de 1’échantillon et notamment du substrat de
Kapton. En effet, d’éventuelles rayures sur le substrat pourraient étre des points sensibles pour
la formation de fissures. Et si ces dernieres se situent sur toute la largeur de 1’échantillon, il est
possible qu’elles facilitent 1’apparition de fissures traversantes.

Ces mesures ne permettent pas de dessiner une tendance en fonction de la composition
du film. L’objectif de la campagne étant d’observer 1’effet superélastique, les mesures ont été
principalement effectuées sur des échantillons Ti-15Nb-22Zr-3Sn, et on a donc peu de mesures
sur les autres compositions.

A la fin de certains essais, on remarque qu’on mesure a nouveau une tension (bien
qu’elle reste plus élevée que la tension avant I'application d'une force) lors de la décharge. Cela
semble indiquer que les fissures se « referment » [Chommaux 2022, Saleh 2014]. Cet effet est
da a I’¢lasticité du substrat de Kapton, qui permet de remettre en contact les bords des fissures
du film en revenant a sa position initiale. Cela semble indiquer que 1I’adhésion du film au Kapton
est tres bonne, puisqu’il reste solidaire du substrat malgré les fissures importantes.

L’¢tude des fissures a également été réalisée sur les éprouvettes post-mortem, par
observation au microscope optique. La Figure VI-10 présente les fissures obtenues apres 1’essai
pour gquatre échantillons différents.
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Figure VI-10 : Observations au microscope optique de [’état de surface apres essai
mécanique des échantillons : (a) Ti-15Nb-22Zr-3Sn — (b) Ti-20Nb-22Zr-3Sn — (c) Ti-15Nb-
227r-3Sn — (d) Ti-17Nb-22Zr-3Sn

On observe des fissures de morphologies différentes. Sur la Figure VI-10-a, les fissures
sont rectilignes, particuliérement dans la direction horizontale. Elles sont moins rectilignes,
mais la forme des fissures reste droite dans le cas de la Figure VI-10-b. Il semble que 1’on forme
dans un premier temps les fissures selon une direction avant de les former dans la direction
perpendiculaire. Des observations similaires ont été realisées dans la littérature [Faurie 2019,
Godard 2022], dans le cas d’une traction selon une direction, puis dans I’autre direction (soit
deux essais de traction uniaxiale successifs, dans deux directions perpendiculaires). La
différence entre les deux échantillons entrainant des fissures plus ou moins rectilignes pourrait
étre liée a la fragilité/ductilité du film. Cela indiquerait donc que 1’échantillon a 20 % at Nb
serait plus ductile que I’échantillon a 15 % at Nb.

Dans le cas des Figures VI-10-c et VI-10-d, la direction des fissures semble moins
définie, ce qui semble indiquer qu’elles se forment selon plusieurs directions a la fois. Ce type
de fissures a également été observé dans la littérature, dans le cas cette fois d’une contrainte
équi-biaxiale. On observe tout de méme quelques fissures tres rectilignes, qui sont sans doute
la conséquence de défauts préexistants, comme des rayures sur le film ou sur le substrat.

Ces observations s’expliquent par la fagcon dont ont été réalisées les essais de traction.
Afin d’automatiser le processus, ces derniers ont été¢ piloté par un programme python,
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permettant de contrdler les mouvements du diffractometre et des moteurs de la machine de
traction. Mais ce programme ne permettait pas d'actionner simultanément les deux moteurs
imposant le déplacement. Dans un premier temps, on a alors réalisé les essais en actionnant le
moteur dans une direction, puis le moteur dans la direction perpendiculaire. On obtient alors
des fissures qui semblent étre issues de deux essais de traction uniaxiaux successifs. Aprés avoir
observé au microscope optique les fissures des Figures VI-10-a et VI-10-b, la procédure
d'incrémentation des forces a été modifiée pour éviter cela : des déplacements bien plus faibles
sont imposeés successivement dans une direction, puis dans la direction perpendiculaire, jusqu'a
arriver au déplacement total d'un incrément, afin de s’approcher au maximum d’un essai
équibiaxial réel. L’observation des fissures nous donne donc également des informations sur la
nature de la contrainte appliquée.

V. Conclusion

Ce chapitre a présenté les résultats obtenus lors d’une campagne d’essais de traction in
situ sous rayonnement synchrotron. L’objectif de cette campagne d’essais synchrotron était
I’observation de I’effet superélastique directement lors d’un essai de traction. Cette observation
n’a pas été réalisée, mais les différents essais réalisés ont permis de soulever de nombreuses
questions auxquelles on pourra répondre a I’aide d’une analyse plus fine des données ou
d’autres caractérisations.

La premiere question qui est posee par ces essais est : pourquoi n’observe-t-on pas
I’effet superélastique ? 1l semblait pourtant qu’il était observable de fagon assez claire lors des
essais de nanoindentation présentés dans le Chapitre V : lorsque la fraction volumique de phase
B-métastable est la plus grande, a une teneur en Nb de 15 % at, le plus grand taux de
recouvrement en profondeur est mesuré. 1l est donc intéressant de se poser la question de ce qui
différencie ces deux essais mécaniques. Dans le cas de la nanoindentation, on applique une
contrainte localement a la surface du film uniquement. A I’inverse, lors de 1’essai de traction,
tout le film est sollicité. On sait que certains éléments microstructuraux, par exemple la taille
de grains, peuvent varier dans 1’épaisseur du film et il est donc possible que cela soit une piste
expliquant cette différence. La nature du substrat et I’adhésion du film (sur silicium ou Kapton)
ou I’épaisseur du film (2 pm pour les essais de nanoindentation contre 1 um pour les essais
synchrotron), sont également des pistes a explorer.

Ces essais posent également la question de la fragilité des films. Celle-ci est mise en
évidence par les nombreuses fissures qui apparaissent a des taux de déformation assez faibles
au cours de I’essai. Il semble en effet que I’on observe assez peu de ductilité et qu’apres la
déformation élastique, on entre rapidement dans un domaine fragile. Cela est assez différent du
comportement des alliages de titane massifs et pose des questions sur la différence de fragilité
entre ces derniers et les alliages de titane sous forme de films minces.
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Ce manuscrit de these a présenté 1’élaboration et la caractérisation de revétements
d’alliages a base Ti-Nb dans 1’objectif d’une utilisation dans le domaine du biomédical. Trois
systemes ont été étudiés : les systemes ternaires Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr et le systéme
quaternaire Ti-XNb-22Zr-3Sn. On s’est attelé a faire le lien entre la composition chimique (et
particulierement la teneur en Nb), la microstructure et les propriétés mécaniques des films
obtenus. On a notamment cherché a caractériser I’effet superélastique dans les films, qui est la
conséquence d’une transformation martensitique induite sous contrainte et réversible.

Dans un premier temps, on s’est concentré sur I’étude des propriétés microstructurales
des films en fonction de leur composition, ce qui fait I’objet du Chapitre III de ce manuscrit. La
premiéere partie de ce chapitre présente 1’élaboration des films par pulvérisation magnétron ainsi
que 1I’étude de leur morphologie. Pour les systéemes contenant du Zr, on a fixe les teneurs en Zr
a 22 £ 1 % at. Pour les deux systemes ternaires, on a réalisé une dizaine de compositions,
contenant des teneurs en Nb comprises entre 0 et 33 % at. Pour le systeme Ti-xNb-22Zr-3Sn, 5
compositions avec des teneurs en Nb comprises entre 10 et 20 % at ont été elaborées.
L’observation au MEB des films, a la fois en vue plane et en vue transverse, a montré que les
films obtenus présentent une morphologie colonnaire et dense. Des films de différentes
épaisseurs ont été élaborés : des films de 400 nm d’épaisseur, utilisés pour les caractérisations
structurales et des films de 2 pm d’épaisseur pour les caractérisations mécaniques.

L’étude premicre de la microstructure des films a été réalisée par DRX a partir de
balayages 6-20 classiques qui ont montré que les films présentent une forte texture dans la
direction de croissance pour les trois phases en présence : une texture (002), pour la phase
hexagonale a, une texture (110)g pour la phase cubique centrée B et une texture (002).> pour
la phase orthorhombique o’’. Ces trois réflexions étant situées dans une méme gamme angulaire
restreinte, les balayages a x = 0° n’ont pas été suffisants pour différencier les phases présentes
dans les films. C’est pourquoi des balayages 6-260 supplémentaires a des angles y # 0° ont
permis d’accéder a d’autres réflexions et ainsi de différencier les phases en présence dans les
systemes étudiés. L’évolution des phases en fonction de la teneur en Nb, élément bétagéne, a
été étudiée. A faible teneur en Nb (< 8 % at), pour les systémes Ti-xNb-2Sn et Ti-xNb-22Zr, la
phase o, qui est la phase stable du Ti a température ambiante, est observée, puis la phase o’
martensitique se forme pour des teneurs en Nb comprises entre 7 et 18 % at dans le systeme Ti-
XNDb-2Sn et entre 7 et 16 % at pour le systeme Ti-xNb-22Zr. Enfin, la phase 3 est observée a
partir de 17 % at Nb pour Ti-xNb-2Sn et a partir de 15 % at Nb pour Ti-xNb-22Zr, et devient
la seule phase présente dans les films a hautes teneurs en Nb. La comparaison des domaines de
stabilité des phases, entre les deux systemes ternaires, confirme le caractere bétagene du Zr.
Les parametres de maille des phases a et B restent stables avec la teneur en Nb, tandis que les
paramétres de maille de la phase o’ évoluent de fagon linéaire : a,» augmente (1,59.107
nm/%NDb), b diminue (-1,85.10° nm/%Nb) et ., lui, reste stable. Des mesures de résistivité
¢lectriques a température ambiante ont été réalisées. La résistivité augmente avec 1’apparition
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de la phase a’’ et diminue avec 1’apparition de la phase 3. Les mesures confirment les domaines
de stabilité des phases obtenus par DRX. Cette ¢tude des domaines de stabilit¢ des phases a,
a’’ et B en fonction de la teneur en Nb dans les films nous a permis par la suite de faire le lien
entre les propriétés microstructurales et le comportement mécanique des films.

Dans le Chapitre 1V, une étude plus approfondie des propriétés microstructurales du
systeme Ti-xNb-22Zr a été réalisée a partir d’analyses par MET et a partir des mesures des
contraintes internes dans les films. En s’appuyant sur les résultats du chapitre précédent, deux
compositions ont été sélectionnées pour I’étude au MET : une composition mixte o’’/B, le Ti-
12Nb-22Zr et une composition (3, le Ti-22Nb-22Zr. Les clichés de diffraction du Ti-22Nb-22Zr,
montrent uniquement la présence de la phase B, en accord avec les analyses DRX. La texture
{110} est confirmée sur les clichés de diffraction de la vue transverse, alors que les analyses
de la vue plane ne permettent pas d’observer cette derniére, ce qui pourrait indiquer que cette
texture se développe dans le film entre une épaisseur de 40 et 400 nm. Les clichés de diffraction
du Ti-12Nb-22Zr montrent la coexistence des phases o’ et B et les textures {110} de la phase
cubique et (002). de la martensite.

Dans ce chapitre, les contraintes internes des films Ti-xNb-22Zr ont été mesurées a
partir du suivi in situ de la courbure du substrat au cours de la croissance et les contraintes
résiduelles dans la phase 3 ont été évaluées par la méthode des sin?y a partir des mesures DRX
des déformations €lastiques dans les cristallites 3. La mesure de la courbure du substrat au cours
du dépot permet de suivre 1’évolution globale des contraintes dans les films de 400 nm
d’épaisseur et a permis de différencier 3 régimes de contraintes, en fonction de la teneur en Nb,
et donc en fonction des phases en présence. A basse teneur en Nb, pour les compositions
présentant la phase hexagonale a donc, les contraintes moyennes sont en léegére compression.
La formation de martensite (pour les compositions 7,8 et 9,5 % at Nb) s’accompagne de
contraintes en tension et enfin les films a hautes teneurs en Nb, pour lesquels c’est la phase 3
qui est majoritaire sont en compression.

L’évaluation des contraintes résiduelles dans la phase P, par la méthode des sin?y,
apporte des informations complémentaires sur les contraintes intra-granulaires dans la phase
cubique et permet de différencier les contraintes intra-granulaires des contraintes
macroscopiques mesurées par la courbure du substrat. L’étude montre que les grains de phase
B sont soumis a des contraintes de compression. Ces résultats sont cohérents avec la contrainte
moyenne en compression mesurée par la courbure du substrat, et les deux mesures donnent des
valeurs proches pour la phase cubique (écart de 26 MPa par exemple pour la composition Ti-
32Nb-22Zr). Il semble donc que, pour les compositions cubiques, les contraintes soient
principalement localisées dans les grains. Pour les compositions martensitiques, les contraintes
observées en tension sont dues & des variations dans la microstructure : la transformation
martensitique contribue a une relaxation des contraintes de compression, et on peut penser que
d’autres mécanismes, comme 1’augmentation de la taille de grains sont également a I’origine
de contraintes de tension.

Le chapitre V porte sur les propriétés mécaniques des films qui ont été étudiées a partir
des essais de nanoindentation et de traction uniaxiale. Les essais de nanoindentation ont été
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réalisés sur les systemes Ti-xNb-22Zr et Ti-xNb-22Zr-3Sn avec une pointe Berkovich et une
pointe sphérique de diametre 50 um qui ont permis d’étudier la réponse des films a 1’échelle
locale et de solliciter différents régimes de déformation. La pointe Berkovich entraine une
plastification importante et précoce du matériau sondé et a éte utilisée pour mesurer le module
et la dureté d’indentation en utilisant le modéle d’Oliver et Phaar. L’étude en fonction de la
teneur en Nb a montré que les films contenant 15 % at de Nb présentent les modules et les
duretés les plus élevés. Les valeurs obtenues sont proches des valeurs répertoriées dans la
littérature. La pointe sphérique a permis de caractériser I’effet superélastique des films, a partir
de la mesure du taux de recouvrement en profondeur. L’étude en fonction de la teneur en Nb a
montré que les films contenant 15 et 17 % at. Nb présentent le plus grand retour superélastique.
Ces résultats sont cohérents avec les phases présentes dans les films, puisque ¢’est a 15% at Nb
que la phase B devient majoritaire dans les films tout en restant mécaniquement instable. Les
essais de nanoindentation ont permis de montrer la nature superélastique des films dans un
domaine restreint de compositions.

Des essais de traction ont été réalisés sur des éprouvettes de Kapton d’épaisseur 50 pm
dont un co6té a été revétu d’un film en alliage Ti-xNb-22Zr-3Sn. La découpe des éprouvettes
trés de Kapton s’est révélée difficile, en raison de la finesse des feuilles de Kapton et de la
souplesse du matériau (module d’Young de 4 GPa). La présence de petits accros ou défauts a
la périphérie des éprouvettes a contribué a la faible reproductibilité des essais de traction. La
faible épaisseur des échantillons compromettant 1’utilisation d’un extensométre, la déformation
a été ¢évaluée par corrélation d’images a partir de I’enregistrement vidéo du déplacement d’un
mouchetis dans une petite zone centrale de I’éprouvette. En raison des caractéristiques de la
caméra utilisée, la taille restreinte de la zone observée a nécessité de faire des hypothéses pour
pouvoir évaluer la deformation. Ces difficultés ont entrainé des incertitudes importantes sur les
mesures. On a tout de méme observeé, que les revétements exercaient une influence notable sur
les courbes contrainte-déformation, par rapport a la courbe obtenue a partir d’une éprouvette de
Kapton non revétue. En utilisant une loi des mélanges, le module d’Young des films a été évalué
et les valeurs sont comprises entre 12 et 47 GPa pour les revétements Ti-xNb-22Zr-3Sn étudies,
ce qui est plus faible que les modules d’Young décrits dans la littérature pour des alliages
massifs (E = 40-60 GPa pour 1’alliage Ti-2448). Nous nous sommes intéressés a 1’apparition
des fissures au cours de I’essai de traction. Le film Ti-15Nb-22Zr-3Sn est celui pour lequel
I’apparition des fissures est la plus tardive, ce qui va a nouveau dans le sens d’ une composition
pour laquelle le film présente le plus d’effet superélastique permettant d’accommoder
davantage la déformation imposée que les autres compositions et de retarder I’apparition des
fissures.

Pour aller plus loin dans I’étude de la superélasticité des films, nous avons souhaité
réaliser des essais de traction in situ sous rayonnement synchrotron dans le but d’observer
directement la transformation martensitique induite sous contrainte et sa réversibilité. Des
essais de traction équibiaxiale ont été réalisés au synchrotron Soleil, sur la ligne DiffAbs, sur
des ¢éprouvettes de Kapton de 75 um d’épaisseur, en forme de croix, sur lesquelles ont été
déposé un film en alliage Ti-xNb-22Zr-3Sn, 2 um épais. Les essais mécaniques sont couplés
aux mesures DRX sous rayonnement synchrotron, pour obtenir des informations structurales,
et a des mesures de résistivité électrique quatre pointes, pour étudier 1’apparition des fissures
dans le film. L’étude de I’évolution des pics de diffraction de la phase B lors d’un cycle de
chargement/déchargement nous a permis de suivre la déformation élastique progressive des
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grains 3 en début de chargement, suivie d’une relaxation de la contrainte, accompagnée d’une
baisse d’intensit¢ du signal mesuré, en raison de 1’apparition de fissures. Au cours du
déchargement, la relaxation des contraintes se poursuit et on a fait I’hypothése que le retour de
I’intensité diffractée des pics B a leur niveau initial est la conséquence de la fermeture des
fissures. Malheureusement, 1’absence de détection de toute réflexion de phase a’” au cours des
essais, nous laisse penser que la transformation martensitique n’a pas lieu dans les films
(incluant ceux contenant 15 % at Nb) lors de ces essais. L’apparition de fissures pour des taux
de déformations assez faibles, inférieurs a 1 %, pose des questions sur la fragilité des films.
Malgré un nombre d’essais importants, nous n’avons pas pu dégager de tendance sur
I’apparition des fissures en fonction de la composition du film. Ces résultats semblent tout de
méme confirmer la fragilité des films, les fissures apparaissant précocement, dés la fin du
domaine élastique.

Pour conclure de fagon générale, on rappelle que 1’objectif initial de ce travail de thése
et du projet ANR SuperRev est le développement de revétements en alliages de titane
superélastiques et biocompatibles pour revétir des dispositifs biomédicaux. La premiére
interrogation par rapport a ces objectifs a porté sur la nature superélastique des films. En effet,
dans un premier temps, les essais de nanoindentation réalisés ont permis d’obtenir des résultats
trés encourageants. Les films Ti-15Nb-22Zr et Ti-15Nb-22Zr-3Sn présentent de tres bons taux
de recouvrement (supérieurs a 80 % pour toute la gamme de forces appliquées). De plus, ces
résultats sont cohérents avec les microstructures observées en DRX, puisque I’on s’attendait a
obtenir le meilleur taux de recouvrement pour ces compositions, qui sont celles a partir
desquelles les films présentent la fraction volumique de phase  métastable la plus importante.
Les essais de traction réalisés en laboratoire n’ont pas permis de confirmer ce comportement.
On a notamment observé que le film déposé se fissure trés rapidement en cours de d’essai.
Cependant, les différents problemes expérimentaux rencontrés pour la mise en place de ces
essais, particulierement les défauts qui ont été observeés en périphérie des éprouvettes de traction
avant dép6t, laissent penser que les difficultés rencontrees viennent des moyens utilisés (outil
de découpe, caméra avec champ limité). C’est donc pour démontrer la superélasticité des films
qu’une campagne d’essais au synchrotron a été réalisée. On cherchait a observer directement la
transformation martensitique (et sa réversibilité) lors d’une sollicitation mécanique.
Malheureusement, ces essais n’ont pas permis de répondre a notre attente, et 1’étude
initialement prévue sur la superélasticité de nos films s’est transformée en une étude sur la
fragilité des films.

Ces observations posent plusieurs questions, sur 1I’éventuelle fragilité des films et sur la
différence de comportement des films lorsque ceux-ci sont sollicités par des essais de
nanoindentation ou bien de traction. Il semble en effet que les films en alliages de titane
présentent un comportement fragile, ce qui n’est pas du tout observé pour les alliages massifs.
Cet effet n’ayant pas été observé dans le cas des essais de nanoindentation, on pourrait penser
qu’il est di aux effets d’interface entre le film et le substrat. Pour les essais de nanoindentation,
on ne sollicite pas mécaniquement 1’interface film-substrat. Il serait intéressant d’étudier a la
fois I’adhésion des films au substrat, mais ¢galement I’influence de la nature du substrat. Les
essais de nanoindentation ont en effet été réalisés sur des échantillons déposés sur substrat de
Si, tandis que les échantillons de traction ont été déposés sur Kapton. Il pourrait également étre
intéressant d’étudier 1’influence de 1’épaisseur sur les essais de traction, afin de voir si une
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épaisseur plus grande minimise I’influence de I’interface, ou si, a I’inverse, un film plus épais
se désolidarise plus facilement du substrat et donc de I’interface. Des essais tribologiques, des
essais de scratch test, ainsi que des essais de traction sur des films déposés sur des éprouvette
de Nitinol sont en cours dans le cadre d’un stage au laboratoire C-Met de Rennes.

Le caracteére biocompatible des films n’a pas été reporté dans ce travail de thése. Cela
faisait I’objet d’une tache spécifique dans le cadre du projet ANR, réalisée au laboratoire BMBI
de I’Université Technologique de Compi¢gne. L’ Annexe Il présente les échantillons qui ont été
réalisés dans le cadre de cette these pour les tests biologiques. La cytotoxicité et
I’hémocompatibilité ont été évaluées sur des films déposés sur pastille de titane, tout comme la
réponse cellulaire aux films : la prolifération, la différentiation et la minéralisation des cellules
ont été testées. Les essais ont montré que les films sont, globalement, biocompatibles, avec peu
de différences en fonction des compositions, mais des différences plus marquées en fonction de
la méthode de dépbt (dépbts en incidence normale ou dépbts GLAD). Des essais de
biocorrosion sont également en cours avec le Département de Science des Matériaux de
1I’Université Technologie de Iasi en Roumanie.

Pour réaliser des revétements sur des dispositifs de Nitinol, des premiers prototypes ont
été déposés au laboratoire de Rennes, en adaptant le porte substrat du bati de dép6t afin de
permettre une rotation complete du dispositif 3D a recouvrir, placé au-dessus du bouquet
confocal des trois cibles magnétron. Des depdts d’alliages Ti-Nb-Zr-Sn sur fils de NiTi
superélastique et sur agrafes de orthopédiques en NiTi superélastique ont été réalisés, et la
caractérisation de ces revétements est en cours. Des tests de biocompatibilité in vivo avec
implantation sous cutanée dans des rats est en cours sur des fils revétus au laboratoire de
Compiegne.

De tels dépdts posent des questions supplémentaires. Jusqu’ici, dans ce travail de these,
on s’est concentré sur 1’étude des propriétés des films. Pour leur utilisation dans des conditions
réelles, il est nécessaire de s’intéresser a ’interaction du film avec le dispositif de NiTi. De
nouveau, il est encore ici intéressant d’étudier 1’adhésion du film au substrat. De plus, dans le
cas d’un dispositif 3D, le dépo6t du revétement peut étre plus irrégulier, a cause d’éventuelles
zones d’ombrages pendant le dépot. Il est aussi nécessaire d’étudier 1’homogénéité du film, a
la fois chimique, mais également selon 1’épaisseur. Si on cherche a utiliser le film comme un
revétement biocompatible, il est nécessaire que le dispositif entier soit recouvert. De plus, on
cherchera a avoir une épaisseur relativement homogeéne sur toute la surface du dispositif. Enfin,
il est nécessaire que le revétement soit en capacité de suivre les déformations imposées par le
dispositif en fonctionnement. Et dans le cas ou ce dernier est en Nitinol, le film devra présenter
un comportement superélastique pour €tre capable d’accommoder les mémes amplitudes de
déformations que celles subies a répétition par le dispositif en fonctionnement, ce qui a été
I’objectif principal de cette thése. Le film devra présenter des propriétés semblables a celles du
NiTi (module d’Young, recouvrement superélastique) pour assurer la continuité mécanique et
favoriser ’intégrité de 1I’ensemble du dispositif revétu pendant toute sa durée de service dans
I’organisme.
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Pattern : 00-044-1294

Radiation = 1.540598

Quality : High

Ti

Titanium

Lattice : Hexagonal

S.G. : P63/mmc (194)

Mol. weight = 47.90

Volume [CD] = 35.30

= 2.95050 Dx = 4.506
= 4.68260
Z= 2 Vicor = 0.90
Color: Gray

Sample source or locality: Sample was obtained from A.D. Mackay Inc.
General comments: Average relative standard deviation in intensity of the
ten strongest reflections for three specimen mounts = 6.7%.

Additional pattern: Validated by calculated pattern.

Additional pattern: To replace 5-682.

General comments: Component of pyrotechnic boom powders.

Data collection flag: Ambient.

Sailer, R., McCarthy, G., North Dakota State University, Fargo, North Dakota,
USA., ICDD Grant-in-Aid (1993)

CAS Number: 7440-32-6

Radiation : CuKa1l Filter : Monochromator crystal

Lambda : 1.54056 d-sp : Diffractometer

SS/FOM : F17=387(0.0026,17) Internal standard : Si
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Pattern : 00-044-1288

Radiation = 1.540598

Quality : Calculated

B-Ti

Titanium

Lattice : Body-centered cubic Mol. weight = 47.90

S.G.: Im3m  (229) Volume [CD] = 36.15

a= 3.30650 Dx = 4.401

Z= 2 Vicor = 8.68

General comments: High temperature phase, stable above 1153 K.
Data collection flag: Ambient.

Calvert, L., Lakes Entrance, Victoria, Australia., Private Communication
(1993)

Radiation : CuKat Filter : Not specified

Lambda : 1.54060 d-sp : Calculated spacings

SS/FOM : F9=66(0.0152,9)

Annexe I-2 : Fiche ICDD de la phase cubique g
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Pattern : 00-017-0102

Radiation = 1.540598

Quality : Indexed

NbTi4

Niobium Titanium

Lattice : Base-centered orthorhombic Mol. weight = 284.51

S.G.: Cmcm  (63) Volume [CD] = 71.02
a= 3.15200 Dx = 5.322

b = 4.85400

c = 4.64200

a/b = 0.64936

c/b = 0.95632

General comments: 20 at % Nb.

General comments: Orthorhombic distortion of hexagonal.

Unit cell: Reference reports: a=3.166, b=4.854, c=4.652.

General comments: Cell parameters generated by least squares refinement.
Data collection flag: Ambient.

Brown et al., Nature (London), volume 201, page 914 (1964)

Radiation : Filter : Not specified
d-sp : Not given

SS/FOM : F12=30(0.0330,12)
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Parmi les taches définies dans le projet ANR SuperRev, I’¢tude de la biocompatibilité
des films a été réalisée au laboratoire de BioMécanique et Bio-Ingénierie de 1I’Université de
Technologie de Compiégne (UTC). En effet, avec les films en alliages de titane qui ont été
élaborés et dont les propriétés structurales et mecaniques ont été présentées dans ce travail de
these, on vise des applications biomédicales et notamment, on cherche a améliorer la
biocompatibilité de dispositifs existants en Nitinol, pour éviter les problémes d’allergies liés a
la présence de Nickel. Le but de cette Annexe Il est de présenter les échantillons ayant été
élaborés pour cette étude de la biocompatibilite.

Les essais ont été réalisés sur des échantillons du systeme Ti-xNb-22Zr-3Sn, déposés
sur des pastilles de titane pur. D’un point de vue matériau, I’influence de trois paramétres ont
été étudiés pour ces essais : la composition chimique du film, la rugosité initiale du substrat et
I’angle d’incidence du flux d’atome lors du dépot. La modification de la composition chimique
a été realisée afin de vérifier que toutes les compositions chimiques étudiées dans ce travail sont
biocompatibles. Les modifications de la rugosité initiale du substrat et de 1’angle d’incidence
de dépdt permettent de modifier la topographie du film et la rugosité de surface. En effet, cette
derniére peut avoir un effet sur la réponse cellulaire, en modifiant notamment 1’adhésion des
cellules a la surface du film [Chen 2016].

e Pour I'é¢tude de la composition chimique, quatre compositions chimiques ont été
testées : la composition Ti-2448 (pour rappel, elle correspond a une composition Ti-
15Nb-2Zr-4Sn) et les compositions Ti-10Nb-22Zr-3Sn, Ti-17Nb-22Zr-3Sn et Ti-20Nb-
227Zr-3Sn. Les compositions ont été choisies a 1’aide des caractérisations structurales et
mécaniques présentées précedemment dans ce manuscrit afin de sélectionner des
compositions d’intéréts, qui peuvent présenter la transformation superélastique pour les
films Ti2448 et Ti-17Nb-22Zr-3Sn, tout en ayant une variété de microstructures avec le
film Ti-10Nb-22Zr-3Sn a dominante martensitique et avec le film Ti-20Nb-22Zr-3Sn
pour lequel la phase B stable prédomine. On a cherché a vérifier ainsi la biocompatibilité
de tous les éléments présents dans les films : Ti, Nb, Zr et Sn. Toutes les compositions
étant composées des mémes élements, avec des teneurs relativement proches (la plus
grande variation étant pour le Zr avec un écart de 20 % at), on ne s’attend pas a des
différences importantes de biocompatibilité entre ces compositions.

e Les pastilles de titane pur qui ont été utilisées sont issues de plaques de titane achetées
dans le commerce. Pour réaliser les substrats, des pastilles de titane de 13 mm de
diamétres ont été poinconnées. Pour modifier la rugosité du substrat, trois états de
surface différents ont été réalisés : des pastilles brutes de laminage (notées brut), des
pastilles polies chimiquement a la solution HF/HNO3z (50/50) (notées polies HF) et des
pastilles polies mécaniquement par une succession de papiers abrasifs jusqu’au papier
plus fin P4000 (notées polies 4000). Des images MEB de 1’état de surface des trois
différents polissages sont présentés sur la Figure A2-1.
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Figure A2-1 : Images MEB de la surface des pastilles de titane utilisées comme substrat.
Pastilles brutes de laminage en grossissement (a) x 500 et (b) < 10 000. Pastilles polies
chimiquement & [ aide d 'une solution HF/HNO3 (50/50) en grossissement (c) x 500 et (d) x
10 000. Pastilles polies mécaniquement jusqu’au papier abrasif P4000 en grossissement (e) %X

500 et (f) x 10 000.
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e Afin de modifier la rugosité, I’autre facteur sur lequel on a joué est ’angle d’incidence
des atomes sur le substrat lors du dépbt. Les dépots classiques, en incidence normale,
ont été complété par des dépbts GLAD (GLazing Angle Deposition). Pour ces derniers,
on vient incliner le substrat dans la chambre lors du dépét (voir la section 1.3.4 du
Chapitre II). Cet angle d’incidence crée des zones d’ombrage pour le dépdt, ce qui
modifie plusieurs caractéristiques du film et notamment sa rugosité et sa densité
[Mareus 2020]. La Figure A2-2 présente des images MEB en vue plane de pastilles
brutes : non revétue ; revétue d’un film déposé en incidence normale ; revétue d’un film
déposé en GLAD.

Pour comparer les différents échantillons, les rugosités ont été mesurees pour chaque
condition, & 1’aide de mesures AFM, sur une zone de 83 x 83 um? et & I’aide d’un profilométre
optique confocal, sur une zone 200 x 200 um? Le Tableau A2-1 présente les rugosités
moyennes mesurées des profilométres optique confocal pour les différentes conditions de
dépot.

Tableau A2-1 : Rugosités des échantillons pour les différentes conditions de dépots, mesurées
a l'aide du profilometre optique confocal.

sublszttra::tl(np:gsili e Tj) 1YPe de depot fﬁ?ﬂf’éﬁ?'{éﬂ at) RMS (nm) ~ Ra (nm)
Brut Non revétu / 880 675
Brut Incidence normale  Ti-2448 882 + 56 664 + 28
Brut Incidence normale  Ti-10Nb-22Zr-3Sn 794 £ 138 588 + 74
Brut Incidence normale  Ti-20Nb-22Zr-3Sn 888 + 36 680 + 28
Brut GLAD Ti-2448 961 + 78 725+ 65
Brut GLAD Ti-10Nb-22Zr-3Sn 1109 + 167 830+ 100
Poli HF Non déposé / 309 239

Poli HF GLAD Ti2448 319+ 10 241+ 2
Poli HF GLAD Ti-10Nb-22Zr-3Sn 393+18 302+21
Poli 4000 Non déposé / 102 71

Poli 4000 Incidence normale  Ti-2448 93+7 665
Poli 4000 Incidence normale  Ti-10Nb-22Zr-3Sn 65+ 12 49+9
Poli 4000 Incidence normale  Ti-20Nb-22Zr-3Sn 77+25 54+ 14

On observe que la rugosité initiale du substrat est le parametre qui a le plus grand impact
sur la rugosité finale de la pastille revétue. Les dép6ts GLAD augmentent relativement
legerement les rugosités finales. On peut penser que les dépots GLAD exercent une influence
sur la rugosite a une échelle plus petite. La Figure A2-2 présente des images MEB en vue plane
de pastilles brutes : non revétue ; revétue d’un film déposé en incidence normale ; revétue d’un
film déposé en GLAD.
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Figure A2-2 : Images MEB des surfaces des différentes pastilles brutes : (a) non revétue en
grossissement x3000 ; (b) revétue en incidence normale en grossissement x3000 ; (c) revétue
en GLAD en grossissement x 3000 ; (d) revétue en GLAD en grossissement x 10 000

On observe que la surface des films déposés en incidence normale semble reproduire de
facon assez fidele la topographie de surface de la pastille de titane utilisée en substrat. Au
contraire, des rugosités supplémentaires, a tres petite échelle, sont induites a la surface du film
par le dép6t GLAD. Pour les tests visés, on cherche plut6t a avoir des différences de rugosités
a I’échelle micrométrique, pour que celles-ci exercent une influence sur les réponses cellulaires.

Ces échantillons ont été utilisé a Compiegne dans le cadre du projet ANR lors du stage
de Cilia Khemici et du post-doctorat de Hiroki Chigama. La cytotoxicité et I"hémocompatibilité
des différentes conditions de dép6ts ont été évaluees, ainsi que la réponse cellulaire (cellules
endothéliales et ostéoblastes) aux films : prolifération, différenciation et minéralisation. Des
tests bactériologiques ont également été réalisés. De plus, pour compléter ces essais, d’autres
échantillons ont été réalisés sur le bati de dépdt de Rennes, en utilisant un dispositif permettant
le dép6t en 3 dimensions, sur des fils orthodontiques. Ces échantillons ont été utilisés pour des
essais de biocompatibilité in vivo, aprés implantation sous-cutanée sur des rats. Ces essais sont
actuellement en cours.

Le Tableau A2-11 présente un récapitulatif de toutes les conditions de dépdts utilisés.
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Résumé : Ce travail de thése porte sur qui a été évalué en mesurant le taux de
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revétements en alliages a base Ti-Nb, dessais de nanoindentation. Les
pouvant servir de barriere biocompatible résultats ont montré que les
sur des dispositifs biomédicaux en Nitinol compositions les plus intéressantes sont
superélastique. Un des objectifs visés est  Ti-156Nb-22Zr et  Ti-15Nb-22Zr-3Sn.
gue les films présentent des propriétés L’étude de la superélasticité a également
semblables a celles du Nitinol, comme des  été réalisée par des essais de traction
propriétés de superélasticité qui reposent biaxiale réalisés in  situ  sous
sur une transformation martensitique rayonnement synchrotron. Les
induite sous contrainte et réversible. La contraintes internes des films ont été
microstructure des films et l'orientation évaluées a partir du suivi in situ de
cristallographique des phases ont été I'évolution de la courbure du substrat au
étudiées en fonction de la teneur en Nb  cours du dépbt et a partir des
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biocompatible barrier for Nitinol biomedical that the compositions Ti-15Nb-22Zr and
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films present similar properties to the Nitinol  interesting in that regard. Superelasticity
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which is the consequence of a stress- tests, done in situ under synchrotron
induced reversible martensite  XRD. The internal stress has been
transformation. The films microstructure evaluated by in situ substrate curvature
and the crystallographic orientation of the  measurements during deposition, and
phases have been studied with the after deposition in the cubic b phase by
evolution of the Nb content by X-Ray the sin2Y method. This has provided
Diffraction (XRD) and Transmission better understanding of the mechanism
Electronic Microscopy (TEM). This allowed responsible for the formation of
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