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Introduction générale

L’intérét porté aux matériaux utilisés dans le doreanédical pour le remplacement et
la reconstruction des tissus osseux a considérableraugmenté durant les dernieres
décennies. Leur champ d’application est vaste:udhie orthopédique, odontologie... Les
biomatériaux représentent un enjeu économiqueattab considérable. Le marché mondial
est estimé a 50 milliards d’euros en 2009 avecanoissance de 10% par an. 1,6 millions de
personnes sont porteurs d'implants orthopédiqueBrance et plus de 5% de la population
dans le monde.

Du fait de l'augmentation de I'espérance de vies BBomatériaux sont amenés a
répondre a un cahier de charge de plus en gdsifique en termes de biocompatibilité
chimigue mais également mécanique afin de perdiams le corps humain tout en assurant
un bon fonctionnement a long terme. L'adaptationl’&mélioration des propriétés des
biomatériaux constituent un champ d’investigatiaurc@al en pleine expansion.

La réussite de la pose d'un implant repose esdlentient sur les mécanismes
complexes d’ostéointégration comportant a la fas dspects mécaniques et biochimiques
(phénomenes chimiques se produisant a [linterfaceplant/tissus environnants).
L'ostéointégration d’origine mécanique, qui coratithe une grande part du remodelage
osseux (reconstruction osseuse), est restée langegrée dans les problématiques de
choix des biomatériaux lors de la conception desthpses et implants. Les criteres
recherchés ont été longtemps principalement limétésne bonne tenue en corrosion, une

résistance mécanique élevée et une bonne duptlitéfaciliter la mise en forme.

Or, la présence d'un implant dans I'os conduit @ redistribution des contraintes
meécaniques (phénomene appelé "stress-shielding®.tkdp forte différence de rigidité entre
I'os et I'implant entraine I'apparition de zones cncentration des contraintes et de zones
non chargées. Lepropriétés mécaniques des biomatériaux et pamgi@rient le module
d’élasticité doivent étre alors soigneusement dhocsr ils conditionnent la qualité du
transfert de contrainte a l'interface implant/os.

Le titane pur (T40), l'alliage Ti-6Al-4V et les @bes a mémoire de forme nickel-titane
constituent une premiere génération de biomatéridép largement utilisés pour les
applications médicales. Cependant, I'inadéquatiaonmibdule d’élasticité de ces alliages
affecte le remodelage osseux. lls présentent égalemes risques de toxicité liés a la
présence de certains éléments d’addition (Al, \J, Bes aspects sont susceptibles d’'induire
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le rejet de I'implant par I'organisme et sont sauivévoques par les professionnels de la santé
parmi les causes d’échec de I'implant.

Les recherches se sont récemment orientées ved#veloppement de nouveaux
biomatériaux dont le biomimétisme ne serait pastéma I'environnement chimique mais
prendrait également en compte I'adaptation desrigt®s mécaniques des implants a la
matrice osseuse.

Les alliages de titane comportant uniguement dé&sets non-toxiques représentent
une excellente alternative aux alliages cités mt&acdnent. Plus particulierement, les alliages
de titane de type3 et B-métastable suscitent un grand intérét pour leslicapions
biomédicales. Ces alliages se caractérisent pahangement de phase a I'état solide d’'une
phase mér@, stable a haute température, a une phase maideesit qui leur confére I'effet
mémoire de forme et/ou I'effet superélastique. ltedpar simple variation de température ou
par I'application d’une contrainte, cette transfatimn martensitique contribue également a
'abaissement du module d’élasticité. De nombreudeages récentes ont montré qu’il est
possible de tirer parti des propriétés particuiedte ces alliages de titane qui possedent déja
intrinsequement un bas module d’élasticité (70-83a)s L'instabilité mécanique de ces
alliages peut étre alors utilisée pour modulermeélarer les propriétés mécaniques par le
contrOle de la microstructure.

Le présent travail de thése, effectué au sein divid.Hlaboratoire d’Etude des
microstructures et de Mécanique des matériaux)s&it dans le cadre d’'un projet ANR
intitulé TIBBIA « Titane Béta Biocompatible Adapifat ayant pour objectif I'étude et le
développement de nouveaux alliages de titane fomugls présentant des propriétés
biomimétiques. Ce travail est réalisé en collabhonatvec deux partenaires scientifiques
(Laboratoire de Science Chimigue-INSA Rennes etotatoire de Physico-Chimie des
Surfaces - ENSCP Paris) ainsi que deux partengidesstriels (les sociétés AMF et Nimesis
technology).

Durant ces travaux de thése, deux composition®rdiftes d’alliages binaires sont
étudiées : un alliage superélastique Ti-26Nb etlliage a mémoire de forme Ti-24Nb. La
majorité des travaux réalisés jusqu'a présent pbrtur les alliages superélastiques
caractérisés par la présence de la plhse température ambiante. L'étude de l'alliage
purement martensitique Ti-24Nb constitue une oalifié@ de ce travail. Apres I'élaboration de
ces deux alliages, une caractérisation completapgrofondie est réalisée sur le plan
microstructural et mécanique afin de consoliderdesnaissances relatives a ces alliages.
Nous nous sommes également intéresseés a I'étuda@zmismes de déformation activés au
cours d’'une déformation en traction en couplanedivmoyens expérimentaux (observations
microscopiques, essai de traction avec des mesusitsi en DRX, étude EBSD).

Dans l'objectif d’adapter les propriétés de cemg#ls aux applications médicales, une
stratégie d’optimisation basée sur des traitemér@smomeécaniques courts a été établie. Le
contréle des paramétres définissant les différeétimses de cette stratégie est primordial afin



Introduction générale | 3

d’obtenir le compromis optimal entre les propriétds résistance mecanique et de
superélasticité tout en conservant un bas modudéasticité. Les caractéristiques finales
obtenues pour les deux alliages sont discutéeslation avec les microstructures engendrées,
contribuant ainsi a la compréhension des effets tdetements thermomécaniques sur la
stabilité¢ de la phas§, les mécanismes de déformation et I'évolution gespriétés
meécaniques.

La modélisation du comportement de ces alliagegménent développés, est également
abordée durant ces travaux de thése. Une étudalpetayant pour but de déterminer les
caractéristiques cristallographiques de la transétion martensitique propre a lalliage
superélastique Ti-26Nb est réalisée en adoptanthéwgie de minimisation d’énergie.

Le manuscrit est articulé autour de six chapitres.

Le premier chapitre est consacré a introduire Ildggas de titane et plus
particulierement a présenter les spécificités diemas de typg-métastable. Une description
des mécanismes lies a la transformation marteositiget des comportements
thermomeécaniques résultants est apportée. Ce mhagit cléturé par un état de I'art détaillé
sur les moyens d’optimisation des propriétés dikagaek de titane développés par diverses
équipes scientifiques.

On propose dans le deuxieme chapitre une descrigéda procédure d’élaboration des
alliages de titane mise en ceuvre ainsi qu’'une geegor de I'ensemble des techniques de
caractérisation microstructurale a différentes bebet mécaniques employées dans le cadre
de ces travaux de these.

Dans le_troisieme chapitre, une premiere partiedédiée a la sélection des matériaux
etudiés. Nous présentons une étude préliminair@mosur trois compositions différentes en
s’appuyant sur des approches électroniques. L dws alliages binaires de composition Ti-
24Nb et Ti-26Nb étudiés pour la suite des travasixj@stifié en se basant sur les résultats
révélés dans cette étude préliminaire. La deuxiparée est consacrée a la caractérisation
microstructurale et mécanique des lingots élabafs d’étudier leurs comportements
meécaniques et caractériser la transformation msitigne associée a chaque nuance. Nous
nous sommes également intéressés a caracteriéer iemoire de forme des deux alliages.

Le guatrieme chapitre est consacré a I'étude desmsmes de déformation activés au
cours d’'une déformation en traction dans les ddliegas par des essais de traction avec des
mesures in-situ en DRX et une étude EBSD. La diffée relevée entre les deux alliages sur
le plan microstructural nous a amenés a employer méthodologies expérimentales
différentes. On présente également une étude kmsél loi de Schmid ayant pour but
d’évaluer sa pertinence a prédire la sélectionat@mmtes dans le cas d’'un maclage.

Le cinquieme chapitre est dédié a l'optimisatiors geopriétés de ces alliages. Une
stratégie d’optimisation basée sur les traiteméhésmomécaniques nano-structurants est
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établie visant l'obtention d’'un compromis entre exgpasticité, module d’élasticité et
résistance meécanique. L'obtention des propriétésamques optimisées et I'évolution des
microstructures engendrées par ces traitementstimécaniques sont étudiées par des essais
de traction avec chargement cyclique, diffractienrdyons X et microscopie électronique a
transmission.

Le dernier chapitre est consacré a la modélisationcomportement mécanique de
lalliage binaire Ti-26Nb. Une premiere partie ed&diée a la détermination des
caractéristiques cristallographiques de la transédion martensitique en utilisant une théorie
de minimisation de I'énergie. La seconde partieceome la modélisation du comportement du
monocristal.
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Introduction

Le titane pur présente une résistance mécaniqueifigpé élevée (rapport de la
résistance a la traction sur la masse volumiquehetexcellente résistance a la corrosion. Ces
caractéristiques intéressantes font du titane unalmeée choix pour de nombreuses
applications, notamment dans les domaines aérgpu@utet aérospatial. En plus de ces
qualités, le titane est I'un des métaux les pluscdiinpatibles et il présente un module
d’élasticité relativement faible (E=110GPa), ce furend incontournable dans le domaine
meédical.

Il est le siege d'une transformation
allotropique o/f de type martensitique au
voisinage de 882 °C appelé ‘tranfiigFigure
I-1). La phaseB de structure cubique centrée
est stable a haute température et la phade
structure hexagonale est stable a basse
température (en dessous du trarfus 882°C
Au cours de cette transformation, le passage de
la phasef a la phasea se fait selon le
mécanisme proposé par Burgers mettant en jeu
un trés faible déplacement coordonné d’atomes
(inférieur a une distance interatomique) et par

un léger réarrangement atomiquBulgers, Figure I-1. Variétés allotropiques du titane
1934,

T (°C)

Les alliages de titane, constitués uniquement dliéfés parfaitement biocompatibles,
sont des biomatériaux de choix dans le domaine dilical. Ce premier chapitre est consacré
a une étude bibliographique sur les alliages deditavec une attention particuliere portée sur
les alliages de titang-métastables. Nous présentons dans une premidre lgar différentes
classes d'alliages de titane. Nous rapportons dewes seconde partie les mécanismes de
déformation dans ces alliages ainsi que les diftéreomportements thermomécaniques liés a
la transformation martensitique. La chronologid’éeolution dans le choix des biomatériaux
ainsi que les propriétés nécessaires en termesodentpatibilité chimique et mécanique
exigées par les applications médicales sont présgnEnfin, les travaux récents de diverses
équipes scientifiques portés sur le développemeltibgtimisation de ces alliages pour le
biomédical font I'objet d’un état de I'art détaillé
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l.1 Les alliages de titane

I.1.1 Classification des alliages de titane

[.1.1.1 Effet des éléments d’addition

Le titane, métal de transition, peut former desitsahs solides avec un grand nombre
d’éléments d’addition. Ces éléments modifient lendime de stabilité respective des phdgses
et a. En fonction de leur influence sur cette stahildé distingue les éléments aphagenes,
betagenes et les éléments neutres (Tableau I-1).

Tableau I-1. Classification des différents élémmathaddition pour les alliages de titane (Combres,

1997).
caractere type de diagramme insertion | substitution
8°C
P B 02, Nz,
ALPHAGENE Al
882 a B C
% X !
355 B Mo . V
8 0
isomorphe M !
___\__./ - Nb, Ta.
BETAGENE 2
886;5 Mn, Fe, Cr,
eutectoide B +TX H2 Ni , Cu, W,
%/ ar TiX Co, Ag, Au,
7% X Si.
e8°C
NEUTRE SSZNA Sn, Zr,
[ & T Hf , Ga.

% X

« Les éléments alphagénes tendent a étendre le domaistabilité de la phase On
trouve dans cette famille de nombreux élémentssdition. L'aluminium est un élément
puissamment alphagéne, il permet en solution solidéurcissement important de la phase
Un équivalent en éléments alphagénes est propasé garmule suivante Banerjee and
Mukhopadhyay, 20Q7ou I'aluminium est pris comme référence pour difien le pouvoir
alphagéne des éléments.

Algq= [Al] + [Sn)/3 + [Zr]/6 +10 [O+N] ;[Elément] en pourcentage massique (%mass.)

« Les éléments bétagénes tendent a stabiliser lae gha®n distingue les éléments
bétagenes isomorphes qui sont de structure cubbignteée et donc miscibles dans la pHase
du titane et les éléments bétagenes eutectoidssudture généralement différente et qui ne
sont que partiellement miscibles dans la pifiade titane et peuvent former des précipités. Le
pouvoir bétagene des éléments d’addition est dieargnh prenant comme référence le
molybdéne Banerjeeand Mukhopadhyay, 207

Moe= 1,0 [Mo] + 0,2 [Ta] + 0,28 [Nb] + 0,4 [W] + 0,§¥] + 1,25 [Cr] + 1,25 [Ni] + 1,7
[Mn] + 1,7 [Co] + 2,5 [Fe] ; [Elément] en pourcegtamassique (Yomass.).




.1 Les alliages de titane

« Les éléments neutres n'ont que peu d’effet surtddildé des deux phases. Le
caractére neutre ne leur est attribué que s’ils p@sents en faible proportion.

Les alliages de titane sont classés en trois caésgoen fonction de la teneur en
éléments alphagénes ou bétagenes et de la strudtgeilibre & température ambiante
(Figure I-2) : les alliages, les alliages:-p et les alliage$.

Alliage [ Alpha T Alpha - Béta Béta
IMécanifuement, |
' ! 1 stable
:lnsl.able: stable : :

i 1 Fal "

3
3
]

1
- BHP
1
1
]
L}
1
|
2 »
: 1
Eléments alphagenes (%) Elements betagenes (%)
Structure . a+p q
de trempe e résiduelle métastable | P-Stable

Figure 1-2. Diagramme pseudo-binaire des alliagegitane(Combres and Champin, 1995

1.1.1.2 Alliagesa

Ce sont des alliages contenant essentiellementétiesents d’addition alphagéne
(Figure I-2). Leur composition ne permet pas aHasep d’'étre retenue par trempe sous
forme métastable a température ambiante. Ces edliag permettent pas le durcissement
structural. lls sont peu sensibles aux traitem#r@smiques et leur mise en forme est difficile.
Cependant, ils présentent une bonne soudabilitthetbonne tenue au fluage. Les alliages
sont dits «pseudo-alpha» quand aux éléments alphagest ajoutée une faible proportion
d’éléments bétagénes. Dans ce cas, une faible pimpale phasel peut étre retenue a
température ambiante sous forme métastable.

1.1.1.3 Alliagesa/

Les éléments alphagénes et bétagenes sont prétmmésces alliages en quantité
suffisante pour obtenir un large domaine biphaséf) Une grande diversité de
microstructures peut étre obtenue a températureiaateb Geetha et al. 2009 Ces
microstructures sont dépendantes de la composiies traitements thermiques appliqués et
de la vitesse de refroidissement. Cette catégepeesente la grande majorité des alliages de
titane disponibles sur le marché.
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Lors d’'une trempe depuis le domaihda phased peut se décomposer partiellement en
phaseo ou en martensite’ selon la vitesse de trempe et la teneur en él&niggtagenes.
Dans le cas d'un refroidissement lent, la décontjposide la phas¢ se fait suivant un
processus de germination-croissance. La format®lagphaser débute aux joints de grains
puis se propage a l'intérieur des grajhgour donner une structure en lattes. Lors d'un
refroidissement rapide, la phaBese décompose partiellement en martensitayant une
structure hexagonale et une morphologie typique smume d’aiguilles ou de plaquettes.

Les traitements de mise en solution dans le dom&heonduisent a des structures
bimodales constituées de gramprimaires dans une matrice4ransformée ». La fraction
volumique de chacune des phases varie dans urersgure en fonction de la température
et de la durée du traitement thermique.

Ainsi, selon la nature des procédés thermomécasigéalisés, la proportion et la
morphologie des phases obtenues peuvent étrerfemitemodulées. Ces alliages offrent un
bon compromis de propriétés mécaniques.

1.1.1.4 Alliagesp

Cette classe comporte les alliages ayant une ctratien en éléments bétagénes au-
dessus de la valef (Figure I-2). On distingue les alliagBsmétastables et les alliagps
stables.

Les alliage$-stables sont des alliages trés fortement chang&eenents bétagenes (au
dessus deB,), ce qui confere une grande stabilité thermodygamia la phasé. La
microstructure est exclusivemefit a température ambiante. Les traitements thermiques
n’entrainent pas sa décomposition et tout mécangaurcissement structural est inexistant.
Ces alliages présentent donc quant a leur métalurgintérét limité.

Pour les alliagep-métastables, moins chargés en éléments bétadgendsitements de
mise en solution conduisent a I'apparition de pbasétastables, telles que la phaset la
martensiteo” de structure orthorhombique pour les alliages eoins stables. Cette phase
martensitique peut également étre indsit@s contrainte lors de la déformation a froidale |
phasep dans le cas des alliages mécaniquement instabéss.alliages présentent en plus
d’'une bonne résistance mécanique, une forte aptibulh déformation a froid ce qui facilite
leur mise en forme.

Pour la suite, nous nous limiterons aux alliagiesétastables objet de notre étude. Ces
alliages offrent I'avantage de générer un nombrpomant de microstructures mais cela
conduit également a l'activation possible de plusianécanismes liés a la décomposition de
la phasep suite aux traitements thermiques et/ou mécanigppiqués. La section suivante
est dédiée aux difféerentes phases métastablesauepnent de la décomposition de la phase

B.



I.1 Les alliages de titane

[.1.2 Les phases métastables dans les alliages yieetf3
[.1.2.1 Les phases

Dans les alliages de titaffiemétastables, la phasepeut se former soit d’'une maniere
athermique apres une trempe depuis le donfajeeathermique), soit au cours d’un maintien
isotherme & une température comprise entre 200081C5(w isothermique) Klanada et al.,
1985.

» La phasav athermique

Cette phase posséde une structure hexagonale gognpipe d’espace P6/mmm) avec 3
atomes dont les positions sont les suivantes:,(0) QL/3, 2/3, 1/2) et (2/3, 1/3, 1/2)\{erig
et al., 1980. La vitesse de refroidissement rapide exclut fw#nomeéne de diffusion. De
Fontaine a décrit la transformatin=> w4 par un mécanisme a caractere displacif et sans
diffusion qui consiste en I'effondrement périodiciee certains plans {113} De Fontaine et
al., 197).

La phasew athermique possede la méme composition que laehdsnt elle est issue.
Cette phase produit des précipités nanométriquiesom difficilement résolues par imagerie
conventionnelle en microscopie électronique enstrassion. Elle est mise en évidence par
des taches caractéristiques diffuses de formegd®isur les clichés de diffraction (indiquées
par des fleches a la figure 1-3(a)).

Figure I-3. Clichés de diffraction d'un alliage 36Nb (%mass.) a I'état trempé (a), vieilli a 300°C-
1.2ks (b) et vieilli a 300°C-10.8ks(c) (Hanada ket #985).

+ La phaseaw isothermigue

La phasew isothermique est obtenue suite a un traitementi@issement d’alliages
de titane3-métastables dans un domaine de température assei dentre 200°C et 500°C).
Les précipités de la phaseisothermique présentent une forme ellipsoidaleutnoidale. Les
ellipsoides ont les grands axes dirigés selonitestibns [0001] et les faces des petits cubes
sont paralleles aux six plans équivalents de t{/;ﬁﬁ_ﬂ} qui sont eux-mémes paralléles aux
plans {100k (Morniroli, 1974).

La taille des précipités de la phasesothermique varie de fagcon importante avec la
température et la durée de vieillissement. Ellggéstralement plus grande que pour la phase

10
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w athermique et peut atteindre 2. Les taches associées sur les clichés de difirasbnt
alors mieux définies (Figure 1-3 (b-c)). Il a étémiré que la transformation de la phfisen
phasew isothermique est une transformation par germinagiocroissance qui fait intervenir
le phénoméne de diffusioMorniroli, 1974).

1.1.2.2 La phase martensitiquen”

La phase martensitique’ peut étre obtenue de deux maniéres différergesd:lors de
la trempe depuis le domairfe pour les alliages ayant une teneur en élémenty®ées
légérement inférieure a celle nécessaire pourls@bia phase, soit sous I'action d’'une
contrainte externe dans les alliages mécaniguemstables

Cette phase possede une structure orthorhombigumpattient au groupe spatial Cmcm
(N°63). La transformation martensitigue de la phdsecubique centrée a la phase
martensitiquex” implique une correspondance entre les deux dsddim et al., 2006p
Cette correspondance est décrite par les relatfonentation suivantes (Figure 1-4):

(011}, // (001),

o martensite phase [111][3 // [11011"
[001]e
[001]p (01 D T
-Il'.-l_‘,............. ..\,'L..; el +[O!0Jﬂ -/‘.'-'.. '-..?}{;‘ [ e [ ]FY'
p ¥ \ A (110}
. [1001p (1111 [100]s
(001)

Figure I-4. Représentation schématique de la retat'orientation entre le réseau cubique centré de
la phaseS et le réseau orthorhombique de la phase martengt” (Pionnier, 1997).

Cette phase martensitique présente une strucesditre sous forme de plaquettes (ou
aiguilles), traversant les grairf$, aux directions multiples et équiprobables lorsdae
martensite est obtenue par trempe et selon destidite privilégiées dans le cas ou la
martensite est induite par I'action d’une contraiextérieure. La figure I-5 met en évidence la
morphologie de la phase martensitigiieobtenue lors d’une trempe pour différents aléag
de titane.

11



‘ 1.2 Les mécanismes de déformation dans les alliages B-métastables

Figure I-5. Micrographies optiques des quelqueggks de titane (a) Ti-25Nb (b) Ti-24Nb-4Zr-
3.58n, (c) Ti-20Nb-4Zr-7.5Sn (en %mass.) (Hao.2@06) aprés une trempe montrant la
morphologie de la phasg’.

.2 Les mécanismes de déformation dans les alliaggsnétastables
[.2.1 Mécanismes de plasticité

Les alliages de titanf-métastables sont connus pour se déformer plastieptede
maniére aisée a température ambiante. Les mécanidmaléformation varient selon la
composition des alliages et influent sur les caratiques mécaniques. Les alliages de titane
peuvent se déformer suivant plusieurs mécanisrgéssement de dislocations, maclage et
transformation martensitique sous contrainte. Teas mécanismes expliquent I'aptitude de
ces alliages a la déformation.

Le mécanisme de déformation par glissement estuiémouvements des dislocations
au sein du matériau. L’aptitude du matériau a deroeer dépend de la mobilité de ces
dislocations. Ce mécanisme de déformation peutredupe suivant différents systéemes de
glissement définis par une direction et un plarglissement. Les plans de glissement sont
souvent les plans de plus forte densité atomitumibert et al. 1998 Pour les matériaux
cubiques centrés, en plus du p{ah0} qui est le plus dense, deux pldhs2} et {123} ont été
identifiés comme étant des plans de glissentemtibert et al. 1993

Le maclage est un autre mode de déformation diawésgstallin. Contrairement au
glissement qui ne met en jeu qu’'un seul plan, lelagge concerne toute une partie du cristal
en provoquant une réorientation de celle-ci carm&é par des relations d’orientation
particuliére entre le cristal maclé et celui nofod@é.

Le schéma d’une macle ainsi que les relations g&@ués qui interviennent dans ce
mode de déformation sont donnés respectivemenaaure IV-6 (a et b). Au cours de la
déformation, le plan de macle; st un plan sans distorsion qui conserve sa fatrsa
position. Le second plan sans distorsion est la flaet le planK,, constitue sa position
finale @aoul, 2008. Le plan de cisaillement est coupé par le plan ndacle K,
perpendiculaire suivant la direction de cisailleineyl. L'intersection de ce plan de
cisaillement avec la sphére unité est représermés forme de cercle. Le cisaillement
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transforme la sphére en ellipsoide. Le taux deillgsgent s est donné par la relation

suivante : s=2cotgRou 2p est I'angle entre les plan K1 Ktlz.

(@)

O

F33.3

Figure I-6. (a) Schéma d'une macle, (b) Relatiohsngétriques intervenant dans le macléigall,
1954).

Pour les structures cubiques centrées, le systemeadlage le plus fréquent est de type
{112}3<111x. Cependant, pour les alliages de titane de Bypetastable, un autre type de
maclage {332}<113> a eté mis en évidence. Les caractéristiques camesmtes aux deux
systemes sont données dans le tableau @R2igtian and Mahajan, 1995 ; Bertrand, 2010

Tableau 1.2. Caractéristiques et éléments invasatés deux systemes de maclage {FIA}1>; et

{332}<113>;.
Systéme de -
maclage K1 K2 ni n2 s b
{112)p<111% | {112} {112} <11> <111> 2-l2 | 1/6<111>
{332)p<113% | {332} {112} <113> <111> 2312 | 1/44<111>

Les systémes correspondant a ces deux modes dagmaunt présentés par la figure
IV-7. Contrairement au premier systeme {14411 qui décrit un cisaillement homogene
du réseau, le deuxieme {332}113> nécessite un réarrangement de la moitié des atomes
(shuffle) en plus du cisaillement pour rétablir respecter la symétrie initiale du cristal
(Hanada and Izumi, 1980 ; Hanada et al., 1985
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() .
CENTER CORNER
SITE £ SITE
B Atomes dans le
O plan de la projecion.
° Atomes situés a
o ao\/i /2 au dessus
du plan de la figure
(b)

e Atomesdansle
plan de la projection.

Atomes situés a

(@]
ao\/E /2 au dessus
du plan de la

<+— (Cisaillement

,7. Cisaillement +

shuffle

Figure IV-7. Systeme de maclage (a) {1&2}11>4et (b) {332}<113>zdans le plan de projection
(110) (Richam, 1964)

[.2.2 Comportement thermomécanique lié a la transfionation martensitique

1.2.2.1 Transformation martensitique
Définition :

La transformation martensitique est une transfaonatle phase a I'état solide due a
une déformation inélastigue du réseau cristalliont@irement aux transformations par
diffusion nécessitant un déplacement aléatoire dwsnes sur grandes distances, la
transformation martensitique est une transformatimplacive (ou par cisaillement) qui se
fait par un déplacement collectif et coopératif deésmes sur des distances relativement
faibles par rapport aux parametres de la maillstalline. Par conséquent, il n'y pas de
modification de composition chimique, la phase n&iréa phase produit possédent la méme
composition chimique. La transformation martensiticest indépendante du temps, elle se
propage par un mouvement de l'interface sépararddex phases a une vitesse comparable a
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la vitesse du son dans le matéri®atpor and Berveiller, 1990 La figure I-8 donne la
classification des transformations de phase paillesent Cohenet al., 1979.

Transformations de Phase Displacives

\

Transformations Transformations
par Shuffle par Distorsion du Réseau

La cinétique et la morphologie La cinétique et la morphologie
sont dominées par les ne sont pas dominées par
deplacements de shuffles les déplacements de shuffles

T~

Dilatation Dominante A Dominante Déviatorigue

pas de ligne invariante ligne invariante

Quasimartensitique Martensitique

La cinétique et la morphologie La cinétique et la morphologie
ne sont pas déterminees par sont determinées par
I'énergie de déformation I'énergie de déformation

Figure I-8. La classification des transformations ghase par cisaillement et sans diffusion
(Cohenet al., 1979.

Pour un état d’avancement donné de la transformatioy a coexistence des deux
phases: austénite et martensite (transformationpdmmier ordre). Ces deux phases
appartiennent a deux systemes cristallins distin€stte transformation implique une
déformation homogene du réseau cristallographigsergiellement déviatoriquentrainant
une faible variation de volume et un cisaillememportant selon un plan et une direction bien
définis (Figure 1-9(a)). Ce plan, appelé un plaraimant (plan d’habitat ou plan d’accolement)
constitue l'interface entre la phase mére et lssphmartensitique et il ne subit ni déformation
ni rotation a I'échelle macroscopique pendantdagformation.
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(@) (0) A

gm
aprés transformation m .
Eval - . Martensite
. e ;
E cis E !
- -7 /
'g I 2 austénite | /  Austénite
=T | /
. § \‘bﬂtos‘ N | /
austénite = | 2 |
- T Plan d'habitat _
g ] E I
A" A e Austénite

avant transformation | I
Figure 1-9. (a) Formation d'une plaquette de masié® accompagneée d'un cisaillemegt et d'une
déformation responsable du changement de volyget (b) caractéristiques cristallographiques

associées a la formation d’une variante de martensi

De multiples plans d’habitat peuvent exister dtidiai la symétrie cristalline de la phase
meére austénitique. Les caractéristiques cristalloigigues n, m et g de la transformation
martensitique, qui sont respectivement la normale ptan d’habitat, direction de la
transformation et 'amplitude de la transformatgnvant la direction de transformation, sont
représentées par la figure 1-9(b). L'ensemble diegyettes produites ayant les mémes
caractéristiques est appelé variante de marteiateor and Berveiller, 1994

Températures caractéristiques de la transformatiorartensitique:

Les parameétres caractéristiques de la transformatiartensitique (températures de
transformation et hystérésis) peuvent étre reptésgmar une courbe donnant la fraction de
martensite transformée en fonction de la tempégdteigure 1-10).

Au cours du refroidissement, la transformation emsitique débute a la température M
(Martensite stant et se termine a la température [Wartensite finish. Entre ces deux
températures, il y a coexistence des deux phaseshauffage, la transformation inverse se
produit, elle commence a la températuggAustenite stajtet se termine a la température A
(Austenite finish

1 Hystéréris

Austénite

Martensite

Fraction de martensite

0 -
M., Ay Température

Figure I-10. Fraction de la martensite transformgfefonction de la température.
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Le cycle de transformation présente une hystér&sis température entre le
refroidissement et le chauffage, la transformatiomerse se produisant a plus haute
température que la transformation directe. Cetsténgsis représente I'énergie de frottement
irréversible dissipée pendant la transformation.

La valeur de I'hystérésis influence les caractépss de la transformation et par
conséquent, les comportements thermomécaniquespedtre tres différents selon cette
valeur. Lorsque I'hystérésis est grande (> 100ckimme pour la majorité des alliages a base
fer, une importante énergie mécanique est misewertj la réversibilité de la transformation
est tres limitée. Lorsque I'hystérésis est failnle {0 a 40 K), la croissance de la martensite
est progressive au cours du refroidissement. Lestoamation inverse assure la restauration
du grain d’austénite initial. A température congtates interfaces martensite/phase mere sont
immobiles, une modification de la température damsens ou dans l'autre fait déplacer les
interfaces de facon réversible. Ce type de transdtion est caractéristique des martensites
thermoélastiques mettant en jeu des déformati@ssiglies de chacune des phases.

La transformation martensitique peut se produirs une variation de température
mais peut étre également induite par I'applicatie contraintes extérieures. Selon le
chargement thermomécanique appliqué, les mécaniggses la transformation martensitique
conduisent a différents comportements thermomeéuaasiq

- La superélasticité : caractérise la capacité déagat a se déformer de facon
réversible de plusieurs pourcents.

- Leffet mémoire de forme simple sens : traduit éga&cité du matériau a retrouver sa
forme initiale par simple chauffage apres une dg&tion permanente de quelques
pourcents.

- Leffet mémoire de forme double sens: désignetifage d’un matériau éduqué a
avoir deux formes stables a basse et haute ternpgrat

- L'effet caoutchoutique : décrit le comportementoass aux mouvements réversibles
des interfaces inter-variantes au sein de la msiteen

Ces caractéristigues rendent ces alliages tresactfisr pour les applications
biomédicales. L’aptitude de la recouvrance de fomse recherchée en orthodontie (arcs
orthodontiques) et en chirurgie orthopédique (Abesp d'ostéosynthése servant a la
réparation des fractures). Les matériaux a mémaéireforme peuvent exercer un effort
modéré et stable dans le temps. Les alliages dapegéies sont utilisés pour des applications
qui exigent une importante déformation réversibles dispositifs superélastiques se
distinguent par leur facilité d'utilisation lors da mise en place et I'extraction (fils de
guidage, cathéter, instruments chirurgicaux, imiplauperélastique pour ['arthrodese
interphalangienne distale...).

Les différents chargements mécaniques conduisaoeésaeffets remarquables sont
schématisés par la figure I-&1 seront détaillés dans ce qui suit.
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o (MPa) 1

Marfensife
// + //
Martensite JAusténit

A £

Austénite

AN »

T (‘VC)

Figure I-11. Différents trajets de chargement schgsés sur un diagramme d'état de la
transformation Austénite-Martensite.

1.2.2.2 Superélasticité

L’effet superélastique, appelé aussi effet superntioélastique traduit la capacité du
matériau a se déformer de fagcon réversible deaqusipourcents. Deux cas de figure peuvent
conduire a I'observation de I'effet superélastigseit par I'application d’'une contrainte a une
température supérieure g @rajet 1 dans la figure 1-11), soit par un refiesement sous
contrainte constante a partir d'un état austérgtiffuajet 2).

Dans le premier cas, I'application d’'une contrai@tene température supérieuresva
induire la formation de martensite. Le comportemsnperélastique d'un échantillon
polycristallin est donné par la figure I-12. Toudlabrd, I'application de la contrainte produit
une déformation élastique de l'austénite (1-2) Baqine valeur critique de la contrairde.
Cette valeur correspond au début de I'apparitiotadeansformation martensitique et a partir
de cette valeur, la déformation provient de lagfammation sous contrainte de I'austénite en
martensite (2-3). La transformation inverse se pitotbrs de la décharge en ramenant
I'échantillon en phase austénitique (3-4). On obseznsuite la décharge linéaire a I'état
austénitique et I'échantillon retrouve sa formdiate.

A

3
(2)

(4)
(1)

€

~ -

Figure I-12. Effet superélastique d’un échantillpolycristallin.
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Dans le deuxiéme cas, I'effet superélastiqgue estm® lors d’'un chargement thermique
sous contrainte constante (Trajet 2 dans la fignrE). La courbe €, T) est donnée par la
figure 1-13. Au début, I'échantillon est austénitiy Le stade 1-2 représente le comportement
élastique de l'austénite. Lors du refroidisseméatiransformation martensitique débute a
partir de la température Met finit a une température M2-3). La déformation obtenue suite
a la transformation martensitique dépend de lauwalde la contrainte appliquée. La
transformation inverse se produit lors du chauffadje débute a partir de la températurg A

et finit a une température/A(4-1).

£

A Bl —

o constante

(1)
(2)
M: A% M, A%

T
Figure 1-13. Effet super-thermique a contrainte stamte.

1.2.2.3 Effet mémoire de forme simple sens

L’effet mémoire de forme simple sens peut étre olgsesuite a un chargement
séquentiel schématisé par le trajet 3 dans ladidd. Il est composé par :
- un refroidissement a contrainte nulle a partir é’'uempérature supérieure & A
jusqu’a une température inférieure a M
- l'application d’une contrainte croissante a tempéeaconstante et inférieure & M
- un réchauffage jusqu’a une température supérieAre sous contrainte nulle.
La réponse a un tel chargement est donnée pauiefl-14.

(2)

Figure I-14. Cycle thermomécanique et effet ménudréorme.
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Lors du refroidissement a contrainte nulle (séqa&hcles variantes de martensite se
forment de maniére auto-accommodante. Partant d’'omerostructure martensitique,
I'application d’'une contrainte conduit & une réntaion des variantes dont les interfaces sont
assez mobiles (séquence2). Les variantes bient@egrvont progresser au détriment des
autres variantes. Contrairement au comportemergrélgstique, lors de la décharge, il n’y a
pas une recouvrance de forme totale et une défmmmegsiduelle est obtenue (séquence3).
Pour obtenir le retour a I'état initial du matériduest nécessaire d’effectuer un chauffage a
contrainte nulle jusqu'a une température supériéur®, ou la transformation inverse se

produit.

1.2.2.4 Effet caoutchoutique

Partant d’un matériau ayant une microstructure enaitique, I'application d’une
contrainte conduit a un déplacement des interfaoésr-variantes de martensite. Le
comportement meécanique correspondant, donné péiguee 1-15, est caractérisé par un
domaine élastique non linéaire (1-2). Lors de kehdége (2-3), la déformation macroscopique
est constituée d’'une déformation réversible lieenmuvement réversible des interfaces et une
déformation résiduelle due a la stabilisation demlartensite (réversible uniquement par
chauffage). L’effet caoutchoutique résulte en urdate sécant largement inférieur au module
d’élasticité.

o (2)

/DF'('.'mrge

.
'l
! -
‘,“{/ élastique

I

(1)

e
(3) % €

-

Figure I-15. Effet caoutchoutique associé au mowrdméversible des interfaces entre variantes de
martensite.

1.3 Les alliages de titand3 et le domaine biomédical

[.3.1 Biocompatibilité chimique et mécanique

L’interaction entre I'os et I'implant demeure lejetude nombreuses recherches (et
al., 2009; Franz et al., 20)1Deux facteurs sont a prendre en compte: la ipbIologique
du corps humain aprés la pose de 'implant (biocatibpité chimique) et le comportement
mécanique de I'implant (biocompatibilité mécanique)
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+ Biocompatibilité chimique

Le corps humain est un milieu agressif et corrdsiffait des concentrations en ions
chlorure et en oxygene dissous, les biomatériauxedo étre soigneusement adaptés a ce
milieu. La caractérisation de la biocompatibilitéroique d’'un matériau consiste a évaluer sa
tenue en corrosion ainsi que la toxicité des ptsdrgélargués en conditions d’utilisation.
Steinemann a établi une classification en fonctiten la toxicité de plusieurs éléments
métalliques et alliages utilisés pour les impla@istte classification, présentée par la figure I-
16, est réalisé a partir d’'une étude de biocomitigtien relation avec la résistance a la
polarisation $teinemann, 1980Les éléments Pt, Ta, Nb, Ti et Zr sont conssl@@mme
parfaitement biocompatibles.

2
i

Co-Cr alloy

36|

2
T

304L| * Nb

Veananene

| A'g Vital

Au
I

—

Q
=]
T

,_.
S
T

Polarization resistance, R Qm
=)
€]
5
g,
(g}

Biocompatibility ——m=

Figure I-16. Relation entre résistance de polaiisatet biocompatibilité des métaux purs, alliage Co
Cr, acier inoxydable 316L et 304L (Steinemann, }980

La capacité du matériau a étre colonisé par ldsleslvivantes dépend aussi fortement
de I'état de surface des implants notamment la iehtta surface, la topographie et la rigositée.
Certains matériaux comme les aciers, les alliagesoBialt et les alliages de titane présentent
une bonne résistance a la corrosion par la formatione couche de passivation en surface.

+ Biocompatibilité mécanique

La réussite de la pose dun implant est étroiteméiée au phénomene
d’ostéointégration qui intervient lors de I'adajpaatdu tissu osseux a la présence de I'implant
par I'intermédiaire des mécanismes de remodelageuas Le comportement évolutif de I'os
face a la nouvelle situation de contrainte estuitgehr la loi de Wolff (Figure 1-17) qui établit
un lien entre le "stimulus” S;& (la différence des énergies de déformation patéude
volume de la configuration (S) post-opératoire &) physiologique) et la variation de la
masse specifique pddt) (Wolff, 198¢. Une large différence de rigidité entre l'os et |
biomatériau engendre le phénoméne de « Stresdisigiel (déviation de contrainte). La
diminution des contraintes supportées par l'os wibnd sa résorption (Figure [-17) et
engendre par la suite le décelement de I'implatanEdonné que la géométrie de I'implant
est en partie limitée par la géométrie de l'osddjptation du biomatériau passe par
I'ajustement de son module d’élasticité. Ce modidg étre le plus proche possible de celui
de l'os humain (10-30GPa)ldng and Rack, 1998dans le but d’assurer un transfert
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homogene de contrainte entre I'implant et l'os. mportance de la biocompatibilité
mécanique et plus particulierement I'importancendfaible module élastique a été soulignée
par plusieurs études cliniqueSumner et al., 1998; Glassman et al., 2001; Sunatetral. ,
2008; Engh et al., 1999Un autre critere est a prendre en compte engiusfaible module
élastique : c’est la résistance mécanique des imtgplelle doit étre suffissament élevée pour
supporter les chargements cycliquisr(omi, 2008.

Bone
Density
Variation
F 3

Physiological
Resorption loading
X

(_%, “~

P55

NECROSIS

Figure I-17. Variation de la densité osseuse emtion du niveau de simulus(Girod et al., 2010).

Un schéma récapitulatif des causes de la perténg@ants liés aux facteurs chimiques
et mécaniques est donné par la figure I-18.

Failure of implants

Facteurs mécaniaue

Facteurs chimiaue

3 ¥ Inflammation v z
Wear Fibrous (rejection) Missmatch in
. cervertlati Low fracture s
feorrosion encapsulation h n modulus of
. i) .5, ' -
1 (results in non- :,"u_f" ness/low I elasticity
. " i ¥ . ¥
) bonding with atigue strength between bone
Debris

Generation

the

and implant

surrounding
[ tissue)
l ¥
Stress required
T * Fracture of by cells 1
Soluble debris Particulate debris i ants y cells
i implants adjacent to the
goes to blood accumulates in the due e -
and secreted human . 1'1"}314'“ 15
I . mechanical shielded and
through urine tissue/lymph . ) ©
failure thus cells does
nodes/bone us cells does
marrow (size 100 not survive
Um — few mm) (sllre_as,l
shielding
effect)

T

Short term Long term
effects effects

. . v
inflammation
Hypersensitivity

Damage of cell Chromosomal
tissue aberrations
Toxicity/carcinoginity

Revision surgery

Figure I-18. Schéma récapitulatif des différentagases de la perte d'implant (Geetha et al., 2009).
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[.3.2 Evolution des biomatériaux
1.3.2.1 Premiere génération

Plusieurs alliages de titane ont été développésr pépondre aux besoins en
biomatériaux. Le tableau I-3 présente les caratigues des principaux alliages de titane
développés et ils sont classés en deux groupesilliages de typeoft+p3) développés entre
1950 et 1990 et qui constituent la premiere gérvdradt les alliages de tyde développés
apres 1990 qui constituent la deuxiéme génératianchronologie de I'évolution de ces
alliages est discutée dans ce qui suit.

Tableau I-3. Propriétés mécaniques des différaltiges développés de la premiere et la seconde
génération(Geetha et al., 2009)

Material Standard Modulus (GPa) Tensile strength (Mpa) Alloy type
First generation biomaterials { 1950-19390)

Commercially pure Ti (Cp grade 1-4) ASTM 1341 100 240-550 2
Ti-6Al-4V ELI wrought ASTM F136 110 B860-965 atf
Ti-6Al-4V ELI Standard grade ASTM F1472 112 895-930 atf
Ti-6Al-7Nb Wrought ASTM F1295 110 900-1050 atP
Ti-5Al-2 5Fe - 110 1020 atp
Second generation biomaterials ( 1990-till date)

Ti-13Nb-13Zr Wrought ASTM F1713 79-84 973-1037 Metastabe 3
Ti-12Mo-6Zr-2Fe (TMZF) ASTM F1813 74-85 1060-1100 B
Ti-35Nb-7Zr-5Ta (TNZT) 55 596 B
Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr - 65 911 B
Ti-35Nb-5Ta-7Zr-0.40 (TNZTO) 66 1010 B
Ti-15Mo-5Zr-3Al 82 B

Ti-Mo ASTM F2066 B

Parmi les premiers alliages de titane utilisés desspplications médicales, on trouve
I'alliage Ti-6Al-4V qui est principalement destim@& marché de I'aérospatid@dyer, 1995
Cet alliage de typeof3) combinea la fois une bonne résistance a la corrosion,faifbée
densité et des valeurs de modules élastiqueswvetagint faible. Cependant, le Vanadium
révéle un risque toxique pour I'organisniaf et al., 1996

Les alliages Ti-6Al-7Nb $emlitsch et al., 1992t Ti-5Al-2,5Fe Koike et al., 1998;
Niinomi et al., 200pPont été par la suite développée. Ce sont delagel de typeof+-$), ou
le Fe et le Nb ont remplacé I'élément V dans Ti-@Ml. lls ont des propriétés élastiques
similaires a ce dernier (110GPa) et une meilleésistance mécaniqu&éetha et al., 2009
L'utilisation de ces alliages est limitée puisgs’itontiennent encore de l'aluminium, un
facteur qui accentue la destruction pathologique tilssus osseux et serait a l'origine de
troubles d’ordre neurologiqu& moto et al., 1992; Walker et al., 1989; Bordjakf 199§.

Les alliages nickel-titane ont été largement emgdoyans le domaine médical pour des
applications bien spécifiques telles que les artisodontiques, stents cardiaques, agrafes a
mémoire de forme ... (Tableau I-4) grace a leursatéristiqgues superélastiques ou effet
mémoire de forme et une bonne tenue a la corr¢Biemmini and Migliavacca, 2011
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Tableau I-4. Différentes applications des alliag@sTi dans le domaine médic@etrini and
Migliavacca, 201}

Effects
Pseudoelasticity Shape Memory Effect
: : T Mechanical shape recovery/wide plateau/constrained Heat-induced shape recovery/constrained

Fields of application : /

recovery recovery
Orthodontic field Wires, palatal arches, distractors, endodontic files Wires

Staples or plates, devices for correcting scoliosis,

Orthopedic field Intraspinal implants, intramedullary nails spinal vertebrae spacer, intramedullary nails,

devices for physiotherapy

Venous filters, devices for closing ventricular septal

Vascular field defects, self-expandable vascular stents, stent-graft,
percutaneous devices to treat valvular diseases

Venous filters, devices for closing ventricular
septal defects

Neurosurgical Field Coils, stents, microguidewires
Surgical field Mini-invasive surgical instruments

Cependant, ces alliages sont sujets a controverdet @ leur biocompatibilité a long
terme du fait leur contenance élevée en nickel Ni)peut présenter un risque de toxicité et
des effets canceérigénes lié a la diffusion des dmsli dans le corps humain. (McKay et al.,
1996; Esenwein et al., 2008 ; Kerosuo et al., 1996

1.3.2.2 Seconde génération

La seconde génération d'alliages orthopédiques éairdétoduite en réponse aux
préoccupations relatives au potentiel cytotoxigeg éléments d’addition et surtout a la baisse
du module élastique. Dans ce sens, des alliagétade de typg basés sur le systéme Ti-Mo
ont été développés tels que : le ‘TMZF’ Ti-12Mo-6Zre Vang et al., 1993 Ti-15Mo-5Zr-
3Al, Ti-15M0-3Nb-30 (‘TIMETAL 21Srx’) Steinemann et al., 199ainsi que les alliages
Ti-15Zr-4Nb-2Ta-0.2Pd et Ti-15Sn-4Nb-2Ta-0.2Rdké&zaki et al., 1993 Néanmoins, la
contenance élevée de Mo peut présenter des effédstes ce qui a été déja observé chez
I'animal et les éléments Sn et Pd ne montrent pashiocompatibilité complétd¢ng and
Rack, 1998 Cette seconde génération des alligypsésente des valeurs du module élastique
nettement inférieures a celles de la premiere géioérmais restent encore assez élevées par
rapport au module d'élasticité de I'os (environidr@ quatre fois supérieures). Pour ces
alliages commercialisés (tels que TMZF' Ti-12Mo-8Z%te, Ti-15Mo) Echuh et al., 200Q7le
plus faible module d’élasticité est obtenu pouFMZF avec 74GPa (Tableau I-3).

Par la suite, les éléments parfaitement biocomigatibomme le Ti, Nb, Zr et Ta sont
principalement utilisés pour le développement diesnhtériaux, et une large gamme de
compositions a été étudiée. L'alliage ternaire 3INb-13Zr de typef-métastable a été
développé en 199Mishra et al., 199Bet sa composition a fait I'objet d’un brevBayvidson
and Kovacs, 1992 Il présente des propriétés mécaniques intéressaavec un module
élastique de 85GPa (Tableau |-Bes mesures électrochimiques sur cet alli&deug et al.,
1999 ont également confirmé son aptitude a développsrcdeches protectrices passives
grace a un potentiel électrochimique d'interactiés bas. En effet, le Zr et le Nb contribuent
a la formation spontanée d'un film passif trésqutaur pour ces alliages ou ils sont piégés, ce

24



Chap I- Etude bibliographique

gui est contrairement le cas pour les alliageseranit de I'Al, V, Cr qui rejettent dans le
corps humain des ions métalliques diss&eo(et al., 1996

Récemment, un alliage quaternaire nommé ‘TNTZ', ggnour composition Ti-29Nb-
13Ta-4.6Zr %mass., a été développé en 1998 paraupg japonaisKuroda et al., 1998
suite a I'étude d’'une large gamme de compositi@ssalliages Ti-Nb-Zr-Ta. Plusieurs études
ont porté sur ces alliages quaternaifesng et al., 2000; Hao et al., 2001; Hao et al.020
Nobuhito et al., 2005Niinomi et al.,, 2007; Wang et al., 2009; Tane et @010, et ont
abouti a des propriétés attractives pour le biooaédvec un compromis entre une résistance
meécanique (600-800MPa) et un faible module d’'&#stide 60GPa. D’autres alliagBsont
été développés et largement étudiés pour le biarakdiitons les alliages binaires Ti-Nb
(Kim et al., 2004 ; Ma et al., 20)0les alliages ternaires Ti-Nb-(Zr/ T&i(n et al., 2005a;
Miyazaki et al., 2006Ti-6Mo0-4Sn (at.%) $utou et al., 2006 Ti-Nb-4Zr-7.9Sn Hao et al.,
2005, Ti-25Nb-3Zr-3Mo-2SnKent et al., 201D...

L’alliage TNTZ a fait I'objet d'une étude expérintaie in vivo d’implantation au
niveau du tibia chez le lapin. Le TNTZ, compar€atiér inoxydable 316L, présente une
meilleure réponse en évitant I'atrophie de I'osiemnant aprés 24 semaines d’implantation
et la formation de tissus osseux autour de I'imip{&igure 1-19).

iy
£
g
@

(a) TNTZ (h) SUIS3141

Figure 1-19. Radiographies aux rayons X du tibigiamté en utilisant I'alliage TNTZ (a) et le
SUS316L (b) chez le lapin apres 24 semaines d’imgi@n (Niinomi and Nakai, 2011).

|.4 Développement et voies d’optimisation

Au regard des caractéristiques requises pour lelicapons biomédicales, les alliages
de titanef-métastable semblent trés bien adaptés. L'intéoéepau développement de ces
alliages biocompatibles est croissant ces dernieaesées. Plus particulierement,
'optimisation de leurs propriétés mécaniques darestun axe de recherche en pleine
expansion. Du fait de leur caractéristiques mégadiphiques, ces alliages disposent d’'une
tres large gamme de propriétés qui peuvent étreut@esl par des traitements thermiques
et/ou mécaniques en vue d’obtenir un meilleur camis entre les propriétés mécaniques et
élastiques et de répondre au mieux aux spécificigsises pour les applications concernées.
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Nous recensons dans cette section les principzsittats obtenus par diverses équipes
scientifiques concernant les moyens d’optimisataind’amélioration des performances
superélastiques. Les premiéres études ont été @érsaa la compréhension de I'effet des
éléments d’addition sur le comportement mécanicuees alliages pour guider le choix de la
composition. Par la suite, plus d’attention et désrts considérables ont été fournis pour
améliorer les fonctionnalités a travers I'optimisatde la microstructure tels que le controle
des phases constituantes, leurs tailles et leurghtogies.

Différentes stratégies d’optimisation fondées pdar plupart sur des traitements
thermiques et/ou mécaniques ont été développéanfluence de ces procédures sur
différents aspects comme les transformations degshd évolution de la microstructure, le
module d’élasticité et les mécanismes de déformatiété étudiée.

£ Durcissement par ajout d’éléments interstitiels

L’ajout des éléements d’addition s’avere un moyditate pour améliorer les propriétés
des alliages en modifiant la stabilité de la phfséParmi ces éléments d’addition, les
éléments interstitiels comme 'oxygéene ou l'azatetdrés performants pour agir sur le seuil
de déformation plastique en rendant le glissemiest diifficile a activer.

Kim et al. ont étudié l'effet d’ajout de I'oxygerdans l'alliage Ti-22Nb Kim et al.
2005h. La température de début de transformation msitigne diminue de 160K/lat.%
d’oxygene. Un meilleur comportement superélastigjueffet mémoire de forme sont obtenus
a température ambiante pour l'alliage Ti-22Nb-(0,5)O at.% (Figure 1-20(a)). L’addition de
'oxygene contribue a stabiliser la superélasticii@ augmentant la contrainte critique
nécessaire pour induire la déformation plastiquexygene supprime la formation de la
phase de trempey en bloquant les défauts linéaires et en s’opposatieffondrement
periodique des plans {114)Geng et al., 2011)uruhara et al. ont etudié I'effet de I'ajout de
I'azote sur les propriétés de l'alliage Ti-10V-2BAl de typef-métastable (Figure 1-20(b)).
lIs ont montré que l'addition de l'azote aux alksgquaternaires Ti-(14-24)Nb-4Zr-2Ta
(at.%) augmente la valeur du tranfust diminue la valeur de Mle 200K/1at.%Kuruhara
et al. 2006 ; Tahara et al., 20L0Des résultats similaires quant a I'amélioratides
propriétés mécaniques sont obtenus par Ramarotaddy qui ont étudié I'effet de I'ajout des
éléments interstitiels dans l'alliage Ti-24Nb-0,5¢vec X=0 ou N) Ramarolahy et al.,
2012. Ces éléments, connus comme éléments alphagénespnggortent comme des
éléments betadgeénes dans ces alliages de titaneajoeti diminue d’'une maniere significative
la température de transformation martensitiquaigtreente fortement la contrainte nécessaire
pour induire la martensite. Cette augmentationpegportionnelle a leur contenance dans
l'alliage (Nii et al. 2010. Cependant, ces €léments ne peuvent étre ajoutés faible
quantité car ils sont connus pour leur effet fiagitt.
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Figure I-20. Courbes de traction de (a) Ti-22Nb5@)0O (at.%)(Kim et al. 2005pet(b) Ti-10V-2Fe-
3Al (Furuhara et al. 2006

£ L’hyperdéformation

La déformation plastique sévere ou I'hyperdéfororatpermet d’obtenir une réduction
importante de taille de grains. Ce procédé est ayem efficace pour améliorer les propriétés
et plus particulierement augmenter la résistanceamque $aito et al., 1999; Valiev et al.,
2006; Kent et al., 2001 Diverses méthodes ont été développées telle'§GAP "Equal
Channel Angular PressingVélievand Alexandrv, 1999 ; Beyerlein and Toth, 2009 ; éla
al., 2011) HPT "High Pressure Torsion'Véliev et al., 2000; Toth et al., 2012ARB
"Accumulative Roll Bonding"$aito et al., 199Pet MDF "Multi-Directional Forging" $akai
et al., 2009. Ces méthodes sont schématiquement présentéleskigure 1-21.

La méthode ECAP est un procédé multiple-passes aarisne réduction de section.
Elle consiste a faire passer I'’échantillon a traveeux canaux de section identique de la
matrice formant un angle variable (entre 90° et°13b I'aide d'un piston sur lequel on
appligue la pression (Figure I-21(a)). Le princieHPT consiste a soumettre un échantillon
a l'action simultanée d’une pression a l'aide dpoincon et une torsion avec la rotation du
support de I'échantillon ou a I'aide du méme poméBigure 1-21(b)). L'ARB est un procédé
multi-passes basé sur le principe du laminage oud&riau aprés déformation est coupé et
empilé pour reconstituer I'épaisseur initiale diisuine nouvelle passe de laminage. Ce cycle
est répété a plusieurs reprises (Figure I-21(ayar@au procédé MDF, il consiste a déformer

successivement I'‘échantillon selon plusieurs axiggife 1-21(d)).
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Figure I-21. Différentes méthodes de déformati@sidjue sévere : (a) ECAP "Equal-Channel
Angular Pressing”, (b) HPT " High Pressure Torsidn) ARB "Accumulative Roll Bonding" et (c)
MDF "Multi-Directional Forging". (Valiev et al., 206).

Ces méthodes se basent sur un processus de dédormégétitif en introduisant de trés
grandes déformations ainsi qu'une accumulation érauls tel que 'augmentation de la
densité des dislocations. La microstructure et dapimologie des grains dépendent fortement
du chemin suivi et du nombre de passes effectliessinteractions entre les dislocations lors
de leur réarrangement conduisent, afin de mininiéaergie accumulée, a la formation de
nouveaux joints de grains a forte désorientati®tolyarov et al., 1999; Sakai et al., 2009;
Valiev et al., 200D

Cependant, ces procédés sont discontinus et rgatqi’a présent, peu adaptés a la
transformation d’'une grande quantité de matiéere ;cd fait, ils sont peu propices a une
utilisation industrielle. D’autre part, le gain srémportant qu’'on peut obtenir en résistance

meécanique peut induire un manque de ductilité diénza.

4+ Traitements thermo-mécanigues et précipitation

Cette voie d’optimisation a été largement étudige gifférentes eéquipes scientifiques
en modifiant les parameétres des procédures thercmmges afin d’obtenir les propriétés
recherchées. Mais, il est difficile d’aboutir a bon compromis entre résistance mécanique,
effet superélastique et/ou effet mémoire de formet ten conservant un bas module
d'élasticite.
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Diverses études ont constaté qu’aprés un traitethermnique conventionnel de mise en
solution depuis le domairfg la faible contrainte de glissement plastiqueresponsable de
I'effet superélastique limité observé pour les agléis de titane3. Pour améliorer la
superelaticité, il faut durcir la matride et augmenter la contrainte critique de glissement.
Dans un premier temps, divers traitements thermsiqtraitement de recuit, traitement de
vieillissement, ou deux traitements consécutifg)éaié appliqués directement apres la mise en
solution. Kim et al. ont rapporté I'effet durcissale la précipitation de la phasget/ou la
phaseo. Ces traitements permettent d’augmenter la rémistanécanique et la contrainte
nécessaire pour induire la transformation martepst(Kim et al., 2006 ; Guo et al., 2010;
Ivasishin et al., 2008

Le groupe de Miyazaki et Kim a étudié I'effet taille grains et la présence de la phase
w sur les propriétés mécaniques des différentsgeltiax base Ti-Nb. La figure 1-22(a) illustre
I'effet de différents traitements thermomécaniquas [I'évolution de la déformation
superélastique et plastique en fonction de la aorter appliquée. En comparant l'effet des
traitements thermiques appliqués apres la miseoknian et apres une déformation a froid
par laminage, une meilleure déformation super@astiest obtenue pour les échantillons
ayant subi une déformation a froid suivie d’'unteient a 573K pendant 3.6ksim et al.,
20060. Il a été aussi rapporté que la précipitationlalephasew aprés les traitements
thermiques entre les températures 573K et 673 Kad&trigine de l'augmentation de la
contrainte critique de glissement et que la tagtela fraction volumique de cette phase
augmentent en prolongeant le temps du traitementilque (Figure 1-22 b-c). L'obtention de
grains de faible taille contribue aussi a 'augnaéoh de la limite élastiquéim et al.,
20069.

() 6 e

- -0 - - 8T superelastic strain

- -@- - ST: plastic strain

r --0- - ST+573K/3.oks: superelastic strain 1
3F = -M - - ST+573K/3 6ks: plastic strain 7
[ —a— ITA: superelastic strain 1
| —— ITA: plastic strain

—— ITA+573K/3.6ks: superelastic strain 4
4 | —w— ITA+573K/3.6ks: plastic strain -
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Figure 1-22. (a) La déformation superélastique ketstique en fonction de la contrainte
appliquée sur l'alliage Ti-26Nb ayant subi diffétetraitements thermomécaniques, Images en champ
sombre apres un traitement a (b) 300°C-3,6ks eB(OFC-36ks (Kim et al., 200%b
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Arockiakumar et Park ont étudié I'évolution de lacrostructure et des propriétés
mécaniques de l'alliage Ti-40Nb-0.30 (%mass.) squel ils ont appliqué une déformation
plastique par ECAP (Equal Channel Angular Pressieg) 4 passes avec rotation de
I'échantillon de 90° entre les passes suivie d'uaitdment thermique a différentes
températures entre 973K et 1173K. La déformati@stjue sévere a permis d’améliorer la
recouvrance de forme de 1,8% a 3,5% en tractiom ges essais réalisés a 148K. lls ont
rapporté que la cinétigue de recristallisation desins 3 a 973K est ralentie grace la
précipitation de la phase durant le traitement thermique, ce qui permet @oib une
structure fine de grains. Cependant, 'augmentation de la fraction volurmeige cette phase

entraine la détérioration de la superélastiédt@ckiakumar and Park, 20).0

Un autre chemin thermo-mécanique a été étudié pat hl. pour l'alliage Ti-24Nb-
47r-8Sn-0.40 (%omass.) qui comporte une déformapianlaminage a chaud a 673K avec
90% de réduction d’épaisseur suivie de trois tnagtets thermiques successifs 48 h a 723 K,
10 min a 823 K et enfin 48 h a 723 Ki gt al., 201). Une résistance mécanique élevée de
1700MPa a été obtenue grace a la précipitationadghbsen mais présentant une faible
ductilité de 5% et un module élastique relativen@avé de 85GPa4.i et al. ont montré que
la déformation a chaud permet d’obtenir des progsiénécaniques intéressantes et un
abaissement du module élastique (jusqu’a 56GPiakgt( al., 201). Cet abaissement du
module est dd principalement a lintroduction detuee dans le matériau durant la
déformation a chaud. L’évolution de la texture migsie la microstructure durant la
déformation a chaud a fait I'objet de quelques $tigations Geetha et al., 20045ander and
Raabe, 2008; Dey et al., 200%e tableau I-5 donne I'évolution de la textuteaurs d’'une
déformation a chaud a 50% et a 80% de déformaientains auteurs ont également étudié
I'effet de la texture (Figure I-233t ont établi une corrélation entre la textureestpropriétés
élastiques du matériaBédnumathy et al., 2010 ; Kim et al., 2006d ; Inaenat al., 200h

Tableau I-5. Evolution de la texture durant la défation a chaudDey et al., 2009)

50% Hot Rolled 80% Hot Rolled

Location of high pole density (@, P @) and corresponding Location of high pole density (i @ p3) and corresponding ( hkDfuvw]
(hklj[uvw]

(001))|TD (D90 O) (010)/100] (001) between TD and near RD (7090 44) ~6° away from (120)/21 10|
(0 90 30) near (130)[310] (70 90 132) near (230)[3220
(0 90 180) (010)7100]

(001) between RD and near TD (20 90 48) near {230)[322] (001) between RD and near ND Fibre from (80 30 21) {~9° away from
(20 90 160) near (140)412) (144)/011]) to (80 30 157) { ~9° away from

(143)[112]} having major component: (80 30 90)
[~9° away from (304)@13]}

(010)||TD (90 30 90) (101)[101| (001) between ND and near TD (068 17) ~6° away from (141)[410]
0 68 163) ~6° away from (141)[410]
v
100)||RD 0900 (010)7100] 010) between TD and near RD Fibre from (20 90 90} {(100){071]} to (20 30 90)
b d ibre from (.
(0 30 0) near (011){100] ((101)[131]}
(010) between RD and near ND Fibres from (090 30) {near (130)/310]} to (90 68
(D 90 180) (010)(T00 0){~5° away [rom (041)/074}} and from (0 90
(0 30 180)} near(011)[100] 150) {near (130){310]} to (90 68 180) { ~5° away
from (041)[014])
(100)|ND (D90 90) (100)/010]
(100)|RD (065 0) near (041)[100]
(0 65 180) near (041)(100]
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D’autres études récentes ont été conduites dabstld’obtenir une nanostructuration
de la microstructure sous forme de grains reclisésl nanométriques avec la précipitation
d’'une faible proportion de la phaseet/oua (Li et al., 2008; Sun et al., 2010a; Sun et al.,
20109 en appliguant des traitements thermiques de eoddrée sur des structures
hyperdéformées. La décomposition de la phfisdsrant différents traitements thermiques a
éte egalement étudiée par différents aute@rso(et al., 2010; Zhou et al., 2004; Ohmori et
al., 2001)
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Figure 1-23. (a) Variation des valeurs du modulastique en fonction de I'orientations pour un
alliage Ti-22Nb-6Ta (at.%) (Kim et al., 2006d) b} Evolution de la déformation recouvrable,
élastique et de transformation suivant I'orientati@pour un alliage Ti-24Nb-3Al(at.%) (Inamura et

al., 2009.

Les propriétés mécaniques et élastiques du matéénpendent fortement de la
composition de l'alliage mais également de sa rstcocture. Suite aux différents traitements
thermomécaniques, une grande variété de phases etiaostructures peut étre obtenue,
conférant aux alliages des comportements variésptithisation de la microstructure est
possible a travers le contrble des parametres d&yedtes séquences des traitements
thermiques et/ou mécaniques.

Les études recensées mettent en évidence la d#fizwbtenir un bon compromis entre
les propriétés mécaniques et élastiques, en piati@onserver un bas module d'élasticité
tout en améliorant la résistance maximale. Il estcdorimordial de maitriser les mécanismes
de déformation et les mécanismes de décompositide précipitation des phases durant les
différentes séquences des traitements thermo- nugee) tel est I'objectif du présent travail.
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Introduction

Introduction

Les alliages étudiés durant ces travaux de théseé&aborés au sein du laboratoire.
Afin de caractériser ces alliages et d'établir fetations entre la microstructure et les
propriétés mécaniques, plusieurs techniques expatates de caractérisation sont mises en
ceuvre au cours de cette étude. On propose damapire une description de 'ensemble des
techniques employées.

Nous présentons dans un premier temps, la procédigeeen ceuvre pour I'élaboration
des alliages de titane. Nous abordons ensuiteugls aitilisés pour I'analyse qualitative et
guantitative des lingots obtenus. Enfin, une dpson des moyens de caractérisation
microstructurale a différentes échelles (DRX, MEBSD, MET), caractérisation mécanique
(essai de traction a différents modes de charggmerthermique par DSC est présentée.
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[I.1 Elaboration des alliages

[1.1.1 Fusion : Four a induction en semi-lévitationmagnétique

Les alliages étudiés, de composition Ti-(24-26) &6, ont été élaborés au sein du
LEM3. L’élaboration des alliages de titane est tendifficile par le caractére réducteur du
titane et les hautes températures de fusion. Lahadét de fusion en semi-lévitation
magnétique en creuset froid a été mise en ceuvendoes travaux de thése. L’avantage de
cette technique est qu’elle permet d’élaborer lkagas a partir d’éléments a haut point de
fusion en limitant le contact entre le métal adtéliquide et le creuset en cuivre tout en
contrélant 'atmosphére de fusion, ce qui rédwstrisques de contamination et d’oxydation.
Les températures de fusion de titane et de niolsiom respectivement 1668°C et 2477°C. Le
dispositif utilisé est présenté a la figure 1I-1.

Matieres en
fusion dans le
creuset

Doigt de
coulée

Lingotiere

Figure II-1. Dispositif du four a induction en setévitation magnétique.

Le principe de la méthode est schématisé par ladidl-2. L'induit est un creuset de
forme cylindrique sectorisé en cuivre. Il est rafrgar une circulation d’eau. L'inducteur se
présente sous la forme d’un solénoide qui entaiceduset. L'inducteur engendre un champ
magnétique a haute fréquence. Les matieres presrserg pesées et préalablement nettoyées
a I'acétone puis a I'éthanol pour limiter les risgude contamination et de pollution, puis sont
placées dans le creuset froid. Un circuit d’eaw@ste refroidissement du dispositif lors de
I'élaboration.
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Figure 1I-2. Principe de la fusion en semi-lévitatimagnétique en creuset froid (Morita et al., 2000

Sous l'effet du champ magnétique, des boucles dganb sont induites dans les
différents secteurs provoquant ainsi un échaufférderia matiere par effet Joule. Lors de la
fusion, les forces électromagnétiques (ou forcekadace) assurent un brassage intense du
liquide, ce qui limite le contact entre le bainuiide et le creuset (Figure 1I-3a) et favorise
’lhomogénéisation de la composition dans tout liw®. Une fusion en lévitation totale est
possible en ajoutant un deuxiéme inducteur au dishddans notre cas, un point de contact
entre le métal en fusion et I'un des secteurs dasat subsiste, ce qui justifie I'appellation
fusion en semi-lévitation.

La forte réactivité du titane avec I'oxygéne exdgs précautions particulieres lors de
I'élaboration. L’atmosphére du creuset est purifiééd’aide de cinq balayages successifs
d’argon entre lesquels un vide primaire est réali3®s balayages permettent de réaliser la
fusion dans une atmosphere d'argon pur afin d’éMiee phénoménes d’oxydation. Une
attention particuliere est également portée sprdareté des différents composants du creuset
a chaque étape de la procédure d’élaboration.

Afin d’obtenir un bon état d’homogénéité de l'afjeg quatre cycles de fusion sont
effectués. Les lingots ‘intermédiaires’ (Figure3l} sont retournés apres chaque cycle fusion-
solidification pour changer 'emplacement du palatcontact avec le creuset.
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Figure 11-3. (a) Bain de fusion en semi-lévitati¢h) lingot obtenu lors de I'étape intermédiaireep
refroidissement dans le creuset et (c) lingot obteprés la coulée dans la lingotiéere.

Au cours de I'élaboration, la régulation de la paisce du four est un parametre
important pour réussir la coulée. Le bain de fuseim semi-lévitation est obtenu a une
puissance maximale de 35KWrs de la premiére fusion. Pour les coulées st@snon
observe une diminution progressive de la puissarmessaire a I'obtention d’'un bain de
fusion a I'état liquide; jusqu’'a 20KW pour la de¥re fusion avant la coulée en lingotiere.
Lors de cette derniére fusion, la puissance estegude telle sorte que le bain de fusion soit
en lévitation afin de dégager le doigt de coulépeginettre la mise en place de la lingotiere.
Ensuite, en abaissant la puissance progressivgusnt'a mettre fin a I'état de lévitation, la
masse liquide est coulée dans la lingotiere deosectarrée (20x20 mm) assurant une forme
réguliere du lingot (Figure 11-3c).

Le dispositif d’élaboration utilisé permet d’élabo des volumes relativement
importants d’alliage issus d’'une méme fusion (30@)qui permet de réduire la dispersion
éventuelle des résultats qui peut provenir de mhffées minimes de composition. Le
développement de la procédure d’optimisation degpnE#tés et les différentes étapes de
caractérisation mécanique nécessitent en effet dposkr d'une quantité d’alliage
suffisamment importante pour chaque composition.

[1.1.2 Traitements thermiques et mécaniques

[1.1.2.1 Traitement d’homogénéisation et trempe

Il est nécessaire de réaliser un traitement therendjhomogénéisation sur les lingots
obtenus. Ce traitement consiste a maintenir leggals a une température supérieure a celle
du transus3 suivis d'une trempe. lls permettent d’'une partnitdiorer I’homogénéité du
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lingot et d’autre part de retenir la phgsa température ambiante. Les lingots de dimensions
20x20 mm ont été découpés par électroérosion etmegliagots de section 10x10mm et ils
ont été portés a 1000°C durant 7 h, ce traitemstrgwevi d'une trempe a l'eau.

Tous les traitements thermiques sont réalisés atuesphére d’argon pur a l'aide de
balayages successifs vide-argon afin de limitemaMimum les risques de contamination. Le
vide est obtenu a l'aide d’'une pompe turbomolécallgermettant de réaliser un vide
secondaire (I8 mbar). Ces traitements thermiques sont suiviseliempe a I'eau & l'aide
d’un dispositif innovant qui fait I'objet d'un dépde brevet.

11.1.2.2 Mise en forme

Nous avons réalisé une déformation a froid uadionnelle par laminage (laminoir
Joliot). La déformation est effectuée en plusiguasses successives en tournant I'échantillon
de 90° entre chaque passe. Le taux de réduceshdéfini par la relation suivante :

(S -€x
1= ( initiale fmale) %100

€initiale

Avec @niiale €t Gnae COrrespondent respectivement a I'épaisseur iaitedl finale de
I’échantillon.

Le laminage a été effectué sur les différents limghe taux de laminage imposé est
variable selon le type et la forme d’éprouvettecaliser pour les différents techniques de
caractérisation. Les épaisseurs finales et les tiulaminage seront précisés dans la suite
pour chaque type d’éprouvette.

[1.1.2.3 Préparation métallographique

Les échantillons sont découpés a l'aide d’'une woneuse avec une vitesse de coupe
de 0,006mm/s. Cette faible vitesse permet de limiéechauffement et I'écrouissage du
matériau. Aprés leur enrobage a froid, les écHanslsont polis mécaniquement avec des
papiers abrasifs de granulométrie décroissantegf@de 1200 a 4000). Ceci est suivi d’'un
polissage de finition a 'OPS (solution de siliadlgidale) jusqu’a I'obtention d’une surface
"poli miroir".

La caractérisation microstructurale nécessite ur@pgration métallographique bien
appropriée a chaque technique de caractérisat®mratocole de préparation, appliqué aux
divers échantillons, sera détaillé pour chaquentiegcie.

[1.2 Outils de caractérisation microstructurale

Différentes techniques ont été utilisées pour okesda microstructure a différentes
échelles et suivre son évolution apres les traitesnermiques et/ou mécaniques appliqués.
La microstructure a été examinée par microscopitgag, microscopie électronique a
balayage et microscopie électroniqgue a transmisslan technique EBSD (Electron
BackScatter Diffraction) a été employée pour étuthetexture cristallographique locale et
identifier les mécanismes de déformation.
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[1.2.1 Microscopie optique

La microscopie optigue est une techniqgue de bagkéséet pour observer la
microstructure mais aussi pour contrbler I'étatsdeface du matériau durant la préparation
métallographique.

Pour les observations microscopiques, une attapimique a la solution de Kroll
contenant 4% d’acide fluorhydrique (HF), 6% d’acrdgique (HNQ) et 90% d’eau distillée
est effectuée apres le polissage de finition a 8G#in de révéler la microstructure. Dans le
cas des alliages de titane étudiés, le temps distaarie de 30 secondes a 1 minute. Un
microscope Olympus BX61 équipé d’'une caméra coubewrte résolution a été utilisé pour
acqueérir les micrographies.

[1.2.2 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X permet d’identifier lpsases présentes dans I'échantillon
ainsi que leurs structures cristallographiquesesmondantes. Le diffractometre utilisé est un
goniomeétre de texture MFDP (multi figure de polgui@é d’'un détecteur courbe CPS 120°C
(INEL), qui permet de collecter simultanément lestpns en provenance de I'échantillon sur
une plage angulaire de 120°. La source de rayoastXquipée d’'une anticathode de cuivre
produisant un faisceau de RX d#te longueur d’ondg=1,54 A & une puissance maximale de
12kW. Le dispositif est visible sur la figure 11-4.

Source de
Ravons X

Berceau

Détecteur d’Euler

CPS 12(
Echantillon

Figure 11-4. Goniomeétre de texture MFDP.

Les rayons X sont des ondes électromagnétiquesrdpiéur d'onde comprise entre
0,1A et 10A. Lorsqu'un faisceau de rayons X monomiatiques interagit avec un matériau,
une partie du faisceau est diffractée par les aahnecristal sous forme d'un rayonnement X
de méme fréquence. Les rayons X utilisés en dogtaphie ont une longueur d’onde de
méme ordre de grandeur que la distance inter-téiieunotée gk. La théorie de diffraction
est donnée par la loi de Bragg. Un faisceau diffracest obtenu que si la famille de plans
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d’indices de Miller (h,k,l) est en position de d#ttion définie par I'angle de Bragg (Figure
[I-5). Cette loi est traduite par la formule suit@an

20hk SiNBhk = M.
Avec 6ny est 'angle de Bragg
dni est la distance inter-réticulaire
n est I'ordre de diffraction (nombre entier)
A est la longueur d'onde des rayons X.

Les diffractogrammes sont présentés sous formeedaourbe donnant l'intensité en
fonction de I'angle 8. La position angulaire des pics de diffractionewits renseigne sur la
géométrie de la maille élémentaire (structure altise et parametres de mailles).

Rayons

Rayons diffractés

incidents

“’WI

Figure 1I-5. Schéma du principe de la diffractioastdrayons X illustrant la loi de Bragg.

Dans ce travail, nous allons utiliser cette techaeigpour caractériser la texture
cristallographique de nos échantillons. Un échlamtilpolycristallin est constitué par un
ensemble de grains ayant chacun une orientatistallime spécifique. On dit gu’'un matériau
présente une texture (ou anisotropie cristallogoa) si les grains ne sont pas orientés d’'une
maniere aléatoire. Des orientations préférentighesvent étre introduites dans le matériau
par difféerents traitements thermo-mécaniques rEslika présence de la texture influence
d’'une maniere significative les propriétés du matéd’ou I'importance de sa caractérisation.

Pour déterminer la texture cristallographique d&chantillon, plusieurs approches
expérimentales existent. La mesure des figuredbegar diffraction des rayons X est la plus
courante. Sur un goniometre de texture, deux omtatsont effectuées ; une rotation suivant
'axe de I'azimut @) et une rotation suivant I'axe de déclinaisgf). (L'intensité 1¢,y) des
rayons X diffractés est proportionnelle au volurogalt des différents grains de I'échantillon
ayant les plans réticulaires {hkl} en position dea@g. Par projection stéréographique,
illustrée par la figure 11-6, chaque plan de diffian est représenté par un pdle P de sa
normale qui sera projeté sur un plan équatoriattitorant ainsi la figure de pole.
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Péle Nprd

1/2 sphére de
projection

Plan (hkl)

Plan équatorial

q (Péle Sud)

Figure IlI- 6. Schéma illustrant la construction kdefigure de péle.
[1.2.3 Microscopie électronique a balayage (MEB)

La microscopie électronique a balayage est uneniggl d’'imagerie basée sur le
principe d’interaction électrons-matiere. Différeraspects peuvent étre étudiés selon la
nature du signal analysé émis par I'échantillongted le contraste topographique (électrons
secondaire), le contraste chimique et cristallogiae (électrons rétrodiffusés) et la
composition chimique et cartographie (rayonnemeént X

Les analyses effectuées au cours de ces travatwxéalisées a I'aide d'un MEB
FEG JEOL JSM 6500F (Microscope Electronique a Badayéquipé d'un canon a effet de
champ).

[1.2.3.1 Analyse chimique par spectroscopie a dispgon d’énergie (EDX)

Le MEB utilisé est équipé d’un spectrometre a disipa d’énergie permettant 'analyse
chimique des échantillons par microanalyse de B&mn des rayons X.

Lors de l'interaction entre le faisceau d’électramsidents et la surface de la matiére,
un spectre d’émission X est obtenu. L’identificatides éléements constituant I'échantillon
analysé, a partir de leur spectre d’émission Xtéasuggéré par Henry Moseley en 1913 qui
a remarqué que la fréequence des raies caractaastigmises est fonction du nombre
atomique de I'élément émetteddseley, 1918

Le spectre obtenu par microanalyse est représedtata fréquence de comptage des
photons X en fonction de leur énergie et compomrexdcontributions : d'une part, la
contribution du spectre caractéristique des élémprésents dans I'échantillon représentée
par une série de raies d'énergie discréte et digiti® variable. L'énergie de ces raies
caractéristiques augmente avec le numéro atomiqué&lément émetteur. D’autre part, la
contribution du spectre continu qui est constitugne distribution continue de I'intensité en
fonction de I'énergie. Ce spectre continu correspam ralentissement des électrons incidents
au voisinage des noyaux des atomes cibles.
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[1.2.3.1.1 Analyse gualitative et compositionsnaltiues

Les analyses qualitative et quantitative sont al@snpar un traitement du spectre
obtenu. L’'analyse qualitative de I'échantillon, pettant d’identifier les éléments présents,
est donnée par la position en énergie (ou en lamgdende) des raies caractéristiques du
spectre X.

L'intensité des raies caractéristiques dépend de¢efeur massique des éléments
constituant I'échantillonGharlot et al., 200Y. La quantification est définie par le rapport des
intensités de la raie caractéristique mesuréesl’écimantillon et celles mesurées sur un
échantillon témoin de composition connue pour Iésnes conditions du faisceau incident et
de la détection des rayonnements. Deux approcfresivtes de quantification (ZAF ¢p.Z))
sont disponibles sur le MEB et font appel aux mémgsations de description des
phénomenes physiques mis en jeu en microanalydeaXnéthode ZAF prend en compte
indépendamment les effets de numéro atomique (Bbhsdrption (A) et d’émission
secondaire de fluorescence (F) pour transformeintessités relatives en teneurs massiques.
La méthode de typep(p.Z) effectue le calcul de l'intensité X directemedtpartir du
traitement de I'expression paramétrique de laibistion en profondeur de I'émission X. Ces
deux méthodes ont été utilisées lors de I'analgsaas lingots et ont donné des résultats tres
proches en termes de quantification des élémeres ND.

[1.2.3.1.2 Vérification de 'homogénéité

La technique EDX nous permet également de tracepdufils de composition suivant
une direction donnée sur la surface de I'échantiloalysé ainsi que des cartographies de la
distribution des éléments présents. Ces cartographbus permettent de visualiser la
répartition des éléments chimiques en surface dehdintillon vérifiant ainsi [|'état
d’homogeénéité.

Les conditions opératoires sont trés importantesr jes analyses chimiques. Le
microscope électronique a balayage a été utilisar p@es mesures avec une tension
d’accélération de 15kV et une distance de travail9d3 mm. Pour I'échantillon, il est
nécessaire d’avoir une surface poli miroir. Undagte rugueuse (au sens microscopique, avec
des défauts de planéité de I'ordre du micron) @merales modifications importantes de
I'émission X primaire et donc des erreurs sur @scentrations calculées.

[1.2.3.2 Diffraction des électrons rétrodiffusés (BSD)

L’EBSD est une technique de détermination des tatems cristallographiques locales
basée sur la diffraction d'électrons rétrodiffusBfie permet d’étudier la morphologie des
grains mais également leurs orientations cristediplgiques et la mesure des désorientations
entre eux. Pour certaines familles de plans rétims, les électrons rétrodiffusés sont en
condition de diffraction, ce qui donne lieu a lanf@tion des cones de diffraction qui seront
interceptés par I'écran d’'une caméra. L'intersectie ces cones avec |'écran forme des
lignes, nommées « bandes de Kikuchi » (Figure.ll-7)
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Faisceau d’électrons
incidents

Lignes de Kikuchi

Figure II-7. Principe de formation des lignes d&ichi en EBSD (Baudin and Etter, 2008)

En s’appuyant sur les résultats de simulation detkt€arlo, I'observation des bandes
de Kikuchi bien définie nécessite, une inclinaiste I'échantillon d’'un angle de 70°.
L’échantillon est placé sous vide sous un faisaélectrons qui le balaye. Une présentation
schématique de la position de I'échantillon dardispositif du MEB est donnée par la Figure
1-8.

Electron beam

Tilt axis

Microscope

Figure 11-8. Représentation schématique de la pmsitle I'échantillon pour des mesures en EBSD.

L’indexation des clichés de Kikuchi comporte plusgeétapes; la détection des bandes
grace a la transformée de Hough, le calcul deseangkntre les plans correspondants, la
confrontation a la bibliotheque d’angles pour litiEcation de la phase, le calcul des
orientations cristallines (angles d’Eule§durgues-Lorenzon, 20R9 'ensemble de I'analyse
peut s’effectuer trés rapidement de maniére auiquetavec des algorithmes de détection
des bandes ou d’une maniére manuelle. Des cartugsap’orientation des grains peuvent
étre alors obtenues en balayant la surface dedfétlon. L'EBSD permet ainsi de corréler la
microstructure et la texture.

Une préparation appropriée doit étre effectuée pemiechantillons. La qualité des
clichés de Kikuchi et la fiabilité de l'indexatiotépendent fortement de la qualité de la
surface de I'échantillon. Un polissage électrolytigest effectuée en utilisant une solution
contenant 80% de méthanol (gbH) et 20% acide perchlorique (HC)Opour les
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échantillons préalablement polis mécaniquementujasdOPS (étapes décrites dans le
paragraphe 11.1.2.3). Ce polissage électrolytiqupoar but d’enlever la couche écrouie
induite par le polissage mécanique auquel lesgaliade titane sont tres sensibles. Les
parametres du polissage électrolytique les pluptadaa nos alliages sont un maintien de 3 a
5 secondes et une tension élevée de 50V.

Les analyses EBSD ont été réalisées avec une cdmaéta résolution et le systéme
HKL Oxford Instrument. Pour I'acquisition des cataphies d’orientation, le MEB FEG est
réglé avec une tension d'accélération de 15 kV, dis&ance de travail de 15 mm, et
I'échantillon est tilté de 70° par rapport a I'axefaisceau incident.

I1.2.4 Microscopie €électronique en transmission (ME)

La microscopie électronique en transmission esttecienique qui permet d’observer la
microstructure a une échelle nanomeétrique, d’aealies structures tres fines des précipités
grace a l'imagerie (en champ clair et champ somérea)étudier les réseaux cristallins par
lintermédiaire des diagrammes de diffraction. lo&servations ont été menées sur un MET
(Microscope Electronique a Transmission) PHILIPS 200 opérant sous une tension
d'accélération de 200kV.

Les images obtenues en MET sont formées en s#iecint une partie des électrons par
le positionnement du diaphragme dans le plan fdeala lentille objectif Willaime et al.,
1987. La distinction entre les électrons transmisest électrons diffusés permet de créer le
contraste des images en MET (Figure [I-9). Dansde d’'un champ clair, les zones qui
diffusent peu et donc qui transmettent beaucoulecti®ns donnent une image claire. Dans le
cas d’'un champ sombre, les zones en position dggBraur le faisceau diffracté sélectionné
par le diaphragme objectif donnent une image ctameis que le reste est sombre.
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BNTENSITE

Figure 11-9. (a) Image en champ clair formée aveddisceau transmis, (b) Image champ sombre
formée avec un faisceau diffracté (Ghanbaja, 2008).

En microscopie électronique en transmission, |ésddlons se présentent sous forme
de lames minces, leur préparation est speécifiquelatate. Les échantillons ont tout d’abord
été amincis mécaniquement (par polissage) jusqon& épaisseur d’environ 2Q@m. Des
pastilles de 3 mm de diametre ont été par la quidevées. Ces pastilles font I'objet d’'un
amincissement électrolytique par doubledent le but est de former une zone de trés faible
épaisseur au centre de la pastille. L'électrolytiisé est une solution contenant 90% de
méthanol et 10% d’acide perchlorique. L'amincissenest réalisé sur la machiB8 RUERS
a une tension de 17V. On a remarqué que la temypérale I'électrolyte est un facteur
important pour la réussite de cette derniére étBper cela, I'électrolyte a été porté a une
température d’environ -8°C avant son utilisation.

[1.3 Caractérisation mécanique et analyse thermique

[1.3.1 Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La DSC est une technique qui permet d’étudier fassitions physiques et chimiques
dans le matériau mettant en jeu des effets themsiquappareil est équipé d’'une enceinte
thermique ou sont situés deux creusets identiquedueninium. L'échantillon est placé dans
le premier creuset tandis que le deuxieme, redie, vést utilisé comme référence. En
effectuant des cyclages thermiques (cycles deidigsement et de chauffage alternés), la

45



[1.3 Caractérisation mécanique et analyse thermique

calorimétrie permet de détecter la fluctuation @éeimpérature entre I'échantillon et celle du
creuset de référence et de mesurer ainsi le flughdéeur dégagée ou absorbée pendant la
transformation de phase.

Dans le cas de nos alliages, les transformationsenstiques sont de premier ordre,
elles présentent des effets thermiques liées &déear latente de transformation : un effet
endothermique au chauffage et un effet exothermpprelant le refroidissement. Ces effets
thermiques se traduisent par I'appariation des, pcsle pic vers le bas et vers le haut
correspondent respectivement a l'effet endothereigqti exothermique. Les valeurs des
températures des transformations sont généralentEerminées par la méthode
d’intersection des tangentes (Figure 11-10).

{ mWw

2 - A= M Refroidizsement
4 17

Chauffage

1 Temp.“C
-80 -60 -40

Figure 11-10. Courbes DSC d’un arc orthodontiquelNorésentant les pics caractéristiques de la
transformation martensitique (A: Austénite ; M: NMarsite) (Jordan and Rocher, 2009).

Des mesures en DSC ont été effectuées afin dendatsr les températures de
transformation martensitique dans nos alliages. @esures sont faites avec I'appareil
SETARAM qui permet d’effectuer un balayage en terapge entre -150°C et 600°C avec
des vitesses comprises entre 0,01°C/min et 100¥C/mi

Nous avons effectué pour nos alliages un balayaderspérature entre -10°C et 200°C
avec une vitesse de 5°C/min (faible pour obten& température suffisamment homogéene
entre le creuset et I'échantillonNous avons utilisé I'azote liquide pour assurer le
refroidissement de I'enceinte.

11.3.2 Comportement mécanique

La caractérisation du comportement mécanique éstteée par des essais de traction.
Ces essais sont utilisés pour déterminer les @rsiijues mécaniques des matériaux telles
gue le module d’Young, la limite élastiqug la résistance maximumax et 'allongement a
rupture. Dans le cas particulier des alliages a om&mde forme, les essais de traction
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informent aussi sur le changement de phase alest@aittensite puisque la transformation
martensitique peut étre induite d’'une maniére thguen mais aussi par I'application d’'une

contrainte. L’allure de la courbe de traction depele nombreux parametres tels que la
température de la transformation martensitiqueetMa microstructure initiale (phases et taille
des grains).

Des essais de traction jusqu’a rupture ainsi q@eedsais de traction avec chargement
cyclique (cycles charges-décharges) avec incrérmiemtale la déformation imposée sont
réalisés. Ces derniers permettent de mettre ereregdles propriétés superélastiques de ces
alliages ainsi que de suivre I'évolution de la défation en la mesurant apres la décharge de
chaque cycle. Ces essais sont effectués sur unbimaade traction Zwick pilotée par le
logiciel testXpert®. La déformation est mesuréecawe extensometre de 20mm de longueur
initiale permettant d’avoir une bonne précisionmlesure. La vitesse de déplacement de la
traverse est de 2. @™,

D’autres types d’essai a contrainte constante aassi réalisés sur une machine de
traction équipée d’'une enceinte thermique permietlanvarier la température d’essai. Ces
essais consistent a maintenir I'échantillon sougramte constante en effectuant un balayage
en température. A partir de ces essais, I'évolutims déformations en fonction de la
température peut étre analysée permettant de édsactle comportement spécifique de
l'alliage et d’évaluer les températures de tramaftion.

Conclusion

Difféerents aspects ont été traités durant ces twavde thése nécessitant la mise en
ceuvre de nombreuses techniques expérimentales @mepiaires. L'étude porte sur deux
alliages de titane binaire Ti-24Nb et Ti-26Nb éladso au sein de notre laboratoire. La
spectroscopie a dispersion d’énergie a été utiligéer I'analyse chimique des lingots
élaborés et la vérification de leur homogénéités Bgsais mécaniques avec divers types de
chargement permettent de caractériser le compontemécanique et d’évaluer les propriétés
superélastiques de ces alliages. L'analyse micrdstrale est effectuée a différentes échelles
(DRX, MEB-EBSD et MET) afin d'établir l'influenceealla microstructure sur les propriétés
meécaniques.
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Introduction

Introduction

Les alliages de titane de tygg&meétastable sont d’excellents candidats pour les
applications biomédicales. Elaborés a partir d’@éts parfaitement biocompatibles (tels que
le Nb, Zr, Ta..), ils présentent plusieurs canmsti@ues primordiales tels que la
superélasticité, I'effet mémoire de forme, un baxlaie élastique et une bonne formabilité a
froid. Des criteres théoriques fondés sur des ab@® électroniques sont utilisées pour
choisir leurs compositions.

Dans ce chapitre, nous présentons ces approchesogigues employées pour la
sélection des matériaux. Trois nuances d’alliagesitdne sont sélectionnées dans le cadre
d’'une étude préliminaire dont le but de nous guidas le choix final de la nuance a étudier.
Les résultats de cette étude sont rapportés diolix porté sur les alliages binaires Ti-Nb est
par la suite détaillé.

Ensuite, nous présentons la caractérisation patysachimique et veérification
d’homogeénéité des lingots élaborés. La derniéréiepde ce chapitre est consacrée a une
caractérisation sur le plan microstructural degdts a I'état trempé, considéré comme état de
référence, avec l'identification des phases reter@utempérature ambiante, la détermination
des parametres de malilles, la mesure des tempEgatartransformation et la caractérisation
de leur comportement meécanique.
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Chap. Ill Caractérisation des alliages binaires

I11.1 Sélection des matériaux

[11.1.1 Effet des éléments d’addition

Le choix de la composition des alliages a étuds¢mee étape cruciale. En partant des
éléments considérés comme étant biocompatiblesnfjeoprécisé au premier chapitre), une
trés large gamme de compositions est offerte. Baiter d’avoir a étudier I'effet des éléments
d’addition en balayant un trés grand nombre de awmitipns, desapproches électroniques
nommeées theoretical design approachesnt été proposées. Ces approches sont fondées sur
des considérations électroniques (nombre d’élestrpar atome, force de la liaison
covalente,...) constituant ainsi une aide précigquser appuyer le choix de composition.
Nous avons utilisé ces approches dans notre travail

[11.1.1.1 Approche électronique de Morinaga

Morinaga et al. ont développé un critére énergétieln employant la méthode orbitale
moléculaire (Morinaga et al., 1992 Cette approche repose sur le calcul des strigcture
électroniques et des énergies de liaison entreitdmet et I'élément d’addition. Deux
parametres théoriques, Bo et Md, ont été établs.définition de ces parametres est la
suivante :

- Bo est un indicateur de l'intensité de la liaismvalente entre le titane et I'élément
d’addition.

- Md est le niveau d'énergie orbitale d en rappoecd\électronégativité et le rayon de
I'élément métallique.

Le tableau IlI-1 donne les valeurs de Bo et Md pdifférents éléments d’addition
(Morinaga et al., 200y Pour les alliages, les valeurs de Bo et Md staé¢nues en utilisant
une loi des mélanges :

i i

ou X désigne la fraction atomique de I'élément i, Bb Md sont respectivement les
valeurs de Bo et Md pour I'élément i.

Tableau llI-1. Valeurs de Bo et Md pour quelquesré@nts de transition (Abdel-Hady et al., 2006).

3d Bo Md (eV) 4 Bo Md (eV) 5d Bo Md (eV) Other Bo Md (eV)
Ti 2.790 2447 Zr 3.086 2,934 Hf 3.110 2.975 Al 2,426 2.200

Ay 2.805 1.872 Nb 3.099 2424 Ta 314 2.531 Si 2.561 2.200
Cr 2.779 1.478 Mo 3.063 1.961 W 3.125 2.072 Sn 2.283 2.100
Mn 2.723 1.194 Te 3.026 1.294 Re 3.061 1.490

Fe 2.631 0.969 Ru 2.704 0.859 Os 298 1.018

Co 2.529 0.807 Rh 2.736 0.561 Ir 3.168 0.677

Ni 2.412 0.724 Pd 2.208 0.347 Pt 2252 0.146

Cu 2114 0.567 Ag 2.094 0.196 Au 1.953 0.258
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I11.1 Sélection des matériaux

Morinaga et al. ont appliqué cette approche a idiffts systémes d’alliages binaires tels
que Ni-M, Fe(cc) —M, Fe(fcc) —M, Tpebce) —M et Tig-hcp) —M, ou M est I'élément
d’addition. La figure llI-1 illustre I'effet d’addion des différents éléments sur I'évolution des
valeurs Bo- Md dans le cas des alliages binaire3-i¢cc)- M Kuroda et al., 1998 Les
vecteurs, correspondant a chaque élément d’additiadié, partent d’'un méme point sur la
figure qui représente la position de Ti pur et déert ensuite I'évolution des valeuiBo-
Md .

2.84

2.82

2.80

o 2.78
B

Md
Figure 1ll-1. Evolution des valeurBo - Md pour différents alliages binaireduroda et al., 1998

Un diagramme étendBo-Md complété par I'étude de plusieurs alliages teesagt
guaternaires a été proposé par Abdel-Hady et glu(& 111-2). Ces alliages ont été étudiés en
fonction de leur composition et ont été situéslsutiagramme. L'étendue des domaines des
phases3, o, B/a ainsi que les régions correspondant aux modeséttegndation (maclage,
glissement et transformation martensitique) ontéfénis.

Cette approche permet d’établir une corrélationéggle entre les propriétés élastiques
et la stabilité des phases. Des informations ssirntécrostructures de trempe sont aussi
accessibles a partir des zones délimitées parigiess| théoriques Met My définies sur le
diagramme. On remarque aussi que la stabilité gidse3 augmente lorsque la valeur de
Bo augmente et celle delddiminue. Les valeurs des modules d'élasticité gmatlement
données entre parentheses sur le diagramme. Lagswont constaté que le module d’Young
diminue quandBo et Md augmentent. Donc, d’aprés ce diagramme, la coraraissde I'effet
des éléments d’addition sur I'évolution des deusapgtresBo- Md permet de définir des
compositions chimiques qui favorisent I'obtentidardfaible module d’Young.
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Figure 1lI-2. Diagramme% - Md étendu indiquant les microstructures de trempegthécanismes
de déformation ainsi que les valeurs du module EBa entre parenthes¢abdel-Hady et al. 2006

[11.1.1.2 Nombre d’électrons par atome e/a

Le nombre e/a est un autre critere utile pouélaction des alliages, il correspond au
nombre total d'électrons des couches (s+d) pareat@ma critere est un facteur dominant dans
le contrble des propriétés élastiques des métautxamsition Tane et al., 2008 Pour un
alliage, le nombre e/a est obtenu a partir dedetifvn atomique xet des nombres d’électrons
de valence (s+d) de chaque élément i de I'alliagetdisant une loi des mélanges :

%.alliage - in '(S+ d)'

Plusieurs études ont été articulées autour deitagecet ont conduit & I'obtention de
résultats significatifs. Il a été rapporté que tabsgité de la phas@ peut étre appréciée en
fonction de la valeur de e/a. Selon certains astdernombre d’électrons nécessaire pour
stabiliser la phas@ a température ambiante est de 4,20 (Figure I\Z&yicker, 1974;
Laheurte et al., 2010; Dobromyslov and Elkin, 2001)

Expected structure

1 ' 1
I I 1
' ! [ I
after quenching o I o | + | p
from Bfield (HCP) : (Ortho.) : p : (BCC)
I I I
I 1 1
I I 1
e/n ratio } } + } S
4.0 4.07 4.15 4,20 50

Figure 111.3. Relation entre la valeur de e/a e$ lmicrostructures de trempe traduisant la stabitiéé
la phaseB (Laheurte et al., 2010)
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I11.1 Sélection des matériaux

Dobromyslov et Elkin ont étudié I'effet stabilisatedes éléments d’addition sur la
phasef en fonction de leurs positions dans le tableaiogigue dans le cas des systéemes
binaires a base de tita(@obromyslov and Elkin, 2001lls ont montré que la valeur limite de
ela n’est pas constante et qu’elle dépend du nodiBlectrons de I'élément de transition et
de la période a la quelle il appartient. La figlitel présente la valeur de e/a correspondante
a la concentration limite nécessaire pour stabillaephasep de différents éléments de
transition selon leur position dans le tableauquique.

ratio (efa)

49

4% b == — 4perod

47 5 period Pd _FC“
I ----- 6 period

46 F

45 F

44 F Ta

LY

43 * .

Nb ™. W g Fe.

42 by a.. g--8 /.

O->per 4-., KU .4

41 F E:_L_-—-—‘ﬁ'u Ir
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4 5 [ 7 8 9 19 11 12
amount {3+d) electrons

Figure llI-4. Valeurs limites de e/a en fonction mombre d'électrons (s#) (Dobromyslov and Elkin,
2001)

Une corrélation intéressante a été établie entneebre d’électrons par atome e/a et le
module de cisaillement C'Fisher and Dever, 1970 elle est traduite par la loi
empirique suivante :

C'=1,391 x (8, - 2)**(GPa).

Cette loi est valable quand 4,15 < e/a < 6 etedtallustrée par la courbe continue dans
la figure 1lI-5. Le module de cisaillement C' de divers métaux dasition M de structure
cubigue centrée, des monocristaux d'alliages hesaifi-M ainsi que ceux des deux
monocristaux Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr et Ti-25Nb-10Ta-%tmt représentés sur cette figure. Il
est intéressant de souligner que le module dellers&int est d’autant plus bas que la valeur
de e/a tend vers la valeur 4,2-4,3.
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Figure IlI-5. Module de cisaillement C’ du Ti-29NlaZr, Ti-25Nb-Ta-Zr, différents métaux de
transition de structure cubique centrée et alligfpnaires en fonction de e/a (Tane et al. 2008).

Tane et al.ont également montré qu’un faible module d'Youngsdan polycristal
résulte d’un faible module de cisaillement C' liladaible stabilité de la phage(Tane et al.
2008. A partir des constantes élastiques du monotiGta, C;» et C4) le module d’Young
d’un polycristal noté g est calculé en utilisant la formule suivante baséd’approximation
de Hill (moyenne arithmétique de I'approximation\dgigt et de Reuss):

1 9 5

= +
2 Jg+15/2c+3Can)  Hop)* e * Feag
OucC’'= (C_Ll' C]_z)/z et B= ((G_1+2 C]_z)/g)

En= %(EV +Er) =

Les valeurs du module d'YoungyEnt été calculées pour les alliages29Nb-13Ta-
4,6Zr et Ti-25Nb-10Ta-5Zr polycristallins et somépentées en fonction de e/a (Figure 111-6).
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2 6ot . o Ti a-Zr

1 1 Il
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Number of valence electrons, e/a

o
o

Figure 1l1-6. Valeurs du module d'Young En fonction du nombre de valence e/a (Tane 088).

L’alliage quaternaire Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr (% masagmmé ‘TNTZ’ et développé par
Niinomi et al. en se basant sur les approches réléques. Il présente des propriétés
comparables et méme meilleures que celles degedlidéja utilisés dans le domaine médical
(Kuroda et al., 199Bet plus particulierement un faible modulg &#e 57GPaTane et al.
2008.
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I11.1 Sélection des matériaux

[11.1.1.3 Etude préliminaire

Dans cette section, les résultats d’'une étudenpirgdire menée au laboratoirglihay,
2009; Elmay et al., 2010sur 3 nuances d’alliages sont brievement présenhtébjectif
consistait a étudier I'effet des éléments d’addi@din de nous guider vers le choix final de la
nuance a étudier pour la suite des travaux.

Le choix de la composition de ces alliages a éfécefé a l'aide des approches
électroniques présentées dans les sections prdeédée telle sorte qu'ils présentent les
mémes valeurs ddo, Md et e/a. Notre choix s’'est porté sur trois nuancérdntes
d’alliages: un binaire Ti-Nb (TN), un ternaire TBNZr (TNZ) et un quaternaire Ti-Nb-Zr-Ta
(TNZT). Pour l'alliage quaternaire, on a gardé lamne composition de TNTZ proposé par
Niinomi. Ce choix devrait nous permettre, d’'unetpdiobtenir des propriétés mécaniques et
élastiques comparables & ceux de TNTZ en se réfardm carteBo-Md et d’autre part,
d’étudier I'effet des éléments d’addition (Nb, ZrT&).

A patrtir des valeurs de Bo, Md et du nhombre d’étatt de valence e/a pour chacun des
éléments Ti, Nb, Zr et Ta (données par le TablébR)| on a calculé les valeurs deo,

Mdet le nombre e/a des trois alliages & partir dempositions visées. Ces valeurs sont
données par le Tableau I1I-3. On a positionné sutidgramme les trois alliages TN, TNZ et
TNZT ainsi que les vecteurs illustrant I'effet dbférents éléments d’addition sur les valeurs
Bo et Md (Figure 111-7).

Tableau IlI-2. Valeurs de Bo, Md, e/a et la masséaire pour le Ti, Nb, Zr et Ta.

Ti Nb Zr Ta

Masse molaire
47 88 92,91 91,224 180,95

(g.mol™®)
Md 2,447 2,424 2,934 2,531
Bo 2,79 3,099 3,086 3,144

Electrons de
valence (s+d)

Tableau llI-3. Valeurs d%, Md et le nombre e/a calculés pour les alliages TN, ENEZNZT a
partir des compositions théoriques.

Alliage | Composition(%mass.) Bo Md ela
TN Ti-39Nb 2,87 2,44 4,25
TNZ Ti-37,5Nb-62r 2,88 2,46 4,25
TNZT Ti-29Nb-4,62r-13Ta 2,88 2,46 4,25
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Chap. Ill Caractérisation des alliages binaires

On remarque que les valeurs Bo et Md pour l'allidesont Iégérement différentes de
ceux du TNZ et TNZT. En effet, la variation de Bdvid pour cet alliage est conditionnée par
I'ajout de I'élément Nb qui tend a diminuer Md eddgmenter Bo. Cet effet est illustré sur la

carte Bo-Md par le vecteur correspondant.
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Figure 111-7. Positionnement des trois alliagesditis sur le diagrammB_o-M_d et vecteurs
illustrant I'effet des éléments d’addition Nb, Tieze

On a réalisé une caractérisation sur le plan niierosiral et mécanique pour les trois
alliages dans différents états métallographiquesrdpporte ici les résultats obtenus a I'état
de référence qui correspond a I'état trempé (apn&smise en solution a 950°C pendant 1h
suivie d’'une trempe a I'eau noté ST). Une étud®RBiX montre la présence de la martensite
en plus de la phade pour l'alliage binaire a température ambiantedisque les alliages
TNZ et TNZT sont monophas@s(Figure 111-8(a)). Cette différence de microstwret induit
des comportements mécaniques différents pour assaltiages (Figure 111-9).
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Figure 111-8. DRX obtenus pour les alliages TN, TNRIZT a (a) I'état trempé et (b) aprés la
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Un comportement superélastique a été observé psualliages TN et TNZT avec la
présence du phénomeéne 'wuble yielding. Pour I'alliage TNZ, un comportement élasto-
plastique classique est observé. La caractérisatiamostructurale aprés déformation en
traction montre la présence de martensite indwites £ontrainte pour le TNZT (Figure IlI-
8(b)). En revanche, cette phase n'est pas déteumee l'alliage TNZ malgré leur méme
positionnement sur le diagramnE-M_d. Ces analyses indiquent que la stabilité de Is@ha
B n'est pas la méme pour ces trois alliages. Sadsrrdsultats obtenus, la stabilité des trois
alliages peut étre classée comme s@itn< PBrnzr<Prnz. Ce résultat souligne également
limportance du choix d’éléments d’addition surdtabilité de la phasp a travers la forte
sensibilité de la température de la transformatiantensitique a la composition chimique.
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Figure 111-9. Comportement mécanique obtenu at'&empé pour les trois alliages apres une mise
en solution : (a) TN, (b) TNZ et (c) TNZT.
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Strain (%)
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La dispersion des résultats entre les trois aliageregard de leur positionnement sur le
digrammea)-ma été commentée ainsi que la caractérisation desdliages a d’autres
états métallurgiques non détaillés i€lrpay et al., 2010
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Chap. Ill Caractérisation des alliages binaires

Les résultats de cette étude préliminaire peuvieatrésumeés ainsi :

- L’ajout de I'élément Zr dans I'alliage binaire Tib\e permet pas de modifier
les propriétés élastiques du matériau dans le sendaité quelque soit I'état
métallurgique étudié.

- L’alliage quaternaire TNZT présente une bonne slpsticité mais le module
d'Young reste assez élevé par rapport a celuialkalje binaire. Il est a noter aussi
que I'élément Ta est un élément a tres haute teahypérde fusion (3017°C) ce qui
entraine une difficulté supplémentaire lors deab@ration de cet alliage, sans oublier
son codt éleve.

[11.1.2 Choix des compositions

Suite a cette étude préliminaire, notre choix spEsté sur les alliages binaires Ti-Nb.
Le choix des compositions a étudier a été effeetuése basant sur les travaux menés par
'équipe Japonaise de Miyazaki qui a étudié l'efflet I'ajout du Nb sur la température
martensitique des alliages Ti-xNb en variant x 429 at.%Nliyazaki et al., 2006; Kim et
al. 2009. Le résultat de leurs investigations est préseatégofigure 111-10. Cette figure nous
donne la variation des valeurs de la températuwdeMiébut de transformation martensitique
en fonction de la teneur en Nb pour les alliageaibes Ti-Nb.

L'étude préliminaire a montré que la température didbut de la transformation
martensitique (M) est un critere important & prendre en compte tiasla sélection des
compositions. La présence de la phase martensitifjue d’'une maniére significative sur les
propriétés mécaniques et élastigues des alliagass ®ublier que la transformation
martensitique réversible est a l'origine de I'eBaperélastique et/ou effet mémoire de forme.

A partir de la figure IlI-10, deux informations irogiantes peuvent étre tirées ; d’'une
part, I'ajout du Nb entraine une diminution de, Me 40K par lat.% et d’autre part, la
température de transformation martensitique devidgétieure a la température ambiante a
partir d’'une quantité supérieure a 25 at.% Nb. Déaconcentration critique nécessaire pour
retenir la phas a température ambiante est de 25 at.%Nb

Une caractérisation mécanique des alliages Ti-xNierais de délimiter trois zones
selon la nature du comportement en fonction detaenance en Nb. On a reporté les limites
de ces zones sur la figure 1lI-10. L'effet mémaie forme et I'effet superélastique ont été
observés respectivement pour Ti-(22-25) at.%Nb ief23,5-27) at.%Nb. A partir d’'une
contenance de 28 at.%Nb, la phfsest mécaniquement stable, ces alliages ne préseuate
d’effet superélastique ni d’effet mémoire de formfeu intérét limité de cette catégorie.
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[1l.2 Caractérisation des lingots ‘brut d’élaboration’

Le choix est enfin orienté vers deux compositioiadlidges binaires: le Ti-24Nb et le
Ti-26Nb (at.%). Ces compositions ont été choisiedelle sorte que Msoit située de part et
d’autre de la température ambiante (Figure IllI-Etant donné que la majorité des travaux
réalisés sur les alliages de titane portent sumlkésges superélastiques caractérisés par la
présence de la phaBea température ambiante, I'étude du Ti-24Nb repri&sene nouveaute
et une originalité dans ce domaine. L'étude de dmsx compositions nous permettra de
comparer et d’étudier les deux modes de déformal@osuperélasticité et la réorientation de
variants.
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Figure 111-10. Influence de I'ajout du Nb sur lamteérature M(Kim et al. 2006b).

[11.2 Caractérisation des lingots ‘brut d’élaboration’
[11.2.1 Protocole thermomécanique

Les alliages ont été élaborés suivant la procédéceite dans le chapitre Il (section II-
1). On présente par la figure IlI-1l&, protocole thermomécanique subit par les lingpies
I'élaboration. Les lingots de dimensions 20x20 mmt été découpés par électroérosion en
guatre lingots de section 10x10mm. Apreés le tragieind’homogénéisation a 1000°C pendant
7h suivie d'une trempe a l'eau, les lingots subiissme déformation a froid par laminage
pour obtenir une réduction d’épaisseur avec un tludéformation entre 85-95% (selon les
éprouvettes). Dans la suite du document, on natétatlaminé par CW.

La derniere étape du protocole consiste en uretngiht de mise en solution a 950°C
pendant 1h suivie d’'une trempe a l'eau. Ce traiténvese a maintenir le matériau a une
température supérieure au tranBein de retrouver une microstructyse
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Chap. Ill Caractérisation des alliages binaires

Suite a la trempe a l'eau et selon la stabilitélad@hase3, diverses microstructures
peuvent étre obtenues. Les paragraphes suivartte@wsacres a I'étude et la caractérisation
microstructurale des deux alliages a cet état tbemgé ST et considéré comme I'état de

référence.

Avant d’entamer la caractérisation, il est primatdie s’assurer de la qualité des lingots
élaborés. Il s’agit de vérifier la composition clgere ainsi que I'état d’homogénéité obtenu.
Pour cela, on a procédé a des analyses chimiqiederd’'un systeme de microanalyse EDX
intégré au microscope électronique a balayage i(®eidi2.3.1).

Tem‘p:erature (°C) Traitement Déformation Traitement de
d’homogénéisation a froid mise en solution
1000°C|--===============-=---
« 7h R
900°Cloccccc e} D i

%

<
<

Trempe a l'eat

<
<

|

Elaboration et

découpe des lingots ‘
20°C >
1 t Temps

Etat laminé (CW) Etat trempé (ST)

Trempe a l'eeu

Figure 1lI-11. Protocole thermomécanique appliquédingots élaborés.

[11.2.2 Etude d’homogénéite

L’intérét de veérifier ’lhomogénéité des lingots létaés est d’assurer une cohérence des
résultats ultérieurs. On présente par la figurd 2lles cartographies des éléments chimiques
présents dans les alliages (Ti et Nb) ainsi qucar@ographie globale qui correspond a une
représentation de la distribution superposée des @liéments chimiques.

Avant le traitement thermique d’homogénéisation,remarque l'existence de zones
plus concentrées en Ti ou en Nb, ceci est du aogittons de refroidissement inhomogéenes
dans la lingotiére aprés la derniére fusion. D'apes cartographies obtenues apres traitement
d’homogénéisation, on remarque que les problembkenmibgénéité ont été résolus et on
obtient une distribution trés homogene des élénwhitsiques.
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[1l.2 Caractérisation des lingots ‘brut d’élaboration’

(@) (b) (©) (d)

Ti-26Nb

Figure 11I-12. Cartographies des éléments chimig(@s(c) avant le traitement d’homogénéisation et
(b)-(d) apres le traitement d’homogénéisation pdiaR4Nb et Ti-26Nb.

[11.2.3 Analyse chimique quantitative par EDX

La figure 1lI-13 présente les spectres obtenusnmaroanalyse pour chacun des lingots
apres le traitement d’homogénéisation. La procéddee la quantification des raies
caractéristiques des éléments présents dans l'@tivana été présentée au chapitre |l
(Section 11-2.3.1). A partir de cette analyse qiiative, on obtient les compositions
chimiques des lingots.
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Figure IlI-13. Profils de concentration obtenus pda) Ti-24Nb et (b) Ti-26Nb aprés le traitement
d’homogénéisation.

Le tableau IlI-4 donne les compositions chimiquessunées pour les deux lingots. La
composition en Ti et en Nb est obtenue en faisanhbyenne de dix mesures par EDX
réalisées sur différentes zones de I'échantillogs Eléments interstitiels ont été également
quantifiés. Ces mesures sont effectuées par |@t60CEZUS. Le carbone et I'oxygene sont
analysés par fusion et détection infrarouge, l'azitl'hydrogéene par fusion et conductimétrie
selon une procédure interne a la société. Il egtoitant de noter que les compositions
chimiques obtenues sont trés proches des compusitisées. Ce résultat est importanturar
écart de composition entraine une modificationitive de la stabilité de la phaBeet par
la suite, un comportement thermomécanique diffédertelui visé.

Tableau llI-4. Compositions en pourcentage atoréget massiques mesurées pour les deux lingots.

élément Ti Nb C N H 0
Incertitude |  (£0,15) (20,15) | (£0,25*10°) | (+0,15*10°) | (+0,5*10°) | (x0,25*107)
TioaNp | (@t%) 75,47 23,81 0,05 0.06 031 026
(mass.%) 62,07 37,81 0,01 0,02 0,01 0,09
Ti26Nb |—@L%) | 7331 25,96 0,06 0,08 035 037
(mass.%) 59,31 40,5¢ 0,01 0,0z 0,01 0,1C

Par EDX, il est aussi possible de tracer des prafé concentration en déplacant
linéairement le faisceau électronique sur I'échiamti et en mesurant la variation de
I'émission X d'un élément donné. Les profils de camtration correspondant aux deux lingots
sont donnés par la figure IlI-14. On observe ungatian trés faible de la concentration
suivant une direction donnée sur I'échantillon.
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Figure IlI-14. Profils de concentration obtenus pda) Ti-24Nb et (b) Ti-26Nb.

[11.3 Caractérisation des alliages binaires a I'étade référence
[11.3.1 Aspect microstructural

[11.3.1.1 Microscopie optique

Les micrographies obtenues pour les alliages TilR6NTIi-24Nb a I'état trempé sont
présentées par la figure 11I-15. Les micrographiéselent une structure monophasée
constituée par des graind équiaxes de diametre d’environ 100um pour Ti-26&tb
majoritairement martensitiqua” sous forme de fines aiguilles pour Ti-24Nb. Pocet
alliage, cet analyse micrographique ne permet pasodfirmer ou d’infirmer la présence de
la phasg3. Une étude en diffraction des rayons X est néaespaur définir avec précision la
nature des phases présentes dans les échantillons.
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R

Figure 111-15. Micrographies optiques obtenues apteaitement de mise en solution : (a) Ti-26Nb, (b)
Ti-24Nb

[11.3.1.2 Diffraction des Rayons X
[11.3.1.2.1 Identification des phases

La déformation a froid réalisée avant le traitengtnise en solution engendre un effet
de texture non négligeable. Cet effet sera détddlés le prochain chapitre. Les analyses par
diffraction des rayons X sont trés sensibles &ffet. Pour s’affranchir de I'effet de la texture
sur lintensité des raies de diffraction, on réalisne intégration sur deux axes. Cette
technique consiste a faire tourner I'’échantillotoau de deux axes : I'axe d’azimut)((entre
0° et 360°) et I'axe de déclinaisom)((entre 0° et 70°). La déclinaison maximale dépaada
taille de I'échantillon; cette valeur a été fixé&@f pour s’assurer que le faisceau incident ne
déborde pas en dehors de la surface de I'échantdlo cours de la mesure. Tous les
diffractogrammes réalisés dans cette étude sordiffemctogrammes intégrékes conditions
d’acquisition sont les suivantes : une inclinaisaa20°, un balayage en Phi entre 0 et 360° par
pas de 5° avec une vitesse de 0,3°/s et un balaadesi de 0 a 70° par pas de 1,5°. Cette
méthode d’intégration assure une bonne qualité dEaadogramme facilitant ainsi
l'identification des phases et I'indexation desspic

Les diffractogrammes obtenus pour les deux alli@ggkétat trempé sont donnés par la
figure 111-16. Afin d’'indexer les pics présents soes diffractogrammes, on utilise des
diffractogrammes simulés de la phase martensitiguet de la phasg a I'aide du logiciel
Carine en utilisant les caractéristiques correspotes des deux phases. La phasst une
phase cubique centrée appartenant au groupe spatiah (N°229). La phase” a une
structure orthorhombique. Le groupe spatial comadpnt est le Cmcm (N°63) et les atomes
occupent les positions + 0 y ¥4 avec y=1/6=0,16dDan premier temps, les parametres de
maille utilisés pour ces simulations sont extraitsartir de la littérature aveg-a 0,318 nm,
b= 0,4818 nm et£=0,464 nm pour la phase orthorhombique gt G328 nm pour la phase
B (Kim et al. 2006h
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[1l.3 Caractérisation des alliages binaires a I'état de référence

Le diffractogramme du Ti-26Nb confirme sans amMigula structure monophaspede
cet alliage. Le diffractogramme du Ti-24Nb réveélasgeurs pics indiquant la présence en
proportion importante de la phase martensitigliece qui est en concordance avec les
observations microscopiques. Par contre, il et difficile de séparer les pics de la phse
et de la phase martensitiqué qui se superposent pour les positions anguldires,5°, 70°,
83° et 95°) sauf pour la position angulaire autae 55°, comme le montre le
diffractogramme simulé superposant les deux ph@ss" donné par la figure 11l-17. Ceci
est d0 a une correspondance entre les deux résesiuite par la relation d’orientation

suivante :

(011} // (001),
[111]p // [110},-

Par ailleurs, on remarque, a partir des diffraciognes expérimentaux, que les pics
(110} (211), (220) se superposent avec un léger décalage angul&cerespectivement les
pics (111)-, (113),» et(004),». Mais les pics (20@)(310) ne se superposent avec aucun pic
de la phase". Sachant que le parametre de maij@e varie pas avec la contenance de Nb
dans les alliages binaires Ti-NKih et al. 2006l I'absence des pics a la position angulaire
correspondante au pics (2p@) (310% dans le diffractogramme expérimental du Ti-24Nb

confirme I'absence de la pha8e
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Figure 111-16. Diffractogrammes obtenus pour lesidalliages a I'état trempé.



Chap. Ill Caractérisation des alliages binaires

On est donc en présence de deux alliages présafganiicrostructures différentes
traduisant I'effet de la concentration du Nb sustabilité de la phagé Pour le Ti-26Nb, la
phasef3 est assez stable pour étre retenue aprés lentemitede mise en solution. Pour
l'alliage Ti-24Nb, la phas@ est complétement transformée en martensite loia dempe
indiquant une phagg moins stable. L’'augmentation de la quantité deddinnu comme étant
un élément bétagene, augmente la stabilité dedsagfih

P 11 ann
A4 (495.97,13.5)
(52.33,12.4)

ann
(5T958.5)

(54.90,5.3)
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i
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Figure 1lI-17. Diffractogramme simulé a l'aide dethe superposant les deux phagbsto".

[11.3.1.2.2 Paramétres de maille

Les parameétres de mailles sont déterminés pouhésgl. A partir des positions
angulairesByy des pics, les distances inter-réticulairgg slont calculées suivant la loi de

Bragg d, =%Sinehkl ou A est la longueur d’onde. Le paramétre de maillaqueé g est

ensuite donné par la formule suivante :
a=dn ~h2+k2+12 avec (h,k,l) les indices de Miller des plansrdiftées.

Pour la phase martensitiga& de structure orthorhombique, la relation pernmtie
déterminer les trois parametres de maille (a,d) est la suivante:

1 oo . e .
di e R avec (h,k,l) les indices de Miller des plans ditfes.
Ve '’ e
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[1l.3 Caractérisation des alliages binaires a I'état de référence

Pour affiner les valeurs des parameétres de maibesnues, on appligue une méthode de
lissage. Le but du lissage est de se rapprochgiugepossible du profil du diffractogramme
obtenu expérimentalement. La fonction analytiquéisée pour le lissage des raies de
diffraction est la fonction de Pearson VITidu, 1990, c’est une fonction a paramétres
d’ajustement qui permet de décrire toute fonctiomprise entre une fonction de Gauss et une
fonction de Lorentz grace au parametre f appekedaacle forme tel que:

sif - oo, |la fonction tend vers une Gaussienne
si f =1, la fonction devient une Lorentzienne pure

Les raies de diffraction sont lissées en prenant cempte ces grandeurs
caractéristiques : l'intensité maximale (Imax), pasition % du maximum du pic de
diffraction, le parameétre de la largeur du pic deefacteur de forme f caractéristique de
lallure de la raie de diffraction (Figure 1lI-18A partir de ces parameétres, la fonction
analytique de Pearson VIl est donnée par la fagrauivante:

yy2 |
1(X;) = Imax.[H% ; 1(x;) est l'intensité a la position x

Imax

Intensité

26

Figure I1I-18. Caractéristiques d'une raie de défttion.

Ainsi, en partant des paramétres de maille calcplésédemment et a l'aide d'un
programme Excel développé au sein du laboratoinagttant de réaliser le lissage de toutes
les raies de diffraction, on obtient les paramédeemailles affinés suivantes:

Pour la phasp : g= 0,3286nm
Pour la phase" : a,= 0,3195nm, p= 0,4787nm et£=0,4638nm.

[11.3.1.2.3 Position des atomes dans la maille ermitiqgue

Lors de l'indexation, on s’est apercu qu’une mediffraction (a la position angulaire
68,7°) est observée expérimentalement mais quédlpparait pas sur les diffractogrammes
simulés a partir des données issues de la litt@gRigure 111-19(a)).
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Figure IlI-19. Diffractogramme simulé de la phaaartensitiql]e: (a) avec y=1/6=0,166 et (b)
y=1/5=0,2.
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[1l.3 Caractérisation des alliages binaires a I'état de référence

D’aprés les travaux de Morniroli, la présence d’'wélexion supplémentaire sur les
clichés de diffraction pourrait provenir d’'une michtion de la valeur de la position
atomique y Korniroli, 1974). Pour étudier I'influence de ce parametre, onffactué des
simulations supplémentaires sur Carine en modifiantaleur de y et en gardant la méme
maille de la phase”. La variation de I'intensité de ce pic en foraitide la valeur de y est
donnée par la figure 111-20. On remarque que Isi&é du pic est tres sensible a la position y
d’atome. Pour une valeur de 0,16 et 0,17, l'int@énsist nulle. A partir de la valeur 0,18,
l'intensité augmente et ce pic apparait sur lesatdifogrammes. On donne le diffractogramme
simulé pour y=0,20 dans la figure 11I-19(@) on distingue I'apparition de ce pic. Il est irée
comme étant le plan (131)

On remarque également qu’en modifiant la valeupdsition atomique vy, l'intensité
d’autres raies de diffraction change en particulsr pics (11Qy, (020)- et (021)- dans la
zone angulaire de 30 a 45° e 2t les pics (112), (022) et (200)- dans la zone angulaire
de 50 a 60° en@ Les rapports d’intensité de ces pics obtenus I@atdiffractogramme
expérimental (Figure 111-16) sont plus proches daxcobtenus avec la valeur y=0,20 qu'avec
y=0,16 sur les diffractogrammes simulés sur Ca(fingure 111-19 (a-b)).

Il est difficile de déterminer la valeur exacteldeosition y pour nos échantillons, car
l'intensité des pics provenant des diffractogramsigailés ne peut pas étre comparée a celle
obtenue expérimentalement. Cette derniere dépeatehfent des conditions de mesure et de
l'existence éventuelle de texture dans le matéride autre raison rend la comparaison
difficile, c’est le fait que la mesure est réaligésgu’a un angle de déclinaison maximale de
70°, on ne mesure pas sur toute la sphere de ¢gdhe, une partie de l'intensité est perdue.
Néanmoins, on peut estimer cette valeur a 0,21oemalisant les intensités ; c'est-a-dire, le
rapport des intensités entre le pic le plus intefsgl): et le pic (131) obtenu
expérimentalement est le plus proche de celui &akyartir du diffractogramme simulé pour
cette valeur de 0,21.

Il a été déja montré que les parametres de maitiessensibles a la fraction de Nb dans
l'alliage Ti-Nb. On peut supposer que la positiotlonaique y est aussi sensible a la
composition chimique. Ce résultat est en accord ségtravaux de Banumathy et al. qui ont
étudié la structure de la phase orthorhombiqueoritsobservé que les atomes se déplacent le
long de I'axe b et que la position atomique y augi@ewvec I'augmentation de la fraction de
Nb (Banumathy et al., 2009

On rappelle que le groupe spatial de cette phastensiique est le Cmcm. Le mode de
bravais C entraine une extinction spécifique demsités diffractées sur les plans (hkl) dont
la somme de (h+k) est impaire. Le plan de réflexdeac glissement ¢ perpendiculaire a I'axe
b entraine aussi une condition d’extinction surdiess (hOl) d’indice | impair. Le facteur de
structure est donné par la formule suivante :
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F= ij.exp(ZI'I i.1;)
J

ou f est le facteur de diffusion de I'atome j g¢st le vecteur joignant I'origine de la maille
a I'atome j. Donc,

F(hKI) = 2f  (hkl).exp@ifhx; +ky; +1z;])
j

= ij(hkl).cosQI'I.[hxj +ky; +1z;]) + iij(th).sin(ZI'I.[hxj +ky; +1z;])
i i

Les positions d’atomes x, y et z pour y=1/6 sont :

Wik wlnolool-
TN AN

NIl NR O

Pour une structure orthorhombique, en utilisant wasurs de position d’atomes, le
facteur de structure (calculé par Morniroli) eshidé par :

F(hkl) =2f .COSZT[(% + l4).[1+ cosll (h +k)]

A partir de cette expression, on déduit que leefactde structure de la maille
orthorhombique s’annule pour les plans de type Xh&ou, la valeur particuliere du
parameétre de position atomique y=1/6 entraine xtiaaion supplémentaire pour ce type de
plan.

Intensité théorique du pic (131) a"
L~

0,15 0,17 0,19 0,21 023 025 0,27 0,29 031 0,33 035
valeursde y

Figure 111-20. Variation de l'intensité du pic (131en fonction de la position y.
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[1l.3 Caractérisation des alliages binaires a I'état de référence

[11.3.2 Mesure des températures de transformation

[11.3.2.1 Calorimétrie différentielle a balayage (C5C)

Des mesures en DSC ont été réalisées pour déternk@se températures de
transformation a contrainte nulle de nos alliagegure 111-21).

Pour le Ti-26Nb, on remarque qu’a I'état ST, I'afiude la courbe au chauffage est plate
et un pic de tres faible intensité est observéefwidissement (Figure IlI-21(a)). Ce pic n'est
pas exploitable. Une mesure DSC a été égalemdigé@gour un état laminé CW (apreés la
déformation a froid). Le choix d’étudier ce deux@&mtat est justifié par la différence de
microstructure de départ entre ces deux états yuisg proportion de phase martensitique est
induite sous contrainte au cours de la déformafidais pour cet état également, aucun pic
n’est observé pour les courbes DSC au chauffagsreidissement.

En revanche, pour le Ti-24Nb a I'état ST, on dipti@ clairement les pics correspondant
a la transformation directe et inverse sur la ceuDSC donnée par la figure 111-21(b). Par la
meéthode d’intersection des tangentes, on a purditer les valeurs de MM, As et A
comme indiqué sur la figure. Ces valeurs sont @smanent : 350K, 310K, 390K et 420K.

Le résultat obtenu pour l'alliage Ti-26Nb est eca@ad avec les travaux de Mantani et
al. (Mantani et al., 2006 En effet, ils ont réalisé des mesures en DSC pifig¢rents alliages
binaires Ti-(25-30-35-40) Nb (%mass.). Les courD&C ont révélé des pics pour les trois
premiéres compositions alors que la courbe corratpte a I'alliage monophaféTi-40Nb
(ce qui correspond a la composition de notre alidg26Nb at.%) n’a révélé aucun pic.
L’absence de pics significatifs par DSC revientn& tres faible enthalpie de transformation
martensitique pour cet alliage.
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Figure IlI-21. Courbes DSC des deux alliages: (e2BNb et (b) Ti-24Nb.

111.3.2.2 Traction sous contrainte constante

Le cyclage thermique sous contrainte constante gtedgalementle déterminer les
températures de transformation. Ces essais sdigéaur une machine de traction équipée
d’'une enceinte thermique. Les courbes de déformatiofonction de la température obtenues
a différents niveaux de contraintes appliquées pargentées par la figure 111-22 pour chacun
des alliages.
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Figure IlI-22. Courbes déformation en fonction ddémpérature pour (a) Ti-26Nb et (b) Ti-
24Nb.

Chaque courbe représente un cycle thermique réfssichent/chauffage (comme
indiqué par les fleches rouges sur la figure). @marque qu’en augmentant la contrainte
appliguée, les courbes déformation-températureésalent vers les hautes températures, ce
qui traduit une augmentation des valeurs des temyé@s de transformation. A partir de

chaque courbe, les températures de la transformdiiecte et inversélJ, M7, AZ et A?

bY

correspondant a la contrainte appliquée peuvent étre évaluées. Leurs valeurs son
déterminées par la méthode d’intersection des taage

Ces températures sont par la suite représentémetion de la contrainte appliquée
(Figure 111-23. On observe une dépendance linéaire entre laraiotd appliquée et les
températures de transformation. Cette dépendariceaglsiite par la relation de Clausius-
Clapeyron qui est donnée par la formule suivante:

Ou o estla contrainte uniaxiale.
£ est la déformation de la transformation.
AH est I'enthalpie de la transformation par unitézdiime.
AS est I'entropie de la transformation par unité deimne.
T, est la température d’équilibre thermodynamique

74



Chap. Ill Caractérisation des alliages binaires

@ (b)

200 1 ¢ 2 150 - ¢ o A n
;' i“ f’ = lI : l| :
P g Lo
- !
£ 150 I W 3 S
= ] 1," ) g | ] 1 '
Py oo o 100 - 1 [ !
N ] te’, ’l a B h ll !
=) ST E ' 1 [
Z100 - $oim [ oo
% ' "'I’ .rl AAs '% : : 1 ! AAs
© ,’ f," ’ = ! 1! !
g P WAf § 50 - * o4 ? mAf
- 4 1
g 50 M :' ols L i 4| *' olMs
c U !
S ths o Do ew
U I‘ .I_-I T T 0 T .I " T . T 1
200 250 300 350 400 250 300 350 400 450 500
Température (K)

Tempeérature (K)
Figure I11-23. Variation des températures de trarsfiation en fonction de la contrainte pour (a) Ti-

26Nb et (b) Ti-24Nb.
Ao .
En mesurant la pentg?, on trouve respectivement une valeur de 2,3 MPaK8,3

MPa.K* pour le Ti-26Nb et Ti-24Nb. Les températures dedfarmation & contrainte nulle
sont obtenues par une extrapolation de cette galéitiéaire a zéro de contrainte. Ces valeurs

sont données par le tableau I11-5 suivant :
Tableau 1lI-5. Valeurs des températures de tramsfdion (en degré K) pour les deux alliages

étudiés.

Alliages At

Ti-24Nb 340 370 380 415

265 272 290

Ti-26Nb 250

On remarque que les valeurs déterminées par DSC assez proches des valeurs

déterminées a partir du diagramme déformation-teatpee. Les valeurs Met Mg sont au-

dessus de la température ambiante pour l'alliag@4Nb. Ces valeurs sont en accord avec la
microstructure observée et confirment I'état puretmeartensitique a température ambiante.

Pour l'alliage Ti-26Nb, les valeurs des gt Ms sont au dessous de la température ambiante, ce
qui est aussi concordant avec la présence uniquetada phas@ a température ambiante.
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A partir de la relation de Clausius-Clapeyron, altgle I'enthalpie de la transformation
pour les deux alliages. On obtieftH =65J/mol pour Ti-26Nb etAH =335J/mol pour
l'alliage Ti-24Nb pour une méme déformation de sfam€mmation égale a 0,01. On remarque
gue I'enthalpie de transformation du Ti-24Nb e&biS plus importante que celle du Ti-26Nb.
Ce résultat est cohérent avec I'absence de piextéétiors des mesures DSC pour l'alliage
Ti-26Nb. Pour l'alliage Ti-24Nb, on obtient la ménedeur de I'enthalpie de la transformation
(soit 340 J/mol) en exploitant les courbes DSCqmtes a la figure I1I-21.

[11.3.3 Comportement mécanique

111.3.3.1 Essai de traction

Les courbes de traction des alliages Ti-24Nb €26llb a I'état ST sont présentées par
la figure IlI-24. Les propriétés mécaniques et t@ags extraites de ces courbes sont données
par le tableau IlI-6. L'allure de ces deux courpeSsente une similarité avec la présence de
deux domaines élastiques séparés par un plateantriote constante et enfin un domaine
correspondant a la déformation plastique. Cependdant donnée la différence de I'état
microstructural de départ, cette similarité n’egtagparente et présente des mécanismes de
déformation différents.

L’alliage Ti-26Nb, monophasp a température ambiante, subit dans un premiersgemp
une déformation élastique de la phase austénificgaepr’a une contrainte sewit de 80MPa
qui correspond a la contrainte critique nécesgate induire la transformation martensitique.
A partir de cette contrainte, le matériau se dééopar transformation martensitique induite
sous contrainte suivant le plateau a contraintstemite jusqu’a une déformation de 1,5%. Par
la suite, la déformation est accompagnée d'un @&sEment important de la contrainte
jusqu’a la limite d’écoulement plastiqag a 300MPa. Un allongement a la rupture de 20 %
est atteint pour cet alliage.

Pour le Ti-24Nb, martensitique a température anibjdas mécanismes de déformation
sont différents. Le premier domaine correspond défmrmation élastique de la martensite
jusqu'a 0,4% de déformation. Ensuite, la défornmat&e produit par réorientation des
variantes de martensite suivant le palier a 160M®da fin de ce palier, des variantes
orientées de facon préférentielle sont obtenuear Pet alliage, la limite de I'écoulement
plastiqueoy est atteinte a 250MPa, valeur a partir de la quielldéformation plastique se
produit. Un allongement a rupture relativement intignat de 32 % est observé.

Pour ces deux alliages, le module apparent d’élestest déterminé en mesurant la
pente de la tangente a l'origine. Il est de 45GP#06&Pa respectivement pour Ti-26Nb et Ti-
24Nb. Ces valeurs sont tres faibles comparées agules élastiques du titane commercial
(T40) ou du Ti-6Al-4V.
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Figure llI-24. Courbes de traction des deux alliagé) Ti-26Nb et (b) Ti-24Nb.
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Tableau IlI-6. Caractéristiques mécaniques et égsts des deux alliages.

Alliages o. (MPa) oy (MPa) | Omax (MPa) | Arupture (%0) E (GPa)
Ti-24Nb 160 250 430 32 50
Ti-26Nb 80 300 415 20 45

111.3.3.2 Caractérisation de I'effet mémoire de fome

Pour étudier I'effet mémoire de forme, des cyclearge-décharge en traction ont été
réalisés. Les courbes de traction obtenues poutdes alliages sont présentées par la figure
l1I-25. Cing cycles de traction sont effectués awee incrémentation de la déformation
imposée de 1%. Dans le cas ou une déformationugidpersiste aprés la décharge, un

chauffage est effectué jusqu’a une températurevit@m 170°C (supérieur azA
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Figure I11-25. Courbes de traction obtenues pour T&26Nb et (b) Ti-24Nb.
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Pour chacune des courbes de traction, on a messud&formations (comme indiqué sur
la figure 111-25(a)). On distingue la déformatioacouvrables,,, qui est la somme de la

déformation élastique notée et la déformations, qui correspond au retour superélastique

lié a la transformation martensitiqgue inverse dehasea" a la phase3. La déformation
recouvrable obtenue par chauffage est nefgeDans le cas ou la recouvrance de forme n’est

pas totale apres le chauffage, la déformationivédie qui subsiste est notég,.
On a observé également I'évolution de la déformmatiturant le chauffage. Cette

évolution est présentée en fonction de la températar la figure 111-260n retrouve sur ces
courbes les composantes de déformations précédendéfaies.
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Figure 111-26. Evolution de la déformation en foioct de la température au cours du chauffage pour
(a) Ti-26Nb et (b) Ti-24Nb.
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Pour mieux évaluer I'effet mémoire de forme desxdalliages, on a calculé des
rapports représentatifs des déformations qu’ont@ RpS et K pour chaque cycle tels que :

£ ) . . )
R= ssi*loo: Déformation recouvrable aprés la décharge.
impT

£ ) . .
S= sﬂ*mo : Déformation recouvrable apreés le chauffage.
impT

€ e . ) .
K = —feseumilé 4 0g - Déformation résiduelle.
simpT

ou €&

mpr €St la déformation imposée totale qui corresporid déformation imposee

pour le cylce i additionnée a la déformation réslttudu cycle précédent i-1.

La figure 11I-27 donne I'évolution de ces trois rapports au couss @dgles de traction
effectués.
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Figure I11-27. Evolution des rapports d'intensité 8 et R pour (a) Ti-26Nb et (b) Ti-24Nb.
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Pour le Ti-26Nb, on observe une superélasticitéagarfraduite par une recouvrance de
forme totale jusqu'a 2% de déformation imposée. rPlausuite, une déformation non
recouvrable relativement importante apparait etrarge avec la déformation imposée. ‘A 3
de déformation imposée, une reprise de forme de @#¥ notée suite au chauffage effectué
apres la décharge. Cette recouvrance de formeuestida réversion de la transformation
martensitique qui se produit au cours du chauffelye déformation résiduelle persiste aprés
le chauffage. On remarque bien a partir de la &guil-27(a), que la déformation
£..recouvrable par chauffage (représentée par S) deanét que la déformation résiduelle

(représentée par K) augmente pour les cycles a t4%8o0ede déformation. Cela peut étre
expliqué par la diminution de la proportion de ramsite qui se réverse par chauffage,
indiquant ainsi I'effet de la stabilisation desiaates de martensite.

L’évolution des déformations pour le deuxieme ghiari-24Nb est différente (Figure
111-27(b)). On note dés le premier cycle une failnléformation recouvrables, et qui

diminue en augmentant la déformation imposée. Pcetr alliage martensitique, la
déformation se produit par réorientation des vagisnLa déformation résiduelle est due a la
stabilisation des variantes de martensite réomrentte chauffage a permis une recouvrance
totale de forme pour les trois premiers cycles att@int une valeur de 75% de déformation
imposée pour le troisieme cycle. A partir de 4%déérmation, une déformation résiduelle
subsiste aprés le chauffage.
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Conclusions

Apres avoir choisi et élaboré deux alliages birsaile-24Nb et Ti-26Nb dont les
températures de transformation sont respectivemedessus et au dessous de la température
ambiante, une caractérisation microstructuraleéamique est réalisée.

La caractérisation microstructurale a permis demmein évidence deux microstructures
bien distinctes. L'alliage Ti-26Nb est monophg3éa température ambiante tandis que
l'alliage Ti-24Nb est martensitiqug' confirmant la sensibilité de la concentrationNim sur
la stabilité de la phage La structure de ces deux phases a été étudiédaddfraction des
rayons-X. Les parametres de maille ainsi que l&ipasdes atomes de la maille martensitique
ont également été déterminés. La détermination t@espératures de transformation
martensitique a I'aide des mesures DSC et dessedsdiraction a contrainte constante a pu
confirmer la microstructure observée avec des val®y, M; au dessus de la température
ambiante pour le Ti-24Nb et au dessous de la temyérambiante pour le Ti-26Nb.

Des essais de traction jusqu’'a rupture ainsi que dgcles charge-décharge a
déformation imposée croissante ont été réalisésr paractériser respectivement le
comportement mécanique et I'effet mémoire de forbes. essais de traction ont révelé une
allure assez similaire des courbes de traction évgmésence d’'un palier a un niveau de
contrainte relativement faible. Compte tenu deitBiiince de microstructure entre les deux
alliages, la déformation se produit selon deux reatiférents. D’une part, la transformation
martensitique induite sous contrainte pour le Ti-B6&t d’autre part la réorientation des
variantes de martensite pour le Ti-24Nb. Les cydearges-décharges ont traduit d’'une
maniere claire la différence de microstructure texite entre les deux alliages avec une
superélasticité tres marquée pour le Ti-26Nb et tuée bonne aptitude de recouvrance de
forme sous chauffage pour le Ti-24Nb.

Cette étude a montré que le comportement de ces alkages mettait en ceuvre des
mécanismes de déformation différents. L'identifimatde ces mécanismes fait I'objet d’'une
étude détaillée au chapitre suivant.
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Introduction

Introduction

Ce chapitre est consacré a I'étude des mécanismegfdrmation activés durant une
déformation en traction pour les alliages Ti-26NbT&24Nb. La connaissance de ces
mécanismes est primordiale pour établir une stiatdgpptimisation des propriétés et des
performances superélastiques de ces alliages pilssumdiuent d’'une maniere significative
sur le comportement mécanique et les propriétésiglees.

Afin d’étudier les mécanismes de déformation, desais de traction uniaxiale avec des
cycles charge/décharge couplés avec des mesusés ien DRX sont réalisés. Compte tenu
des différences de microstructure initiale entsedeux alliages, les méthodes d’identification
des meécanismes de déformation ainsi que les teodmigli’analyse employées sont
différentes.

Pour l'alliage austénitique Ti-26Nb, la transforroat martensitique induite sous
contrainte est le premier mécanisme de déformatisiactiver, son évolution au cours d’un
essai de traction est étudiée par des mesures fllactigrammes6-20 intégrés. Le
mécanisme de déformation par maclage est égalamsmn évidence. Une caractérisation en
EBSD est effectuée afin d’identifier les systémesntaclage activés pour cet alliage. Une
étude basée sur la loi de Schmid est réalisée ldainst d’évaluer le caractere prédictif de
cette loi pour la sélection des variantes dangaedt maclage.

Pour l'alliage martensitique Ti-24Nb, I'acquisitiales profils de diffraction en RX et
des figures de pbles couplés a des observationsosoapiques a différents états de
chargement au cours de I'essai de traction solitééa dans le but de mettre en évidence les
phénomenes de réorientation et de suivre I'évalutie la microstructure et de la texture en
temps réel sous chargement ainsi que la déformalkgofa maille martensitique lors de la
sollicitation cyclique en traction.
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

IV.1 Identification des mécanismes de déformationqur le Ti-26Nb

IV.1.1Cartographie EBSD avant déformation (état ST)

On représente par la figure 1V-1(a) la cartograghigientations cristallographiques en
EBSD avant déformation (a I'état ST). Le code delear est donné par le triangle standard
(Figure 1V-1(b)). On retrouve la structure monogaavec les grains équiaxes de la piffase
Les figures de pdle des plans {1@0}110}g, {111} et {112} déterminées a partir des
orientations mesurées permettent de visualisesriaantration des poles (Figure IV-1(d)). On
remargue que I'échantillon est fortement textun@syba mise en solution & 900°C pendant 1h
suivie d’'une trempe a I'eau. En examinant les figule pdle, le Ti-26Nb présente une forte
texture de type {112<110>;. Cette texture est la conséquence du taux du &gairsubi
avant ce traitement de mise en solution.

Ce résultat est en accord avec les travaux ddtéaaliure qui traitent de I'effet des
traitements thermomécaniques sur la texture. téar@pporté que pour un état trempé (ST)
apres une déformation a froid, la texture de rtdllisation de type {112)<110> est
largement développée dans les alliages de f}speétastable, comme par exemple pour
lalliage Ti—24Nb-3Al (at.%) Kosoda et al., 2006 l'alliage Ti—22Nb—6Ta Kim et al.
20069 et Ti—-35Nb—-4Sn (mass.%ylatsumoto et al., 2007

On visualise également sur la cartographie lestgoite grains correspondants a des
orientations angulaires spécifiques. L’histogramd® désorientations correspondant est
présenté par la figure 1V-1(c). On remarque la g@més des joints ayant un angle de
désorientation supérieur & 50° (joints de grainsgmé&s en couleur bleu et rouge sur la
cartographie) et également une forte présenceiuis javec un faible angle de désorientation
entre 5° et 10° (joints de grain présentés en coudanc et jaune). Ces grains faiblement
désorientés entre eux peuvent étre assimilés andas de grains (ou macro-zone d’une méme
orientation). On discutera par la suite I'influertiane telle structure sur les mécanismes de
déformation mises en jeu dans cet alliage.

(C) 01 101

(Erain Boundaries Ti-26Mb phase beta

"”"”.”'"--- il

20 30 40 a0 G0

2 &
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85



IV.1 Identification des mécanismes de déformation pour le Ti-26Nb

(d)

Figure IV-1. (a) Cartographie d'orientation en EBS{D) code de couleur du triangle standard, (c)
Histogramme de désorientation correspondant efigtiyes de podle des plans {100§110}5 {111}
et {112}; pour l'alliage Ti-26Nb

IV.1.2 Caractérisation en traction in situ

Des essais de traction avec des mesures in-siR&nsont realisés afin de caractériser
les mécanismes de déformation activés dans l'allidg26Nb. On discutera tout d’abord
certains travaux réalisés exploitant la méthode DRXitu au cours d’'un essai de traction
afin de se situer par rapport a ces travaux etodéigner I'originalité et I'apport de notre
étude.

Niinomi et al. ont étudié les mécanismes de déftonades alliages de titarfe de
composition Ti-xNb-10Ta-5Zr (%.mass), avec x qurizeentre 25 et 35Njinomi et al.,
2008h. La transformation martensitique a été obsenatg palliage Ti-25Nb-10Ta-5Zr alors
gue la déformation par glissement se produit pesideux autres alliages Ti-30Nb-10Ta-5Zr
et Ti-35Nb-10Ta-5Zr. L’acquisition des profils DR#ans I'étude de Niinomi et al. a été
réalisée uniqguement dans la direction normale sutéace de I'échantillon et aussi, sur une
plage angulaire limitée d’acquisition (de 65° a )8Q% qui représente des informations
partielles et incomplétes. Un décalage angulaigerdies de diffraction de la phaea été
observé durant les différentes conditions de clmaege et a été attribué a la distorsion de la
maille. La déformation de la maille a été égalenmaitulée en se basant sur ce décalage
angulaire et son évolution a mis en évidence umg#npie suivant I'orientation du cristal
(Niinomi et al., 2008p Des mesures similaires ont été effectuées paardaet al. sur
I'alliage binaire Ti-26Nb (at.%)Tahara et al., 2000 Un intérét particulier a été porté dans
cette étude a I'évolution de la transformation mmasttique au cours d’'un chargement
cyclique jusqu'a 500 cycles. Cependant, les mesDRRX ont été réalisées uniquement sur
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

une plage angulaire d’acquisition entre 69,5° étliflitant ainsi I'étude a un seul pic (231)
de la phas@ eta un seul pic (202)de la phase" (Tahara et al., 2000

IV.1.2.1 Description de I'essai réalisé et matérislutilisés

Dans le but de s’affranchir de I'influence de I'swiropie de la texture observée dans cet
alliage, on a utilisé pour les mesures en DRX leigonétre MFDP (décrit dans le chapitre II)
qui nous permet d’'obtenir des diffractogramrezd intégrés.

Ces essais sont effectués en traction uniaxiale aes cycles charge/décharge a
température ambiante sur une machine de tractidBBEN) adapté au dispositif du
goniometre. La machine de traction est présentés [afigure 1V-2. Elle peut exercer une
force maximale de 1kN. La déformation macroscopigudeffort appliqué sont donnés
respectivement par un capteur qui mesure le dépkcedes mors et un capteur de force.

Capteur de Eprouvette
force
Capteur de
déplacemeil

Figure 1V-2. Machine de traction utilisée pour Basin-situ

L’essai in-situ a été réalisé en utilisant une apette de traction dont les dimensions
sont données par la figure IV-3.

R6 4 mm
A W
! | | : 0.4mm
L 15 mm J
50 mm

Figure 1V-3. Dimensions de I'éprouvette de traction

Afin de realiser les mesures en DRX ainsi que lbsepvations microscopiques,
I'éprouvette a été polie mécaniquement jusqu’aapigqr 4000 suivi d’un pollisage de finition
a I'OPS (solution de silice colloidale) jusqu’abtention d’'une surface "poli miroir”. Un
polissage électrolytique est ensuite effectué elsant une solution contenant 80% de
méthanol (CHOH) et 20% acide perchlorique (HC)Cafin d’enlever la couche écrouie en
surface.
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IV.1.2.2 Choix des points de mesure

Le comportement macroscopique du Ti-26Nb a étéitddans le chapitre Il lors d’'un
essai de traction conventionnel jusqu’a rupturgyfe Ill-24(a)). On représente par la figure
IV-4, la réponse mécanique du Ti-26Nb au cours dthargement cyclique. Huit cycles
charge/décharge sont réalisés jusqu’a 4,5% de rdafmm imposée avec incrémentation de
0,5% a partir du premier cycle a 1% de déformation.

On retrouve les trois domaines caractéristiquesataportement et ils sont délimités
sur la figure. Le matériau, monophdséa température ambiante, subit dans un premiergemp
une déformation linéaire qui correspond a la dé&tiom élastique de la phase austénitique
(domaine ). On observe ensuite un plateau a ungaiote constante de 80MPa jusqu’a 1,5%
de déformation (domaine Il). Une recouvrance denéototale aprés décharge est observée
pour le premier cycle. Par la suite, 'augmentatienla déformation imposée s’accompagne
d’'une augmentation importante de contrainte (domdiin

400

350

300

250

200

150

Contrainte (MPa)

100

50

Déformation (%)

Figure IV-4.Courbe de traction du Ti-26Nb avec liargement cyclique mettant en évidence
les trois domaines de comportement (1, Il et Itl)es différents points de mesure

Différents points de la courbe ont été choisis gearmesures en DRX afin de mieux
comprendre le comportement mécanique de cet all@gaentifier les mécanismes de
déformation régissant ces différents domaines.plo@sts de mesure choisis sont indiqués par
fleches rouges sur la figure IV-4: Etat initialtgié déchargé), deux points de mesure
appartenant du domaine Il (a 0,4% et 0,8% de de&fthom) ainsi que deux points de mesure
au début et a la fin du domaine 1l (a 2% et 4,5/@dformation) et aussi les points de mesure
a |'état déchargé correspondant. Tous ces pointmekre ont fait 'objet des mesures en
DRX (diffractogrammes6-20 intégrés) nous permettant de suivre I'évolution Ide
transformation au cours du chargement.
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

On présente par la figure IV-5, les micrographipiques réalisées a I'état initial et
apres 4,5% de déformation. A I'état initial, onroetve la microstructure constituée des grains
B équiaxes (Figure 1V-5 (a)). Aprés 4,5% de déforamgton observe la présence massive de
la martensite induite sous contrainte (Figure I\€}). Le début de cette transformation
martensitique est discuté par la suite. On remaeyssi I'apparition de quelques bandes de
déformation apres 4,5% de déformation (indiquéeslgmfléches noires sur la figure IV-5
(b)) qui s’apparentent a du maclage indiquant ajos durant le domaine lll, le mécanisme
de déformation par maclage est actif dans le nzatéCe mécanisme sera étudié plus en
détails dans la section suivante.

‘ 100pm
A |'état initial

(0) S ©)

%560 Wl

Apres 4.5% de déformation

Figure IV-5.Evolution de la microstructure : (a)'atat initial et (b) - (c) apres 4,5% de
déformation(Domaine I

IV.1.2.3 Evolution de la transformation martensitique

Les diffractogramme8-20 réalisés a différents points de chargement soméopar la
figure 1V-6. Les conditions d’acquisition sont les suivanten balayage en Psi de 0 a 70° par
pas de 1,5° et un balayage en Phi entre 0 et 3#Q3gs de 5° avec une vitesse de 0,3°/s.

A I'état initial, le profil révele uniquement lescg de la phas, ce qui est aussi le cas a
0,4%. A 0,8% de déformation imposée, le diffracamgme révele I'apparition de quelques
pics qui ne sont pas assez nets et qu’on peutiassoane trés faible fraction volumique de
phase martensitique induite sous contrainte. A\egimentation de la déformation imposée a
2%, des pics correspondants a la phesapparaissent de facon plus distincte (indiqués pa
des fleches rouges sur le diffractogramme). A 4¢g¥@éformation, I'intensité de ces pics a
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IV.1 Identification des mécanismes de déformation pour le Ti-26Nb

considérablement augmenté et d'autres pics comelsmd a la phase martensitiqué
apparaissent.

Ces mesures en DRX in-situ a différents états @egement ont permis de mettre en
évidence et de suivre I'évolution de la transfolioratmartensitique induite sous contrainte
durant lI'essai de traction. L'apparition des pios k& phase martensitigue a 0,8% de
déformation confirme que la transformation se pioau cours du domaine 1. L'évolution de
I'intensité de ces pics au cours du chargement ra@galement que la fraction volumique de

la martensite induite sous contrainte augmente veéformation imposée.

Un autre aspect intéressant a souligner concermstabilisation de la martensite a la
décharge. Cet aspect est mis en évidence surffecttigrammes présentés a la figure IV-7.
La présence de la martensite aprés la déchargerengume la réversion n'est pas totale. On
remarque qu'apres la décharge de 2% de déformdiiiensité des pics correspondant a la
phase martensitique est légerement inférieure la calevée a I'état de chargement (Figure
IV-7 (a)), ce qui indique que la réversion d’'unetigade la martensite induite sous contrainte
se produit au cours de la décharge. A 4,5% de néfon, cette réversion a la décharge est
moins visible (Figure IV-7 (b)). La fraction de faartensite résiduelle augmente avec la
déformation imposée. La présence de cette mantesisibilisée est a I'origine d’'une grande
partie de la déformation résiduelle observée damede la déformatiotKgmar et al., 2011

f ¥ Pics de la phase
martensitiquex”

’Z @ Pics de la phase
austénitiqued

X J ) ’Z ’Zl \i J 4,5%

Y d /o,

i

0,8 %

[ o 0.4 %
J\__ Etat initial

30 40 50 60 70 80 90 100

Intensité

— @
—@

28 (%)

Figure 1V-6. Les diffractogrammes intégrés a deféis points de chargement.
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(a)
le lo
—— A4 2% de déformation
Déchargede 2%
2
2 °
[
"_1':' v [ [ J
\_._A\ v Pics de la phase
1 martensitiquer”
30 46 5I0 BIO ?IO 8I0 96 160
20 () ;
e Pics de la phase
(b) austénitique
® [
——A 4.5% de déformation
——Décharge de 4.5%
.*%;
E
3‘0 46 56 ()ID 7‘0 8‘0 9‘0 1(‘]0
20 (%)

Figure IV-7. Stabilisation de la martensite aprédarge: (a) apres 2% de déformation et (b) apres
4,5% de déformation.

IV.1.3 Mécanisme de déformation par maclage

On présente par la figure V-8 la micrographie isé@ aprés une déformation de 10%
en traction. La direction de traction est précisdela figure. On observe la présence massive

des bandes de déformation qui se développent gquésirement a la direction de traction.
Il s’agit dans la suite de I'étude d’identifier plen détails le mécanisme de déformation a

I'origine de ces bandes. Pour cela, une étude aB BHE réalisée.
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Direction

¢ de traction .

Figure IV-8. Micrographies aprés 10% déformationteaction pour 'alliage Ti-26Nb.

La cartographie en contraste de bande (BC) obtpoue I'alliage Ti-26Nb déformé a
10% est donnée par la figure 1V-9(a). Elle met gideénce la présence de ces bandes de
déformation au sein de la microstructfreDeux sortes de bandes sont observées : des lattes
plus ou moins larges et aussi des lignes fineeptés dans certains grains. L’agrandissement
d'une partie de la cartographie permet de mieuxualiser ces lignes tres fines.
L’histogramme de désorientation réalisé pour lalitgt de la cartographie est présenté par la
figure 1V-9(b), cet histogramme montre un pic tié®ense autour de 50° et deux autres pics

moins importants autour de 60° et 5°.

0.08

0.02

0.04 ‘

o 5 10 15 20 25 30 35 40 45 S0 55 6O
isarientation angle (%]

0

W Correlated (72570)

Figure IV-9. (a) Cartographie en contraste de baB{& pour I'alliage Ti-26Nb déformé a 10% en
traction et (b) histogramme de désorientations espondant.

92



Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

On visualise les joints correspondants a ces d&#ations angulaires spécifiques sur la
figure IV-10. Les désorientations a 50,5° et 6@itsreprésentées respectivement en rouge et
en bleu. On remarque que ces désorientations édsmit spécifiquement l'interface entre
les lattes observées et le grain parent. Dans tunetwe cubique centré, il est connu que de
telles désorientations correspondent respectivemensystemes de maclage {33113
et {112} <1113 (Hanada and Izunmi, 1980; Christian and Mahajan, 3)99

(b)

Grain Boundaries Ti-26Mb phaze beta

Figure IV-10. (a)Cartographie de désorientation ataire et (b) distribution de désorientation
angulaire.

Une caractérisation en EBSD a été effectuée erartiles bandes de déformation
observées sur plusieurs grains de la cartografiniel'@entifier leur nature. Dans ce qui suit,
on présente l'identification concernant deux grdaohfinis sur la figure 1V-11présentant les
deux désorientations caractéristiques (60° pogrden 1 et 50,5° pour le grain 2).

111

01

Figure IV-11. Cartographies d'orientations cristadiraphiques du Ti-26Nb aprées une
déformation de 10% en traction.
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IV.1 Identification des mécanismes de déformation pour le Ti-26Nb

On présente par la figure 1V-12(a) la cartogragbBSD réalisée sur le premier grain.
Le profil de désorientation le long de la ligne Adnné par la figure 1V-12(b), montre une
désorientation de joint 60°. Pour confirmer la matdu systeme de maclage, nous avons
réalisé les figures de poles (142§111), (112} et (112) en ciblant une zone restreinte
contenant une partie du grain et la macle (zonadr@e sur la figure). Les figures de péle
sont données par la figure 1V-12(c).

Macle (b)

62

Grain

@

Figure IV-12. Identification du systéme de maclglf?} ; <111>, : (a) cartographie EBSD sur un
grain, (b) profil de désorientation suivant la lig\B et (c) figures de pole {112%332},, <111>; et
<113>;.
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Les péles en violet correspondent au grain de &Es@hmere et ceux en couleur verte
correspondent a la macle. A partir des figures @esy on remarque I'existence d’'un pole
(112) ainsi qu’un pdle (111) commun au cristal m&ra la macle. Ces deux pbles communs
sont situés a 90° l'un de l'autre, ce qui confirtrexistence d'un plan {112} commun
contenant une direction <111> également communsys&me de maclage activé est bien le
systeme {112} <1113. Il a été montré que pour ce systeme de maclaggpints entre le
cristal de la phase mere et la macle sont dessj@®tL (Coincidence Site Lattice) de typ@
qui correspondent a une rotation de 60° autouadkréction <111>Hriester, 200

(a) Grain

Macle

Misorientation [degree]

(c)

Figure 1V-13. Identification du systemes de mack8p2}, <113>, : (a) cartographie EBSD sur un
grain, (b) profil de désorientation suivant la lig#\B et (c) ) figures de pdle {112%332};, <111>
et <113>
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IV.1 Identification des mécanismes de déformation pour le Ti-26Nb

De la méme facon, le systeme de maclage {332}13% a été identifie dans le
deuxieme grain (Figure IV-13(a)). Le profil de désentation le long de la ligne CD est donné
par la figure 1V-13(b) et montre une désorientaténjoint de 50,5°. Les pbles de couleur
bleue correspondent au grain de la phase meéreugtdse couleur rouge correspondent a la
macle. L'analyse des figures de pble confirme bBeamce d’'un plan {332} commun au cristal
mere et aux macles contenant une direction <113mmume (Figure IV-13(c)). Pour le
systeme de maclage {332%1133;, le joint entre la macle et le cristal parentwesjoint CSL
(Coincidence Site Lattice) de typdl, il est caractérisé par une rotation de 50,486
d’une direction <110>Nlerkle, 1995 ; Bertrand et al., 20L1

Ainsi, l'analyse EBSD reéalisée pour I'alliage TiMIbB aprés déformation de 10% en
traction montre que la déeformation se produit paclage selon deux systemes {332413>
et {112}3<111>. Le systeme de maclage {33213 est majoritaire et il est caractéristique
de l'alliage présentant une phase beta métast@l@pendant, les lignes fines sont non
discernables en EBSD, on n’a pas pu identifier tmlende déformation correspondant. Dans
la littérature, des lignes similaires a celles ob&e dans notre étude sont attribuées a des
lignes de glissemeiNiinomi et al., 2008b; Besse et al., 2011

IV.1.4 Sélection des systemes de maclage

Dans la section précédente, on a mis en évideactviation des deux systemes de
maclage pour le Ti-26Nb aprés une déformation aatibn uniaxiale. Dans ce qui suit, il
s’agit d’étudier la sélection de variantes. Poua,cene étude basée sur la loi de Schmid est
réalisée. Cette étude permettra d'évaluer I'applertcette loi pour prédire la sélection de
variante activée dans le cas d’'un maclage. Elleéisée pour I'ensemble des grains de la
cartographie montrée a la figure 1V-11 (environ wemtaine de grains) pour réaliser une
étude statistique.

IV.1.4.1 Application de la loi de Schmid au maclage

Le critere de Schmid permet de prédire I'activatiban systéme de glissement sous
'effet d’une sollicitation mécanique. Le glissemese produit lorsque la cission résolue
atteint la cission critique pour le systeme desglisent qui possede le facteur de Schmid le
plus élevé. Ce critere permet e€galement de sétemioles systémes de maclage. Le
mécanisme du maclage peut étre apparenté a usrgkss en considérant un mouvement de
dislocations partielles. Le systeme de maclage XgdP11> peut étre décrit par un
déplacement de dislocation partielle ayant un weatle Burgers 1/6<111>X{ng and Sun,
2008. Plusieurs travaux ont utilisé le critere de Sichpour étudier la sélection de variante
dans le cas d'un maclag&ddet et al., 2006 ; Jiang et al., 2007 ; Martin at, 2010 ;
Bertrand et al., 2011; Wu et al., 2012

Un systeme de maclage est caractérisé par deuxesoimyariants (Kni) et (Kx,n2)
(Chapitre 1). Certaines conditions faisant inteive®s deux couples doivent étre satisfaites
pour un systeme de maclage dordértrand, 201. Ces conditions se basent essentiellement
sur des relations géométriques entre les diffésemt@mposantes cristallographiques du
maclage et elles sont les suivantes:

96



Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

K1. N1=0 (la directiom; est contenue dans le plaR)K
K2. n2=0 (la directiom; est contenue dans le plag)K
K1.n2>0

N1 N2<0

Ki. Kz = 1. n2>0

D’ou, en se basant sur le fait que pour un plamdelage donné ne correspond qu’une
seule direction de cisaillement ainsi que sur @sddions géométriques citées ci-dessus, la
multiplicité du systéme de maclage est de douze.lZevariantes correspondantes aux deux
systémes de maclage {332113> et {112}3<111> précédemment identifiés pour notre
alliage sont présentées dans le tableau IBetttand, 201).

Tableau IV-1. Les 12 variantes des systemes deage{832)s <113>g et {112}3 <111>p

{112)<111> (332)<113>

(112) [111]
(121) [111]
(211) [111]
(112) [111]
(121) [111]
(211) [111]
(112) [111]
(121) [111]
(211) [111]
(112) [111]
(121) [111]
(211) [111]

(332) [113]
(323) [131]
(233) [311]
(332) [113]
(323) [131]
(233) [311]
(332) [113]
(323) [131]
(233) [311]
(332) [113]
(323) [131]
(233) [311]

Les données concernant les orientations des ditfeigrains sont extraites a partir des
mesures en EBSD a l'aide du logiciel HKL ChannelCs, dispose ainsi de l'orientation
cristalline locale de chaque grain exprimée par degles d’Euler 1, @ ¢,). Cette
représentation est schématisée pdiglare 1V-14 (a).
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(b)
KA g - I{_E:
|
T
'S "f ‘l‘\-""" _!._’- f:
'ﬁl

Figure IV-14. Orientation cristalline dans un matar polycristallin; (a) par les angles d'Euler d)(
la rotation g reliant les deux systémes de coordesr(Esling and Bunge, 1997).

A partir de ces données, la matrice de rotationigelie le systeme de coordonnées lié
aux cristaux I§ et le systeme de coordonnées lié a I'échantillan(lRigure 1V-14 (b)) est
déterminée. Elle est calculée par la multiplicatides trois matrices d’orientation
correspondantes a chacune des trois rotationsiged) 8 g ¢2)* g (@* g (¢1) sachant que :

¢, est 'angle de rotation autour de I'axe z (dg K
@, est 'angle de rotation autour de lI'axe x

¢, est I'angle de rotation autour de I'axe z (dg K

cos@,) sin(@,) 0)1 0 0 cos@,) sin(@,) O
g=|-sin(@,) cos@,) 0|0 cos@ sin(@ | —sin(p,) cos@,) O
0 0 10 -sin(p) cosE) 0 0 1

cosf,)cosp,) —sing,)sin@,)cosf)  sing,)cosp,) +cosP,)sing@,)cosy) sin@,)cosh
=| —cosé,)sing@,) —sing@,)cosp,)cos@) —sing@,)sing,) +cos@,)cosp,)cosf) cosp,)sin@

sin@,)sin@ —cosé,)sin@ cos@
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L’inverse de la matrice g-1 permet le passage @gareemicroscopique lié au grain au
repere macroscopique lié au polycristal, ou sorprim¥es les composantes des deux
systemes de maclage. On a pu ainsi, connaissargnfation locale du grain, calculer le
facteur de Schmid correspondant aux 12 variantesddax systémes de maclage pour les
différents grains.

Ce calcul a été effectué pour la centaine de gdens cartographie afin de fournir une
étude statistique représentative. On présente, ldassite, le résultat obtenu pour les deux
grains ayant fait I'objet de I'étude concernanddntification du systeme de maclage dans la
section précédente IV.1.3 (Figure IV-12 et FiguvelB). Les résultats sont donnés par le
tableau IV-2.

Tableau IV-2. Calcul des facteurs de Schmid pasidiux grains.

graus 1
Angle pha 1 198,2 11_6_.2
T Fuler phi 22,9 47 _._5
phal 1.4 46

h | k | I | u | v | W Facteur de Schaad

1 1 2 -1 -1 1 0,276 -0,207

1 2 1 -1 1 -1 -0,218 -0,365

2 1 1 -1 -1 -0,408 -0,348

Al 1 2 -1 1 0,284 0,218
- a 2 1 1 -1 -0,208 0,101
v 2 1 1 -1 -1 -1 -0,402 -0,051
el -1 2 -1 1 1 0,448 0,212
— 1 -2 1 -1 -1 -1 -0,047 -0,074
= 2 1 1 1 1 1 0,068 0,106
1 -2 -1 -1 -1 0,449 0,125

1 2 -1 -1 1 1 -0,041 0,136

2 -1 1 -1 1 -0,066 0,147

3 3 2 1 -3 -0,462 -0,283

3 2 3 -3 1 -0,054 -0,099

2 3 3 -3 1 1 0,325 -0,120

A 3 -3 2 1 -1 -3 -0,142 -0,182
R 2 3 1 3 1 0,272 0,457
‘ﬁ' 2 -3 3 -3 -1 1 0,052 0,142
ol 3 3 2 -1 1 -3 -0,457 0,170
| -3 2 3 -1 -3 1 -0,058 0,131
SEN) I 3 3 3 1 1 0,337 0,447
3 3 -2 1 1 3 0,131 0,350

3 2 -3 1 -3 -1 0,262 -0,064

2 3 -3 -3 1 -1 0,057 -0,064
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IV.1.4.2 Comparaison avec I'expérience

Pour vérifier la qualité de la prédiction fourniarge calcul du facteur de Schmid, on
simule sur Carine la figure de pdéle en respectanehtation cristallographique locale des
grains (en se basant sur les figures de pdle iesgrst on vérifie ainsi les composantes
permettant d’identifier la variante.

Pour le grain 1, la variante (2)[111] posséde le facteur de Schmid le plus élevé.
Donc, dapres le calcul, c’est cette variante qaras préférentiellement activée pour
accommoder la déformation imposée dans ce grasderla sollicitation en traction. On
remarque dans un premier temps que ce résultahestcord avec l'identification du systeme
de maclage {11<111> a partir des figures de pole (Figure 1V-12). Emparant la figure
de pble simulée sur Carine (Figure 1V-15(a)) elecebtenue a partir des mesures EBSD

(Figure 1IV-12(c)), on confirme que c’est bien laimate (112)[111] qui est activée pour le
grain 1.

(@) (b)

(3-3.2)

<1 (2,-33)

(32,3

(121 \ (33.%2.3,3)
(3,5,—3)

33,2 . .
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Figure IV-15. Figures de pdle simulé par Carine) ¢gain 1, (b) grain 2.

Pour le grain 2, la varianteiﬁ-B)[lBl] posséede le facteur de Schmid le plus élbeda
méme facon, la figure de pble simulée sur Caring pograin 2 (Figure IV-15(b)) confirme
I'activation de cette variante.

Cette étude nous a permis de vérifier I'applicébitie la loi de Schmid pour la sélection
des variantes dans le cas du maclage. Pour les glains, les résultats montrent que les
variantes qui possedent la valeur du facteur den&tha plus élevée sont celles qui sont
effectivement activées.
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

L’exactitude de la prédiction fournie par le caldul facteur de Schmid est vérifiée pour
'ensemble des grains de la cartographie. On reptéspar la figure 1V-16, le nhombre de

grains maclés (en pourcentage) en fonction desirsabtiu facteur de Schmid correspondant a
la variante activée dans le grain.
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Figure IV-16. Valeur du facteur de Schmid de laiaate observée dans les grains maclés.

Pour 67 % des grains maclés, la valeur du facteahmid de la variante activée est
supérieure a 0,4. Pour 12%, il est compris ent8& @t 0,4. Donc, la prédiction de variante
activée par déformation en traction uniaxiale emleyant la loi de Schmid s’avere efficace
pour cet alliage.

Dans le cas d’'un polycristal, la croissance deslesase retrouve limitée par les joints
de grain, ce qui n'est pas le cas dans les monagkxis On observe dans notre cas, sur la
cartographie (Figure 1V-11)), la présence des nsagld traversent le joint des grains. Ces
grains sont faiblement désorientés entre eux, desngeuvent étre assimilés a des amas de
grains qui s’apparentent a un monocristal dont jests de grains ne présentent pas
d’obstacles au passage de la macle.
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IV.2 Identification des mécanismes de déformationqur le Ti-24Nb

IV.2.1 Caractérisation avant déformation (état ST)

On présente par la figure 1V-17, la cartographigriéntation obtenue pour l'alliage Ti-
24Nb avant déformation. Pour cet alliage, la phfiseest transformée au cours du
refroidissement (par trempe a l'eau) en martengiteauto-accommodée. On observe la
structure martensitique sous forme de fines amgmitiu les lignes discontinues représentent
les frontieres entre les ex-graifis Plusieurs groupements auto-accommodants peuvent se
développer a l'intérieur d’'un méme grain. On obsex\partir de la cartographie donnée par la
figure IV-17 deux morphologies différentes des variantes de ansite de trempe; une
morphologie dite « en V » qui est majoritaire aeumorphologie triangulaire (encerclée en
blanc). Ces deux morphologies ont été déja obssmpa@echai et al. dans les alliages de titane
binaire Ti-Nb Chai et al., 2009

 Grid 238317

Figure IV-17. (a) Cartographie d’orientation en EB®our l'alliage Ti-24Nb a I'état ST et(b)
code de couleur du triangle standard correspondant.

A notre connaissance, la structure des variantemakensite auto-accommodées de
structure orthorhombique est tres peu étudiée raioament a d’'autres types de martensite
(tel que 3R, 9R, 18R) présents dans divers alliagegmoire de forme tels que les alliages a
base de cuivre Cu-ADEe Vos et al., 1998 Cu-Al-Ni (Saburi and Wayman, 1979 ; Andrade
et al., 1984, Cu-Zn-Al (Chakravorty and Wayman, 1977 ; Saburi et al., )9&l-Zn-Ga
(Saburi et al., 198)) Cu-Zn-Al-Ni (Andrade et al., 1994

Ping et al. ont étudié la structure auto-accommat#éka martensite dans un alliage Ti-
Nb-Pd apres une mise en solutidfing et al., 2008) Une dépendance de la structure de
maclage entre variantes a la vitesse de refroitisaea été révélée dans cette étirlag et
al., 2008) Le refroidissement rapide a I'eau implique I'appan de relation de macle
composée de type {02}}entre variantes ou une rotation de 90° autoutade [100] entre
les variantes. Une étude plus approfondie en MEmogdmment en haute résolution serait
nécessaire pour étudier la structure intervaridetéa configuration auto-accommodante avec
plus de précision.
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

IV.2.2 Caractérisation en traction in situ

Pour étudier les mécanismes de déformation du Wb24les essais de chargement
macroscopique en traction simple avec des mesures iD situ sont réalisés. Compte tenu
d’'une microstructure différente a température amteigar rapport au Ti-26Nb, une approche
différente a été adoptée lors de ces essais. lRoalliage martensitique, les essais de traction
avec des cycles charge/décharge sont couplés acepibition des figures de péles, des
profils de diffraction en RX et des observationscimscopiques a différents états de
chargement.

Ces mesures permettent de suivre I'évolution dmitrostructure et de la texture en
temps réel sous chargement ainsi que la déformatola maille martensitique au cours de
'essai de traction. La description de I'essai isgakinsi que les conditions expérimentales
sont détaillées par la suite.

Peu d’investigations employant la méthode DRX to-sint été réalisées pour un alliage
purement martensitique, ce qui contribue a l'oddjbé de notre étude. Récemment, Wang et
al. ont étudié le comportement mécanique et le giaent structural de [lalliage
martensitiquea” Ti-11Zr-14Nb-10Sn (at. %) durant un essai decti@n unidirectionnelle
(Wang et al., 2010 L’évolution de la structure a été étudiée aursodu chargement a
différents niveaux de contraintes en utilisant ifiraction des rayons X a haute énergie
(radiation synchrotron). Ces mesures sont effestutzns deux directions : la direction de
traction et la direction transverse. L’acquisitides profils DRX dans ces deux directions a
été réalisée sur une plage angulaire étendue (90°)ace qui a permis d’étudier la variation
de l'intensité des différents pics de la phase emsitique. Cette variation dépend a la fois du
niveau de contrainte appliguée mais aussi du pifiractant considéré. En se basant sur
I'évolution de la déformation de la maille, Wangaét ont trouvé que les directions [022] et
[200] sont proches respectivement de la directiertrection et de la direction transverse,
(Wang et al., 2010

IV.2.2.1 Conditions expérimentales de I'essai et neriels

L’essai in-situ est réalisé en traction uniaxialea@ des cycles charge/décharge a
température ambiante. Pour cet essai, on a utiisémachine de traction de type Kammrath-
Weiss. Cette machine est congue pour étre utiiséalifférents équipements (le microscope
optique, le microscope électronique a balayage gms sur le diffractométre a rayons X).
Cette particularité représente un grand avantagde permet l'acces a différentes
informations simultanément pour un état de chargemenné au cours d’un essai de traction.
La machine de traction est présentée dans la fig\ire8. Elle peut exercer une force
maximale de 5kN.
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Capteur de force

Eprouvette de
traction

Capteur de
déplacement

Figure IV-18. Machine de traction utilisée pourd&ai in-situ.

Cette machine de traction n'est pas équipée d'srteetre, la déformation
macroscopique et I'effort appliqué sont donnéseespement par un capteur de déplacement
qui mesure le déplacement des mors et un captetorce (cellule piézoélectrique) (Figure
IV-18).

Le dispositif de diffractométrie utilisé pour cetsai est différent de celui décrit dans le
chapitre 1l (Section 11.2.2). Les mesures en DRXtse@talisées sur un goniométre Seifert
XRD 3003PTS 4 cercles (Figure 1V-19) équipé d'umtiicathode de cuivre produisant un
faisceau de RX kde longueur d’ondé=1,54 A, d'un détecteur ponctuel et des fentes
longues. Les mesures sont réalisées sous unereamsidOkV et un courant de 40mA. On a

travaillé avec le collimateur le plus petit (de ditre ¢=0,5mm) afin de s’assurer que le
faisceau ne déborde pas de la surface de I'écluendilanalyser au cours de la mesure.

Pour I'acquisition des figures de péle, les candd de mesure sont les suivantes :
v" Un balayage e entre 0° et 360° par pas de 5°
v' Un balayage ew entre 0° et 70° par pas de 3°

v' Le temps de comptage pour chaque positipg)(est de 5s.

Les rotations correspondantes au balayage,ep et en0 sont schématisées sur la
figure IV-19.

104



Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

Anticathode

Machine de
Traction

Collimateur
Détecteur

Figure IV-19. (a) Diffractométre Seifert XRD 3003 T

IV.2.2.2 Choix des points de mesure

On a déja décrit dans le Chapitre Ill, le compogatrmacroscopique de l'alliage Ti-
24Nb lors d'un essai de traction conventionnel &qrupture (Figure l1l1-24(b)). On
représente ici dans la figure 1V-20, la réponse aniépie du Ti-24Nb dans le cas d'un
chargement cyclique reéalisé sur une machine detidracraditionnelle. Huit cycles
charge/décharge sont réalisés jusqu’a 4,5% de rdafmm imposée avec incrémentation de
0,5% a partir du premier cycle a 1% de déformation.

®

1l
250 -

=R

150 -

100 -

Contraite (MPa)

50 -

0

o 7 1 2 @ 4 5
Déforamtion

Figure IV-20.Courbe de traction avec des cyclesgbalécharge du Ti-24Nb mettant en évidence
les trois domaines de comportement (1, Il et Itl)es différents points de mesures.
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On retrouve a travers lallure de la courbe lesistrdomaines spécifiques du
comportement mécanique de cet alliage. Ces domaoet délimités sur la figure. Le
domaine | correspond a la déformation élastigueladenartensite suivie d’'un plateau a
contrainte constante (domaine 1l) jusqu’a une da&dion de 3%. Ce plateau est associé a la
déformation par réorientation des variantes. Enfiour le domaine lll, on remarque
'augmentation de la contrainte jusqu’a 240MPa.

Afin de mieux comprendre les mécanismes de défimmaigissant cette réponse
meécanique, on a fait le choix de quelques pointsqodiers sur la courbe de traction pour les
mesures en DRX durant I'essai in-situ. Les poirgsmesure choisis sont indiqués par des
fleches rouges et numérotés sur la figure IV-2@at kitial (état déchargé), deux points de
mesure au début et a la fin du palier du domairfa 1% et 2% de déformation) ainsi qu’un
point de mesure appartenant au troisieme domadng% de déformation imposée et aussi les
points de mesure a I'état déchargé correspondant.

Tous les points de mesure ont fait 'objet d’unalyalged-26 et uniqguement les points
de mesure 1, 2, 4, 6 et 7 ont fait I'objet d’acdios des figures de podle. L'objectif de ce
choix est double : d’'une part, étudier I'effet dedéformation sur I'évolution de la texture au
cours du chargement et d’autre part, I'acquisitd®s profils6-20 a différents points de
mesure va nous permettre d’étudier la déformatienadmaille ainsi que I'évolution des
parameétres de la maille martensitique au courgydes charge/décharge.

Apres un examen microscopique initial, la machime tdhction est placée dans le
goniometre de diffractionafin de pouvoir réaliser des mesures a différentdséde
chargement au cours de I'essai de traction. Larammé appliquée est maintenue constante
durant la mesure. Afin de coupler les mesures e BN®ec des observations microscopiques,
la machine de traction est retirée du diffractometrplacée dans le microscope.

IV.2.3 Observations in-situ

IVV.2.3.1 Evolution de la microstructure

On représente par faure 1V-21, les micrographies optiques obtenué#f@rents états
de chargement. Il est clairement visible que larasitucture évolue au cours des cycles
charge/décharge avec l'apparaition des lignes derrdétion a la surface de I'échantillon
(micrographie (2), (3) et (5)) dont le nombre augteeen augmentant la déformation
imposée.

A l'état initial, une microstructure martensitiqugpique caractérisée par de fines
aiguilles de martensite est observée. Un agrandesesur une zone de la micrographie (1)
est aussi présentée pour mieux visualiser la nsictrocture.

A une déformation imposée de 1%, les fines aiguitle la martensite de trempe sont
encore présentes sur certaines zones de I'écloaniiidiquées par les fleches blanches
(micrographie 2). En plus de cette structure deadépdes lattes fines sont apparues
(indiquées par les fleches noires). La particidade ces lattes est qu’elles ont une méme
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direction a l'interieur d’'un méme ancien grfinCe point d’observation correspond au début
du domaine Il (selon la courbe de traction). Ceatedasont attribuées a des variantes de
matensite réorientées sous I'action de la congappliquée de 160MPa.

On remarque qu’en augmentant la déformation impas&®, des lattes épaisses et plus
marquées apparaissent en plus des lattes fines. &ht indiquées par les fleches rouges sur
la figure (micrographie 3). Ces lattes sont irréitdes apres la décharge (micrographie 4). On
observe également que le nombre de ces lattes atgnavec l'augmentation de la
déformation imposée a 4,5% (micrographie 5). Erptant ces observations avec la réponse
mécanique du matériau, on s’apercoit que I'évolutibe la microstructure notamment
laugmentation du nombre de ces lattes s’accompalynge augmentation de la contrainte
(domaine Ill de la courbe de traction). Ces last@st attribuées a des macles.

Pour une déformation de 4,5% de déformation, l#sdapaisses sont tres nombreuses
et les lattes fines correspondants a la marteéaeantée ne sont plus observées, indiquant
que sur le domaine Il ce deuxiéme mode de défoomatpparenté au maclage domine par
rapport au mécanisme de réorientation des varignésent au deuxieme domaine.

~

Donc, grace a ces observations, on a pu suivreliéen de la microstructure et
attribuer les mécanismes de déformation aux diff@rdomaines de la courbe de traction.

A I'état initial

A 2% de déformation imposée A la décharge aprés 2% de déformation
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A 4.5% de déformation impos A la décharge aprés 4.5% de déformation

Figure 1V-21.Evolution de la microstructure durdwssai de traction in-situ.

IV.2.3.2 Evolution de la texture cristallographique

Les angles de diffraction des différentes famidlesplans sont déterminés en faisant un
balayage enB-26. Les familles de plans (020) (111)-, (022)- et (200)- ont éte
sélectionnées pour les mesures des figures decpélieur intensité des pics est suffisante
pour leurs acquisitions. Le tableau V-3 donneplasitions angulairesB2correspondantes.

Tableau IV-3. Positions angulaires des plans @lipour les mesures des figures de pbles.

‘ plan position 20 (°)
(020) 37,73
(111) 39,10
(022) 55,30
(200) 57,40

On représente par la figure 1V-22, les figures @& pmesurées a différents états de
chargement durant |'essai de traction in-situ. Alinsuivre I'évolution de la texture au cours
de I'essai, I'intensité des figures de pble a @w®malisée pour chacun des plans étudiés et les
valeurs des isolines correspondantes sont précisgds figure.
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IV.2 Identification des mécanismes de déformation pour le Ti-24Nb

La répartition des pbles montre que I'échantillo@ésente une texture assez prononceée a
I'état initial. Cette texture est due aux étapespgécedent la mise en solution du Ti-24Nb. Il
est bien connu que le traitement de mise en soldtione température au dessus du tradsus
suivie par une trempe a I'’eau implique la formatiignla martensite auto-accommodante pour
les alliageg-métastable.

Cependant, dans notre cas, les étapes précédentgduse particulierement la
déformation a froid réalisée avant le traitementrdse en solution a influencé la formation
des variantes de martensite durant la trempe. fet, éd déformation a froid a favorisé la
croissance sous contrainte de variantes bien ésenpar rapport aux efforts imposés.
Ensuite, durant le traitement thermique, la réwergn austénite de cette martensite orientée
se produit en respectant les relations d'orientaggistantes entre les deux phases, ce qui
influence la recristallisation des grairfs en induisant une texture particuliere. Cette
recristallisation va influencer a son tour la fotima de la martensite durant la phase de
trempe depuis le domairfe Il est raisonnable de conclure que cette texfue présente la
phase martensitique est héritée de la textureatstalisation de la phage

Des observations similaires concernant I'effetaldéformation a froid sur la formation
d’'une texture héritée apres un traitement thermmuteété soulignées dans d’autres travaux
sur le titane pur commercial. L’étude de I'évolutide la texture au cours de la transformation
de phasar—[3 -0 a montré que la déformation a froid entraine lagmpn d’'une texture
prononcée de la phaBece qui entraine par la suite une texture hérigglghase. grace a la
sélection des variantegl{u et al., 2000 ; Gey and Humbert, 2D02

On remarque que pour chacun des plans étudiédprnesimilitude est observée entre
les figures de pbéle. On remarque clairement querdgons contenant les pbles les plus
intenses ont pratiguement la méme localisation Issr figures de pdle a différentes
déformations macroscopiques au cours du chargeneentevanche, l'intensité varie en
augmentant la déformation imposée au cours dealeds traction. Ces évolutions sont
maintenant discutées en détails.

Pour la figure de pdle (022) la localisation des pdles les plus intenses exthe du
centre de la figure de péle, ce qui signifie quedans (022) sont paralléles a la surface de
I'échantillon. A 2% de déformation imposée, le @mued’intensité diminue significativement
et d'autres pbles de faible intensité apparaissetd position ¢= 170°, = 57°), ce qui
implique que certains des plans (Q22)e sont plus paralleles a la surface de I'écHantil
Une évolution similaire de l'intensité est notéessiupour les figures de pbéle (1i1)et
(020),. Les zones de forte intensité pour les figurepdle (111)- et (020)- se trouvent
pratiguement a la méme positiog=(0°, = 33°) et restent inchangées en augmentant la
contrainte appliquée.

En examinant la figure de pdle (2Q0) une augmentation significative de l'intensité
tout au long de I'essai ; a I'état initial, une eothe faible intensité est observée a la position
(= 90°, Y= 10°), puis lintensité des pbles a augmenté cemablement en augmentant la
contrainte appliquée et atteint un maximum a 4,8%dé&formation.
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

Apres avoir étudié les figures de pble, on s’apiéique pour une déformation faible de
1% correspondant au début du domaine Il, aucunggmant notable au niveau de la texture
n'est a signaler. Cependant, pour les points deuraesuivants correspondant a la fin du
domaine Il et domaine lll, la déformation impliqua changement perceptible par rapport
aux niveaux d’intensité.

L’évolution des rapports des intensités des figaiepdle en fonction des conditions de
chargement est donnée par la figure V{28 rapport des intensités est calculé par le d#io
l'intensité maximale et I'intensité minimale propgechaque figure de péle. L'évolution de
l'intensité des pdles avec 'augmentation de lsodéhtion appliquée prouve que la traction
uniaxiale entraine la formation ou la réversioncdeaines variantes durant le chargement.
L’augmentation du ratio est clairement observéer d@00) indiquant que la texture est
encore renforcée durant la traction.

Il est également important de souligner qu’aprééeharge de 4,5% de déformation, la
distribution des péles n’est plus concentrée seraone bien définie mais plutét répandue et
diffuse, ce qui indique qu’une rotation élastiques dgrains se produit en relachant la
contrainte appliquée.

5 (111) (022)

/. m (200) = (020) \q

b 100

20
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a1% de a 2% de a 4,5%de déchargede

déformation déformation déformation 4,5%de
déformation

état initial

Conditions de chargement

Figure IV-23. Evolution des intensités des figutegpble (02Q), (111)-, (022)- et (200)-en
fonction des différentes conditions de chargement.
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IV.2.3.3 Déformation de la maille martensitique

Les balayages e®-20 réalisés aux différents points de chargement/dgenaent
permettent d’étudier la déformation de la maillerterasitique au cours du cyclage. En plus
des plans utilisés pour les mesures des figurggtie I'acquisition des profils est effectuée
aussi pour les plans (110)et (112)-.

Les profilsB-26 sont mesurés pour une position particuliggey) qui est définie par une
intensité maximale sur la figure de péle. Les pos# @,P) correspondant a chacun des pics
ne sont pas les mémes pour les difféerents pointeadeire, elles se décalent en fonction de la
déformation imposée. Il est nécessaire de les texydiner a chaque point de mesure. En
partant des positions de référence (déterminéésad hon déformé), on réalise des balayages
en@ et eny afin de retrouver la nouvelle position corresparida I'intensité maximale du
rayonnement X. Cette étape d’optimisation de pmsiéist réalisée manuellement pour chaque
point de mesure.

On présente, pour exemple par la figure 1V-24,dedils 6-20 obtenus pour le plan
(111), . Un décalage angulaire est clairement observé diétiat initial et les autres états
mais aussi entre 'état de chargement et I'étatdélchargement pour un méme cycle de la
courbe de traction. Ce décalage peut étre att@blaédistorsion de la maille martensitique au
cours du cyclage. On va étudier par la suite laméhtion de la maille ainsi que I'évolution
des paramétres de la maille en se basant surafds.pr

Pic (111)
N

i
i
‘ﬁ

Etat initial

Etata 1%

Ay eeaaa décharge de 1%

Etata 2%

1
LI
! i décharge 2%
\
v [\ Etata 45%
74
' \l
\
\

i
!
!

Intensité

= = = décharge de 4.5%

37 38 39 40 41
20(°)

Figure IV-24. Décalage angulaire du pic (111) awucs du cyclage.

A partir de ces profil9-26, les angles de diffractio,,,(ou angles de Bragg) sont

déterminés pour chaque pic et pour chaque étahalgement. Les distances interréticulaires
entre les différents plans (hkl) correspondantditferents états chargement / déchargement
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

sont alors calculées en utilisant la loi de Bra@@m¢ovazzo et al., 2002

A

 2sinBhy

Les parameétres de la maille martensitique (a, Io)etont par la suite calculés en

considérant les distances interréticulaires graseeamacro sur Excel en utilisant la formule
suivante :

dhki

1 - .
—(h,k,I les indices de Miller)
/h2 k2 |2
a2 b
L’évolution des parameétres de maille durant ledesycharge-décharge est donnée par

la figure IV-25. Les symboles creux et pleins apsmant sur la courbe correspondent
respectivement aux parametres de la maille matignsia la charge et la décharge.

dyg =

Une tendance visible d’évolution peut étre obseraégartir de cette figure. En
considérant uniquement les états de chargememtotenque les parameétres a et ¢ diminuent
et que le parametre b augmente avec la déformatiposée, ce qui indique qu’au cours de la
déformation, la maille martensitique se contraettohg des axes x et z et se dilate le long de
laxey.

Si on compare I'évolution de ces paramétres loss diférents cycles, on remarque
gu’ils restent pratiquement constants entre lagdhat la décharge a 1% de déformation, alors
gu’une évolution plus marquée se produit a desrdefions imposées plus importantes.

m

481 O
4,78 | m . 2
475 -
472 8
4,69
4,66 - . .
4,63 : : *a
46
457 -

Eb

Paramétre de maille (A)

w
—
w
L
<A

Déformation appligée (%)

Figure IV-25. Evolution des paramétres de mailldadphase martensitique au cours du

chargement cyclique.
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IV.2 Identification des mécanismes de déformation pour le Ti-24Nb

La déformation de la maille a été également catcel® se basant sur les proBi6,
en utilisant la formule suivante :

0

_ Ahit -Ahi

Ehkl = —do
hkl

ou d?; est la distance interréticulaire entre les difféseplans (hkl) & I'état initial.

L’évolution de la déformation de la maille suivatifférents plans est donnée par la
figure IV-26. Cette évolution est différente seles plans ; une large déformation est notée
suivant le plan (020) ce qui indique que la di@tt{020] est proche de la direction de
traction. Une déformation négative et progressietrs le plan (200) implique que la
direction [200] est proche de la direction transeelCes constatations sont cohérentes avec la
dilatation suivant I'axe y et la contraction suivdaxe X.

La variation de la déformation de la maille indiggigune réorientation des grains se
produit au sein du matériau au cours de la défooma&n traction.

0.6

0.4

que(%)

0.2

—o— (020)
——(111)
—=— (110)
—e— (200)
——(022)

ey
m
-
T

Déforamtion de la maille martensiti

Déformation imposée(%)

Figure 1V-26. Déformation de la maille martensitggsuivant différents plans en fonction de la
déformation imposée durant l'essai de tractionito:s
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Chap IV- Etude des mécanismes de déformation

Conclusions

Les mécanismes de déformation mis en jeu danssedtam chargement en traction
uniaxiale ont été étudiés pour les alliages Ti-24&tbTi-26Nb. Leur identification est
indispensable pour expliquer le comportement mécenpropre a chaque alliage.

Pour l'alliage superélastique Ti-26Nb, présentamt microstructure monophaspea
température ambiante, I'évolution de la transforamamartensitique induite sous contrainte a
été étudiée au cours du chargement cyclique grées enesures in-situ en DRX. L'apparition
des pics de la phase martensitique (domaine I§i gine 'augmentation de son intensité au
cours du chargement confirment clairement la déftion par transformation martensitique
pour cet alliage et l'augmentation de la quanti& martensite sous chargement. La
transformation inverse a été mise en évidence t parla diminution de l'intensité des pics
de la phase martensitique a la décharge. L'intendés pics de la martensite résiduelle
obtenue apres la décharge augmente avec le nongbreyaes effectués indiquant la
stabilisation de la martensite au cours de la dédtion cyclique. La stabilisation de cette
martensite induite sous contrainte est a l'origiteela déformation résiduelle observée au
cours du chargement cyclique.

La déformation par maclage est un mécanisme derdéafmn présent dans cet alliage
qui intervient au domaine Il (courbe de tractianld figure IV-4). Une étude MEB/EBSD a
permis d’identifier deux systemes de maclage {33211> et {332}3<113> avec une
dominance pour le deuxieme systéme qui est carstajée des alliages présentant une phase
B métastable. Une étude basée sur la loi de Schnddaptée au maclage a été réalisée afin
d’évaluer la prédiction de cette loi pour la sélattdes variantes activées pour cet alliage.
Aprés une analyse statistique sur une centaingaiasg cette approche s’avéere efficace pour
prédire la variante susceptible de s’activer pausysteme de maclage donné.

On représente par la figure 1V-27 le diagramme mé&su les mécanismes de
déformation entrant en jeu en fonction de la dé&drom imposée dans le cas de traction
uniaxiale pour l'alliage Ti-26Nb.

L. i i
E: 1 1
0, : i
3 Transformation : :
S martensitique induite Maclage E
;E sous contrainte E {332}<113>y i
Z : &  Glissement
@ i
= i {112},<111>; |
ci | i
= . Stabilisation de; !
gi ! la martensite | !
S ! orientée | i
D1 1 1
D: : ! 1
0 2 4 6 8 10

Déformation imposée en traction (%)

Figure 1V-27. Diagramme mettant en évidence lesamiémes de déformation entrant en jeu en
fonction de la déformation imposée dans le casatzion uniaxiale pour 'alliage Ti-26Nb.
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IV.2 Identification des mécanismes de déformation pour le Ti-24Nb

Dans le cas de l'alliage Ti-24Nb purement marténsé a température ambiante, il a
été nécessaire de procéder differemment pour fagries mécanismes de déformation. Des
essais de traction in situ avec des cycles chaggk&tge couplés avec des observations
microscopiques, des figures de pble et des diffitgaimmesB-20 a différents états de
chargement ont permis de suivre I'évolution desldure des variantes de martensite ainsi que
la déformation de la maille martensitique sous ghmrent. Une corrélation entre les
mécanismes de déformation identifiés et le compuete mécanique de cet alliage a pu étre
établie. Le mécanisme relatif au plateau a cortainonstante caractéristique du
comportement mécanique est associé a la réoriemtates variantes de la martensite qui
étaient initialement sous forme auto-accommodant&tat non déformé. Par la suite, la
déformation par maclage intervient accompagné dauwmentation de contrainte nécessaire
pour accommoder la déformation. L'évolution de &odmation de la maille martensitique
suivant différents plans indique que les directifd0] et [200] sont proches respectivement
de la direction de traction et de la direction $na@rse. La maille martensitique subit une
contraction le long de l'axe x et z et une extemsie long de l'axe y au cours de la
déformation en traction uniaxiale.

On représente par la figure 1V-28 le diagramme m&su les mécanismes de
déformation entrant en jeu en fonction de la dé&drom imposée dans le cas de traction
uniaxiale pour l'alliage Ti-24Nb.

1
1
1
m 1
=) 1
S0 . i
‘g ‘5 Réorientation !
AL = :
@ & des variantes | Maclage
cC = |
g g de la !
£ © martensite |
B [} 1
= O 1
) 1
= :
1
T :‘ : :
0 1 2 3 4

Déformation imposée en traction (%)

Figure IV-28. Diagramme mettant en évidence lesamiémes de déformation entrant en jeu en
fonction de la déformation imposée dans le casaltzion uniaxiale pour l'alliage Ti-24Nb.

Les techniques expérimentales utilisées n'ont pasmis la caractérisation du
mécanisme de déformation plastique par glissemene étude en MET serait plus
appropriée.
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Chapitre V
Optimisation des propriétés
des alliages binaires
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Introduction

Introduction

La performance des alliages de titane pour le bilicaé est étroitement liee a leurs
propriétés mécaniques. Il est nécessaire de dispesenatériaux possédant un bas module
d’élasticité, un effet superélastique et des nixedwl contrainte assez élevés. Le tableau V-1
montre que les niveaux de résistance et |'effeegtlpstique obtenus dans I'état ST (état de
référence) pour les deux alliages étudiés sonffinants.

Ce chapitre est consacré a I'amélioration des prtE® de ces alliages. Une stratégie
basée sur des traitements thermomécaniques namtusaints est adoptée dans le but
d’optimiser le compromis entre les propriétés deistdnce et de superélasticité tout en
conservant un bas module apparent d’élasticite.

L’influence de ces traitements thermomécaniqueses@omportement mécanique est
étudiée par des essais de traction avec un changeysdique. Une analyse microstructurale
est réalisée par DRX et par des observations en BfieiTd’identifier les phases présentes
apres ces traitements et préciser leur taille etphwogie. Les propriétés mécaniques et
élastiques obtenues sont discutées et analyséedaéinon avec la microstructure engendrée.
L'effet de ces traitements thermomécaniques, enicpier l'effet des précipités sur la
stabilité de la phad®, est discuté ainsi que I'effet de la présenceadghbse martensitiqué
sur I'évolution des propriétés des deux alliages.

Tableau V-1. Caractéristigues mécaniques des aBag-24Nb et Ti-26Nb a I'état de référence(ST).

o.(MPa)  @(MPa) GalMPa)  E(GPA) &0 (%)  Sme (%)
Ti-24Nhb 160 250 440 50 (0,55 32
Ti-26Nhb &l 300 420 d5 1 20
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Chap. V Optimisation des propriétés

V.1 Stratégie d’optimisation

Dans ce chapitre, une stratégie d’optimisationdésinie dans le but d’augmenter la
contrainte d’écoulement plastique et améliorerupesélasticité tout en conservant un bas
module apparent d’élasticité. L'obtention de ce poomis, indispensable pour les
applications médicales, nécessite de maitrisercégactéristiques clés de la microstructure
telles que les phases constituantes, leur réparttinsi que leur taille et morphologie. En vue
d’optimiser la microstructure, le contrdle des élifints paramétres de la stratégie est crucial.
Il s’agit de durcir la matric@ sans pour autant augmenter le module d’élasticité.

La stratégie adoptée se base sur des traitemeetsidmécaniques qui combinent
I'hyper-déformation a froid (état CW) et les traitents courts (ou "flash" thermique).

L'effet durcissant lié a la précipitation de la pha et/oua au cours de traitement
thermique isotherme a été étudié par de nombreteusu Kim et al., 2006 ; Guo et al.,
2010 ; Ivasishin et al., 2008tout particulierement sur des structures a t'&gempé (ST) et
plus rarement sur des états écrouis (CW). L'utiisades structures hyper-déformées avant
les traitements thermiques ainsi que le tempsdo&st du maintien isotherme représentent
I'originalité de cette stratégie d’optimisation. @ecédé de traitements thermomeécaniques a
fait I'objet d’'un dépdbt de brevet N°1160228 (201Ckette stratégie est schématisée par la
figure V-1.

L’intérét de reéaliser une hyper-déformation estldeu d’une part, 'accumulation des
défauts cristallins contribue a 'augmentation dedsistance et d’autre part, 'augmentation
du nombre de sites de nucléation dans les strischyjger-déformées accélere les cinétiques
de précipitation ce qui a pour effet de produiree u@partition homogene de trés fins
précipités dans le matériau.

Deux températures ont été choisies pour réalisetréétements thermiques : une basse
température a 300°C et une température a 600°Cavkrs ces traitements, on vise a obtenir
une nanostructuration de la microstructure soufolme de grains recristallisés trés fins
(traitement a 600°C) et une précipitation de plmséga isotherme (traitement a 300°C).

Ces traitements sont réalisés pendant des tempts agi10 min. Ce choix est adopté
afin de limiter la présence des précipitést/ouw qui ont un effet néfaste sur les propriétés
des alliages, en particulier, l'augmentation delewa du module apparent d’élasticité et la
fragilité des matériauxMantani and Tajima, 2006; Kim et al., 200®n note par CW#y, et

CWAg0, les échantillons ayant subi les traitements themesga 300°C et a 600°C,
respectivement.
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Figure V-1. Traitements thermo-mécaniques d'op#tios.

V.2 Caractérisation apres traitements thermomeécaniges

V.2.1 Comportement mécanique

On s’intéresse dans cette section a I'influencetde®ements thermomécaniques courts
sur le comportement mécanique. On présente pagueefV-2, les courbes de traction avec
des cycles charge-décharge des alliages Ti-26Nb-2¢Nb a I'état CW. Une augmentation
significative de la résistance maximale est obseo@mparée a I'état de référence (ST). Sa
valeur est égale a 835MPa et 800MPa pour les eflid@g26Nb et Ti-24Nb, respectivement.
Le module apparent d’élasticité est sensiblemeantique a celui déterminé a I'état de
référence ST (soient 45 et 50 GPa). La ductilitdindiie, elle est respectivement de 5,5% et
7,5% pour Ti-26Nb et Ti-24Nb. Il est généralemedings que ce sont les défauts tels que les
joints de grains et les dislocations introduitsglenmatériau au cours de la forte déformation
a froid imposée aux échantillons qui sont a I'oregide 'augmentation des contraintes et la
diminution de la ductilité\{aliev et al., 2003 ; Matsumoto et al., 2007
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(a) (b)
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Figure V-2. Courbes de traction apres déformatidnoéd (CW): (a) Ti-26Nb et (b) Ti-24Nb.
Comparaison avec les réponses obtenues a I'état ST.

On présente respectivement par la figure V-3 diglare V-4, les courbes de traction
obtenues pour un chargement cyclique des alliage6Nb et Ti-24Nb apres les traitements
thermomeécaniques “flash”. Pour une meilleure Migihiles premiers cycles sont présentés
séparéement dans des cartouches. D’apres l'allureede courbes, on remarque que les
traitements "flash” influent fortement sur la répermécanique de ces alliages.

(@) (b)
1000 - CWA3, 1000 - CWAG i
900 - . 900 - E
= = 100 -
800 - = 800 - z
g g
700 - = 700 - 3
—_— = _—
£ z N
= 600 - é = 600 -
O @
£ 500 - £ 500 -
£ £
= = ;
g 400 - | . _ ; g 400 - Défarmation (%)
(&) 0 1 2 I 0
300 - Déformation (%) 300 -
200 - 200 -
100 - 100 | 22
0 1 2 3 4 5 ] 7 0 1 2 3 4 5 6 7
Déformation (%) Déformation (%)

Figure V-3. Courbes de traction de I'alliage Ti-26ldpres traitements thermomécaniques a (a)
300°C-10min et (b) 600°C-10min. Les premiers cysteg présentés dans des cartouches.
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Figure V-4. Courbes de traction de I'alliage Ti-2dldpres traitements thermomécaniques a (a)
300°C-10min et (b) 600°C-10mibes premiers cycles sont présentés dans des cagsuc

Le traitement a 300°C pendant 10 min apparait a&fécpour augmenter la résistance
maximale qui atteint 870 MPa et 915 MPa pour |€8Nb et le Ti-24Nb, respectivement
(Figure V-3(a) et figure V-4(a)). On remarque égadat que ce traitement améliore
significativement la recouvrance de forme apréshdége, on note jusqua 2,5% de
déformation recouvrable pour les deux alliagesugiaentation de la contrainte critique de
'écoulement plastique contribue a I'amélioratioe th recouvrance de forme et a la
stabilisation du comportement superélastique. latetment a 600°C réduit la résistance
maximale par rapport a I'état CW (Figure V-3(b)figure V-4(b)). Cependant, les valeurs
obtenues (510MPa pour le Ti-26Nb et 580MPa podri{84Nb) restent supérieures a celles
de I'état de référence. Ce résultat est cohéreisgipia 600°C, le réarrangement des défauts
introduits par la déformation a froid peut se picgluCe traitement permet aux deux alliages
de retrouver un comportement superélastique préseld phénoméne de ‘double yielding’
(Figure V-3(b) et figure V-4(b)).

On observe que ces traitements thermomécaniquash™flréduisent également tres
sensiblement les modules apparents d’élasticitédees alliages étudiés. Le tableau V-2
présente les valeurs des modules apparents déii@sgpour les échantillons CWé et
CWAeoo Les valeurs du module apparent d’élasticité sid@érminées en mesurant la pente
de la tangente a 'origine de la courbe de tractiBour I'état CWAg une valeur de 35GPa
est obtenue pour les deux alliages. Une valeurO@&P2 est méme obtenue pour I'alliage Ti-
24Nb a I'état CWAgo L’obtention de cette valeur sera discutée daseddion suivante.

Tableau V-2. Les valeurs du modules apparent diélts des échantillons CW# et CWAqo

E (GPa) CWA300 CWA 600
Ti-24Nb 35 20
Ti-26Nb 35 45
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Chap. V Optimisation des propriétés

Des propriétés intéressantes sont ainsi obtenwesbinant une résistance maximale
élevée, une déformation recouvrable de l'ordre d802et des faibles valeurs du module
apparent d’élasticité pour les deux alliages geaces traitements thermomécaniques.

V.2.2 Analyse microstructurale

Des mesures en DRX sont réalisées sur les dif@rectiantillons a I'état CWi et
CWAgq afin d’identifier les phases présentes aprés sements “flash”. Les profils des
diffractogrammes intégrés obtenus sont présentda figure V-5.
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Figure V-5. Diffractogrammes obtenus apres leséraents thermomécaniques "flash” pour les
deux alliages : (a) Ti-26Nb et (b) Ti-24Nb.
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V.2 Caractérisation apres traitements thermomécaniques

bY

Les diffractogrammes réalisés aprés le traitemegrntique "flash" a 300°C révelent
une présence majoritaire de la ph@sgour les deux alliages. Quelques pics correspdadan
aux phases et w sont détectés mais leur faible intensité indique g fraction volumique de
ces précipités est faible. Ces résultats montrehing réversion de la martensitg induite
sous contrainte lors de la déformation a froid pdatliage Ti-26Nb ou présente a
température ambiante dans le cas du Ti-24Nb, s#ujtrtors de ce traitement court & basse
température. A I'état CW4, le diffractogramme réalisé sur le Ti-26Nb révéle la phasf
coexiste avec une présence limitée de la phasemns#itjuea” et une faible précipitation de
la phasen. Pour l'alliage Ti-24Nb, les mémes phases sort¢adées avec une présence plus
marquée de la phase martensitigtlgestimée a 40%) et de la phaséestimée a 10% par
une analyse quantitative du diffractogramme).

La figure V-6 présente le diagramme d’équilibre diimges binaires Ti-Nb (Okamoto,
2002) qui résume deux études antérieures (Murr8§7;1Zhang, 2001). L'étendue du
domaine de stabilité des phases n’est pas le méonelgs deux études comme l'indique la
figure (Ligne continue évaluée par Mur en 1987 gink discontinue évaluée par Zha en

2001). Il est difficile a partir de ce diagramme déterminer avec certitude les phases
d’équilibre & 600°C pour les alliages Ti-24Nb etZbNb (lignes en couleur rouge).
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Figure V-6. Diagramme d’équilibre des alliages kinea (Okamoto, 2002)
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L'étude réalisée en DRX est complétée par une &und®ET afin d’analyser plus en
détails la microstructure engendrée par les trateémflashs et d’examiner la morphologie et
la taille des phases constituantes. Les lames miipoar les observations en MET sont
préparées selon la procédure décrite dans la sdt2o4. Ces résultats sont présentés par les
figures V-7 et V-8 pour l'alliage Ti-24Nb et parsldigures V-9 et V-10 pour l'alliage Ti-
26Nb apres les traitements a 600°C et a 300°C perddamin, respectivement.

Une structure formée de graifigrés fins avec une taille comprise entre 100 étr2H
est observée pour les deux alliages aprés lertraitta 600°C pendant 10min (Figure V-7(a)
et figure V-9(a)). Les images MET en champ claig{fe V-7(b) et figure V-9(b)) montrent
la présence de variantes de martensita I'intérieur des graing. Pour l'alliage Ti-26Nb, la
présence de précipitéset w est mise en évidence a partir du cliché de dififvacavec I'axe
de zone [11Q] (Figure V-9). La faible intensité des taches ddralition correspondantes
confirme que la fraction volumique de ces précgpiest faible. Pour I'alliage Ti-24Nb, la
phasen est observée sous forme de plaquettes (Figuree)y-1({eur nature est confirmée par
les taches de diffraction caractéristiques sutidd€ de diffraction selon I'axe de zone [14.1]
(Figure V-7(c)).

Apres le traitement thermique a 300°C pendant 10, mh observe clairement un
changement irrégulier de contraste du a la distordu réseau cristallographique (Figure V-
8(a) et figure V-10(a)) pour les deux alliages. dens du laminage reste marqué apres le
traitement thermique dans le cas de lalliage THR6 L'aspect diffus des taches
correspondantes a la phaseur le cliché de diffraction selon I'axe de zot&Q} (montrées
par des fleches sur les figures V-8(a) et V-10&)leur faible intensité indique une faible
fraction volumique. L’image en champ sombre réalisén sélectionnant une tache
correspondante a la phase permet de visualiser ces précipités (Figure V-DO(Ces
précipités ont une morphologie ellipsoidale etstsit de taille nanométrique comprisetre
10 et 30 nm.

Cette analyse microstructurale en DRX et en METeangs d’identifier les phases
présentes suite aux traitements flashs. Elle aeggait permis de mettre en évidence la
précipitation des phases et w dans les deux alliages et de préciser leurs gadie
morphologies.
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V.2 Caractérisation apres traitements thermomécaniques

grains B

Figure V-7. Images MET de l'alliage Ti-24Nb apréstraitement thermique a 600°C pendant 10 min:
(a) image en champ clair montrant des grafhsltra fins et le cliché de diffraction correspomda(b)
image en champ clair mettant en évidence la présefec la phase martensitiqué et cliché de
diffraction selon I'axe de zone [11P]et (c) image en champ clair montrant des plagsetie la

phasen et le cliché de diffraction selon I'axe de zon&1],.

Figure V-8. Images MET de l'alliage Ti-24Nb apréstraitement thermique a 300°C pendant 10 min:
(a) image en champ clair montrant la microstructot#enue et le cliché de diffraction correspondant
et (b)image en champ clair montrant des plaquettes gehksen.
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[110]p=

Figure V-9. Images MET de l'alliage Ti-26Nb apréstraitement thermique a 600°C pendant 10 min:
(a) image en champ clair montrant des graifses fins et le cliché de diffraction selon I'ade zone
[110]z et (c) image en champ clair montrant la présened¢adphase:”.

précipitésvw

Figure V-10. Images MET de Ialllage Ti-26Nb apres traitement thermique a 300°C pendant 10
min: (a) image en champ clair mettant en évideecgehs du laminage, (b) image en champ clair et le
cliché de diffraction selon I'axe de zone [14€} (c) image en champ sombre montrant les présipit

nanométriques de la phase
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V.3 Interprétation des résultats

On a montré dans la section précédente que l&giead optimisation employée permet
d’améliorer la superélasticité, d’augmenter lesilsede contrainte tout en produisant une
baisse significative du module apparent d’élagtidifétude en DRX et les observations en
MET ont permis de décrire finement la microstruet@pres ces traitements (les phases
présentes, leur taille et morphologie). On s’idéeedans ce qui suit a établir une corrélation

e

entre la microstructure engendrée et les propri@éé&saniques obtenues.
V.3.1 ROdle de I'affinement de la microstructure etles précipités

L’hyper-déformation a froid augmente fortement lansité des défauts cristallins
(dislocations et joints de grains) dans le matétiaumultiplication des joints de grains freine
le mouvement des dislocations ce qui contribueagimentation du niveau de contraintes a
'état CW comparé a I'état de référence. Il estlégant montré que le nombre de sites de
nucléation augmente dans les échantillons hypemraés ce qui accélere les cinétiques de
précipitation Chaudhuri and Perpezko, 1994; Tsuji and al., 2004

Apres I'hyper-déformationpn est en présence d’'une structure biphfséen” induite
sous contrainte pour l'alliage Ti-26Nb et une stuue martensitique tres déformée pour
l'alliage Ti-24Nb. En plus des défauts introduits, multiplication des interfaces entre les
deux phases ou entre les variantes de martendltee isur la recristallisation lors des
traitements thermiques et donne naissance a dies gres fins suite a la réversion de la phase
a" en phase pendant le maintien isotherme a 600°C. Cette g&tlisation assistée par
transformation de phase a déja été constatée damsed travauxLi et al., 2008b ; Sumet
al., 201).

L'influence de la taille de grains sur les propggimécaniques est traduite par la loi
Hall et Petch. Cette loi établit une relation enfweréduction de la taille des grains et
laugmentation de la limite élastiquBdtch, 1953 Cet effet de taille de grains a été observé
dans plusieurs travauxdheurte et al., 2005 ;Bhattacharjee et al., 2007 ; Paradkar et al.,
2009. Dans le cas de nos alliages, on observe quat I@&WAsq0, la contrainte d’écoulement
plastiqueoy (définie au chapitre Ill) est de 500MPa et 480MPBspectivement pour le Ti-
24Nb et Ti-26Nb. Ces valeurs sont nettement supé$e a celles obtenues a I'état de
référence ST (Tableau V-1).

Aprés le traitement a 600°C, la recristallisatioms dgrainsp s’accompagne d’une
précipitation des phaseset w. Pour l'alliage Ti-24Nb, la températuresMtant située au
dessus de la température ambiante, la phase magees" se forme lors du refroidissement
rapide par trempe. Pour l'alliage Ti-26Nb, la présede la phase’ est attribué a I'effet de
précipitation de la phase En effet,certains auteurs ont montré que la phasesapterait
'oxygéne (élément alpha-geéne) présente dans lagfhdArockiakumar and Park, 20)0ce
qui a pour effet d’augmenter la températurg(MBOK/at. %) Kim et al., 200%h Par ailleurs,
la précipitation de la phaselors du maintien isotherme engendre un enrichissérde la
matricef3 en éléments bétagen@gsao et al., 2007; Kent et al., 2010; Sun et al.1@€). Cet
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enrichissement implique une augmentation de lalééte la phas et par conséquent une
diminution de la valeur de la température Miyazaki et al. ont montré qu’'une augmentation
en Nb de 1 at.% engendre une diminution de la éeatpre M de 40K Miyazaki et al.,
2006. Le role de l'oxygéne est bien supérieur a I'effie I'enrichissement en éléments
betagenes de la phase beta, ce qui pourrait expligprésence de martensite dans cet alliage
apres trempe.

Dans le cas des deux alliages étudiés, le traited&®0°C réalisé sur les structures
hyper-déformées engendre une réversion rapide pgease martensitiqug' en phase. La
température du traitement étant supérieure a Ipdemture A (qui est de 142°C pour Ti-
24Nb et 17°C pour Ti-26Nb-Tableau 11I-5), la réversse produit au cours du chauffage.
Une faible proportion de précipités de la phasest a est également observée. Aprés
refroidissement rapide depuis 300°C, la martensit€est pas détectée pour les deux alliages
(Figure V-8 a et figure V-10). On remarque que tlacture est encore déformée aprés ce
traitement (Figure V-8(a) et figure V-10(a)) et ges défauts introduits par déformation a
froid persistent. Des études récentes ont montigulensité élevée de dislocations annihile
la formation de martensite lors du refroidissem@ha et al., 201). La précipitation de la
phasew durant le maintien isotherme a également pourt efte stabiliser la phasp
(Buenconsejo et al., 2009

V.3.2 Effet des traitements nanostructurants sur lastabilité de la phase3

On présente par la figure V-11, les diffractograranméalisés a I'état CWih et
CWAeno pour l'alliage Ti-26Nb apres rupture en tractiéingure V-3).

6007 C-apres
traction

ﬁZ)a

600-C

Intensité

(20.2)a

300°C-apres
traction

300°C

50 60 70 80 20
20 (°)

Figure V-11. Diffractogrammes réalisés a I'état Cyj&t CWA, apres rupture en tractiopour
I'alliage Ti-26Nb. Comparaison avec ceux réalisgarst déformation.

129



V.3 Interprétation des résultats

A I'état CWAg00, Un seul pic de faible intensité correspondant 2)1&st détecté apres
déformation en traction dans le cas du Ti-26NbteCebservation suggére une augmentation
significative de la contrainte nécessaire pour irdla transformation martensitique, ce qui
impliqgue que les mécanismes de déformation plastigant en compétition avec la
transformation martensitique lors de I'applicatotun chargement. La stabilisation de la phase
B ainsi qu’une structure encore déformée a I'étatAGWengendre une modification du
mécanisme de déformation activé par traction paar Ti-26Nb. La transformation
martensitique induite sous contrainte (mise en ehdd a I'état ST) laisse place aux
mécanismes de déformation plastigue aprés le rraite a 300°C. L'occurrence des
mécanismes de déformation plastique explique I'argation des niveaux de contrainte et la
faible ductilité observée. Le changement des méozs de déformation est observé pour
divers alliages de titan& suite a des traitements thermomécaniques et fdoe d’activation
dépend essentiellement de la stabilité de la pp&&eosdidier and Philippe, 2000; Sakaguch
et al., 2004; Niinomi et al., 2008

A I'état CWAs, I'augmentation de lintensité des pics correspond a la phase
martensitiquex” apres traction (Figure V-11) indique que la fractvolumique de cette phase
augmente traduisant ainsi l'activation de la transftion martensitique induite sous
contrainte lors du chargement en traction. Ce méoande déformation est a l'origine de
l'allure de la courbe de traction avec le "doublelding” (Figure V-3(b)). On remarque
également que la valeur de la contraiotea augmenté de 40 MPa par rapport a I'état de
référence pour lalliage Ti-26Nb. Une taille desaigs plus fine est a l'origine de cette
augmentation. Bhattacharjee et aht également mis en évidence une augmentatiora de |
contrainteo. quand la taille de grain diminue pour un allifgde composition Ti-10V-2Fe—
3Al (Bhattacharjee et al., 2007

On présente par la figure V-12, les diffractograranméalisés a I'état CWih, et
CWAG00 pour I'alliage Ti-24Nb apres rupture en tractiéigre V-4).
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Figure V-12. Diffractogrammes réalisés a |'état Cid&t CWAy, aprés rupture en traction
pour I'alliage Ti-24Nb. Comparaison avec ceux réé avant déformation.

La présence de la phase martensitique est détaprés le traitement thermique a
600°C (Figure V-12). Une augmentation de la quéardé cette phase est observée a partir du
diffractogramme réalisé aprés traction a I'état G¢AFigure V-12) indiquant ainsi qu’une
partie de la phagé se transforme en phase martensitigsous chargement.

On remarque pour cet alliage que la premiere limageo. est d’environ 110MPa a
partir de la courbe de traction (Figure V-4(b)).tt€evaleur a diminué par rapport a celle
relevée a I'état ST qui est égale a 160MPa (Fidl+24(b)-Chapitre Ill). Présentant une
microstructure martensitique, cette limite corregpa I'état ST au début du palier décrivant
la déformation par réorientation des variantes detensite. A I'état CW4Ay, €n considérant
la microstructure obtenue, deux mécanismes sonteptibles de se produire: la
transformation martensitique et la réorientatios dariantes. D’une maniere générale, si le
mode de déformation dominant est la transformatarntensitique, une recouvrance de forme
totale est observée aprés le déchargement graeerévérsion de cette transformation.
Cependant, dans le cas de l'alliage Ti-24Nb, uitddaléformation recouvrable est observée
pour le premier cycle (Figure V-4(b)). Il est daraisonnable de déduire que la déformation
par réorientation se produit lors de ce premiedecyBour les cycles suivants, on retrouve
I'effet superélastique lié a transformation marige induite sous contrainte. L'influence
de ces mécanismes sera d’avantage discutée degdilan suivante.
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V.3.3 Rdle de la martensitar” sur I'évolution des propriétés

L’évolution du module apparent d’élasticité ainsueqcelle de la déformation
recouvrable sont étudiées au cours du chargemenamagglie pour les deux alliages a
différents états ST, CW, CWh et CWAs00. Ces résultats sont donnés par la figure V-13 et
figure V-14 correspondant respectivement a I'a#idg-26Nb et Ti-24Nb. A partir de cette
étude, une corrélation a été établie entre les m&o@s de déformation activés et I'évolution
des propriétés.

Pour l'alliage Ti-26Nb, a I'état ST, une diminutioalativement importante du module
est obtenue pendant les trois premiers cyclesad#idn (Figure V-13(a)). On a montré que
cet alliage se déforme par transformation martepustinduite sous contrainte au cours de ces
premiers cycles et la quantité de la martensitemamge avec laugmentation de la
déformation imposée (chapitre 1V). La diminutionmodule apparent d’élasticité est donc en
lien direct avec la formation de martensite

Au dela de 2,5% de déformation imposée, les valdursnodule apparent d’élasticité
restent pratiguement constantes a 30GPa (+3GPla) adéformation par maclage est mise en
evidence en plus de la stabilisation de la maren&@hapitre IV). Une diminution plus
significative du module apparent d’élasticité elssarvée a I'état CW#o ou les valeurs se
stabilisent a 20GPa (x3GPa) a partir de 3,5% derdttion imposeée.

Cette évolution du module n’est pas observée atlI'€WAgo Ou les valeurs sont
guasiment constantes a 37GPa (x2GPa). A cet atagrisformation martensitique n’est pas
observée pour cet alliage (Figure V-11).

Donc, on conclut que I'évolution du module appardstasticité dépend fortement des
mécanismes de déformation, la transformation msitigone de la phas@ a la phase" est
accompagnée d’'une diminution du module apparenastiéité et les valeurs se stabilisent
avec l'occurrence des mécanismes de déformaticigpe par maclage et la stabilisation de
la martensite.
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Figure V-13. Evolution des propriétés: (a) modupgparent d’élasticité et (b) déformation recouvrable
apres chargement en traction de l'alliage Ti-26Mur les états ST, CW, C\ipet CWAqo
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Pour l'alliage Ti-24Nb, une méme tendance d’évohlutdes valeurs du module est
observée (Figure V-14(a)). Cet alliage martensiticu I'état ST présente des valeurs
constantes du module (50GPa) jusqu’'a 2,5% de déaymimposée, ces premiers cycles de
déformation correspondent au domaine de la réatient des variantes de martensite. On
observe par la suite une Iégére diminution du nmeduii se stabilise rapidement a 43GPa a
partir de 3% de déformation imposée (Figure V-14(a)

Il est important de souligner que cet alliage, pdasit une microstructure martensitique
a l'éetat ST et CW, présente des valeurs du moduperseures a celles obtenues a I'état
CWA3z00 et CWAso0 OU la microstructure est biphasée constituée dpirese majoritair@ et
la phase martensitique en plus des faibles quantités de précipités. @n donc considérer
gue le module apparent d’élasticité d’'une structuegtensitique est supérieur a celui d’'une
structure biphasé@+ta"). On observe, a I'état CWs une diminution de 10 GPa du module
durant les premiers cycles, puis une stabilisadies valeurs suivie d’'une Iégére augmentation
aux derniers cycles.

Pour I'état CWAo, une tres faible valeur du module apparent d’gidééstde 20 GPa est
obtenue au premier cycle. Une valeur d’environ #a@st obtenue au deuxieme cycle suivie
d’'une diminution significative du module jusqu’aaustabilisation a 25GPa a partir de 2,5%
de déformation imposée (Figure V-14(a)).

Dans ce premier cycle, le module apparent d’éligstest significativement bas. Cette
valeur faible peut étre expliguée par la nature rd&rostructure obtenue et plus
spécifiguement la nature et la mobilité des intarfa En effet, au cours de la déformation a
froid, des variantes de martensite ayant des atienis préférentielles se forment. Durant le
maintien isotherme a 600°C, la réversion de cetigensite orientée en phgsse produit en
respectant les relations d’orientations entre e ghases, ce qui affecte la recristallisation
des nouveaux grain® en induisant une texture particuliere. La formatae la martensite
durant le refroidissement rapide par trempe a pdetices nouveaux graifisest affectée a
son tour, ce qui implique que la martensite fornpgésente également des orientations
préférentielles. Cet effet a déja été observé aapide IV pour I'état ST ou la martensite
obtenue aprés le traitement de mise en solutiosepté une textureD’autre part, aprées
traitement thermique de courte durée a 600°C,bbiste des contraintes locales qui orientent
la formation de martensite lors de la trempe. Caidetensite est susceptible de se réorienter
sous faible charge.
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Figure V-14. Evolution des propriétés: (a) modulpparent délasticité et (b) déformation
recouvrable aprés chargement en traction de 8ai Ti-24Nb pour les états ST, CW, GWyAt
CWhsoo.

On remarque également que la déformation recouedilnettement ameéliorée par ces
traitements thermomeécaniques comparé a I'état $gurE V-13(b) et figure V-14(b)). La
meilleure recouvrance de forme est obtenue polilaje Ti-24Nb a I'état CWAgoavec une
déformation recouvrable maximale de 2,7% pour 3%lé&fermation imposée. Ces résultats
ont fait 'objet d’une publication dans le Jourmdlthe Mechanical Behavior of Biomedical
Materials Elmay et al., 2013

Le temps court des traitements thermiques est wanmdre important dans cette
stratégie d’optimisation. Certains travaux ont mérque le module apparent d'élasticité a
tendance a croitre en présence des précipitésw (Majumdar et al., 2008 ; Hon et al.,
2003 ; Banerjee et al., 20p3Jne classification du modulg€E,-<E,<E, a eté déduite pour
les alliages de titanéVi@jumdar et al., 2008 ; Sun et al., 2Q00Hon et al. ont fourni une
estimation du module d’élasticité de la phaset la phaseo en fonction de celui de la phase
Btelque E=15RKet E,=2.0 i (Hon et al., 2008

Pour nos alliages, la faible fraction volumiqudeaetaille nanométrique des précipités
n'ont pas influencé les valeurs du module appadélasticité des alliages. En plus, les
traitements thermiques réalisés sur des struchyesr-déformées permettent I'obtention des
précipités trés fins avec une répartition homogdaes le matériau. Ce résultat souligne
'importance de la durée trés courte du traitentleatmique.

La figure V-15 présente les diffractogrammes réalipour l'alliage Ti-24Nb aprés le
traitement thermique a 600°C a différentes duréesdintien thermique: 10 min, 2h et 15h.
On remargue clairement que la quantité de la msiteediminue avec I'augmentation de la
durée du traitement thermique. Aprés 15h de mair@i®00°C, la phase martensitique n’est
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plus détectée et la microstructure biphasée edtitode des phasgs-a. La microstructure
obtenue apres 2h a 600°C est observée au MET @&igtlk6). Cette observation met en
évidence les grair® ainsi que les précipitésbeaucoup plus denses que ceux observés apres
le traitement & 600°C pendant 10 min.

Intensity

600°C -15h

600°C -2h

600°C -10min

30 40 50 60 70 80 90 100
20 (%)
Figure V-15. Diffractogrammes réalisés apres lateament thermique a 600°C a différentes durées

de maintien thermique : 10 min, 2h et 15h poutibgle Ti-24Nb.

En augmentant le temps du maintien thermique, sistasa la dissolution de la phase
isotherme et a la précipitation progressive de haspo. Ce résultat confirme que la
précipitation des phasesetw est trés sensible a la durée du traitement themniq

Certains travaux ont observé une relation entnerdgipitation de la phas® lors des
premiers stades de décomposition de la pBasila précipitation d’'une phasetres fine et
dispersée en mettant en évidence un réle préculdsdarphases isotherme dans la formation
de la phase (Ohmori et al., 1998; Prima, 2000

Figure V-16. Images MET de l'alliage Ti-24Nb apréstraitement thermique a 600°C pendant 2h:
(a) image en champ clair mettant en évidence lasgg et (b) image en champ sombre montrant les
précipités nanometriques de la phaset le cliché de diffraction selon I'axe de zon&].

135



Conclusions

Conclusions

L’'optimisation des propriétés des alliages de &tanété étudiée dans ce chapitre en
employant une stratégie basée sur des traitemkatmitjues trés courts appligués a des
structures hyper-déformées. L’affinement de la ostnucture combiné a I'effet des précipités
a permis d’obtenir des résultats intéressants cmanbia la fois une résistance maximale
élevée, une bonne recouvrance de forme et un falddule apparent d’élasticité. Les
propriétés mécaniques sont étudiés en fonctioradritrostructure engendrée analysée par
DRX et MET.

L’augmentation de la stabilité de la ph@isaprés les traitements thermomeécaniques due
a la présence des précipitée+@) a impligué une modification des mécanismes de
déformation activés. La transformation martensaiquduite sous contrainte est le mécanisme
dominant pour l'alliage Ti-26Nb a I'état de réfécenST, ce mécanisme n’est plus présent
apres le traitement court a 300°C pendant 10 mia ééformation se produit par maclage ou
par glissement. Cette modification influe d’'une ieam significative le comportement
mécanique et les propriétés élastiques des alliages I'augmentation des niveaux de
contrainte et I'amélioration de I'effet superélgsi. Pour l'alliage Ti-24Nb (martensitique a
I'état de référence), la stabilité de phfisa considérablement augmenté pour étre retenue a
température ambiante et constitué la phase majerda la microstructure aprés ce traitement
a 300°C. Ce traitement a permis de substituer hepootement caoutchoutique (réorientation
des variantes a I'état ST) par un comportementrélasique (par transformation induite sous
contrainte). Le traitement a 600°C pendant 10 rppligué a des structures hyper-déformée a
permis d’obtenir une microstructure formée de graittra-finsp (de I'ordre de 100 nm) avec
la présence d’'une faible fraction volumique de jmiées (@+w), ce qui a permis d’obtenir
comportement superélastiqgue avec le phénoméne aliblel yielding’ et une augmentation
des limites d’écoulement plastique.

Le meilleur compromis des propriétés est obtenur g@lliage Ti-24Nb suite au
traitement court a 300°C avec une résistance mainoe 900MPa, un effet superélastique
intéressant (2,7% de recouvrance de forme) etiblefenodule de 35GPa.

L'étude de I'évolution des propriétés au cours thargement cyclique a permis de
mettre en évidence une corrélation entre I'évotutii module apparent d’élasticité et les
mécanismes de déformation. La transformation msittgoe induite sous contrainte est
accompagnée par une diminution du module apparélaisticité. La stabilisation des valeurs
du module est associée a l'occurrence des mécamisimedéformation plastique et a la
stabilisation de la martensite.
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Introduction

Introduction

On étudie dans ce chapitre la modélisation du corepent mécanique de l'alliage
superélastique Ti-26Nb. La démarche adoptée esapm®che micromécanique qui nécessite
de connaitre les caractéristiques cristallograpsgumises en jeu lors de la transformation
martensitique (n, m et g, qui sont respectivemamiormale au plan d’habitat, la direction de
la transformation et 'amplitude de la transforroaji

La premiére partie de ce chapitre porte sur lacta@raation du plan d’habitat séparant
l'austénite et la martensite dans le Ti-26Nb. Lé&&ibntes théories développées pour la
caractérisation cristallographique de la transfdiona martensitique sont brievement
présentées. Pour atteindre notre objectif, on ptada théorie basée sur la minimisation de
I'énergie proposé par Ball et James. Cette thgmienet de prévoir la microstructure a partir
des données structurales des deux phases et dgechamt de symétrie intervenant durant la
transformation. Deux interfaces sont caractérisgese part I'interface entre les variantes de
martensite en considérant une relation de macladee des variantes et d’autre part,
I'interface entre le domaine austénitique et le diora martensitique.

Dans le cadre de ce travail, on se limitera a lalétisation du comportement du
monocristal en traction et en compression a ung@deature constante. Les principes et les
bases de la démarche adoptée dans cette étudiesailiés.
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Chap. VI Modélisation du comportement

VI.1 Théorie cristallographique de la transformation martensitique

VI.1.1 Les théories phénomeénologiques

Dans les années 50, plusieurs théories ont été lopdés pour décrire les
caractéristiques cristallographiques de la transéion martensitique telles que la théorie de
Weschler, Lieberman and Read notée WMReg§chler et al., 199t la théorie de Bowles et
Mackenzie notée BMBowles and Mackenzie, 1954Ces théories phénoménologiques se
basent sur I'hypothése d’existence d’'un plan irar@rgui est le plan commun entre la phase
mere austénitique et la phase produit martensitjgneexe 2 Elles reposent également sur
la transformation de Bain proposée par E.C. Baid32¥% qui traduit le passage d’une maille
CFC (cubique a face centrée) a une maille CC (cgbigntrée)Rain, 1923.

Plusieurs études ont montré que les deux théorieR ¥t BM donnent des résultats
similaires concernant les caractéristiques criagatiphies bien que les deux théories
décompose la transformation totale de facon diftergNavruz, 2003 ; Klostermann, 1972
En plus des composantes de cisaillement pur, ithde Bowles et Mackenzie inclut dans la
formulation mathématique un parameétre de dilatadiaqui affecte Iégérement les exigences
de I'hypothese de I'existence du plan d'habidMac¢kenzie and Bowles, 1957; Jeong et al.,
2007).

Ces deux approches fournissent des résultats ¢juésriconcernant la prévision des
plans d'habitat, des relations d'orientation et deections de déformation en accord
satisfaisant avec les observations expérimentaiang et al., 1992 ; Zimmermann and
Humbert, 2002 Elles sont trés largement appliquées dans leleagransformations de type
CFC—-> CC Dogan and Havvatogu, 20p5CFC> tétragonale et pour les transformations de
type CC-> monoclinique 9R ou 18R présentes dans les afliagmémoire de forme a base
de cuivre Wang et al., 1992 ; Kato, 1997

En revanche, elles n'ont été que peu appliquéesaliizges de titane contenant des
éléments d'addition de type isomorphe comme le W, Mo, Ta qui présentent une phase
martensitigue de type orthorhombique. La difficulté appliguer ces théories
phénoménologiques sur les transformations de type> Wrthorhombique provient de la
géométrie de ces transformations qui est trésrdiifé de celle des transformations citées
précédemment. La figure VI-$chématisda transformation martensitique d’'une structure
cubique a une structure tétragonale en considéraat relation de maclage entre deux
variantes de martensite.

La présentation géométrique sur laguelle se bassribrmulations matricielles dans le
cas de la transformation martensitique GF@tragonale n’est plus valable dans le cas de la
transformation martensitique de type orthorhomhique
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V1.1 Théorie cristallographique de la transformation martensitique

Dans le cas d'une transformation de type ©&FQétragonale, les composantes
diagonales de la matrice correspondant a la défmmale Bain sont égal&;, = B,,et

B,; # Oet les autres composantBsavec #j sont nulles ; ce qui n'est pas le cas dans leecad

d’'une transformation martensitique de type G*@rthorhombique ou la matrice n’est plus

une matrice diagonale. Cette forme matricielle eraplit pas les conditions nécessaires pour
la suite des calculs. Cette différence rend alessapproches difficiles a appliquer pour ces
transformations.

Ainsi, la théorie BM a été appliquée au cas ddidigé Ti-11% Mo en considérant le
systeme de glissement par cisaillement comme &asysteme invariant du réseau et cette
étude a montré que les résultats théoriques ne gasten accord avec les résultats
expéerimentauxMackenzieand Bowles, 1997

O
A ? .
-
AY
0 1+ EI X2
cubic
phase ‘ "P
X3
~
0 1 x3°
(a) N7 (c)
b AN,
+ N
— Bz \\\
——>
0 1 + Ez XZ

(b)
Figure VI-1. lllustration schématique de la transf@ation martensitique d’une structure cubique a
une structure tétragonale en considérant une retatle maclage entre deuariantes de martensite.

La théorie basée sur le principe de minimisatiodndrgie proposé par Ball et James
permet de s’affranchir de cette difficulté. Cettedrie rend compte de plusieurs aspects
importants de la microstructure et explique la fation de la martensite. On peut également
la qualifier de phénomeénologique dans la mesureell débute par I'observation de la
transformation martensitique. Les principes de ldeseette théorie sont détaillés dans la
section suivante.
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Chap. VI Modélisation du comportement

VI.1.2 Théorie cristallographique de Ball et James

Le principe de base de cette théorie énonce quetdeses occupent I'état qui minimise
leur énergie totale. La microstructure formée exiuite de ce principeBéll and James,
1987; Bhattacharya, 1998hattacharya, 2003

Les données structurales des deux phases et lgazhant de symétrie impliqué durant
la transformation de phase sont les seules donmé@essaires. Le comportement du matériau
et sa microstructure sont ainsi déterminés uniquémear la densité d’énergieb
(Bhattacharya, 2003)

L'énergie totale noté&,[y,8] d'un solide cristallin qui, & une températ@resubit une
déformation y est définie par :

Saly.6]= [#(Dy,6)dv (1)

ou ¢ est la densité d’énergie libre d’HelmhoBhg@ttacharya, 1992 Cette densité d’énergie
dépend de la distorsion locale de la maille mespagde gradient de déformatiddy et de la

températured. La détermination du gradient de déformatiBly noté F se base sur
I'hypothese de Cauchy-Born (détaillé a 'annexe 3).

VI.1.2.1 Propriétés

Soit un réseau de Bravais defini par un ensembleedEeurs{e,}. La densité d’énergie
de ce réseau a une températiest donnée pag(e ,6). La phase austénitique est stable a
haute température et la phase martensitique elsleséabasse température. Ainsi, il est
raisonnable de dire que les vectet@} de la maille austénitique minimisent la densité
d’énergie a haute température. Quant aux vectée[?} de la maille martensitique, ils
minimisent la densité d'énergie a basse températOre appelle g, la température de
transformationpour Iaquelle{ef"} et {ef"} conduisent & lanéme densité d’énergie.

La fonction densité d’énergie présente plusieursimms, appelés puits d’énergie, en
fonction de la température et de la déformationcdstal. Son évolution schématique est

donnée par la figure VI-2. La position de ces mesndépend de la structure du cristal pour
les états austénitique et martensitique.
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V1.1 Théorie cristallographique de la transformation martensitique

| |
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|
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Figure VI-2. L'évolution de la densité d'énergiditiérentes températures (Bhattacharya, 2003).

L’invariance par rotation du réseau cristallin isaltiit par le fait qu’une rotation Q de la
maille ne modifie pas sa densité d’énergie. Dotatl énergétique de la maille austénitique
reste identique aprés une rotation rigide Q. De ey@&@haque variante de martensite possede
une méme énergie apres l'application d’'une rotatianthéoréme de décomposition polaire
permet de décomposer F (det(F)>0) d’'une maniérguenen un produit matriciell®U ou

Q est matrice décrivant une rotation @t une matrice symétrique définie positive appelée
matrice de déformation ou matrice de Bain qui dérése la déformation du réseau lors de la

transformation de phase vérifiddt=vF ' F .

Par conséquent, étant donnée que pour |'état atigtém le gradient de déformation est
égal a 'identité (configuration de référene&=e"), les puits d’énergie sont définis ainsi :

A ={F : F=Q pour toute rotation Q}
M, ={F: F = Q.U pour toute rotation Q}
: (2)
Mn ={F: F=Q.W pour toute rotation Q}

ou /A et Mi représentent respectivement les puits d’énergiéadmaille austénitique et
martensitique etU, la matrice de déformation correspondante a laawutei |. La

détermination deU, est détaillée par la suite.
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Chap. VI Modélisation du comportement

La figure VI-3 est une illustration schématique dmsits d'énergie. Les cercles
représentent un méme niveau d’énergie valable pmute rotation Q. Le cercle en ligne
discontinue correspond au puits énergétique destémite et les cercles en traits continus
correspondent aux puits de la martensite. La dewlsénergie correspondante s’exprime par
les relations indiquées sur la figure :

QUy )
' o #(Q1.6)=4(1.6)
- ! #(QU1.0) = $(U,.6)
l 1 = :
[ ] \ J .
K2 #(QUy .0)=4(Uy .6)

O h
U,

QU;

Figure VI- 3. Puits d'énergie de l'austénite etalenartensite (Bhattacharya, 2003).

Les symétries matérielles du réseau cristallin igueint que I'ensemble des vecteurs
{e} n'est pas unique pour décrire une méme maillesighgment, cette propriété énonce

que la densité dénergie d'un solide cristallin eskentique dans les directions
cristallographiques équivalentes. Donc, en preeartonsidération les propriétés relevant de
la symétrie du matériau et I'invariance du réseaiatlin, on obtient la relation suivante:

#(R'U R,6) =¢(U,H) pour toute rotatiorRIP(e ) (3)
ou P(e), groupe de symétrie du réseau cristabist,défini tel que :
Ple)= {RII Restunerotation telque R ¢ = ,uijej avecR vérifie RTR = | etdet(R)= 1}

L’obtention de la relation (3) en relation avec peepriétés de symétrie et d’invariance
du réseau est détaillée dans I'annexe 3.
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V1.1 Théorie cristallographique de la transformation martensitique

VI.1.2.2 Variantes de martensite

La maille austénitique présente un ordre de symémipérieur a celui de la maille
martensitigue. Une des hypotheses de la théorienidemisation de I'énergie est que le
groupe de symétrie de la martensite nBj¢est un sous-groupe de celui de l'austénite notée

P,. Cette hypothese implique I'existence d’'une relatde symeétrie entre les différentes
variantes de martensite.

L’opération RT UR permet d'obtenir, a partir du réseau austénitides,différentes
variantes de martensite possibles pour touteotaonsRe P,. Si de plus, R appartient a la

fois aux deux groupes de symétriRl P, n P,), alors I’opérationRTU,R correspondant a

une déformation U, du réseau austénitique permet de retrouver la mé&ar@nte
martensitique, ce qui implique que:

R'U,R=U, pour ROP, NP, (4)

Le nombre de variantes de martensite N dépend aorchangement de symétrie
durant la transformation de phase et est détermén@artir du nombre des éléments de
symeétrie constituant les deux group€s et P, tel que :

_ NombredeselémentslesymetriedeP,

~ NombredesélémentsiesymétriedeP,, ®)
D’apreés la relation (3), pour chaque variante Ipbtient:
®(RTU, R,6) =¢(U,,0) avecl =1..N. (6)
D’ou, on aboutit a :
$U.,0)=¢U,.0)=...=9(U,.0) (7)

Autrement dit, les variantes de martensite sonéeaslentre elles par symétrie et elles
possedent toutes la méme densité d’énergie. Leseéld de symétrie correspondants aux
rotations des différentes structures cristallirag slonnés par le tableau A3-1 (Annexe 3).
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Chap. VI Modélisation du comportement

V1.2 Application au Ti-26Nb

VI.2.1 Description de la configuration étudiée

La formation d’'une variante unique de martensitpeenet pas de former une interface
compatible avec l'austénite puisque la condition adenpatibilité cinématique n’est pas
satisfaite Bhattacharya, 2003 ; Maciejewski et al., 200Bne autre configuration doit étre
considérée ou la microstructure de la martensite@aposée d’'une alternance de paires de
variantes. Cette configuration est schématiquenileistrée par la figure VI-40n dispose
d’'une part de la phase austénitique (avec C leigmadle déformation dans l'austénite) et
d’autre part, le domaine martensitique en consitétme relation de maclage entre les
variantes (avec A et B les gradients de déformatmmespondants). Les valeukset (1-\)
représentent respectivement la fraction volumicgedeux variantes.

Cette configuration est conforme aux observatiomsragraphiques réalisées dans de
nombreux alliages a mémoire de fornBdgttacharya, 2003 Elle a été observée par Chai et
al., pour les alliages binaires Ti-NRHai et al., 2008 Le fait qu’'une paire de variantes
forme un systéme de maclage avec un gradient m@yént+ (1—A)B)rend possible la

formation d’'une interface avec le domaine austgudi et permet de minimiser I'énergie
totale (exprimée par la relation (1)BHattacharya, 2003 ; Ball, 2004 Bhattacharya a
souligné I'importance des valeurs des paramétresnddles de la phase austénitique et
martensitigue dans la formation et la géométrie lde microstructure ainsi formée
(Bhattacharya, 1991

~ Martensite

/}L Variant I

/— Martensite
#

Variant J

Figure VI-4. Représentation schématique de la goindition étudiée (Bhattacharya, 2003).

Pour étudier cette configuration, deux types diifiaiges sont a caractériser : l'interface
entre les variantes de martensite et I'interfacieele domaine austénitique et le domaine
martensitique.

La déformation doit étre continue et le saut dudgmat de déformation doit étre
cohérent au passage de ces interfaces. Pour aetantition d’Hadamard, aussi appelée la
condition de compatibilité cinématique, doit éteifiée Ball and Carstensen, 1999 ; Ball,
20049).
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V1.2 Application au Ti-26Nb

Cette condition implique deux équations :

» D’une part, la condition d’Hadamard a I'interfacamensite/martensite:
A-B=aln (8)
ou a etndésignent respectivement la direction et la norraalette interface.

» D’autre part, la condition d’'Hadamard a l'interfaagsténite/martensite. Cette seconde
condition relie le gradient de déformation de It@mite C et la moyenne des gradients
de déformation des deux variantes de la martensitdées :

(AA+(@-A)B)-C=b0Om 9
ou b etm désignent respectivement la direction et la nograatette interface.
En exprimant les gradients de déformation A, B eerCfonction des matrices de
déformation propre & chaque domaine a@e | , A=QU, , B=Q,U, (théoréme de

décomposition polaire) eQ=Q;Q,, on obtient I'équation de maclage a linterface
martensite/martensite et I'équation d’interfacaeid domaine austénitique et martensitique:

{QUJ -U, =aln Equationdemaclag€a) (10)

Q,(AQU, +(L-NU,)=1+b0Om Equationd'interface (b)

Ces équations sont schématisées par la figure &l-8ont présentés par des cercles le
puits d’énergie de l'austénite et les deux puitndrgie correspondants aux deux variantes |
et J. Les lignes reliant ces puits d’énergie ifeist les deux interfaces.

A Q'QU; +(1- 1) QU

U,

Figure VI-5. lllustration des équations d’interface
VI.2.2 Méthodes de résolution

La résolution des deux équations (relation 10) perdiobtenir les caractéristiques
cristallographiques recherchées de la transformatiartensitique. On s’intéresse d’abord a la
résolution de I'équation du maclage (relation 10¢nt les solutions seront utilisées pour la
résolution de la deuxieme équation d’interface.
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Chap. VI Modélisation du comportement

Pour la résolution de I'équation du maclage (relat{10a)), on cherche a déterminer,
pour deux variantes données | et J, les quantitésra qui vérifient cette équation. Trois
méthodes de résolution sont définies par Bhattgeh@hattacharya, 2003 Ces méthodes
ont été obtenues a partir des études plus anciglenBall and Jame®84ll and James, 1987
et des travaux de Waymawéayman, 1964

Les trois méthodes sont décrites ici succinctemEhes sont détaillées et discutées
dans 'annexe 3. La premiere méthode est une méthesez générale et nécessite un long
calcul. Les deux autres méthodes sont plus faaikgspliquer, cependant, elles traitent des cas
particuliers. Ces deux méthodes exploitent la ilagxistantes entre deux variantes données

l et Jtel que RTU ;R = U, pour ROP,. En effet, la deuxiéme méthode se base sur leloi
Mallard (Zanzotto and Pitteri, 1997; Pitteri and Zanzott©02) et elle s’applique aux cas ou
la rotation R appartenant au groupe de symeétgest une rotation de 180° autour d’'un axe

€. La troisitme méthode se base sur I'étude menéeFpalaz Forclaz, 1999 et elle
s’applique sous des conditions bien particulié@scernant les matrices de déformation des
deux variantes dans le cas d’une rotatidnl P, .

Suite a la résolution de I'équation de maclageplaiient pour chaque paire de variantes
vérifiant les conditions nécessaires deux solutidistinctes a efh de linterface entre les
variantes. On procede ensuite a la résolution éguétion d’interface (relation (10b)). La
procédure de résolution de cette équation est bmgékes travaux de Ball and Jame&sl(
and James, 1987elle est présentée dans ce qui dliitattacharya, 2003:

1- On calcule les deux quantités suivantes:

S=aU,(U?-1)"A

? (11)
et n=tr(U’)—detU) —2+%

ou a etn sont les solutions de I'équation du maclage quit sespectivement la
direction et la normale a I'interface martensiteft@asite.

L’équation de l'interface posséde des solutioret seulement si

0<-2etn=0. (12)
On calcule par la suite :
: : 1 2
2- La fraction volumique\ A _E(l_ 1+ 5') (13)
3- La matrice C tel que : C=U, +An0a)U, +Aaldn) (14)

On détermine les valeurs proprels A,,A;de la matrice C et les vecteurs propres

A

correspondan,&,,€,. Ces valeurs propres sont notées tel due A, < A, et vérifient

<1, A,=1 A=
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La solution a I'équation d’interface martensiteténge est la suivante :
n=p( /13(1' /]1 él +K /]1(/13 -1)é3
/13 - /]1 /13 - /]1
\/7 \/7( -J1-A, & +Kk A, - A€
0 /—/1 y 3 1%3

ou k= 1 ep#0 est déterminé tel qqeﬁ =1. Les deux valeurs k= 1 et k= -1 donnent

(15)

deux solutions distinctes.
4- si 0 <-2, onreprend I'étape 3 en remplagahtparl-A.

Notons que la résolution de cette équation ab@utjuatre solutions distinctes pour
chaqueU, ,aetn. Or, pour chaque paire de variantes | et J, laluésn de I'équation de

maclage permet d’obtenir deux solutions distinci®snc, pour une paire de variantes, on
obtient au total huit solutions.

VI.2.3 Détermination des matrices de déformation

La premiere étape de la caractérisation de la foanation martensitique est la
détermination des matrices de déformation proprebague variante. En se rapportant au
tableau A3-1 (annexe 3)e groupe de symétrie cubique (bcc) possede 24 edtsmde
symétrie et celui de la phase martensitique (ohinmbique) en posséde 4, par conséquent, le
nombre de variantes dans le cas de notre alliaggrbi Ti-26Nb est égale a 6. Donc, cet
alliage possede 6 puits d’énergie qui minimisemt éoergie totale quand la température est
inférieure de la température de transformation.

La transformation martensitiqgue est décrite par défermation homogéne traduite par
la matrice de déformatiod tel que :

e"=U¢€" (16)
Ull U12 Ul3

Soit {e}=|u, U, U, (e (17)
U31 U32 U33

Ou {e,""} et {ef"} ; 1=1, 2, 3 sont respectivement I'ensemble degsewgs de la maille

austénitique et la maille martensitique. L’écrituneéaire de la relation (17) donne un
ensemble d’équations a résoudre afin d'identifietes les composantes de la mattice
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Chap. VI Modélisation du comportement

Le choix des vecteurs doit étre effectué avec pitéma afin d’obtenir une description
correcte de la transformation. Il est clair quecbeix affecte directement le calcul de la

matrice de transformationll est important de définir les vecteurs constituées deux
ensembleief‘} et {e,m} de telle maniére qu’ils décrivent les mémes atoapgmrtenant aux

deux mailles austénitique et martensitique. Lespmsantes de ces vecteurs sont a exprimer
dans un méme repére orthogonal en utilisant lempetres de maille propres a chaque phase.

Etant donné que la procédure est la méme pourstéegevariantes, on présente dans ce
qui suit la détermination de la matrice de déforamatd’'une maniére détaillée pour une
variante. La figure VI-6illustre une représentation schématique d’'une toamstion
martensitigue donnant lieu a une premiere variabée parameétre de maille de la phase

austénitique est not&, et ceux de la phase martensitique sont notéstac.b e

[ phase o martensite phase

s 3I'T'I

Figure VI-6. Représentation schématique de la ficmnsation martensitique d'une structure CC a une
structure orthorhombique.

On définit les deux ensembles des vecte{el?seg,e;"‘} et {el"‘,e;“ , egm} correspondant a

la maille austénitique et martensitique respecteniFigure VI-6) en respectant les criteres
de choix des vecteurs imposés par la procéddneexprime par la suittensemble de ces
vecteurs dans un méme repere orthonormé (x, gnzgptient ainsi:

o
o
uSJ-)

<D,
I
=
I\J(Dm
I
I
mSJJ
BLN
I
o O
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a
i VA A AT

L’ensemble des équations résultant de I'écritunédire de la relation (17) permet de
déterminer les composantes de la matrice de défrmmaDn obtient ainsi pour la premiére

variante, la matrice de déformatith :
N 0 0 n, = %ﬁ = 0972
U, =0 17, +/73)2 (17, _’73% avec n, = b\/Ea =103 (18)
o (), )/ o oses
,73 - //?aﬁ -

De la méme fagon, on détermine les matrices demiétonU, des autres variantes:
m, 0 0 (7 +/73y o -nsy
(7. +12)/ =, =1.) ? ?
u,=|0 2 s /2 2 s /2 U,= 0 n, 0

0 —(/72—/7% (/7#!7% (/7;/7% 0 (f72+/7%

(’72+,73y 0 _(ﬂz_ﬂgy (,72+/73)2 (’72_/73% 0
’ 2 0.-n)] @.+n)
U, = 0 un 0 U, = 2 =11s 5 1, ’73/2 0| (19)
=17, -15) (n,+n,)
2 0 A 0 0o 7

(,72 +’73% _(/72 _/73)2 0

U6:—(/72-/7% (f72+/7% 0

0 o n
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Chap. VI Modélisation du comportement

VI.2.4 Caractérisation de l'interface martensite/matensite

L’ensemble des calculs permettant la résolution égsations (relation (10)) a été
réalisée en langage de programmatiofn+. Afin de faciliter l'utilisation d’opérateurs
d’'algébre tensorielle, deux bibliotheques nommédglUsA+ (Simulat) et Armadillo
(Armadillo) compatibles avec le langage C++ ontudtkisées. Le programme écrit en C++ a
été validé avec l'alliage Cu-14,2AI-4,3Ni (% mass{ dont les solutions numériques sont
données dan8pattacharya, 2003

Afin de caractériser I'interface martensite/martensil faut tout d’abord établir les
relations de symétrie entre les différentes vaesntEtant donné que les méthodes de
résolution de I'équation de maclage a I'état masiteque s’appliquent a des cas particuliers
de rotation RLI P, a 180° pour la méthode 2 ¥tRLI P, pour les méthodes 3&1), il s’agit
d’évaluer les possibilités de former des pairevatgantes impliquant ces rotations. Pour ce
faire, il faut vérifier pour toutes les paires dggiantes si la relation suivante est satisfaite :

U,=R'U/R pour V ROP, (20)
eX

On determine les matrices de rotation d'un artjleutour d’'un axeé=<e, ; pour
eZ

chaque élément de symétrie du systeme cubiqué (ets le tableau A3-Bn utilisant la
formule suivante :

R=P+(l —P)cosf +Qsind (21)
2
e- ee eg 0 -e ¢
— 2 — _
Avec P=|ee e  ee, | et Q=] g 0 e,
2
ee ee, e -e, € 0

On présente dans le tableau VI-1, les relationsyd@trie possibles entre les différentes
variantes impliqguant une rotation a 180° et ceilhegliquant les autres rotations (90°, 120°,
240° et 270°) dans le tableau VI-2. On a séparédsaltats selon les angles de rotation
puisque la procédure de résolution de I'équatiomdelage correspondante est différente. On
précise dans les tableaux les axes de rotatioesmyndants notés entre parenthéses. Dans le
tableau VI-2, les angles de rotation sont précetésn code de couleur est employé pour
faciliter la distinction entre les différentes ridas.
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Tableau VI-1. Relations de rotation a 180° entielariantes de martensite.

Ccvl Ccv2 Ccv3 Ccv4 CV5 CVo

? o /1) /1) — 1\ /1)
o 0 1_..-'»-"2( —1) 1__.-'»-"2( 1) 1/ \,-"2( 0 ) 1,_.-'»-"2( 0)

\ L = Y L L
( - ) 7 B _11 A1 F_1
010 1_..-'»-"2( 1) vz 1/ \,-"2( 0) 1__.-'»-"2( 0 )

- 0 .y 1 1
cvs "0“ ) ; 1 % "_l“
1 LiN2 ( 0 0

of/=1y \Lp \o

0 u . o
cv4 | 1_..-'\,-"2(0) /o) R
of/i—1y V1, 1__.-'\,-'2(1) 1__.-'»-'2( 1 )
J.-""v'fﬁ( a ) - alx !
' 1

o “on
/0 iz L IR
( 0 ) -1 1

Tableau VI-2. Relations de rotation a 90°, 120024t 270° entre les variantes de martensite.

Ccvl cv2 cv3 cv4 Cvs cve

cvi [ -::l| } (270°) 13 ( i ) (120%)] 143 (_ll)':ll‘mo:I A (i) (20
o/ { 1 ] - { ,:: } , q.:.olu__llj [ : ] (2 ?-.;j,.l l l ] (270 1. 1 [ E ]l il s
: R AN RPN [ 1 ] (2407} ll_...-\-"S (_l)il;20°) 13 [—1 ]+' 1. o

— — 1k o —
cv2 { _1-} . 1\3( 1l)|:120°:| l‘( ll)'112°°3' {1} (90%) 1\:(1) (120°)
I::I ., (270°) . “ ,. . s a Ty °l._ . .I: :_ ) S g 2;1
’ { . ) (o0°) \14,y3 (_l)[mo] W s (1) a0 3| i J 2407 ‘Y1)
0/ i -

Cv3 e L P sova | | P
1/v3 (l) (120°) r,:| :I.[“l_| ( \

d___,_
1
e
=

) '11)0'_ , ll V3 (i) (120°) { 1: } (= [ : ] (270%)
v/ 2 X o l.q . £

: 11),«I§120°:. \OA/ V3 { i _}"34'3'” v [_i ]Jfl | {: ] (90%)
]

{

£ 1%

i ) oo 8 (4 )oson | (8) 7 {'-; ol (9 o
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Chap. VI Modélisation du comportement

Dans le cas d'une rotation a 180°, on rappelle daex conditions doivent étre
satisfaites pour pouvoir résoudre I'équation dulage selon la deuxieme méthode et pouvoir
caractériser l'interface entre les paires de véemrLes conditions sont les suivantes :

1- F =QGF pour une rotation Q, ce qui équivalenFaF = R"G'GR
2- FTF2G'G

Les paires formées par la méme variante et quetseuvent sur la diagonale dans le
tableau VI-1 ne vérifient pas la condition 2 puisa@lans ces cas F=G. Apres la vérification de
la condition 1, toutes les autres paires de vaga(it5 paires) peuvent former une interface de
maclage entre elles.

On remarque que pour les paires de variantes 1&2,e3 5&6, il existe deux rotations
distinctes a 180° pouvant lier les deux varianteguédn noteR; etR,. D'ou, pour chacune
de ces trois paires, on devrait aboutir a 4 salgtidistinctes (deux pour chaque rotation). Or,
la solution 2 correspondante & la rotatigy est identique a la solution 1 correspondante a

R, et vice versa (la solution 1 correspondante atation R, est identique a la solution 2
correspondante &,). On remarque également que pour ces paires dantes, les deux
solutions décrivent un maclage de type I.

Ainsi, la résolution de I'équation du maclage peratiebtenir deux solutions distinctes
pour chaque paire de variantes, soit 30 interfaessibles. Ces solutions exprimées par
a,,n;,a, etn,, qui sont respectivement la direction et la nogral’interface de la solution 1

et 2, sont données par le tableau A3-2 (Annexe 3).

Dans le cas des rotations a 90°, 120°, 240° ou gr@bleau VI-2), on a appliqué la
méthode 3. La condition nécessaie{U-V) = ) 8st vérifiée pour toutes les paires de
variantes. Les paires formées par la méme variemtstituant la diagonale du tableau ne
peuvent pas former un systéme de maclage, puistnead cas la matridd =G F'FG™
est égale a la matrice Identité (G=F). On remadgaement que dans ce cas, le tableau VI-2
n'est pas symétrique sauf pour les variantes 1&2, & 5&6 mais étant donné que I'angle et
I'axe de rotation n’interviennent pas dans le clalta résolution de I'équation de maclage
aboutit aussi a 30 interfaces possibles supplénnestales solutionsa,,n;,a, etn,

caractérisant I'interface martensite/martensitea gonnées par le tableau A3-3 (Annexe 3).
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V1.2 Application au Ti-26Nb

VI.2.5 Caractérisation de l'interface martensite/asténite

Afin de caractériser linterface entre le domainestanitigue et le domaine
martensitique, deux conditions doivent étre véesié d<-2et /7=0 avecd et ) sont
définis par les relations (11). Ces deux entitég sa fonction des caractéristiques a et n de
I'interface martensite/martensite obtenues parluéism de I'équation du maclage et de la
matrice de déformatiob) .

Trois paires de variantes 1&2, 3&4 et 5&6 permédttdm satisfaire ces conditions dans
le cas d’'une rotation & 180°. La résolution peraiiebtenir quatre solutions de I'équation
d’interface pour chacune des deux solutions deiign de maclage, soit 24 solutions.

Dans le cas des autres rotations, 11 paires dantesi supplémentaires vérifient ces
conditions et qui sont 1&5, 1&6, 2&3, 2&4, 2&5, 2&8&4, 3&5, 3&6, 4&5, et 4&6. La
résolution de I'équation d’interface aboutit a 88&ifaces possibles supplémentaires.

On résume dans le tableau VI-3, I'ensemble dedisnkipossibles d’'interfaces entre le
domaine austénitique et le domaine martensitiqes. dases en vert et en rouge représentent
les solutions faisant intervenir respectivementrédations entre variantes pour R a 180° et
pour toutes les autres rotations appartenanj.ha paire de variantes 3&4 verifient a la fois
les conditions nécessaires pour les deux méthosleéslution. On a obtenu dans ce cas les
mémes solutions en appliquant les deux méthodes.

D'ol, au final 104 interfaces austénite/martensitet a caractériser.

Tableau VI-3. Solutions possibles d'interfaces efdrdomaine austénitique et le domaine
martensitique.

Cv1l cv2 Ccv3 cv4 Cv5 Cve
cvi : ’
. B solutions 8 solutions
8 solutions
cv2 : . ; ’
8 solutions 8 solutions 8 solutions 8 solutions
Ccv3 : ;
, 8 solutions 8 solutions
8 solutions
o 8 solutions 8 solutions
Cv5
8 solutions
Cve
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Chap. VI Modélisation du comportement

Les solutions numériques sont données par le 1al#84 et tableau A3-5 (Annexe 3)

m, n
oum=<m,:, N=<n, et g sont respectivement la direction de la transétion, la normale
m, N

au plan d’habitat et 'amplitude de la transforraatsuivant la direction de la transformation.

VI.3 Modélisation du comportement mécanique

VI.3.1 Généralités

La modélisation des alliages a mémoire de formeitud’intérét de nombreuses
équipes scientifiques depuis les années 80. Ellesisie a prédire I'évolution de la
déformation au cours d’'un chargement donné (enraiom¢ ou en température), ce qui
contribue a la compréhension des mécanismes miglerassociés a la transformation
martensitigue. Compte tenu d'un vaste champ dapftin pour ces alliages, leur
modélisation consiste un axe de recherche trés riamopermettant de fournir un apport
considérable d’outils numériques indispensables [zoconception des dispositifs innovants.

Les modéles a variables internes constituent leecéttorique de beaucoup de ces
approches. Dans ces modeles, le choix des variaitraes et de I'échelle de description des
mécanismes de déformation constitue une étape piial@. Les variables internes doivent
étre représentatives de I'évolution de la micradtrite et de I'avancée de la transformation.

Les modéles se distinguent par rapport a ce ches \driables et ils peuvent étre
classés en deux catégories: les modeles micromiéesnfpvec transition d’échelle) ou les
variables internes sont définies a une échelleldoed les modeles phénoménologiques
macroscopiques ou les variables internes sontidéfanl’échelle de I'échantillon.

L’approche phénoménologique se base sur une dgsoripnacroscopique du
phénomene a modéliser. Les variables du modeleivdat les phénomenes physiques, sont
déterminées a partir des essais macroscopiquedsudde nombreux modéles ont été
développés a partir de cette approcRanjco and Brinson, 2007; Popov and Lagoudas,
2007; Thiebaud et al., 2007 ; Muller and BruhnsP@&0 Peultier et al., 2006 ; Auricchio et
al., 2007 ;Chemisky Y, 200%t ils sont trés utilisés car ils sont bien adapux cas des
chargements monotones et proportionnels. Ces nogebeedent avec un nombre limité des
variables internes (2 a 3 variables internes) igyaint des temps de calcul relativement
rapides. Cependant, cette approche ne tient pagpteodiune maniere explicite de la
microstructure et elle n'a pas un caractére priédiés important.

L’approche micromécanqgiue se base sur une desuripte la transformation
martensitigue a I'échelle du réseau cristallin. @esdéles contiennent de nombreuses
variables internes décrivant I'activation et lariéotation des variantes de martensite ce qui
permet de prendre en compte I'état microstructduamatériau Patoor et al., 1996a; Huang
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V1.3 Modélisation du comportement mécanique

and Brinson, 1998; Gao et al., 2000; Patoor et @&006h). Dans ce type d’approche, le

comportement d’un polycristallin est déterminé éipde la description du comportement du
monocristal. Le polycristal est considéré commentétan ensemble de grains ayant des
orientations cristallographiques données. Une iiansd’échelle est nécessaire afin de relier
les grandeurs macroscopiques aux grandeurs migroges.

VI1.3.2 Comportement du monocristal

On s’intéresse dans le cadre de notre étude a ldéliration du comportement
superélastique de lalliage Ti-26Nb. La démarcheopé@e se base sur I'approche
micromécanique. Les éléments dmse de cette modélisation (la cinématique de
transformation, le potentiel thermodynamique dblale comportement du monocristal) sont
fournis a 'annexe 4.

Cette présente étude se base sur des travaux eansérsur la modélisation
micromécanique des alliages a mémoire de forlRatopr et al., 1996b; Entemeyer, 1996 ;
Merzouki et al., 2010 On se limite a un type de chargement simple né contrainte
appliguée uniaxiale varie a une température cotestan

& Données utilisées

Certaines données d’entrée sont déterminées exgritatement dans les chapitres
précédents (Chapitres Il et IV):

- Température du début de transformation martensitid, = 265K
- Température de fin de transformation inverge 200K

- Module d'élasticité E=45GPa

- Coefficient B = 0,04 MPa.K

Les caractéristiques cristallographiques (n, m)edeggla transformation martensitique
utilisées sont données au tableau A3-4 (Annexeeoefficient de poisson est égal a 0,3. Le
coefficient de compatibilité Hest estimé & 30. On considére un comportementicglast
isotrope identique dans les deux phases austémiggmartensitique.
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Chap. VI Modélisation du comportement

L’orientation du monocristal influe fortement serdomportement mécanique. A partir
de l'orientation exprimée par les angles d’Eulgr, (0, ¢2), on a calculé les valeurs de facteur
de Schmid (FS) de transformation correspondantesliffiérentes variantes.

On présente, par la figure VI-7, I'évolution du tier de Schmid de transformation en
fonction de l'orientation cristallographique daeschs d’une traction et d’'une compression.

0.5

0.45

o 110]

Cas d’'un chargement en traction

0.5
111]

0.45
0.4
0.35
0.3
0.25
0.2

[001] 110] 0.15

Cas d’'un chargement en compression

Figure VI-7. Représentation dans le triangle standddes valeurs FS de transformation en traction et
en compression.

On observe quelques similitudes entre ces deuttaésu_es gains ayant les valeurs de
facteur de Schmid les plus élevées (supérieurel® @nt une orientation proche de [110]
dans le cas d’'un chargement en traction et en agsejun. Par contre, les grains ayant les
valeurs de facteur de Schmid les plus faibles oet arientation proche de [111] dans le cas
d’'un chargement en traction et proche de [001] dmwoas d’'un chargement en compression.

Afin de tenir compte de [linfluence de [lorientatiocristalline, on étudie le
comportement mécanique pour quatre grains correlspds a des orientations particulieres.
Les valeurs de facteur de Schmid de ces grainsdsomtées par le tableau VI-4. On présente,
par la figure VI-8, les courbes de comportementespondant en traction.

Tableau VI-4. Facteur de Schmid de transformatioarpes 4 grains dans le cas d'une traction et
d'une compression.

Fs
F5 Traction F5 Compression
Grains 1 0,245%6 0,2551
Grains 2 0,361 0,3765
Grains 3 0,1714 0,3404
Grains 4 0,4881 0,4979
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Grain 3
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Figure VI-8. Comportement de quatre grains ayarst aiéentations cristallographiques différentes.
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Chap. VI Modélisation du comportement

Le grain 3 posséde un facteur de Schmid tres faibleraction (égale a 0,17). Ce grain
est mal orienté et une contrainte élevée (de 12Q0M#xh nécessaire pour activer la
transformation martensitique. Le grain 4 a un corgoent trés différent du précédent.
Ayant un facteur de Schmid de 0,49, ce grain esh lorienté par rapport a la contrainte
appliguée. La transformation de phase démarre @vecontrainte seuil de 41 MPa. Ce grain
a également une orientation favorable dans le tas chargement en compression (Figure
VI-9). Les grains 1 et 2, ayant un facteur de Schde 0,25 et de 0,36 respectivement, ont un
comportement intermédiaire avec des contraintes ded2 MPa et 58 MPa, respectivement.

Ces résultats montrent que le comportement estrf@mt dépendant de I'orientation
cristallographique du grain. Pour les orientatioppoches de [110], les seuils de
transformation sont les plus faibles et les défeiona de transformation sont les plus
importantes dans le cas d’un chargement en traetien compression. A l'inverse, des seuils
de transformation élevés et des déformations dhesfwmemation plus faible sont obtenus pour
les orientations proches de [111] dans le cas dhargement en traction et de [001] dans le
cas d’'un chargement en compression. Il en ressgé priori, a I'état polycristallin, ces
alliages présenteraient une dissymétrie tractionpression inverse que celle observée dans
les alliages bases cuivre et les alliages nickah.

18C

[o7]
o

(o]

Contrainte (Mpa)
)
(g%
(R
[¥3)

—Grain 1

——Grain 2

-120
/ / Grain 3

— Grain 4

|

-180

Déformation (%)

Figure VI-9. Courbes de comportement des quatrengren traction - compression.

A défaut de résultats dans la littérature concdrf@comportement des monocristaux
ou d’essais en compression réalisés sur des alliaigaires Ti-Nb, une comparaison modéle-
expérience n'a pas pu étre réalisée. La comparasea d'autres alliages est également
difficile puisque le comportement mécanique deisagdls a base de titane est tres sensible a la
composition chimique.
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Conclusions

Une premiére approche de la modélisation du corapmnt superélastique de I'alliage
Ti-26Nb a été traitée dans ce chapitre en se basanine approche micromécanique. Pour
cela, il a été nécessaire au préalable d’étudigafesformation martensitique du Ti-26Nb sur
le plan cristallographique. Les résultats obtemisété présentés dans la premiere partie de ce
chapitre.

L’origine et la nature de la microstructure ont éigcutées par le biais de la théorie de
minimisation d’énergie proposé par Ball et Jamea. ferte de symétrie lors de la
transformation martensitique liée a la structurs g@dases engendre la formation de 6
variantes de martensite dans I'alliage Ti-26Nb.

Une microstructure constituée par une alternancpaites de variantes maclées a été
étudiée. Cette théorie a permis de caractérisatetfiace entre les variantes maclées d’'une
part et le plan d’habitat séparant le domaine aitgjée du domaine martensitique d’'une
autre part. Les caractéristiques associées anaftmmation martensitique de ces interfaces
(n, m et g qui sont respectivement la normale an plhabitat, direction de la transformation
et 'amplitude de la transformation suivant la dtren de transformation) ont été déterminées.

Ces données cristallographiques ont été utilisées modéliser le comportement du
monocristal. Ce comportement mécanique dépend nfere de [I'orientation
cristallographique du cristal par rapport a lactien de sollicitation. Dans le cas du Ti-26Nb,
il a été observé que les seuils de transformation kes plus faibles et les déformations de
transformation sont les plus importantes pour kesntations proches de [110] dans le cas
d’'un chargement en traction ou en compression. deefls de transformation élevés et des
déformations de transformation plus faible sonenbs pour les orientations proches de [111]
dans le cas d'un chargement en traction et de [@Ri]s le cas d'un chargement en
compression.
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Conclusion générale

L’'objectif de ces travaux de thése est de contritawe développement de nouveaux
alliages biocompatibles a base de titane pourdbsedion des implants et prothéses. L’étude
a porté sur deux alliages binaires Ti-24Nb et THB6(at.%). Un intérét particulier est
accordé a la mise en place d’'une procédure d'ogétioin des propriétés de ces alliages afin
de répondre au mieux aux exigences requises paapmiations bien spécifiques. Cette
étude porte sur I'élaboration, la caractérisatiocrostructurale et mécanique et I'optimisation
des propriétés mécaniques de ces alliages. Ellpadenégalement une partie consacrée a
lintroduction de la modélisation micromécanique damportement superélastique des
alliages Ti-Nb.

La sélection de la nuance étudiée (alliage bindir&lb) s’appuie sur une étude
préliminaire en considérant les approches éledtms nommeées «theoretical design
approaches ». Le choix est porté sur les deuxgaliaTi-24Nb et Ti-26Nb dont les
compositions sont situées de part et d’autre dmiaposition critique (25 at. %) nécessaire
pour retenir la phasp a température ambiante.

La méthode de fusion en semi-lévitation magnétigpuereuset froid ,mise en place au
laboratoire pour cette étude, a permis d’acquérisavoir faire dans la fusion des alliages a
haut point de fusion et hautement réactifs. Lequaie élaboré a permis de réaliser les deux
alliages sélectionnés. Les lingots obtenus ont [faltjet d’une vérification par analyse
chimique qualitative et quantitative en EDX (Energispersive X-ray spectrometry)
s’assurant ainsi de leur composition chimique etlede homogénéité. Cette analyse est
complétée par une quantification des éléments $éf@alisée chez CEZUS). L'étude de
I'aspect microstructural et du comportement méaamide ces deux alliages revét un aspect
fondamental afin de pouvoir procéder a I'optimigatdes propriétés.

Des mesures en DSC (Differential scanning calornyhete sont révélées insuffisantes
pour la détermination des températures de transfitoma cause de la tres faible enthalpie de
la transformation martensitigue dans les alliagesgliés. Nous avons donc réalisé des
cyclages thermiques sous contrainte constante @aveanachine de traction équipée d’'une
enceinte thermique. Ces essais ont permis d'évdegertempératures de transformation
directe et inverse M M, As et A des deux alliages et ont confirmé les observations
microstructurales, a savoir une structure monoghdgkséonstituée de grains équiaxes
d’environ 100pum de diametre pour l'alliage Ti-26Blbune structure purement martensitique
a" sous forme de fines aiguilles de martensite pailiage Ti-24Nb.
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La structure de la maille martensitique a été éwigilus en détail par diffraction des
Rayons X. On a montré que la présence d’une réftesupplémentaire sur les clichés de
diffraction provient d’'une modification de la valede la position atomique vy, indiquant ainsi
une sensibilité de cette position a la composithimique. Une estimation de 0,21 est
obtenue pour la maille martensitique du Ti-24Nbs lgarametres de maille de la phase
cubique p et de la phase martensitique, déterminés a partir des diffractogrammes
expérimentaux, ont été affinés en appliqguant unthodé de lissage des raies de diffraction

basée sur une fonction analytique de Pearson VII.

Le comportement mécanique des deux alliages anélgs& par des essais de traction
uniaxiale jusqu’'a rupture. Bien que lallure desudies obtenues présente quelques
similitudes avec la présence de deux domainesatlastséparées par un plateau a contrainte
constante, ces domaines traduisent des mécanigvdfarmation différents. Les techniques
et moyens mis en ceuvre pour identifier ces mécasssont adaptés aux particularités de
chacune des deux microstructures.

Des essais de traction avec des mesures in-sitliffegrction de rayons X (DRX) sont
ainsi réalisés pour les deux alliages avec un ndedehargement cyclique en incrémentant la
déformation imposée. Ces mesures in-situ effectaedsférents états de chargement sont
couplées avec des observations microscopiquese @itide nous a permis de corréler
I’évolution de la microstructure sous chargemermicaes mécanismes de déformation entrant
en jeu.

Pour I'alliage Ti-26Nb, monophagea température ambiante, cette étude a permis de
mettre en évidence et de suivre I'évolution derdangformation martensitique induite sous
contrainte durant I'essai de traction. Le premiemdine linéaire observé sur la courbe de
traction correspond a la déformation élastique alpHase austénitique. La transformation
martensitique induite sous contrainte se produitasul le plateau a contrainte constante (de
80MPa). La recouvrance de forme totale durant émper cycle est due a la transformation
austénite/martensite pendant la charge et a sasréndors de la décharge. Durant ce palier,
la fraction volumique de la martensite induite soastrainte augmente avec la déformation
imposée. On a également mis en évidence la révepsidielle de la martensite a la décharge.
Cette réversion partielle traduit la stabilisatida la martensite et est a l'origine de la
déformation résiduelle. Le changement de phasdé&ggé I'austénite en martensite orientée
et inversement, au cours du chargement cycliqueaieet 'apparition des contraintes
localisées dans le matériau. Ces contraintes sbmigine de la stabilisation de la martensite
orientée.
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Le mécanisme de déformation par maclage est égatgmésent pour cet alliage. Une
caractérisation MEB/EBSD a permis de mettre enahdd deux systemes de maclage : le
systeme {1123<111> fréquent dans les structures cubiques centréese esysteme
{332}p<113x caractéristique des alliage$ -métastables. Ce deuxiéme systéme est

majoritaire dans le cas de notre alliage Ti-26Nt.r&spectant I'orientation locale des grains
(données EBSD), des simulations de figure de pdlaide du logiciel Carine ont permis
d’identifier la variante activée correspondante aa nhacle présente dans le grain. En
confrontant ces résultats a ceux prédits théoriguemar le calcul de facteur de Schmid pour
une centaine de grains, cette loi s’est avéréeugtrmoyen efficace pour la prédiction des
variantes susceptibles de s’activer dans le casmaclage lors d’une sollicitation uniaxiale.

Pour l'alliage martensitique Ti-24Nb, une approdiféérente a été adoptée. La mesure
des diffractogrammes$ — 20 a différents états de chargement est couplée laaguisition
des figures de poéles. Ces mesures nous ont pegrssidre I'évolution de la microstructure
et de la texture sous chargement ainsi que la éftton de la maille martensitique lors de la
sollicitation en traction. Le premier domaine obgecorrespond a la déformation élastique de
la martensite. En couplant les observations miapisgies et les figures de péle, on a mis en
évidence la réorientation des variantes de mattessus le palier a contrainte constante de
160MPa. On a également observé a la fin de cerpélgparition du 2™ mécanisme de
déformation qui est la déformation par maclagetudé de I'évolution des paramétres de
maille a montré, qu'au cours de la déformation Eacttion, la maille martensitique se
contracte le long des axes x et z et se dilaterig tHe I'axe y. L’évolution de la déformation
de la maille martensitique suivant différents plamdique que les directions [020] et [200]
sont proches respectivement de la direction déidraet de la direction transverse.

L’adaptation des propriétés meécaniques de ces galliapour les applications
biomédicales nécessite le développement d’'uneégimpermettant d’augmenter les niveaux
de contrainte, améliorer les performances supeigles tout en conservant un bas module
d’élasticité. Un protocole basé sur des traitemémsmomécaniques nano-structurants a été
établi et s’est révélé efficace pour 'amélioratides propriétés mécaniques. Combinant a la
fois I'hyperdéformation a froid et un traitemenetmique trés court de 10 min, I'affinement
de la microstructure a permis d'atteindre les diffesouhaités en durcissant la matrige

sans pour autant augmenter le module apparentstta. L’hyperdéformation a froid
réalisée avant le traitement thermique permet drearger les niveaux des contraintes mais
également de multiplier le nombre des sites deéaticin, accélérant ainsi les cinétiques de
précipitation et assurant une répartition homogénele faibles tailles des précipités. Le
contrble des différents paramétres définissantrotopole est nécessaire afin de maitriser les
constituants de la microstructure et de moduleptepriétés dans le sens souhaité.
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On a pu donc montrer a travers cette stratégie que

v L'effet durcissant due a la précipitation de la ghan nanométriqgue (10-30nm)
combiné a la présence d’'une densité élevée decditdn a permis d’augmenter d’'une
maniére significative la résistance mécanique apgégaitement thermique court a
300°C pendant 10 min. Cette augmentation a cordribu 'amélioration de la
recouvrance de forme pour les deux alliages. Laersten totale de la phase
martensitiguen” en phasel se produit également au cours du maintien isotbefDe

traitement a permis d’abaisser le module apparééfadicité et de stabiliser le
comportement superélastique.

v/ Une nano-structuration de la microstructure sousnéode grains recristallisés de
guelques centaines de nanométres (recristallisati@mométrique assistée par
transformation de phase) est obtenue aprées leertraitt thermique court & 600°C
pendant 10 min avec une présence limitée de leeptiat une faible précipitation de la
phasea. Ce traitement a permis d’obtenir un comportemsuperélastique avec le
phénomene du ‘double yielding’ et une augmentatdms limites d’écoulement
plastique.

v La durée tres courte (10min) des traitements trogres effectués est un choix judicieux
qui a permis de limiter I'effet néfaste des préé@gpisur 'augmentation des valeurs des
modules apparents d’élasticité mais également ®@évine stabilité excessive de la
phasep . Le meilleur compromis des propriétés est obteyur palliage Ti-24Nb apres
le traitement thermique & 300°C avec une résistaméeanique de 900MPa, un effet
superélastique intéressant de 2,7% de recouvramderche (pour 3% de déformation
imposée) et un faible module apparent d’élasta#&5GPa.

v/ La stabilisation de la phasp a engendré une modification des mécanismes de

déformation pour les deux alliages. En étudiantdigtion des propriétés des deux
alliages au cours d’'une sollicitation cyclique eaction, nous avons pu mettre en
évidence une corrélation entre I'évolution du medapparent d’élasticité et les
mécanismes de déformation. L'abaissement du modstelié a la transformation
martensitique induite sous contrainte. La stalitisa des valeurs du module est
attribuée a l'occurrence des mécanismes de défmimagilastique ainsi qu'a la
stabilisation de la martensite orientée.

Au regard des résultats obtenus, [l'utilisation des calliages binaires comme
biomatériaux semble prometteur.

164



Conclusion générale

Le deuxieme volet des travaux de these concermaod@élisation du comportement
mécanique du Ti-26Nb. Nous avons caractérisé testoamation martensitique propre a cet
alliage sur le plan cristallographique. L'originé la nature de la microstructure ont été
analysées par le biais de la théorie de Ball eedam

Une configuration constituée d'une part du domadnesténitigue et d’'une part du
domaine martensitique composé par une alternancpadtes de variantes maclées a été
étudiée. Les données structurales des deux phasEngique et martensitique ainsi que le
changement de symétrie impliqué durant la transftion de phase ont été utilisés.

La détermination des relations de symétrie liantdéférentes variantes de martensite et
'étude de la compatibilité cinématique a l'interdamartensite/martensite et a linterface
austénite/martensite ont permis d’établir les équnatd’interface a résoudre. L'ensemble des
calculs permettant la résolution de ces équatiogi® aéalisée en langage de programmation
C++. Les caractéristiques cristallographiques aésea la transformation martensitique n, m
et g (qui sont respectivement la normale au pldmafitat, direction de la transformation et
lamplitude de la transformation suivant la direati de transformation) ont été ainsi
déterminées pour toutes les interfaces possiblésngpd’habitats) entre le domaine
austénitique et le domaine martensitique.

Ces caractéristiques cristallographiques ainsi gles données expérimentales
déterminées pour l'alliage Ti-26Nb (module élastiguempérature de transformation,
coefficient contrainte-température) ont servi denrmé®e d’entrée pour le modéle. La
modélisation du comportement mécanique du monatmsété réalisée en se basant sur une
approche micromécanique. Une forte dépendance mip@dement mécanique a I'orientation
cristallographique du grain a été constatée ainsing différence de comportement entre la
traction et la compression.

On a montré que les seuils de transformation smplus faibles et les déformations de
transformation sont les plus importantes pour lesng ayant la direction cristallographique
<110> proche de la direction de sollicitation dém<as d’'un chargement en traction et en
compression. Des seuils de transformation élevée®déformations de transformation plus
faibles sont obtenus pour les grains ayant la timecristallographique <111> proche de la
direction de sollicitation dans le cas d’'un chargatren traction et la direction <100> proche
de la direction de sollicitation dans le cas d’llargement en compression.
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Perspectives

Sur le plan expérimental, ces travaux de thésguemhis d’apporter des réponses aux
nombreuses questions concernant la compréhension caaportement mécanique,
l'identification des mécanismes de déformation amttren jeu et I'évolution des propriétés
mécaniques suite a des traitements thermomécanpques’alliage superélastique Ti-26Nb
et l'alliage martensitique Ti-24Nb. Les résultatstemus laissent envisager de nombreuses
perspectives d’investigation pour ces alliages. é@mple, une étude en traction in-situ en
MET pourrait permettre d’étudier et de caractérisemécanisme de déformation plastique
par glissement. Il serait également intéressantédbser des essais in-situ en MEB-EBSD
afin d’'observer et de suivre I'évolution de la strmation martensitique induite sous
contrainte en temps réel a différents états degemaent. Ces observations pourraient étre
ensuite couplées avec une étude théorique basééa dor de Schmid et adaptée a la
transformation martensitique afin d’étudier le éré prédictif de cette loi pour I'activation des
variantes de martensite. Concernant la modélisatiserait intéressant de prendre en compte
toutes les interfaces possibles caractériséesvarsrda théorie de Ball et James. Il semble
également tres utile de réaliser des monocristaatkadje Ti-26Nb, ce qui permettrait de
pouvoir comparer et valider les résultats obteraug fa modélisation du comportement.
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Annexe 1 ‘

Annexe 1

Essais de fatigue des alliages Ti-Nb

1. Dispositif expérimental

Dans le but de caractériser la capacité de noageli a résister a une sollicitation
cyclique, nous avons réalisé des essais de faBguehoisissant la flexion répétée comme
mode de sollicitation (Figure Al-1). Quatre poimts mesure a differentes déformations
imposées (0,5%, 1%, 2% et 3%) sont caractériséewet essais par point de mesure sont
réalisés. Le taux de déformation imposée est fatdgvaleur du rayon R (Figure Al-1). Ces
essais sont réalisés par la société AMF (partemkirprojet TIBBIA). L'état de surface des
éprouvettes a fait I'objet d’'une attention partietd. Toutes les éprouvettes ont été polies a
I'aide d’une machine de tribofinition Rosler.

Eprouvette

/ \‘
R | Effort appliqué
J

Figure Al1-1. Schéma du dispositif utilisé pourdssais de fatigue.

SN

-

2. Résultats des essais de fatigue

La figure Al-2 présente les résultats obtenus earekssais de fatigue pour les deux
alliages a l'état CW et CW#ho On remarque une forte influence de I'amplitude lale
déformation sur la durée de vie des matériaux ajonsine faible dispersion de valeur entre
les deux essais réalisés pour chaque déformat@mmupture se produit assez rapidement a
grande déformation a 3%, environ aprés 55et@,4 10cycles a I'état CW et 2,58 16t 1,9
10" cycles a I'état CWAy pour respectivement l'alliage Ti-26Nb et le Ti-ZtNPour les
faibles déformations a 0,5%, la rupture se prodpits un nombre plus important de cycles,
d’environ 5,2510 et 3.94.18 cycles a I'état CW et 7,4 10et 1,34 1Bcycles a I'état CWhyo
pour respectivement I'alliage Ti-26Nb et le Ti-24NEn revanche, on remarque qu’a I'état
CWA3zn les deux alliages sont moins résistants aux cheges cycliques comparé a I'état
CW.

Les résultats des essais de fatigue étant tresbkenau mode de sollicitation choisi,
une comparaison avec les valeurs de la littératereserait pas objective. C’est pour cette
raison que des essais de fatigue similaires onte@lésés sur les alliages NiTi et TAGV. Les
résultats sont donnés par la figure A1-3.
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(a) (b)
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Figure Al1-2. Courbes déformation en fonction du bande cycles a rupture a I'état CW et CWA300
pour les deux alliages étudiés : (a) Ti-26Nb etTb24Nb.
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CICW Ti-26Nb
3 rm r*-l
OCW Ti-24Nb
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Figure A1-3. Comparaison des résultats des eskafatigue des deux alliages binaires Ti-24Nb et
Ti-26Nb a ceux du NiTi et TAGV.

On remarque que pour les déformations 2% et 3%nlae en fatigue présentée par nos
alliages est comparable et méme meilleure que peflsentée par le NiTi et TA6V. A une
amplitude de déformation de 2%, la tenue en fatigstecomparable a celle du TA6V. Le
NiTi présente une excellente tenue en fatigue Blefailéformation et aprés %@ycles la
rupture n’'est pas encore produite (indiqué parfleéshes sur la figure). D’autres essais
complémentaires sont nécessaires pour étudier griudétails la tenue en fatigue de nos
alliages (étudier d’autres modes de sollicitatmymparer avec d’autres alliages de titane,...).

Déformation (%)
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Annexe 2

Théorie phénoménologique WLR

Les théories phénoménologiques développées dansarieées 50 se basent sur
'existence d’'un plan invariant qui est le plan ¢oon entre la phase mere austénitique et la
phase produit martensitique. Elles reposent égaleme la transformation de Bain proposée
par E.C. Bain en 1924 (Figure A2-4yi traduit le passage d’'une maille CFC (cubiqdiaca
centrée) a une maille CC (cubique centr8ajirf, 1924,

Figure A2-1. Transformation de Bain.

La transformation martensitique est décrite paistropérations successives afin
d’obtenir le passage de la maille austénitique anklle martensitique selon la théorie
phénoménologique de Weschler, Lieberman and Reasl offérations sont schématisées par
la figure A2-2.

plan d habitat
| S 3

¢

B P R

Figure A2-2. Les trois opérations permettant despasle la maille austénitique a la maille
martensitiqugJanot and llschner, 2001
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= Une déformation homogene de réseau B La maille cristalline subit une
déformation homogene (déformation de Bain) quiraduit par un déplacement des
atomes. Elle est dominée par le cisaillement et pegendrer une faible variation de
volume.

= Une déformation inhomogéne a réseau invariant P Cette seconde déformation
intervient soit par glissement cristallographigseit par maclage, elle est nécessaire
pour minimiser I'énergie de déformation. A l'issde cette étape, le plan d’'interface
est semi-cohérent et on obtient une désorientainre les deux réseaux austénitique
et martensitique d’'un angle ndi¢et, (Figure A2-2).

= Une rotation rigide du réseau R :Afin d’assurer la non-distorsion et la non-rotation
du plan d’'interface, cette derniere étape est sé@ges Elle consiste en une rotation
rigide en bloc du réseau résultant des deux opésatprécédentequi permet de
ramener en contact l'austénite et la martensitquetentraine ainsi la formation du
plan d’habitat entre ces deux phases.

La transformation totale est alors exprimée parteuit matriciel des trois opérations
successives et donnée par T=RPB. D'un point de mahématique, cette derniere
formulation matricielle signifie que la multiplicah des trois matrices (R, P et B) donne une
matrice T qui représente une déformation a plaariant.
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Théorie de minimisation d’énergie

Hypothese de Cauchy-Born

La figure A3-1représente schématiquement I'hypothese de Cauchy-do permet de
relier la déformation de I'échelle macroscopiqud’'éhelle atomique. Cette hypothese
postule que si un solide cristallin est soumis @ déformation homogene vy, tous les atomes
subissent alors cette déformatiddhfei et al., 2009 ce qui implique que les atomes se
déplacent uniformément selon le gradient de défoomacorrespondant permettant ainsi
I'écriture de la déformation des vecteurs du réseastallin en fonction du gradient de
déformation tel que :

e =F €’ aveci=1, 2, 3. 1)

Les composantes du gradient de déformaWgnnoté F sont calculées a partir des
dérivées partielles tel que :

o 2 M et (2
=(Vy) =7, aveci,j=1,2,3. )

ey = Fc{
ex =Fej
ez =Fej
F =Vv(x)

Figure A3-1. lllustration schématique de I'hypotbéie Cauchy-Born.
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Symétrie du matériau & invariance du réseau cristdin

En raison de la symeétrie, il est evident que l'erslendes vecteur{e,} n'est pas
unique pour décrire une méme maille. Deux ensendlle@ecteurs{q} et{fi} géneérent la
méme maille si et seulement si

f, = pijej avec{,uij ]est une matrice 3x3 d’entie;ls;j tel quedet|/1ii]:1 3)

La densité d'énergie ne dépend pas du choix deswsde} de la maille, c'est a dire
gue deux ensembles de vecteurs qui décrivent la emfraille ne doivent pas avoir
d’'influence sur sa densité d'énergie. Physiquemeette propriété énonce que la densité
d’énergie du solide cristallin est identique dassdirections cristallographiques équivalentes.
Le groupe de symétrie du réseau cristallin nB{é, ) est ainsi defini:

P(e ):{RII Restunerotation telque Re; = ,uijej avec /Jij vérifiart Iarelation(3)}

et R vérifieR"R = | etdet(R)=1. (4)

Considérant un cristal dans sa configuration déregéice auquel une déformation y est
appliquée, sa densité d'énergie est alg(§,6). Si on applique a ce méme cristal dans sa
configuration de référence une rotation R suividadméme déformation y, alors le gradient
de déformation correspondant est FR et sa densit@m@jie est exprimée p&r(FR,0). Si R

appartient au groupe de symétrie du réseau, atorsristal résultant de la rotation est
identique au cristal de référence, et par conséglaedensité d’énergie est la méme:

¢(FR,6) = ¢(F,6) pour toute rotatiorRe P(g) (5)

La deuxiéme propriété provenant de la symétrieédeau cristallin est I'invariance de
celui-ci. Il en résulte que I'état énergétique demaille reste identique apres une rotation Q.
La densité d’énergie vérifie également cette reteti

@(QF,6) = ¢(F,6) pour toute rotation Q. (6)

Il est important également de noter que les prtgsiéle symétrie du matériau et de
linvariance du réseau impliquent toutes les dees dotations. Cependant, ces rotations
engendrent des résultats distincts comme le mdatriggure A3-2. Si on considéere une
matrice de déformation U qui traduit une déformasaivant une direction donnée@t= R

une matrice de rotation de 90°, une différence rppport au cristal résultant p&QU et

R'UR est clairement distinguée schématiquement & paetita figure. Cette différence
provient du fait que pour la premiere propriété,rtdation agit sur la maille dans la
configuration de référence, alors que pour la daugi propriété, la rotation agit sur la
configuration déformée. Ceci impliqgue que les puitsnergie des variantes sont distincts
(QU, #U, avec I#J) et que leurs domaines respectifs ne peuvergepasiser.
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G—=o = o
i QU
—o~ U @p n
| ]
! J\D o )
R @ . )
& O? ——— | RUR
R @ £
0—o

Figure A3-2. Différence entre les rotations consé@s dans la symétrie du matériau et l'invariance
du réseau.

En prenant en considération ces deux propriétégamele la symétrie du matériau, on
obtient la relation suivante:

#(R'U R,0) =¢(U,8) pour toute rotatiorRIP(e,) 7)
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Tableau A3-1. Les groupes de symétrie des diffésyrstémes cristallin@hattacharya, 2003

Symmetry type  Rotations in the point group

Triclinic I

Monoclinic I, R(€3, 180°)

Orthorhombic I, R(é;, 180°), R(e;z, 180°), R(é3, 180°)
Tetragonal I, R(&3, 90°), R(€3, 180°), R(€s, 270°),

R(&;, 180°), R(&;, 180°),
1 o 2 (o] 1 - 2 fo]
R (ﬁ(el + &), 180 ) R (E(el — &), 180 )
Cuibie I R, 90°), R(&;, 180°), R(é{, 270°),

R(&,, 90°), R(&, 180°), R(€2, 270°),
R(&3, 90°), R(es, 180°), R(&3, 270°),

R (%(é] + &), 180°), R (%(él — &), 180°),

R (%(62 + &), 180°), R (\sz(éz _ &), 180°),

R (5 + &), 180°), R (L5 — @0, 180°),

R (Lo +&+&), 120°), R (L5 (& + & — &), 120°),

R(L@ &+, 120°), R (—%(—él +é +éy), 1200),

R (:}3(&1 & +83), 2400), R (%(él T8 —Ba), 2400),

R (f@-(él — &+ 83), 2400), R (%(—él 18 + &), 2400)
Trigonal I, R(é3, 120°), R(es3, 240°),

R(@;, 180°), R (&1 +v382), 180°),

R (%(—él +/38), 18()°)

Hexagonal I, R(é3, 60°), R(es, 120°),
R(&3, 180°), R(&3, 240°), R(€3, 300°),

R(@1. 180°), R (3381 + &), 180°),
R (3@ + V382, 180°), R(&y. 180°),

R (%(uél +4/382), 1800), R (%(—ﬁél 5B, 18()")

5 5

R(a, o) denotes a rotation about axis a through an angle .
(&1, €, 3] is an orthonormal basis.
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Résolution de I'’équation du maclage

La figure A3-3 représente schématiquement la dédtion par maclage entre deux
variantes de martensite | et J qui occupent resecent les deux domainé3, etQ, .

(@) (b)

Q; Q,

Martensite

Variant J .
Q 1[, 1
Q 2 [TJ
v=0Q,U -
Vy=Q,U, - 3

Figure A3-3. Représentation schématique de l'iafmartensite/martensite.

Martensite
WVartant I

Vy=Q,T;

Cette déformation fait intervenir deux puits d’éiercorrespondants aux deux variantes
| et J. lls sont représentés par des cercles sfiguae (Figure A3-3(b)). Les deux puits
d’énergie sont reliés par une ligne illustrantdation de maclage entre les variantes.

Dans ce cas, le gradient de déformation est daifnsi :

oy :{Ql U, dansQ,

our les rotatio etQ,. 8
Q,U, dansQ, P R, etQ, ®

La condition d’Hadamard (appelée aussi la conditlencompatibilité cinématique) a
I'interface entre les deux domaines impligBal{ and Carstensen, 1999 ; Ball, 2004

Ql U| 'QzUJ:bDﬁ 9)
Ou b etA sont respectivement la direction et le vecteutains normal a l'interface.

En multipliant I'équation (9) parQ; et en notantQ=Q,Q, et a=Q,b, on
obtientl’équation de maclage

QU,-U,=alhf (10)

Pour la résolution de I'équation de maclage (reta{i10)), on cherche a déterminer,
pour deux variantes données | et J, les quantités &N qui vérifient cette équation. Trois
méthodes de résolution sont définies par Bhattgah@hattacharya, 2003 Ces méthodes
ont été obtenues a partir des études plus ancielenBall and Jame®8all and James, 1987 ;
Wayman, 196et des travaux de Waymawéyman, 196/
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+ Premiéere méthode

Pour F et G deux matrices ayant un déterminanttipeson calcule la matrice C tel
que :

C=G'F'FG™ (11)
1- SiC =1 (matrice Identité) alors I'équation du rza®e ne possede pas de solution.

2- Si C#£ 1, alors on calcule les valeurs propies A5, A3 de la matrice C. Ces valeurs

propres sont notées tel qe< A, < A,

3- L’équation du maclage possede des solutions sdement si les valeurs propres
vérifient les conditions suivantes :

<1, A,=1 A=l (12)

4- Si les conditions (12) sont respectées, alors istexexactement deux solutions
exprimees par :

A,@-A) . [A@, -,
a= = e +k ==
:0( /]3'/]1 N /]3'/]1 =

‘/_ */_(1/1 A GT8 +KA3-1GT8;)

PyA3-Aq

(13)

ou k= x1,p#0 est déterminé tel q46| =1 et & sont les vecteurs propres de la matrice

C correspondants aux valeurs proptés Les deux valeurs k=1 et k=-1 donnent deux
solutions distinctes de I'équation du maclage.

Le plan d’interface entre les deux domaines do#& @n plan invariant pour satisfaire
'exigence de la cohérence entre les deux domai@esi est traduit par les conditions

(relation 12) ou I'une des valeurs propres esteégal et les deux autres sont respectivement
supérieure et inférieure a 1.

Cette premiére méthode est une méthode assez lgéatracessite un long calcul, les
deux méthodes qui suivent sont plus faciles a qpeli cependant, ils traitent des cas

particuliers. En effet, ils exploitent toutes lesidée fait queR'U ;R=U, pour Re P,.

£ Deuxieme méthode

Cette méthode se base sur la loi de Mallatangotto and Pitteri, 1997; Pitteri and
Zanzotto, 200R Elle s’appligue aux cas ou la rotatibhappartenant au groupe de symétrie
P, est une rotation de 180° autour d’un &xet les matrices F et G vérifient :
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1- F =QGF pour une rotation Q, ce qui équivalenFAF = R"G'GR
2- FTF£G'G
Alors, I'équation du maclage posséde exactement gelutions :

A A ~

a2(

S e|

a=pGe, A=

(14)

Ou p#0 est déterminé tel qt)é| =

Cette méthode permet de classifier les systemesadtage. Dans le cas de la premiere
solution proposée par cette méthode, la nornfaleorrespond a I'axe de rotaticgh qui est
une direction de la maille austénitique, d’ou, lenpdéfini par cette normale est un plan de la
maille austénitique. Ce plan est rationnel et catlation décrit le maclage de type I. Pour la
deuxiéme solution, la direction du cisaillement ese direction de symétrie de la maille
austénitique et donc rationnelle, cette solutiorritiée maclage de type II.

+ Troisieme méthode

Cette méthode se base sur I'étude menée par Fdfabazlaz, 1999, elle s’applique
dans le cas d’une rotation R qui satisfait la refasuivante :

V =RTUR pour une rotation R (15)
ou U et V deux matrices symétriques définies peoesiti
L’équation du maclage possede des solutions siud¢ment si :
detU-V)=0 (16)

Dans ce cas, les solutions sont les mémes ques geltgposées par la méthode 1

(Forclaz, 1999.
A3(1- )\1) 2 A(A3 1)A
as p(\/ Ag MY A

-
p\/W(Jl A G'& +K A3 -1GT8;)

(17)

ou k= +1,p#0 est déterminé tel qqé| =1 et & sont les vecteurs propres de la matrice

C correspondant aux valeurs propres Les deux valeurs k=1 et k=-1 donnent deux sahstio
distinctes de I'équation du maclage.
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Tableau A3-4. Directions et normales aux plansteffiace entre le domaine martensitique et le
domaine austénitique (cas R a180°).

Directions de transformation

Normales aux plans d'habitat

9= 0,055 |

9= 0,055 |

ml m2 m3 nl | n2 | n3
0,724 0,486 0,489 -0,705 0,500 0,503
0,724 -0,486 -0,489 -0,705 -0,500 -0,503
0,725 0,487 0,487 -0,705 0,501 0,501
0,725 -0,487 -0,487 -0,705 -0,501 -0,501
vi-v2/A 0,724 -0,486 0,489 -0,705 -0,500 0,503
0,724 0,486 -0,489 -0,705 0,500 -0,503
0,725 -0,487 0,487 -0,705 -0,501 0,501
0,725 0,487 -0,487 -0,705 0,501 -0,501
0,000 0,026 0,990 0,000 -1,000 0,006
0,000 0,990 0,022 0,000 0,001 -1,000
0,000 -0,021 0,990 0,000 -1,000 0,001
0,000 0,990 0,026 0,000 0,006 -1,000
v3-va/a 0,000 0,990 -0,021 0,000 -0,001 1,000
0,000 0,026 0,990 0,000 1,000 -0,006
0,000 0,990 0,026 0,000 -0,006 1,000
0,000 -0,021 0,990 0,000 1,000 -0,001
0,690 0,511 -0,513 0,709 -0,497 0,500
-0,690 0,511 -0,513 -0,709 -0,497 0,500
0,690 -0,513 0,511 0,709 0,500 -0,497
-0,690 -0,513 0,511 -0,709 0,500 -0,497
V5-V6/A 0,690 -0,511 -0,513 0,709 0,497 0,500
-0,690 -0,511 -0,513 -0,709 0,497 0,500
0,690 -0,513 -0,511 0,709 0,500 0,497
-0,690 -0,513 -0,511 -0,709 0,500 0,497

9= 0,055 |
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Tableau A3-5. Directions et normales aux plansteffiace entre le domaine martensitique et le
domaine austénitique (autres rotations).

Directions de transformation Normales aux plans d'habitat
ml m2 m3 nl | n2 | n3 g

0,734 -0,439 0,518 -0,700 -0,494 0,516

0,722 0,479 -0,499 -0,713 0,455 -0,534 0.0616

0,736 -0,432 0,522 -0,698 -0,494 0,518

0,720 0,480 -0,501 -0,714 0,447 -0,538 0.0618
V1-V5/A -0,780 0,116 0,615 0,725 -0,145 0,674

-0,763 0,150 -0,628 0,743 -0,108 -0,661 0.1203

0,765 0,107 0,635 -0,735 -0,157 0,660

0,773 0,162 -0,614 -0,727 -0,098 -0,680 0.1199

0,720 -0,480 0,501 -0,714 -0,447 0,538

0,736 0,432 -0,522 -0,698 0,494 -0,518 0.0618

0,722 -0,479 0,499 -0,713 -0,455 0,534

0,734 0,439 -0,518 -0,700 0,494 -0,516 0.0616
V1-V6/A 0,773 -0,162 0,614 -0,727 0,098 0,680

0,765 -0,107 -0,635 -0,735 0,157 -0,660 0.1199

0,763 0,150 0,628 -0,743 -0,108 0,661

0,780 0,116 -0,615 -0,725 -0,145 -0,674 01203

0,698 0,562 0,443 -0,736 0,462 0,494

0,757 -0,444 -0,480 -0,676 -0,577 -0,459 0.0622

0,703 0,555 0,445 -0,731 0,469 0,495

0,752 -0,451 -0,481 -0,681 -0,570 -0,461 0.0620
V2-V3/A -0,707 0,698 -0,113 0,793 0,567 0,224

-0,823 -0,520 -0,228 0,668 -0,737 0,101 0.1137

-0,707 0,689 -0,158 0,785 0,581 0,216

-0,817 -0,532 -0,222 0,667 -0,730 0,146 0.1180

0,752 0,451 0,481 -0,681 0,570 0,461

0,703 -0,555 -0,445 -0,731 -0,469 -0,495 0.0620

0,757 0,444 0,480 -0,676 0,577 0,459

0,698 -0,562 -0,443 -0,736 -0,462 -0,494 0.0622
V2-va/A -0,817 0,532 0,222 0,667 0,730 -0,146

-0,707 -0,689 0,158 0,785 -0,581 -0,216 01180

-0,823 0,520 0,228 0,668 0,737 -0,101 0.1137

-0,707 -0,698 0,113 0,793 -0,567 -0,224

0,720 0,480 0,501 -0,714 0,447 0,538

0,736 -0,432 -0,522 -0,698 -0,494 -0,518 0.0618

0,722 0,479 0,499 -0,713 0,455 0,534 0.0616

0,734 -0,439 -0,518 -0,700 -0,494 -0,516
VZ-V5/A 0,773 0,162 0,614 -0,727 -0,098 0,680

0,765 0,107 -0,635 -0,735 -0,157 -0,660 0.1199

-0,763 0,150 0,628 0,743 -0,108 0,661

-0,780 0,116 -0,615 0,725 -0,145 -0,674 0.1203
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0,734

0,439

0,518

-0,700

0,494

0,516

0,0616
0,722 -0,479 -0,499 -0,713 -0,455 -0,534
0,736 0,432 0,522 -0,698 0,494 0,518 0.0618
0,720 -0,480 -0,501 -0,714 -0,447 -0,538 ’
V2-V6/A 0,780 0,116 0,615 -0,725 -0,145 0,674 0.1203
0,763 0,150 -0,628 -0,743 -0,108 -0,661 ’
0,765 -0,107 0,635 -0,735 0,157 0,660 0.1199
0,773 -0,162 -0,614 -0,727 0,098 -0,680 ’
0,065 0,137 0,988 0,041 -0,994 0,102 0.0647
-0,038 0,997 -0,069 -0,066 -0,105 -0,992 ’
0,060 0,127 0,990 0,043 -0,995 0,092 0.0637
-0,041 0,997 -0,061 -0,062 -0,096 -0,994 ’
V3-Vs/A -0,239 0,541 0,807 -0,067 -0,883 0,464 01167
0,053 0,909 -0,414 0,243 -0,491 -0,836 ’
-0,224 0,544 0,809 -0,058 -0,883 0,465 0.1134
0,045 0,908 -0,416 0,228 -0,496 -0,838 ’
0,065 20,137 0,988 0,041 0,994 0,102 0.0647
-0,038 -0,997 -0,069 -0,066 0,105 -0,992 ’
0,060 -0,127 0,990 0,043 0,995 0,092 0.0637
-0,041 -0,997 -0,061 -0,062 0,096 -0,994 ’
V3-Vé/A 0,239 0,541 0,807 0,067 -0,883 0,464 0.1167
-0,053 0,909 -0,414 -0,243 -0,491 -0,836 ’
-0,224 0,544 -0,809 -0,058 -0,883 -0,465 0.1134
0,045 0,908 0,416 0,228 -0,496 0,838 ’
20,041 0,997 0,061 -0,062 -0,096 0,994 0.0637
0,060 0,127 -0,990 0,043 -0,995 -0,092 ’
-0,038 0,997 0,069 -0,066 -0,105 0,992 0.0647
0,065 0,137 -0,988 0,041 -0,994 -0,102 ’
V4-Vs/A -0,045 0,908 -0,416 -0,228 -0,496 -0,838 0.1134
0,224 0,544 0,809 0,058 -0,883 0,465 ’
0,053 0,909 0,414 0,243 -0,491 0,836 01167
-0,239 0,541 -0,807 -0,067 -0,883 -0,464 ’
20,041 20,997 0,061 20,062 0,096 0,994 0.0637
0,060 -0,127 -0,990 0,043 0,995 -0,092 ’
-0,038 -0,997 0,069 -0,066 0,105 0,992 0.0647
0,065 -0,137 -0,988 0,041 0,994 -0,102 ’
V4-Vé/A -0,045 0,908 0,416 -0,228 -0,496 0,838 0.1134
0,224 0,544 -0,809 0,058 -0,883 -0,465 ’
-0,053 0,909 0,414 -0,243 -0,491 0,836 0.1167
0,239 0,541 -0,807 0,067 -0,883 -0,464 ’
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Annexe 4

Comportement du monocristal

Cinématique de la transformation

On considere un monocristal d'un volume initial Mumis a une température donné a
lapplication d'un chargement traduit par une caimtre}.. Différentes contributions
d’origine physique participent a la déformatioratetlocales(r) telles que :

- L’élasticité £°(r)
- Laplasticité£”(r)
- La déformation thermique™ (r) due & la dilatation thermique

- La transformation martensitique’ (r)

Dans le cadre de I'hypothése des petites des defanns, la déformation totale locale
est la somme de ces différentes contributions :

- — ae - P ~th T
gij (I’) _gij (r)+€ij (r)+€ij (r)+€ij (r) (1)
Or, dans le cas des alliages a mémoire de fornm@gflamation associée a la plasticité
peut étre négligée.
P —
£ (r)=0 (2)

La déformation élastique est reliée a la contraiotale o(r) par le tenseur des
compliances s(r) en tout point r du matériau (liHboke) :

£;(r) =5y, (1o (r) (3)
On donne également la forme duale avec le tengsumaddules élastiques c(r):
0, (r) =y, (r)€q(r) (4)

La déformation induite par dilatation thermique e@gbrimée en fonction du tenseur des
dilatations thermiques(r) du matériau et la température T(r) :

£/ (r)=a, (NT(r) ()

On note parE et les quantités globales obtenues par la moyerm®stle volume
V des quantités locales telles que :

E, = Vl j g (r)dv (6)
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3, :\ilia'ij (r)dv (7)

D’ou, la déformation totale moyenne du volume V égale a la moyenne volumique
des déformations totales locales :

E () :Vijg;(r)dv +V1jgi;“(r)dv +Vljg;(r)dv (®)

On suppose que :

- Le module de complaisance est uniforme, ce quiiuplques,, (r) =S,

- Latempérature T est uniforme et le module thereigyest de la formexd,

Alors :

1¢.. 1 . _ '
V;[gij (r)dv =y Sk \_[UH (rdv = Sik 2y ©)

ij

1o g — 7
VJE dV =aT9, (10)

Donc, on obtient la déformation totale E du morsiati:
L s e
Eij - Ei}s + Ei} + Eij

. ) 11
=S, 5, +ad )T + L] (v -
\%

Les déformations élastiques et thermiques sontrrdétées a partir des relations
classiques de la thermoélasticité des milieux hameg. Il reste a identifier la contribution
résultante de la transformation martensitique. Uéieide cristallographique de la
transformation est nécessaire pour décrire cett&ibation.

Durant la transformation, le volume V initial estngposé d’'un volumé&/,, de la phase
martensitique et le volum¥, de la phase austénitiq® =V,, +V,). La déformation de
transformation est nulle dans l'austénite et effieseipposée uniforme par morceaux dans la
martensite (Figure A4-1). On note péret £" le volume et la déformation de transformation

de la variante n, respectivement. La fraction vatiue de la variante n est alors exprimée
par :

V
f n—_"n 12
v (12)
On obtient ainsi :

1.. _ 1 : — ngn
v J £ (radv = VVL & (radv = angij f (13)
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el |
Austénite el
g4
I -
2
€
g3
Figure A4-1. Représentation schématique d'une de&ttion uniforme par morceaux dans la
martensite.

Aspect cristallographique

A I'échelle microstructurale, la transformation nessitique se produit lors d'un
chargement thermomécanique et dépend de la steuetudte I'orientation cristallographique
du grain. La déformation de transformation de laarde n de martensite est exprimée a partir
des données cristallographiques précédemment effnla normale au plan d’habitat la
direction de la transformation gtI’'amplitude de la transformation suivant la dirent de
transformation) tel que:

n 1 n
Eij zzg(nimj +mnj):F\)'jg (14)

ou R"est le tenseur d’orientation de la variante n.

La déformation de transformation est alors donrse p
£ =2 OR'f" (15)
n
Les limitations physiques imposent deux conditiangdentes pour les fractions
volumiquesf ", qui sont les suivantes :
e [On,f"=0 (16)

e f= z f" <1 la fraction volumique totald ne peut pas excéder l'unité. (17)

n

L’équation (15) permet de décrire I'évolution de Haicrostructure en prenant en
considération la variation de la fraction volumiqti® de chaque variante et les deux termes

g etR" définis a partir de la cristallographie de la sfanmation martensitique.
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On obtient finalement en remplacant le terrz’]]Ede 'équation (15) dans I'équation
(11), I'expression de la déformation totale :

E.ij = S|jk| Z.:kl +aijT + z gRJn f " (18)

Potentiel thermodynamique

Pour aboutir au comportement du monocristal, il restessaire d’étudier le potentiel
thermodynamique. Pour un cristal de volume V soumnisn état de déformation E a une
température T, I'énergie libre de GibH4 est donnée par :

LIJ(Zij T, f n) = _(q)((Eij T, f n) _Zij Eij) (19)

Avec ® est I'énergie libre d’'Helmhotz associée a la tramsftion martensitique qui est
composée d'une énergie élastiqW, une énergie chimiqueAG_ et une énergie

élas?
interfacialeW

int *

®(E, T, ") =AG,, +W,,  +W

ij 7 élas int

(20)

L’énergie interfaciale prend en compte la densié@ergie interfaciale correspondante a
toutes les interfaces martensite/martensite e€éaitefmartensite. Cependant, cette énergie est
liée au ratio volume/surfac&iitemeyer, 1996 étant donné que les variantes de martensite se
produisent sous forme de plaquettes, ce ratiorestfaible comparé a I'énergie élastique.
Cette quantité est donc négligeable.

W, CO (21)

int

L'énergie chimique AG,, est couramment exprimée par une relation linéaine
fonction de la température en définissat comme étant la température de I'équilibre
thermodynamique (Figure A4-2):

AG, =B(T -T,)V, (22)

ou le coefficient de proportionnalité B et la temgiére T,sont deux constantes du
matériau, ils dépendent de la composition chimdgiéalliage.
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G X

Y TN y

g G

g

S i M

2 ! AG, = GM-GA
= !_-’-’/

'Eﬂ 4 '

T /’TTO Température
«a

Figure A4-2. Représentation schématique I'énergimitjue des deux phases austénitique et
martensitique.

L’énergie élastiqué&\/,

élas

est exprimée par :
Wélas = %J-a-ij (r)gifdv
Y 23
1 1 ) (23)
=2 [0 (g (0dv = [0, (Ne] (Ndv
\% \%

En ce qui concerne le premier terme de la relaf8), on obtient en intégrant par
partie :

1 1 1
5195 (D& (NAV =2 [0, (N, (NAV =2 [, (ru, (N, dS (24)
\% \ S
Or, g, (r) =2, sur lafrontiére S, d'ou

1 1 1
Eiaij (ru, (r)njds:azij iu‘ (r)nde=EZij Jui,j(r)dv (25)

. 1 -1
Donc : ; J 7, (g (NdV =2V X, E (26)

Pour le deuxieme terme de I'équation (23), le chatepcontrainte local peut étre
décomposé en un champ de contrainte appliqué etamp de contrainte interne associé aux
incompatibilités du champ de déformations :

g; (r)= Zij +T (r) (27)
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Ainsi, la relation (23) devient :

W

1 1 1
élas :EVzij Eij _EVzij EijT _Ejz—ij (r)giJT (I‘)dV
! (28)

_1 21 T
- 2Vzij Sljkl Zk| 2{/[Tij (r)gij (I’)dV

En exprimant tous les termes correspondants autilzotions énergétiques, I'énergie
libre de GibbsW (donnée par la relation (19)) est :

W, T F7) =BT -T)X 7+ X, Xy + A%, a7

1 (29)
+ 3,3 EITH (e (r)dv
n \

Dans I'expression du potentiel thermodynamiquegste a déterminer le dernier terme.
Il décrit I'énergie associée aux contraintes ingsrnliées aux incompatibilités de la
transformation. L'évaluation de cette énergie @rattion est obtenue a partir des fondements
physiques sur I'évolution et la croissance desavaes de martensite. Une description de type
“cluster" est utilisée pour déterminer cette érergia figure A4-3 schématise la
microstructure utilisée dans cette descriptionrdgroduisant les paramétres caractéristiques.
L’hypothese de cette description consiste dansfimdtion et la croissance de seulement
quelques variantes dans des domaines bien déliditégrain. L'origine des contraintes
internes associée est supposée provenir des ibErmeEntre les domaines martensitiques.
Des analyses micromécaniques ont permis de lesnexpautrement sous la forme d’'une

matrice d’interaction noté&l "™ dont les composantes dépendent de la compatiéilité les
variantesnetm::

1 _1 nmiegngem
—Elrij(r)gJ(r)dV—EmzmH frf (30)

On aboutit au finale a I'expression suivante depbél thermodynamique :

1

LIJ(Zij T, f n) = _B(T —TO)Z f"+ Ez Sljkl Zkl + azkk AT

ij

1 (31)
+ Zij;‘sunfn _Enzn;Hnmfnfm

L’expression de ce potentiel est alors exprimé&oantion des variables internes et les
parametres propres au matériau. Le choix des drativolumiques f" des différentes

variantes comme variables internes permet de @éagivolution de I'état microstructurale et
de prendre en compte les mécanismes responsabtesmghortement.
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f= D
"y
Vo Va
Y WY

Figure A4-3.Aspects microstructuraux du modeéleyge t'cluster" employé pour la
détermination de I'énergie d’'interaction dans uraigr(Patoor et al., 1996p€

L'existence des limitations physiques concernastvariables interned " exprimées

par les relations (16) et (17) impose l'utilisatidlun Lagrangien fonctionnel qui permettra
I'écriture sous forme linéaire. Les inégalités tigkss a ces contraintes:

fn> f"Y=—f"et B =0 pouri=1an
{ O.:,A(f”)sBi avec {A( ) ' g

: (32)
f<i A(f")=f etB =1pouri=0

L'écriture du Lagrangien nécessite I'utilisationrmiel multiplicateurgA, etA, ) qui
sont des quantités positives associées aux inégal la relation (32), d’ou :

- ‘ Af"<0
AlA(f)-B]<0  ou {/li(f—l)so} (33)

Le Lagrangien s’exprime ainsi :

L=, T. )=, T. 1) -2 AlA(F) -8B

(34)
=W, T, 1) _/]{Z B _1}_24[_ fr _0]
La force motrice est obtenue a partir du potertiexprimée par la relation suivante :
En = 6Ln _ dklf1 _z/]i aAn
df df o df (35)

=-B(T-T,) + Z,¢&/ =Y H™E "+ A - A,

Une variante de martensite est activee quand kuwale la force motrice atteint une
valeur critique notéd=". Cette force est supposée constante pour towtesténtes et elle

est egale aF_, . Afin de prendre en compte l'effet d’hystérésisi g@st un phénomeéne
important lié a la dissipation au cours de la timmsation de phase, un second potentiel qui
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est le pseudo-potentiel de dissipation, N&t&, est introduit. Il est supposé proportionnel a la
fraction volumique cumulée de martensite (Sun et al., 1991

W =F, [|df| =F.f,, (36)

L’évolution de ce potentiel est déterminée a pade la seconde loi de la
thermodynamique et I'équilibre énergétique :

W =w’=0 (37)

2T

Cette derniere condition (37) implique des condgipour la transformation directe et
inverse telles que :

La transformation directe se produit quantﬁ Frfn= Fcf (38)

La transformation inverse se produit quanE:F nfn= —Fcf (39)

En supposant que la dissipation se produit sanplage entre les variantes, les
conditions (38) et (39) peuvent étre expriméesigiour la transformation directe et inverse
respectivement :

F'f"=F f" etF"f"=-F_ f". (40)

c

D’aprés les relations (35) et (40), chaque variasdéfie le critere de transformation
local défini dans le cas des transformations direttnverse :

-B(T-T,) + Z,& - D H™f"+A - A, =%F, (41)
Les conditions cinématiques exprimées par lesioelat(16) et (17) impliquent n+1
relations supplémentaires qui sont les suivantes:
A =BT -T)) - Z, +> H™f"+ A +F 20

(42)
A =-B(T-Ty) + L&l +> H™E"+ A +F 20

Loi de comportement

Les conditions d’activation des variantes ont ggduites par les relations précédentes
(41) et (42). L’évolution du parametre” est déterminée par loi de consistance qui permet
d’écrire :

L WL L
% aT o "

dF" df"=0 = g'dZ; -BdT =) H"™df"=0
" (43)

- di" =Y [H™[*(rdz, ~BdT)
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Cette derniére équation relie I'évolution de lacfian volumique de chaque variante et
les paramétres associés au chargement.

Les modules tangents thermomécaniques relient farrdation totale locale a la
contrainte locale et a la température :

Oy (r) =l (&, (r) - mj(r)T (44)

La loi de Hooke est utilisée pour déterminer cesdues qui représentent le
comportement local :

0, (r) =Cy (NEX(r) =Cy (N, (1) - £5(r) + £5(1)] (45)
On introduit cette derniere relation dans le ceitébtenu exprimeé ainsi :
£ 0, =BT +Y H™f" (46)
on obtient alors :

qucpqu(‘érs(r) _O’O-rST _Zé‘rr:f mj =BT +Z Homfm

= z H ”mf ; +£;qCqusz£rn;f "= g;qCPQrs(érs(r) _adrST)_

= > 'H = €5Crasirs (1) — (B + qucpqrsadrs)-r (47)
avecH™=H™"+g,C &7
> f"= Z(H nm) 1[£chpqrs£rs( r) (B”fgqcpqrsadfs)f ] (48)

m

La contrainte locale est obtenue en introduisatie aderniére équation dans la loi de
Hooke (45) :

a; (r) = Cy (r){@r Z% (H™) e pqrs(r)}frs(r)

(49)
-Cy (r){adk, - & (DH ””‘) (B +£0,Cys0, )}
Les expressions des modules thermomeécaniquesiasntiéterminées :
lyo (1) = Cy (N =Ce D n("H™) "0 C (1)
e (50)

m; (r) = Cyq (Nady, —Cyy (r)z £x (DH nm) (B + €04Cpars @0y )
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DEVELOPPEMENT DE NOUVEAUX ALLIAGES DE TITANE BIOCOM PATIBLES
INSTABLES MECANIQUEMENT A BAS MODULE D’YOUNG

RESUME : Les alliages de titane B-métastables biocompatibles suscitent un intérét croissant
pour les applications médicales grace a leur comportement superélastique et/ou effet mémoire
de forme, leur excellente résistance a la corrosion et leur bonne aptitude a la déformation a
froid. Dans le cadre de cette thése, un alliage superélastique Ti-26Nb et un alliage a mémoire
de forme Ti-24Nb ont été élaborés en creuset froid en semi-lévitation magnétique et ont fait
'objet d'une caractérisation approfondie sur le plan microstructural et mécanique. Les
mécanismes de déformation activés lors d’'une sollicitation mécanique ont été identifiés pour les
deux alliages au moyen d’essais de traction couplés a des mesures in-situ en diffraction des
rayons X. Une procédure d’optimisation basée sur des traitements thermo-mécaniques nano-
structurants a été développée pour augmenter simultanément la résistance mécanique et la
superélasticité tout en conservant un bas module élastique. Un ensemble de propriétés qui
conditionne la réussite de la pose d’'implant en améliorant la qualité de transfert des contraintes
a linterface os/implant. Les évolutions microstructurales a l'origine de l'optimisation de ces
propriétés ont été étudiées par diffraction des rayons X, microscopie électronique a
transmission et essais mécaniques. Ce travail se conclut par une introduction a la modélisation
micromécanique du comportement du Ti-26Nb. Les caractéristiques cristallographiques de la
transformation martensitique ont été déterminées en se basant sur la théorie de Ball et James.
L’influence de l'orientation cristallographique sur le comportement mécanique des monocristaux
a été étudiée.

Mots clés: transformation martensitique, mécanismes de déformation, superélasticité,
module élastique, traitements nano-structurants, modélisation micromécanique.

DEVELOPMENT OF BIOCOMPATIBLE TITANIUM-BASED ALLOYS
MECHANICALLY UNSTABLE WITH LOW YOUNG’S MODULUS

ABSTRACT . Biocompatible metastable B-titanium alloys have attracted much attention for
biomedical applications in recent years thanks to their superelastic and/or shape memory
behavior, their superior corrosion resistance and their excellent cold workability. In this present
study, a superelastic Ti-26Nb alloy and a shape memory Ti-24Nb alloy were produced by the
cold crucible levitation melting method. A detailed microstructural and mechanical
characterization were performed. The deformation mechanisms occurring during uniaxial
deformation were identified for these two alloys by coupling in situ tensile testing with X-ray
diffraction measurement. An optimization route based on nanostructuring process was
developed in order to enhance both strength and superelasticity while keeping a low elastic
modulus. These properties are required to improve the load transfer along the bone/implant
interface which is essential to the success of implants. The microstructural evolution during the
thermomechanical process resulting in the optimization of properties was investigated through
tensile tests, X-ray diffraction and transmission electron microcopy. The last part of this study
deals with an introduction of micromechanical modeling of the Ti-26Nb behavior. The
crystallographic features of the martensitic transformation were determined by applying the Ball
and James theory. The influence of the crystallographic orientation on the mechanical response
was investigated for tension and compression.

Keywords : martensitic transformation, deformation mechanisms, superelasticity, low elastic
modulus, nano-structural treatments, micromechanical modeling.
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