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Introduction géeneérale

Aujourd’hui, I’industrie mécanique représente I'un des secteurs industriels les plus importants. En
France, en 2023, ce secteur regroupe pres de 32 700 entreprises, emploie environ 601 000 salariés et
génére un chiffre d’affaires de 157,3 milliards d'euros, selon la FMI. Cette industrie est en constante
évolution, notamment grace aux progrés en métallurgie et au développement de nouveaux alliages
toujours plus performants avec par exemple les alliages a haute entropie. Ces alliages difféerent de la
définition conventionnelle avec un élément principal et des éléments d’additions, au contraire ceux-Ci
sont composés de plusieurs éléments dans des concentrations équiatomiques ou presque. Des techniques
innovantes d’élaboration ont également vu le jour avec notamment la fabrication additive qui offre la
possibilité de créer des pieces sur mesure et avec des géométries complexes.

Ces avancées se mettent au service, entre autres, de la santé, en contribuant a 1’élaboration de matériaux
de demain, toujours plus adaptés aux besoins grandissants de notre bien-étre. Les progrés dans le
domaine de la médecine, ainsi que 1’augmentation de la qualité de vie, dans les pays développés et
émergents, ont permis de repousser 1’espérance de vie. Celle-ci est passée, en France, de 72 ans a la
naissance en 1972 a 82 ans en 2022 [1]. Ce vieillissement de la population entraine une augmentation
des accidents et des maladies osseuses. En 2018, environ 140 000 protheses de hanche et 100 000
protheses totales de genou ont été recensées en France [2,3]. Ces prothéses sont principalement
fabriquées a partir de deux familles d'alliages : le Ti-6Al-4V et les alliages CoCr. L’utilisation de ces
derniers a été restreinte par le nouveau réglement européen sur les dispositifs médicaux (Medical
Devices Regulation, MDR UE 2017/745) entré en vigueur en 2021, qui limite fortement 1’utilisation
d'éléments CMR (cancérogenes, mutagenes, reprotoxiques) comme le cobalt. Celui-ci est en effet classé
comme élément cancérogene de catégorie 1B, mutagéne de catégorie 2 et toxique pour la reproduction
de catégorie 1B. Les alliages de titane, notamment le Ti-6Al-4V, ne sont, pour le moment, pas concernés
par le durcissement de la réglementation, mais la présence de vanadium et d’aluminium dans les
implants est remise en question a cause de la toxicité qu’ils peuvent induire [4].

C’est dans 1’optique de développer une nouvelle solution matériau pour le domaine biomédical que le
projet CoCoA-Bio a vu le jour au LSPM. Ce projet, soutenu par I'’Agence Nationale de la Recherche
(ANR), bénéficie de la collaboration d’acteurs académiques tels que le LSPM (Université Sorbonne
Paris Nord, CNRS UPR 3407), 'ITODYS (Universit¢ Paris Cit¢, CNRS UMR 7086), I’URB2I
(Université Paris Cité), TERRMECe (CY Cergy Paris Université) et BioCIS (CY Cergy Paris
Université, CNRS UMR 8076), ainsi que d’un partenaire industriel avec I’entreprise Z3DLab (Val-
d’Oise). L’objectif principal de ce projet est de répondre a un enjeu sociétal majeur, celui de développer
un nouvel alliage biocompatible, répondant aux exigences strictes de biocompatibilité et de tenue
mécanique des implants biomédicaux. Pour ce faire, deux concepts métallurgiques innovants ont été
associés : les alliages a haute entropie et la fabrication additive.

Cette these s’inscrit dans ce projet et a pour objectif I’¢laboration et I’optimisation d’alliages du systeme
(Tia1.2Nb29 4Zr29 4) (10020100 MOxTax comme solutions matériau pour les applications biomédicales
(implants biomédicaux) et fabriqués par fusion laser sur lit de poudre. Le manuscrit est structuré en cinq
chapitres, comme suit :



Y/
0'0

Y/
0'0

Le chapitre 1 propose un état de I’art sur le concept des alliages & haute entropie puis sur le
procedé de fusion laser sur lit de poudre avant de présenter comment les alliages biomédicaux
sont passés du titane pur au Ti-6Al-4V pour finalement arriver aux alliages TiNbZrMoTa.

Le chapitre 2 précisera et détaillera les différentes techniques et outils expérimentaux utilisés
au cours de ce travail de recherche. Eléments clés de cette étude, la technologie SLM et les
stratégies de construction idoines seront abordées ici.

Les différentes campagnes d’impression menées dans le cadre de I’optimisation du procédé et
de la caractérisation des échantillons obtenus seront décrites dans le chapitre 3. Chapitre qui
aboutira a la sélection d’un alliage et d’un jeu de paramétres d’élaboration jugés optimisés. Ces
derniers seront alors utilisés pour la suite de I’étude.

Dans le but de répondre au mieux aux exigences spécifiques des piéces fabriquées par
fabrication additive et destinées au domaine biomédical, des post-traitements thermiques sont
mis en ceuvre. Les microstructures issues de ces post-traitements et les propriétés
mécaniques qui en résultent seront ensuite étudiées dans le chapitre 4.

Finalement une discussion générale sera proposée dans le chapitre 5 s’articulant autour des
faits marquants relevés durant ces travaux. Celle-ci abordera notamment le choix de I’alliage,
les difficultés rencontrées lors de son élaboration, ainsi que les propriétés mécaniques des
alliages bruts de fabrication et post-traités.

Enfin une partie consacrée aux conclusions et aux perspectives viendra clore ce manuscrit en
faisant un bilan du travail effectué et en précisant des perspectives envisageables, dont certaines
ont vu un début de faisabilité, comme les tests réalisés pour évaluer la cytotoxicité de la solution
materiau retenue.



1 Etat de Dart

En métallurgie un alliage est généralement défini comme 1’ajout d’éléments minoritaires a une matrice
métallique grace a des procédés métallurgiques aujourd’hui maitrisés. Depuis deux décennies un
nouveau concept d’élaboration d’alliages est largement développé, contrairement a la définition
précédente, ces nouveaux matériaux se composent de cing éléments dans des proportions équiatomiques
ou quasi équiatomiques (5-35 % atomiques). Ces derniers sont introduits en 2004 par deux équipes
différentes. Yeh et coll. [5] sont les premiers a intégrer la notion d’entropie de mélange dans ces
nouveaux systemes, expliquant que théoriquement un systeme a forte entropie serait plus stable, formant
une solution solide et non pas des composes intermétalliques. Ces nouveaux matériaux seront ensuite
dénommeés alliage a haute entropie (HEA : High Entropy Alloy). La méme année Cantor et coll. [6]
dévoilent également leurs travaux sur des systémes similaires, des alliages comportant d’abord 20 puis
16 éléments dans des proportions équiatomiques, majoritairement des métaux de transition. Ces
premiers essais donnent des matériaux fragiles et multiphasés, ils étudient par la suite les alliages
quinaires Fe20Cr0Mn20Co20Niz présentant une unique phase cubique a faces centrées (FCC). Cet alliage
sera par la suite connu sous le nom d’alliage de Cantor. Ces deux études parues au début des années
2000 ouvrent la voie vers de nouveaux challenges, a la découverte de nouveaux matériaux aux propriétés
inédites.

1.1  Les alliages a haute entropie

1.1.1  Aspects thermodynamiques

Comme mentionné ci-dessus, 1’entropie est le facteur prédominant dans I’existence de ces alliages.
L’entropie de configuration de ces systémes peut étre calculée comme suit :

ASconf = kb Inw -y

Ou kp, est la constante de Boltzmann et w le nombre de configurations du systeme. En considérant
1’équation précédente pour une mole et n composants de I’alliage il est alors possible d’écrire :

n
1
AScony = —R Z xln— (1.2)
: Xi
L
De plus si I’alliage est équimolaire alors :

1
AScons = —R lnr—l =RlInn (1.3)



Avec R la constante des gaz parfaits et x; la proportion de 1I’élément i. L’entropie de configuration est
donc maximisée pour les alliages équimolaires ou quasi équimolaires. A partir de ce raisonnement, Yeh
et coll. [5] énoncent deux conditions favorables a la formation d’une solution solide stable :

® AScons = 1,5R correspondant a un alliage a 5 éléments majoritaires.

o 5% < %at < 35 %, domaine des concentrations nécessaires pour satisfaire le nombre d’éléments
principaux

Divers autres parameétres théoriques et empiriques seront par la suite utilisés pour prédire la formation
de solution solide. Tout d’abord les regles de Hume-Rothery s’appliquant a la miscibilité des alliages
seront étendues aux alliages a haute entropie avec de nouveaux parametres empiriques [7]. Parmi ces
derniers & et Ax, respectivement la différence des diamétres atomiques et la différence
d’électronégativité, sont déja largement utilisés dans le cadre des alliages binaires [8]. Le paramétre Q
quant & lui a été introduit pour le cas particulier que sont les HEAs. Il se base sur I’hypothése selon
laguelle, pour minimiser 1’enthalpie libre de Gibbs (AGix = AHpmix — TASiy) il faut que TASmix SOit
supérieur a I’enthalpie AHmix puisque cette derniére est une grandeur défavorable a la formation de
solution solide homogeéne. En se basant sur les compositions d’un grand nombre d’HEA issues de la
littérature et sur leurs capacités a former ou non des solutions solides homogeénes, Yang et coll. [9] ont
pu fixer un seuil & ce critére. Ainsi si Q>1,1 alors 1’entropie domine et une solution solide se forme en
lieu et place de composés ordonnés ou d’une ségrégation élémentaire.

D’autres paramétres thermodynamiques et physiques empiriques ont été mis au point pour différencier
solution solide et composé amorphe. Ye et coll. [10,11] ont défini deux de ces paramétres, le premier,
parameétre ¢, visant a maximiser I’entropie et le second le paramétre géométrique erm.s correspond a la
minimisation de la déformation résiduelle intrinseque. De 1’énergie résultante de cette déformation
résiduelle, il est possible de tirer un autre parametre traduit par le ratio E2/Eq [12].

De plus des parametres basés sur les enthalpies de formation de composés binaire stables peuvent étre
utilisés pour différencier solution solide et composé intermétallique comme par exemple le parameétre
K{" et le paramétre n [13,14].

Le paramétre VEC, concentration d’électrons de valence, est lui un peu différent, il sert a prédire la
structure cristalline de la solution solide. Sheng Guo et coll. [15] ont constaté que si la valeur de ce
paramétre est inférieure a 6,87 alors la structure cristalline sera de type cubique centré (BCC) et que si
elle est supérieure a 8 alors elle sera de type FCC.

Les paramétres évoques ci-dessus permettent, a 1’exception de Ax, de dissocier solution solide et
composé amorphe, mais ne permettent pas réellement de différencier solution monophasée et
multiphasée. Des modeles plus complexes existent, mais ne sont pas suffisamment précis pour prédire
la formation de solution solide monophasée (Figure 1.1). La dispersion des valeurs présentées permet
en effet de différencier composé amorphe et composé cristallin, mais ne peut définir un domaine
d’existence des composés uniquement monophasés.
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Figure 1.1: Comparaison de différents paramétres empiriques pour la dissociation de solution solide monophasée et

multiphasée [3].

1.1.2
chimiques

Les effets supposés des HEAs sur quelques caractéristiques physico-

Les propriétés mécaniques et physico-chimiques de ces nouveaux matériaux ont, dans un premier temps,
été expliquées par quatre effets principaux. Il faut noter cependant que la réalité de ces effets est un sujet
de controverses dans la communauté par manque d’évidences expérimentales irréfutables a ce jour [16].



* L’entropie de configuration élevée

Une entropie de configuration suffisamment élevée est supposée pouvoir prendre le pas sur 1’enthalpie
du mélange et ainsi minimiser I’enthalpie libre de Gibbs et donc favoriser la formation de solution solide
homogene. Cet effet est supposé vrai pour des alliages contenants au moins 5 éléments dans des
conditions égquiatomiques ou quasi équiatomiques.

* La distorsion de maille

Comme expliqué précédemment, sous certaines conditions, il est possible de former des solutions
solides composées de plusieurs éléments dans des quantités équiatomiques ou quasi équiatomiques. Ces
solutions solides, si elles sont homogénes, entrainent alors une distorsion de la maille cristalline (Figure
1.2) due a la différence des diamétres atomiques de chaque constituant. Cette irrégularité du réseau
cristallin influe sur certaines propriétés physiques intrinséques du matériau telles qu’une diminution de
la conductivité électrique avec I’augmentation du libre parcours moyen des électrons. Ce déplacement
plus compliqué des électrons s’ajoute a la diminution de propagation des phonons due a la distorsion du
réseau ce qui a pour effet d’augmenter la résistivité thermique de 1’alliage. Une organisation aléatoire et
distordue des atomes dans la matiére aura également tendance a géner les déplacements des dislocations,
qui sont des défauts du réseau, ce qui peut avoir pour conséquence une augmentation de la limite
d’élasticité et de la résistance maximale. Enfin, cette distorsion de la maille peut diminuer I’intensité de
la diffraction des rayons X par la diminution du nombre de plans en condition de Bragg [17].

A
Kl) |

—

Figure 1.2: Illustration de la distorsion de maille dans le cas d'une solution solide a 5 éléments

* La diffusion lente

Dans une solution solide multicomposants homogéne toutes les mailles ne sont pas identiques, chaque
site est entouré d’atomes différents ainsi 1’énergie de maille est différente d’un endroit a I’autre dans le
matériau. Les énergies de formation de site vacant et de migration sont liées aux atomes locaux et sont
donc différentes d’une maille a I’autre. Ce phénomene peut impliquer un ralentissement dans la diffusion
atomique [18]. Cette propriété confére aux HEAS une résistance & haute température ainsi qu’une
stabilité thermique accrue [19,20].



* L ’effet cocktail

Cette propriété des alliages a haute entropie se fonde sur I’hypothése que les propriétés de 1’alliage
résultent de celles de ses éléments constitutifs ainsi que de leurs interactions [17]. Un exemple souvent
utilisé pour illustrer ce phénomeéne est le durcissement des alliages par ajout d’aluminium [21]. Ce
dernier permet d’augmenter la dureté d’un alliage par stabilisation de la phase BCC au détriment de la
phase FCC souvent majoritaire dans le cas d’alliage de métaux de transition (Figure 1.3). L’effet cocktail
a également justifié certaines études, comme celles portant sur 1’ajout de Cu dans des alliages FeNiCoCr
visant a obtenir des propriétés magnétiques particuliéres.[22]
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Figure 1.3: Dureté Vickers en fonction de la concentration en aluminium de différents alliages a haute entropie.
L'augmentation du taux d'aluminium montre une stabilisation de la phase BCC au détriment de la phase FCC initiale. Celui-
ci joue son rdle de durcissement [21].

1.1.3  Propriétés mécaniques des HEAs

Les HEAs, grace aux quatre effets vus précédemment, présentent des propriétés comparables voir
supérieures aux matériaux traditionnels. Le comportement mécanique est directement dicté par la
structure cristalline des métaux, ainsi dans le cas des alliages & haute entropie on distingue deux
familles : les alliages FCC basés sur des métaux de transition [6,21] et les alliages BCC sur la base des
éléments réfractaires [19,23,24]. Parmi le grand nombre possible de compositions, seule une partie a été
étudiée et rarement de facon exhaustive. Toutefois ces nouveaux alliages rivalisent d’ores et déja avec
les alliages traditionnels (Figure 1.4).
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Figure 1.4: Propriétés mécaniques des alliages a haute entropie. a) résistance a la traction en fonction de I'élongation a la
rupture ; b) résistance a la compression en fonction de la déformation a rupture [25]

Selon la revue de littérature par Geroges et coll. [25] les alliages qui cristallisent dans une structure FCC
présentent, en traction uniaxiale, une élongation a la rupture plus importante que les structures type BCC
tandis que ces derniéres présenteraient une résistance a la traction bien supérieure. Le méme constat
peut étre fait pour le comportement en compression de ces alliages, a noter cette fois que les HEAs
surpassent les matériaux conventionnels et que les alliages biphasés FCC+BCC montrent des valeurs de
résistance et d’élongation uniques.

Parmi les HEAs il est possible de distinguer ceux composés de métaux de transition 3d et ceux composés
d’éléments réfractaires (RHEA), c’est-a-dire possédant des températures de fusion particulierement
¢levées allant du titane avec une température de fusion de 1 668°C jusqu’au tungstene a 3 422°C. Senkov
et coll. [26] proposeront deux RHEAs le W-Nb-Mo-Ta et le W-Nb-Mo-Ta-V qui répondront aux
principaux critéres de la définition HEA, a savoir une concentration proche de 1’équiatomique et ne
possédant qu’une seule phase. Malgré leur manque de ductilité a température ambiante, ces matériaux
possédent une tenue mécanique a haute température élevée avec par exemple une limite d’élasticité de
405 MPa a 1 600 °C pour le systeme W-Nb-Mo-Ta [19]. Toutefois certains systémes tels que le Ti-Nb-
Zr-Hf-Ta ou le Ti-Nb-Zr-V présentent une ductilité a température ambiante, ce qui élargit leurs champs
d’application [24,27,28].

Sheikh et coll. [29] ont par la suite proposé un nouveau parameétre pour la prédiction du comportement
fragile ou ductile des RHEA en se basant sur la concentration d’¢lément de valence. Un VEC < 4,4
permettrait d’obtenir un matériau ductile tandis que d’un VEC> 4,6 résulterait un comportement fragile
(Figure 1.5a). D’autres parametres empiriques peuvent étre utilisés pour la prédiction des
comportements mécaniques des alliages comme le paramétre de Pugh [30]. Ce dernier est le rapport du
module de cisaillement (G) par le module d’élasticité isostatique (B). Bien que Pugh lui-méme n’ait pas
défini de valeur critique pour la transition fragile / ductile, une étude ultérieure a abouti a une valeur de
ce critére, G/B = 0,57, au-dela de laquelle les métaux et alliages présentent un comportement fragile
[31]. A ce critére peut étre ajoutée la pression de Cauchy, définie par Pettifor [32] en 1992 comme la
différence des constantes d’¢lasticités, C12-Cas, €t qui permet de séparer composés intermétalliques et
solutions solides. Une valeur négative de ce parametre refléte ainsi la nature directionnelle des liaisons
covalentes présentes dans les composés intermétalliques ce qui peut étre directement relié a leur
comportement fragile. A I’inverse une pression de Cauchy positive montre la nature non directionnelle
des liaisons métalliques des solutions solides et leur caractére ductile. Par la suite, Senkov et coll. [33]
proposeront un modéle de prédiction des comportements fragile/ductile en corrélant les facteurs de
Pugh et de Pettifor et en y incluant un facteur d’anisotropie de Zener (Figure 1.5).
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Figure 1.5: Critéres de prédiction du comportement ductile de matériau cristallin de symétrie cubique ; a) modeéle de Sheikh
basé sur le VEC, b) modele de Senkov basé sur les constantes d'élasticités, avec A le facteur d'anisotropie de Zener (A=9 haute
anisotropie et A=1 faible anisotropie) [29,33]

1.1.4 Les alliages concentrés complexes

Les HEA, du fait de leurs critéres stricts d’inclusivité, excluent bon nombre d’alliages imaginables. Ces
derniers, bien que ne contenant pas nécessairement le minimum requis de 5 éléments ou encore de
solution solide homogéne, possedent un des critéres principaux : ils n’ont pas d’élément principal. La
littérature cite ces derniers comme étant des alliages a éléments principaux multiples (MPEA) ou encore
des alliages complexes concentrés (CCA). Senkov et coll. [34] classifient ces alliages en sept
familles selon les éléments dont ils sont composés :

e les métaux de transition 3d (Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu exception faite d’Al)
e les métaux réfractaires (Ti, V, Cr, Zr, Nb, Mo, Hf, Ta et W)

e les laitons et bronzes, alliages Cu-Zn et Cu-Sn

¢ les métaux a faible densité (Li, Be, Mg, Al, Si, Sc, Ti, Zn, Sn)

e les métaux précieux (Cr, Co, Ni, Cu, Mo, Ru, Rh, Pd, Ag, Pt, Au)

o les éléments interstitiels (carbure, nitrure, borure, etc.)

o les lanthanides (Gd, Th, Dy, Tm, Lu)

La premiere famille étant celle majoritairement représentée dans la littérature, suivie des MPEA
réfractaires (RMPEA). Pour simplifier la compréhension, nous préférerons le terme de MPEA a celui
de CCA.

1.1.5 Voies d’élaboration des alliages a hautes entropies

Les HEAs et MPEAs peuvent comme tout alliage, étre élaborés via différentes voies, celle du frittage
ou celle de la fusion. Il est également possible d’aborder cette partiec en différenciant i) procédés
conventionnels comme la fusion a I’arc ou la fusion par induction, ii) métallurgie des poudres avec le
frittage et la fabrication additive.



* Les procédés conventionnels

Ces voies d’élaboration sont dites conventionnelles du fait de leur facilité d’usage, leur capacité a
produire de grandes quantités de matériaux et la possibilité d’atteindre aisément des températures trés
élevées. Les procédés conventionnels sont certainement ceux les plus courants dans la fabrication de
HEA et RHEA [6,26,27,35]. Toutefois ces techniques ont plusieurs inconvénients, les lingots ainsi
obtenus doivent étre homogénéisés plusieurs fois pour éviter les ségrégations chimiques, ils doivent
ensuite étre mis en forme par forgeage, moulage par enlévement de matiere ou bien étre laminés. Ces
étapes peuvent étre délicates dans le cas d’alliage a faible ductilité. Ces procédés ont donc I’avantage de
produire en grande quantité, mais ne permette pas la création de piéces complexes et/ou induisent une
perte de matiére importante au cours des étapes de mise en forme.

* La métallurgie des poudres

Dans la voie de la métallurgie des poudres on distingue deux familles i) procédé de frittage et ii) procédé
de fusion. Dans le premier cas, on retrouve le frittage par spark plasma sintering (SPS) ou la compaction
isostatique a chaud (HIP ou Hot Isostatic Pressing en anglais). Ces techniques consistent a atteindre des
températures et pressions permettant la diffusion atomique entre les poudres et créer ainsi des jonctions
entre celles-ci. Du fait de la nature des HEA et de leur composition complexe, atteindre une solution
solide homogene uniquement par diffusion demande une attention particuliére sur le choix de poudres.
Ces derniéres sont ainsi des éléments clés dans la production de HEA et MPEA par frittage [36,37].

L’élaboration par métallurgie des poudres de métaux purs est compliquée, notamment a cause des
propriétés intrinseques de cesdits métaux. Le titane, qui a température ambiante et pression
atmosphérique, cristallise sous forme hexagonale compacte (HCP) dite phase a, peut changer de
structure cristalline a partir de 882 °C et recristalliser en une structure cubique centrée, dite phase 3 [38].
Cette caractéristique rend difficile I’¢élaboration par fabrication additive du titane pur du fait des
cinétiques thermiques mises en jeu [39]. Le cuivre pur est également difficile a produire a partir de ces
procédés étant donné sa haute conductivité thermique [40]. Les éléments plus réfractaires comme le
tantale ou le tungstene présentent des défauts dans leurs microstructures comme de nombreuses
porosités ou des fissures [41,42].

Une solution pour faire face a ces différentes difficultés est d’utiliser des poudres préalliées. Pour ce
faire deux méthodes existent, la voie de I’atomisation en phase aqueuse, gazeuse ou plasma permet
d’obtenir des poudres aux compositions chimiques homogeénes tout en conservant une forme sphérique
et une taille contr6lée. La seconde voie est celle du préalliage mécanique qui consiste a broyer les
poudres d’éléments pures pour induire une déformation plastique et une diffusion atomique. Le broyage
mécanique peut étre décrit comme la fracture et le soudage a répétition de poudre de compositions
différentes [43].

Les procédés SPS et HIP permettent d’obtenir des microstructures complexes comme des structures
harmoniques sans post-traitement [44]. Toutefois ces procédés ne permettent pas 1’obtention de forme
complexe a I’inverse de la fabrication additive qui sera décrite ci-apres.
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1.2 La fabrication additive de matériaux métalliques

La fabrication additive (FA) peut étre définie comme un procédé de fabrication d’objets physiques
tridimensionnels a partir de modéle numérique par ajout de matiere généralement couche par couche,
par opposition aux techniques de fabrication soustractive. Ces techniques peuvent étre utilisées avec
tout type de matériau : polymeres, métalliques, céramiques [45-47]. Dans le cas des métaux et alliages
la matiére premiére peut étre sous différentes formes : poudre, fil, feuille, selon les techniques, deux
grandes familles de procédé se distinguent :

e Le procédé de fusion sur lit de poudre pour lequel une source d’énergie vient fusionner
localement des poudres métalliques.

e La technique dite Directed energy deposition (DED) consistant a déposer
simultanément la matiére premiére et 1’énergie nécessaire a la fusion.

Les métaux nécessitant parfois de trés hautes températures pour atteindre les points de fusion des
différents éléments d’alliages, il est également possible de varier les sources d’énergie : laser, faisceau
d’électrons, plasma. Par la suite, on s’attachera a décrire les deux procédés les plus utilisés, a savoir la
DED et la fusion laser sur lit de poudre (LPBF).

1.2.1 Les principaux alliages en fabrication additive

Les alliages les plus fréquents en fabrication additive sont les alliages base titane, base fer, base cobalt,
base nickel et base aluminium [48].

Parmi les alliages bases fer on retrouve par exemple 1’acier 316L et I’Invar®36, ces deux alliages
lorsqu’ils sont ¢élaborés par L-PBF laissent apparaitre les traces des bains de fusion, microstructure
caractéristique du procédé [49,50].

Les alliages base nickel, comme I’Inconel® 718, montrent des propriétés mécaniques supérieures a leurs
homologues obtenus par forgeage ou par fonderie. Cette différence s’explique par 1’effet Hall-Petch et
est notamment due aux microstructures plus fines résultantes des vitesses de refroidissement importantes
inhérentes a la fabrication additive [51].

Les alliages base titane quant a eux sont prisés par les domaines de 1I’aéronautique et du biomédical
autant pour leur faible densité que pour leur biocompatibilité. De plus la fabrication additive permet
d’obtenir des pieces d’une grande complexité. Les alliages tels que leTi-6Al-4V, le Ti-6Al-7Nb sont
parmi les plus étudiés en FA [52-54].

1.2.2 Latechnique Directed energy deposition (DED)

Le procédé DED consiste a apporter simultanément la matiére premiére et 1I’énergie nécessaire a la
fusion (Figure 1.6). Cette technique permet d’obtenir des piéces denses ainsi que des géométries d’une
grande précision. Contrairement aux procédés de fusion sur lit de poudre, la DED est une technique de
ligne par ligne et non pas couche par couche, ce qui permet des élaborations avec une quantité moindre
de poudre. Toutefois ce procédé présente des épaisseurs de dépdt, des rugosités et des tailles de piéce
plus importantes que les procédés de fusion sur lit de poudre [55].
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Figure 1.6 : Représentation schématique du procédé DED [56]

1.2.3 La fusion laser sur lit de poudre

La fusion laser sur lit de poudre est un procédé dit couche par couche ou une source d’énergie vient
localement fusionner une fine couche de poudre, quelgques dizaines de micrometres (Figure 1.7). En
termes de sources d’énergie, on distingue deux catégories, les lasers et les faisceaux d’électrons. Dans
le premier cas, on parlera de Selective Laser Melting (SLM) et dans le second d’Electron Beam Melting
(EBM). Le passage du laser crée ce que 1’on appelle un bain de fusion, un liseré de métal en fusion se
refroidissant a des vitesses extrémes, allant jusqu’a 108 K.s™* pour le titane [57]. La fusion se fait sous
atmosphere contrdlée et/ou inerte pour éviter toute contamination. Les parameétres notables de cette
technique sont : la puissance (P ; Watt), la vitesse du laser (v ; mm.s?), I’épaisseur de couche (e ; um),
I’écart vecteur (h; um) (Figure 1.7b) [58]. De ces paramétres il est possible d’obtenir la densité
d’énergie volumique VED (J.mm™) :

p
VED = ——— (1.4)
vXexXh
a) ﬁ—lﬂl b)
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de couche e : é?
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Figure 1.7: Vue schématique du procédé SLM, illustration de bain de fusion et des principaux paramétres d’élaboration [58]
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1.2.4 Parametres d’élaboration

Parmi les parametres cités ci-dessus, la puissance et la vitesse de balayage sont les deux paramétres les
plus influents sur la microstructure. Augmenter la puissance du laser permet d’apporter plus d’énergie,
d’obtenir des bains de fusion plus larges et une meilleure fusion de la poudre [59]. A contrario,
augmenter la vitesse diminue 1’énergie apportée ce qui empéche une fusion compléte et crée des
porosités de manque de fusion, toutefois a des vitesses trop faibles 1’énergie apportée localement est
trop importante ce qui peut mener a des porosités de type keyhole [60]. L’écart entre deux vecteurs peut
également étre une source de porosité, s’il est trop important par rapport au diametre du laser alors des
porosités de manque de fusion peuvent apparaitre et a I’inverse s’ils sont trop proches, un effet de
refusion aura lieu ce qui a pour conséquence d’augmenter 1’énergie a 1’endroit du chevauchement et
peut mener a des porosités de type keyhole.

1.2.5 Stratégie de passage

En SLM la stratégie utilisée pour construire une piéce est un facteur important a prendre en compte. Elle
peut étre fonction de la dimension de 1’objet fabriqué ou bien des microstructures et donc des propriétés
mécaniques attendues [61-63]. Il existe plusieurs schémas de passage du laser sur une méme couche,
les plus utilisées étant le meander, le strip et le chessboard (ou island) (Figure 1.8), ces différentes
méthodes varient dans le sens, la direction et le nombre de vecteurs composant le schéma de passage.
L’étude de He et Zhao [64] montre que les températures atteintes sont plus importantes au début de
chaque vecteur, phénomene di a I’accélération du laser au début de chaque course. Un schéma avec peu
de vecteurs, type meander, aura une température constante et donc des gradients thermiques moins
marqués qu’un schéma de type chessboard. Toutefois, une étude montre que les contraintes résiduelles
peuvent étre réduites en diminuant la longueur des vecteurs de passage, donc qu’une stratégie type strip
(vecteur de scan plus court) laisserait moins de contraintes résiduelles qu’une stratégie meander [65].
Lu et Coll. [66] ont mené une étude sur I’influence de la taille des cases dans la stratégie Chessboard
avec des cases de 2x2 mm?2, 3x3mm2, 5x5 mm?2 et 7x7 mm?. Ils ont démontré qu’en augmentant la taille
des cases, on augmente la densité des pieces obtenues, avec un optimum a partir de 5x5 mmz2,
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Figure 1.8: Stratégies de passage SLM; a) Unidirectionnel b)Meander c)chessboard/island d)unidirectionnel séquencé e)
meander séquencé f)hélice g)stratégie de contournage h,i) double passage k,I,m) stratégie de rotation j) stratégie cross
hatching n) Stratégie par point de fusion [67]
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Il est également possible de refusionner une couche déja fusionnée, cette stratégie appelée cross-
hatching (CH) a pour effet de diminuer le taux de porosités et de diminuer 1’anisotropie du matériau en
cas de rotation au deuxiéme passage [68,69]. La rotation du schéma est un second facteur influant de la
stratégie de passage, ce dernier permet de réduire le taux de porosité et/ou I’anisotropie du matériau
[62,70-72]. Ali et Coll. [72] mettent en avant I’importance de la stratégie de passage sur le taux de
porosité, les contraintes résiduelles et les propriétés en traction d’un alliage Ti-6Al-4V (Figure 1.9). Une
rotation de 90° du schéma d’une couche a ’autre, et d’une case a ’autre dans le cas du chessboard,
donne de meilleurs résultats avec des taux de porosité de 0,1% (figure 1.8f). Contrairement a ce qui peut
étre démontré dans la littérature [65,73], de plus longs vecteurs permettent d’obtenir des contraintes
résiduelles moins importantes, 107 MPa avec rotation de 90°contre 224 MPa sans rotation (figure 1.99).

Cette différence de contraintes résiduelles n’influe cependant pas sur les propriétés en traction du
matériau puisque la stratégie chessboard permet d’obtenir une augmentation de 1’élongation de 1,33 %
comparé & la stratégie meander (figure 1.9f) [72].
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Figure 1.9: Influence de la stratégie de passage sur le taux de porosité et sur les contraintes résiduelles sur un alliage Ti-6Al-
4V. a) meander avec alternance de 45°, b) meander avec alternance de 90°, c) chessboard 5x5mm2, d) chessboard avec
alternance de 45° entre deux cases adjacentes, €) chessboard avec une alternance de 90° entre deux cases adjacentes, f)
influence de la stratégie de passage sur le taux de porosité et les propriétés mécaniques, g) influence de la stratégie de passage
sur les contraintes résiduelles [72]
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1.2.6  Elaboration d’alliage & haute entropie par fabrication additive

Kunce et coll. [74] sont, en 2013, les premiers a utiliser la fabrication additive comme voie d’¢laboration
pour un HEA avec un alliage Zr-Ti-V-Cr-Fe-Ni en utilisant le procédé de Laser Engineered Net Shaping
(LENS). En 2022 Zang et coll. [75] comptent 75 systémes alliages & haute entropie élaborés par
fabrication additive, une majorité par SLM. Le procédé DED peut quant a lui étre utilisé pour élaborer
des revétements HEA [76-78], mais également des pieces massives [79]. Toutefois la technique la plus
utilisée reste la SLM que ce soit avec des poudres préalliées [80,81] ou bien un mélange formulé de
poudres élémentaires [82,83]. Le premier RHEA élaboré par fabrication additive, par DED plus
précisément, est le systeme Mo-Ta-Nb-W, développé par Dobbelstein et Coll. [84], ils développeront
également d’autres systémes tels que le Ti-Nb-Zr-Ta ou Ti-Nb-Zr-Ta-Hf [85,86].

Il faudra attendre 2019 et les travaux de Zhang et Coll. [87] pour voir apparaitre le premier RHEA, Mo-
Ta-Nb-W, en SLM. Les RHEA qui jusque-la étaient essentiellement élaborés par fusion a 1’arc
¢lectrique souffraient d’un phénomeéne de ségrégation élémentaire du fait de la grande disparité de
température de fusion au sein de ces alliages [23,26]. Les cinétiques de refroidissement trés élevées des
procédés DED et SLM permettent de limiter ces phénoménes et ainsi d’obtenir une solution solide
homogeéne. Ces vitesses de refroidissement permettent également un affinement de la taille des grains
comparé a celle obtenue par fusion a I’arc [57,88,89].

1.3  Lesalliages meétalliques dans le milieu des dispositifs médicaux

Les métaux et alliages métalliques sont largement utilisés dans le domaine biomédical, ces matériaux
ont pour avantage d’avoir des propriétés mécaniques supérieures a celles de I’os. On distingue trois
familles de matériaux utilisés aujourd’hui : les aciers inoxydables, les alliages Co-Cr ainsi que les
alliages de titane (Ti-6Al-4V, NiTi ...), ces derniers étant les plus couramment utilisés, tant pour leurs
excellentes propriétés de corrosion et tribocorrosion que pour leur biocompatibilité.

Plusieurs critéres entrent en jeu dans le choix d’un matériau pour des applications médicales et plus
particulierement dans le cas des implants osseux. Premieérement la biocompatibilité des éléments
constituant le matériau, c’est-a-dire la capacité de ces éléments a générer une réaction appropriée voire
bénéfique du systeme biologique. Parmi les alliages ci-dessus aucun ne remplit pleinement cette
condition. En effet les alliages Co-Cr ont récemment été restreints en Europe du fait de la cytotoxicité
du cobalt (Co), classé CMR [90,91]. L’alliage Ti-6Al-4V présente, lui, une meilleure biocompatibilité
bien qu’il contienne du vanadium (V) qui est également cytotoxique et de I’aluminium (Al) dont on
soupgonne un réle dans le développement de maladies neurodégénératives [92,93]. Une premiere
classification des métaux d’un point de vue biologique fut proposée par Steinemann en 1996 [94]. Elle
sera ensuite reprise et étoffée par Zhang et coll. [95] qui proposent une classification des éléments
d’alliage divisée en trois groupes (Tableau 1.1). Le premier étant celui des éléments présentant une
excellente réponse cellulaire, ¢’est-a-dire une capacité a I’adhésion, a la prolifération, au développement
d’une morphologie adaptée a la lignée cellulaire ainsi qu’une bonne activité intracellulaire. Dans ce
groupe on retrouve le titane (Ti), zirconium (Zr), hafnium (Hf), niobium (Nb), tantale (Ta), chrome (Cr),
ruthénium (Ru), silicium (Si). Le second groupe se compose du molybdéne (Mo) et de 1’étain (Sn) qui
inhibent la prolifération cellulaire et enfin le troisieme groupe, celui des éléments cytotoxiques contient
le vanadium (V), manganese (Mn), fer (Fe), cobalt (Co), nickel (Ni), cuivre (Cu) et le zinc (Zn).
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Morphology

Elements 4 h adhesion Proliferation 24 h 72 h 120 h ALP activity Collagen content
Group 1
Ti v v v v v v v
Zr v v v v v v v
Hf v v v s v * v
,7\-Iab v v v v v * v
Cr v v 7 4 4 v v
gu i v v v v * 4
4 v v v v v v v
v v 4 v v X v
Group 2
Mo s . ] < &
Sn * * 4 * *
Group 3
v X x X X x
Mn x x x x x
Fe X X X xX X
EILI? X x x X X
Cu * X * X X
Zn x X b X X
X x x x x

“Cell responses including adhesion, proliferation, morphology, ALP activity and collagen content are excellent.
*Cell responses including adhesion, proliferation, morphology, ALP activity and collagen content are inhibited.
*Only a few or no cells adhere to discs, or there was no viable cells left.

Tableau 1.1 : Réponses cellulaires aux différents métaux [95].
1.3.1 L’os comme matériau de référence

Pour comprendre pourquoi les alliages de titane sont de bons candidats pour des applications
biomédicales, il faut d’abord comprendre comment fonctionne 1’environnement auquel ils seront
soumis. L’os est un élément essentiel du corps humain, il sert & son soutien, mais également a la
protection d’organes sensibles (le cerveau et la boite cranienne, les poumons et la cage thoracique, etc.),
il est également le si¢ge de I’hématopoiese c’est-a-dire le renouvellement de cellules sanguines. Pour
remplir ces différentes missions 1’0s est constitué¢ de plusieurs choses : du collagéne, des minéraux
majoritairement du calcium et différents types cellulaires (ostéocytes, ostéoblastes, ostéoclastes). L’os
est un organe qui se renouvelle en permanence lors d’un cycle appelé le remodelage osseux. Lors de ce
cycle, les ostéoclastes provoquent la résorption de 1’0s, les ostéoblastes viennent remplir 1’espace créé
pour générer la matrice osseuse et la minéraliser. Les ostéoblastes ainsi intégrés a cette matrice
deviennent des ostéocytes. Le remodelage osseux est régulé par deux mécanismes, le premier est
chimique au travers de I’action d’hormones (hormones parathyroidiennes), de cytokines, de facteurs de
croissance tandis que le second est mécanique. La stimulation mécanique de 1I’os est donc un facteur
intervenant dans le renouvellement de la masse osseuse, un os peu sollicité mécaniquement aura
tendance a se résorber tandis qu’un os fortement sollicité se renforcera par densification [96]. Ce
phénomeéne, décrit par la loi de Wolff, se base sur la répartition des contraintes mécaniques dans 1’os,
toutefois lors de I’implantation de prothese cette répartition vient a changer, I’implant étant plus rigide
que 1’os il supportera la majeure partie des contraintes, c¢’est ce que 1’on appelle le stress-shielding, ce
qui aura pour effet la résorption de 1’0s et donc sa fragilisation. Ce phénomeéne peut étre limité (figure
1.10) en diminuant la rigidité et donc le module d’Young des matériaux utilisés afin qu’il se rapproche
de celui de I’os, a savoir entre 4 et 30 GPa selon que ce soit un os cortical ou un os trabéculaire [97].
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Figure 1.10: Imagerie par rayon X de deux implants tibiaux illustrant [’effet du stress-shielding, a) un implant en TiNbZrTa
avec un module d’Young de 55 GPa, b) un implant en acier SUS316 L avec un module d'Young de 180 GPa [98].

Dans le domaine des alliages pour les applications biomédicales, le titane et ses alliages sont ceux ayant
les modules de Young les plus faibles (Figure 1.11), permettant ainsi de diminuer 1’effet de stress-
shielding. Les alliages les plus utilisés dans ce domaine sont les aciers avec un module d’Young de 210
GPa pour la nuance 316L et les alliages Co-Cr avec des modules d’Young atteignant 240 GPa, 1’alliage
Ti-6Al-4V qui est le plus courant posséde quant a lui un module d’Young de 112 GPa.

CoCr {Cast) 330 ]
AISI 316L 210 |
CPTa 200 |
Ti-6Al-4V

Ti-6Al-7Nb

Ti-5A1-1.5B

CPTi

Ti-16Nb-13Ta-4Mo
Ti-12Mo-6Zr-2Fe
Ti-153Mo-57r-3A1(ST) aged
Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr(aged)
Ti-13Nb-13Zr
Ti-29Nb-13Tu-4Mo
Ti-29Nb-13Ta-6Sn
Ti-29Nb-13Ta-4.65n
Ti-29Nb-13Ta-4.57r
Ti-29Nb-13Ta-2Sn
Ti-29Nb-13Ta-7.17c

NiTi

Bone

Implant alloy

0 50 100 150 200 250 300
Elsatic
Modulus (GPa)

Figure 1.11: Module d'Young de différents alliages utilisés pour des applications biomédicales [97].
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1.3.2 Le titane et ses alliages : la référence pour les applications biomédicales

La cristallographie du titane & basse température et pression atmosphérique est stable dans une
configuration hexagonale compacte appelée phase a, a plus haute température, 882 °C précisément, le
titane se réorganise en une structure cubique centrée appelée phase . Bien que cette phase ne soit stable
qu’a haute température il est possible de descendre la température du transus 3 (transition o—f) grace
a des éléments d’alliage tels que : Mo, Nb, Fe, V, Ta; I’inverse étant également possible avec les
éléments suivants : Al, O, N entre autres, les premiers étant appelés bétagénes et les seconds alphagénes.
D’autres phases hors équilibre existent également telles que la phase o’ qui est une forme martensitique
de la phase a obtenue par trempe depuis le domaine de stabilité f. Une phase semblable o’ existe et
présente une structure orthorhombique qui peut notamment se former depuis le domaine B sous
I’application de contraintes mécaniques. La phase  quant a elle est hexagonale et peut apparaitre sous
forme de précipités dans certaines conditions de pression et de température. La phase ® athermique est
obtenue suite a une trempe depuis le domaine P, la phase ® isotherme apparait lors d’un maintien
isotherme entre 200 et 400 °C. Cette phase o peut également étre induite par déformation. Les précipités
de la phase ® isotherme sont connus pour étre durcissants et fragilisants a partir d’une certaine
concentration.

Les alliages de titane ont une excellente réputation dans les applications en implantologie, qu’elles soient
dentaires ou orthopédiques, de par leur excellente résistance a la corrosion, leurs modules d’Young plus
bas que leurs concurrents, mais également pour leurs faibles densités. Les limites d’élasticité en traction
de ces alliages ainsi que leurs modules d”Young et leurs structures cristallographiques sont résumés dans
le tableau 1.2.

Matériaux d'\,";g;'leg Limite d’élasticité  Structure
(GPa) (MPa) cristallographique

Premiére génération (1950-1990)
Ti commercialement pur (Cp grade 1-4) 100 240-550 o
Ti-6Al-4V ELI forgé 110 860-965 a+p
Ti-6Al-4V ELI standard grade 112 895-930 o+B
Ti-6Al-7Nb ELI forgé 110 900-1050 o+f
Ti-6Al-2.5Fe 110 1020 at+p
Deuxiéme genération (1990-de nos jours)
Ti-13Nb-132Zr forgé 79-84 973-1037 B métastable
Ti-12Mo-6Zr-2Fe (TMZF) 74-85 1060-1100 B
Ti-35Nb-72r-5Ta (TNZT) 55 596 B
Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr 65 911 B
Ti-35Nb-5Ta-72r-0.40 (TNZTO) 66 1010 B
Ti-15Mo-5Zr-3Al 82 B

Tableau 1.2: Modules d’Young, limites d’élasticité et structures cristallographiques de divers alliages de titane pour des
applications a visée médicale [93].
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Les alliages p possedent des modules d’¢élasticité plus bas que les alliages a, raison pour laquelle de plus
en plus de recherches se tournent vers ces systemes. Dans cette perspective, Song et coll. [99] avancent
que les éléments d’alliages les plus propices a une diminution du module d’¢élasticité sont le zirconium
(Zr), le niobium (Nb) et le tantale (Ta), tous étant biocompatibles, les deux derniers étant des
stabilisateurs de la phase béta du titane.

1.3.3 Leternaire Ti-Nb-Zr (TNZ)

Le premier alliage et plus courant de ces ternaires est le Ti-13Nb-13Zr (%m), breveté en 1992 par James
A. Davidson et Paul Kovacs [100]. Il possede une structure a+f, un module d’Young allant de 62 a 75
GPa selon qu’il soit recuit ou non. Dans cette famille d’alliages, le niobium agit comme agent
stabilisateur de la phase B du titane, aprés une trempe depuis le domaine béta une phase durcissante o
précipitera. Le zirconium lui ne favorise ni la phase a ni la phase B, mais participe a obtenir une
résistance accrue a la corrosion [101,102]. D’un point de vue biologique, cet alliage montre une
cytotoxicité comparable au titane pur ce qui en fait un excellent candidat pour des applications dans le
domaine biomédical [102,103].

De nombreux alliages issus de ce systéme ont été étudiés lors de ces dernieres décennies [104-107]. La
balance des concentrations de zirconium et de niobium étant un facteur important dans 1’élaboration de
ces alliages [105,108].

¢ Influence du niobium : I’augmentation de la quantité de Nb permet de stabiliser la phase P, ce
qui a pour effet une réduction du module d”Young.

o Influence du zirconium : pour un alliage B stable, 1’augmentation de la concentration de Zr
permet un affinement de taille de grains et donc une augmentation de la limite d’¢élasticité par
effet Hall-Petch. De plus, I’augmentation de la teneur en zirconium lorsque celle du niobium
diminue permet de maintenir une structure cubique centrée (phase p).

En ajustant ce ratio Nb/Zr il a été possible, avec I’alliage Ti-19Nb-14Zr d’atteindre un module d’Young
de 14 GPa avec toutefois une limite d’élasticité de seulement 250 MPa [109]. Basé sur ces avanceées, le
systeme Ti-Nb-Zr-Ta (TNZT) a été développé pour se rapprocher toujours plus des propriétés de 1’0s
tout en conservant une résistance mécanique suffisante. Le tantale permet, dans des quantités restreintes,
non seulement de diminuer le module d’Young des alliages de titane, mais apporte également une
capacité d’ostéo-intégration supérieure au titane lui-méme [110].

1.3.4 Le quaternaire Ti-Nb-Zr-Ta (TNZT)

En 1998 Kuroda et coll. [111] développent plusieurs alliages quaternaires avec pour base le systéme
TNZ, en s’appuyant sur la théorie des orbites moléculaires. De ces travaux ressort notamment 1’alliage
Ti-29Nb-13-Ta-4.6Zr (%m) avec des propriétés mécaniques proches de celles du Ti-13Nb-13Zr ainsi
qu’une meilleure résistance a ’usure et une meilleure réponse osseuse que le Ti-6-Al-4V [112-114].
Les propriétés mécaniques de cet alliage sont, comme pour le TNZ, notamment dues aux traitements
mécaniques et thermiques, le matériau est tout d’abord laminé a froid avant de subir un recuit de 1h a
790 °C suivis d’une trempe a I’eau puis un traitement de vieillissement de 72 h & 400 °C. Enfin une
trempe a I’eau permet d’obtenir la précipitation de phase et a.
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Une étude a été menée pour étudier I’effet du tantale dans ces alliages TNZT. De par son module
d’élasticité de 185 GPa, une concentration élevée de Ta tendra a augmenter le module d’élasticité de
I’alliage. Sakaguchi et coll. [115] reportent la présence de la phase ® pour des compositions avec moins
de 10 % en masse de Ta ce qui a pour conséquence une augmentation du module d’élasticité. Ils
constatent également une augmentation du module d’¢lasticité pour des concentrations massiques de
tantale de 15 %. Une minimisation du module d’Young des alliages TNZT passe donc par une
concentration massique de Ta comprise entre 10 et 15 %.

Bien que ces matériaux montrent des propriétés de rigidité, de corrosion et de biocompatibilité
prometteuses pour des applications biomédicales, leur capacité a résister a I’usure n’est pas optimale.
En effet dans le cas de prothése de genoux, de hanche ou toute application impliquant de la friction, on
leur préférera des alliages Co-Cr, alliages plus largement utilisés dans le domaine avec un coefficient de
friction plus faible (Figure 1.12) [116]. Bien que ces derniers possédent une meilleure résistance a la
friction que la plupart des alliages aujourd’hui utilisés dans le domaine des dispositifs médicaux, leur
utilisation est de plus en plus restreinte. Suite au réglement délégué (UE) 2020/217 du 4 octobre 2019
[117], le cobalt est classé cancérogene 1B, toxique pour la reproduction 1B et mutagéne 2 (1B : effets
présumés, 2 : effets suspectés). Cette récente classification rend les alliages composés de plus de 0,1 %
en fraction massique de cobalt assujettie au réglement européen 2017/745 relatif aux dispositifs
médicaux et limite donc leur utilisation [91].

Les alliages conventionnels bien que chimiquement et biologiquement aboutis ne permettent pas pour
I’instant d’apporter une solution pleine et satisfaisante au probléme de durabilité des implants. Afin de
trouver des solutions matériaux, les regards sont désormais tournés vers les alliages a haute entropie et
leurs capacités nouvelles.
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CPTitanium Ti-13Nb-13Zr  Ti-6Al-4V  Co-28Cr-6Mo Ti-5Al-2.5Fe

Figure 1.12: Coefficients de friction des principaux alliages pour applications biomédicales [101]
1.3.5 Les HEA comme nouvelles solutions matériaux pour bio-implants

Comme nous l’avons vu précédemment, les dispositifs médicaux et a plus forte raison ceux
implantables, doivent satisfaire a de nombreux critéres : une biocompatibilité de chaque composant, une
résistance a la corrosion permettant de résister aux fluides corporels, un module d’élasticité au plus
proche de celui de 1’0s, une résistance a I’usure pour les applications en friction ainsi qu’une tenue en
fatigue élevée. Aujourd’hui deux familles d’alliages sont utilisées, les alliages CoCr et les alliages de
titane, les premiers tendent & étre interdits a cause de leur non-biocompatibilité et les seconds montrent
d’excellents résultats en termes de biocompatibilité, de module d’¢élasticité et de corrosion, mais pas en
résistance a [’usure et a la fatigue.
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En reprenant le constat ci-dessus, les alliages de titane ont été remaniés pour en faire des HEAS et/ou
des MPEAs. Le Ti-13Zr-13Nb a ainsi inspiré le Ti-Nb-Zr équimolaire. Bien que cet alliage montre une
biocompatibilité supérieure au Ti-6Al-4V et une résistance a la corrosion équivalente a ce dernier, il ne
montre pas d’amélioration des propriétés en fatigue et a 'usure [118,119].

Les alliages de type Ti-Nb-Zr-Ta ont été jusque-la les alliages a application orthopédique avec les
modules Young les plus bas (55 GPa pour le Ti-35Nb-7Zr-5Ta [97]). Cependant, le Ti-Nb-Zr-Ta
équimolaire montre un module de Young bien supérieur, oscillant entre 89 GPa et 110 GPa [120,121].
Cependant, en modifiant la composition en faveur du titane et au détriment du tantale, on peut réduire
ce module jusqu'a 63 GPa tout en obtenant une résistance a l'usure supérieure a celle du Ti-6Al-4V
(Figure 1.3) [122].

Un alliage répondant a tous les critéres des HEA, composé de cing éléments équimolaires en solution
solide, a suscité un intérét croissant au sein de la communauté scientifique ces derniéres années. Cet
alliage, le Ti-Nb-Zr-Ta-Hf, reprend la composition des alliages TNZT déja largement étudiés
[27,28,123]. Grace a la biocompatibilité de chacun de ses constituants et a un module d’Young de 103
GPa, inférieur a celui du Ti-6Al-4V, cet alliage représente une option prometteuse pour les applications
biomédicales. Cependant, des recherches supplémentaires sont nécessaires pour évaluer sa résistance a
I’usure et a la fatigue [121].
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Figure 1.13: Résistance a l'usure d'un HEA TNZT [122].
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Figure 1.14: Module d'Young et limite d'élasticité de divers bio-HEA équiatomiques [118]

1.3.6 Le systeme Ti-Nb-Zr-Ta-Mo (TNZTM)

Une autre approche envisagée consiste a ajouter du molybdéne au TNZT, connu pour sa résistance a
l'usure. En 2017, deux équipes ont simultanément publié leurs recherches sur cet alliage équimolaire,
utilisant la méthode conventionnelle de fusion a I'arc électrique [124,125]. Cet alliage présente deux
structures cubiques centrées avec une microstructure dendritique, caractérisée par une ségrégation
élémentaire : les dendrites sont enrichies en Nb, Ta et Mo, les éléments les plus réfractaires, tandis que
la région interdendritique est riche en Ti et Zr. Cette microstructure comporte des gradients de solutions
solides, donnant lieu a ces deux structures cubiques centrées. Un recuit d'homogénéisation a 1 000 °C
pendant 168 heures réduit cette ségrégation élémentaire, bien qu'elle ne disparaisse pas complétement
[124].

Chimiguement, ce matériau démontre des performances prometteuses avec une résistance a la corrosion
comparable a celle du Ti-6Al-4V et supérieure a celle de 1’acier 316L ainsi que du Co-Cr.
Mécaniquement, 1’alliage présente une limite d’élasticité en compression de 1 390 MPa et une
déformation plastique de 6 %. Cependant, sa rigidité est considérablement plus élevée que celle de I'os,
avec un module d"Young de 153 GPa, ce qui pourrait entrainer un phénomeéne de stress-shielding [125].
Shittu et coll. [126] ont également réalisé une étude de tribocorrosion sur ce matériau, démontrant qu'il
posséde une meilleure résistance a l'usure en milieu biologique comparativement a I'acier 304.

La réponse biologique a été observée par plusieurs équipes. Shittu et coll. [126] rapportent une viabilité
cellulaire des cellules ostéoblastiques de 89 % apres 48 heures en contact avec ’alliage. L’équipe de T.
Nakano [124] indique, quant a elle, une densité d’ostéoblastes aprés 24 heures sur I’alliage recuit, qui
est significativement supérieure a celle observée sur 1’acier 316L et le titane de pureté commerciale.

Suite a ces études, Nakano et coll. [127] visent a améliorer la ductilité de ce systeme en ajustant les
proportions de chaque élément ce qui méne a 1’élaboration de I’alliage non équiatomique Ti14Zr1.4 Nbos
Tao.s Moo, toujours par fusion a 1’arc. Ce dernier montre en effet une ductilité accrue tout en conservant
une réponse cellulaire favorable. Liu et coll. [128] ont proposé d’étudier 1’influence du Nb dans un
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systeme (TiZr)eoxNbxTasMos (x=5,10,15), leurs résultats mettent en avant que 1’augmentation du
niobium, dans ces proportions, n’a pas d’effet significatif sur les propriétés mécaniques et chimiques.
Ces alliages ont néanmoins un module d’Young de 80 GPa ce qui est largement inférieur a I’équimolaire,
diminuer la proportion de Ta et de Mo est donc efficace pour diminuer la rigidité des matériaux élaboreés.
Akmal et coll. [129] montrent que dans un systeme TiNbZr(MoTa)x plus x augmente plus les propriétés
mécaniques augmentent (Figure 1.15). Pour x=0,2, la limite d’élasticité en compression est de 1 250
MPa et le module d’Young, déterminé par de la nano-indentation, est de 95 GPa. Sur ce méme alliage,
des études in vivo ont été menées sur des souris pendant 4 semaines et ne montrent aucun signe de
toxicité.
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Figure 1.15: Propriétés mécaniques du systeme TiNbZr(MoTa)x; a) courbes de compression b) diagramme des duretés Vickers
et de nano-indentation c) limites d'élasticité en compression de biomatériaux métalliques issus de la littérature et du systeme
TiNbZr(MoTa)x d) modules d’Young obtenus par nano-indentation [129].

En 2021, Nakano et coll. [130] ont publié une nouvelle étude en reprenant leur formulation
précédemment développée, mais en utilisant cette fois la voie d’élaboration SLM. En effet cette dernicre
permet d’éviter les ségrégations élémentaires grace a des vitesses de refroidissement élevées. Leurs
hypothéses ont été vérifiées puisque le matériau issu de la fabrication additive ne présente pas de
ségrégation. De plus les propriétés meécaniques se sont vues améliorées par la microstructure
nouvellement obtenue, la limite d’élasticité a 0,2% de déformation est de 1 690 MPa contre 1 140 MPa
pour le matériau élaboré par fusion a I’arc. L’élaboration par fusion laser sur lit de poudre améliore non
seulement les propriétés mécaniques, mais également la réponse cellulaire de 1’alliage (Figure 1.16).
Dans le cas du matériau élaboré par fusion a I’arc les cellules ostéoblastiques adherent en favorisant les
régions interdendritiques (zone riche en Ti et Zr) ce qui peut limiter leur prolifération. A contrario le
matériau élaboré par fusion laser sur lit de poudre ne présente pas de structure dendritique ce qui
favorise le développement et la prolifération des ostéoblastes.
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Figure 1.16: étude de la biocompatibilité in vitro d'un alliage Tiv4 Nbo.sTao.6Zr1.4 Moo.s [130].

Deux etudes récentes ont apporté des pistes d’amélioration des alliages du systeme TNZTM, la premiére
¢tant la possibilité d’augmenter la résistance a 1’usure et a la corrosion grace a des traitements thermiques
sous air, permettant ainsi la formation d’une couche d’oxyde principalement TiO; et ZrO, [131]. La
seconde étant la possibilité de drastiquement diminuer la rigidité d’une piece élaborée par SLM en
utilisant une géométrie complexe du type cellule gyroide (Figure 1.17), cette technique consiste a créer
une porosité controlée et architecturée dans le matériau. Trois structures avec les densités relatives
suivantes ont été étudiées : 65 %, 70 % et 75 %. Les résultats montrent que les modules d’Young passent
respectivement 6,71 GPa a 16,21 GPa pour 65 % et 75 % de densité [132].
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Figure 1.17: a) Schéma d'une cellule gyroide et de piéces élaborées sur ce modéle b) Module d'Young et limite d'élasticité en
compression des alliages TNZTM architecturés [132].

Les alliages TNZTM sont d’excellents candidats pour des applications biomédicales en alliant
biocompatibilité, résistance a la corrosion module d’Young modulable, résistance a 1’usure supérieure
a celle du Ti-6Al-4V. Toutefois aucune composition définie ne semble s’étre imposée et une étude
reprenant 1’élaboration, la caractérisation microstructurale, mécanique, chimique et biologique pourrait
enrichir la compréhension de ces nouveaux alliages. De plus, d’un point de vue mécanique, une étude
de la tenue en fatigue de ces alliages est nécessaire au vu des applications envisagées. D’autre part,
I’optimisation de la réponse biologique, par la fonctionnarisation de surface, semble étre un pan
manguant de la littérature sur ces nouveaux alliages.
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1.4

Synthese des points importants

Pour conclure, les points importants a retenir pour la suite de ce manuscrit sont les suivants :

Y/
0'0

Y/
0'0

Les alliages a haute entropie (HEA) sont des alliages métalliqgues monophasés, composés d’au
moins cing éléments dans des concentrations équiatomiques ou quasi équiatomiques. Les
alliages a éléments principaux multiples (MPEA) n’ont quant a eux pas de limite de composition
ni de nombre de phases, mais gardent des concentrations équiatomiques ou quasi équiatomiques.

Les HEA/MPEA étant par définition des alliages a composition complexe, il en résulte une
distorsion de la maille cristalline ce qui est en partie a I’origine de leurs intéressantes propriétés
physiques et mécaniques.

Les alliages réfractaires a haute entropie (RHEA), en raison de leur température de fusion élevée
peuvent étre difficiles a élaborer et a mettre en forme. La fusion laser sur lit de poudre est un
procédé de choix pour I’élaboration de ces matériaux grace a la possibilité d’atteindre des
températures élevées et de créer des géométries complexes.

Le domaine biomédical est a la recherche d’une nouvelle génération de biomatériaux pour
remplacer les alliages cobalt-chrome (classé CMR) et les alliages Ti-6Al-4V (du fait des effets
a long terme de la présence du vanadium et de I’aluminium). Ainsi, les RMPEA composés
d’¢éléments biocompatibles (Ti, Nb, Zr, Ta, Hf, Mo) seraient une solution matériau de choix.

Dans ce contexte, les alliages Ti-Nb-Zr-Ta-Mo sont de plus en plus étudiés pour leurs potentiels
dans les applications de bio-implants: module d’élasticité inférieur aux Ti-6Al-4V,
biocompatibilité comparable a celle du titane commercialement pur. De plus des alliages Ti-
Nb-Zr-Ta ont montré une résistance a 1’usure supérieure aux matériaux précédemment cités.

Malgré leurs potentiels, les alliages Ti-Nb-Zr-Ta-Mo doivent encore étre étudiés de fagon plus
exhaustive. Une étude, a composition définie, sur les propriétés mécaniques, physiques,
chimiques et biologiques d’un tel alliage est nécessaire pour concrétiser I’intérét de ces
matériaux dans le domaine biomédical.
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2 Matériel et méthodes

Dans le cadre de cette étude, de nouveaux alliages a multiéléments principaux réfractaires sont
développés via le procédé de fusion laser sur lit de poudre (L-PBF). Ce dernier est décrit ci-dessous
ainsi que les techniques de préparation, de caractérisation microstructurale et mécanique.

2.1 Elaboration par fusion a Iarc électrique

Les RHEA, étant par définition des alliages a haut point de fusion, sont conventionnellement élaborés
par le procédé de fusion a I’arc électrique. Ce dernier permet d’atteindre des températures suffisantes a
la fusion de tous les éléments ici présents. Afin de pouvoir étudier la faisabilité par voie conventionnelle,
des lingots ont été élaborés par le procédé de fusion a I’arc €lectrique. Le dispositif se compose d’une
enceinte étanche permettant de travailler sous atmosphére contrélée, d’un creuset ainsi que d’une
¢lectrode infusible en tungsténe. Lorsqu’un courant est appliqué dans cette derniére, un arc électrique
se crée par différence de potentiel entre 1’¢lectrode et le métal. Dans un premier temps, une pastille de
titane est fondue afin d’absorber 1’oxygéne et I’azote présents dans ’enceinte du four et de minimiser
les sources de pollution (Figure 2.1a). La matiére premiére (poudre, bloc, copeau, fil ...) préalablement
placée dans le creuset est ensuite fondue. Cette technique permet d’atteindre des températures de 1’ordre
de 3 600 °C et donc de fondre des éléments réfractaires comme le tantale par exemple. Le lingot, Figure
2.1b, est refondu et retourné plusieurs fois afin d’homogénéiser la répartition des éléments dans le
matériau, cette opération est notamment nécessaire, car les éléments lourds auront tendance a tomber
dans le bas du lingot. Dans le cas présent, deux alliages méres ont été réalisés afin de faciliter la mise
en solution de tous les éléments, le premier étant un alliage Ti-Nb-Mo et le second un alliage Nb-Ta.
Ces lingots ont été ¢élaborés en collaboration avec I’Institut de Chimie et des Matériaux de Paris Est
(ICMPE) qui maitrise parfaitement le procéde.

Figure 2.1 : Procédé de fusion a I'arc électrique. a) enceinte du four a arc [133]. b) lingot de TNZMT15 obtenu par fusion a
I'arc électrique.
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2.2 Elaboration par voie SLM

Comme décrit dans le chapitre précédent, la fusion laser sur lit de poudre, Selective Laser Melting
(SLM) ou Laser Powder Bed Fusion (L-PBF) est un procédé d’¢laboration de matériaux métalliques par
fabrication additive. La matiére premiere, la poudre, est localement portée a sa température de fusion
via un laser avant de rapidement refroidir formant ainsi, couche apres couche, une piéce en trois
dimensions.

2.2.1 Elaboration des poudres

Les poudres nécessaires a 1’¢laboration par SLM requiérent une morphologie sphérique afin de lui
conférer une meilleure coulabilité. Cette derniére étant la capacité de la poudre a s’écouler librement et
de maniére individuelle pour former un tapis homogene [134]. Un mauvais écoulement de la poudre lors
du dépdt peut favoriser 1’apparition de pores et donc détériorer 1’intégrité physique de la picce finale.
Un second critére entre en jeu pour 1’obtention d’une piéce avec une densité maximale : la taille des
poudres. L’épaisseur de couche étant fixée a 30 um pour tous les échantillons préparés lors de ces
travaux de recherche, des poudres avec une taille médiane de 30 um ont été utilisées. La distribution des
tailles des poudres est donnée dans le Tableau 2.1.

Les poudres ont toutes été obtenues par un procédé d’atomisation en phase gazeuse (EIGA : Electrode
Induction Melting Inert Gaz Atomization). Pour ce faire, un barreau est forgé et sert d’électrode dans
une colonne d’atomisation, dans cette colonne 1’électrode est chauffée par induction et des gouttelettes
de métal en fusion vont couler & sa pointe. Par I’action d’un jet de gaz laminaire a haute pression, les
gouttelettes vont étre soufflées et ainsi refroidies puis solidifiées au cours de leurs chutes. Les particules
sphériques ainsi obtenues sont séparées selon leurs tailles en passant dans différents tamis.

Deux types de poudres ont été utilisés lors de cette étude, des poudres contenant d’une part les éléments
individuellement purs et d’autre part de la poudre préalliée. Les poudres élémentaires de Ti (grade 2),
Zr et Mo proviennent de la société Eckart, les poudres élémentaires Nb et Ta ainsi que la poudre préalliée
de la société Taniobis GmBH. Les certificats délivrés par les fournisseurs peuvent étre retrouvés en
annexe A.

Poudres élémentaires

Do (um) Dso (um) Dgo (um)
1 lot
Titane (Ti) 11 26 45
Zirconium (Zr) 14 35 56
Niobium (Nb) 14 32 57
Tantale (Ta) 16 32 56
Molybdéne (Mo) 7 18 35
2¢ lot
Titane (Ti) 13 31 50
Zirconium (Zr) 15 34 55
Niobium (Nb) 23 35 52
Tantale (Ta) 19 33 54
Molybdéne (Mo) 9 22 42
Poudre préalliée
Ti-Nb-Zr-Ta-Mo - - 63

Tableau 2.1 : Granulométrie des différentes poudres utilisées au cours de cette étude, D10 : premier décile, D50 : cinquieéme
décile et D90 : neuvieme décile.
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2.2.2  Préparation des poudres

La premiere étape de la préparation des poudres consiste, dans le cas des poudres élémentaires, a
formuler le mélange selon les quantités données dans le Tableau 2.2. La deuxiéme étape, nécessaire que
ce soit pour la poudre préalliée ou pour le mélange formulé, consiste a mélanger les poudres dans un
mélangeur dynamique 6 axes (Turbula® T2C) (Figure 2.2a) pendant 1 h a 50 rotations par minute (rpm)
afin d’obtenir un lot de poudres avec une taille de particule et une répartition homogene des éléments.
Cette étape demande un soin particulier pour éviter les gradients de concentration dans le mélange
formulé et pour avoir des couches de poudres avec des tailles homogénes. La poudre peut étre mise dans
un four & 300 °C pendant 1h pour minimiser I’humidité et améliorer la coulabilité.

Ti Nb Zr Ta Mo
%m 20,1 27,8 27,3 16,2 8,6

Nuance 7.5
%at 35 25 25 7,5 75
%m 24,2 33,7 33,1 59 3,1

Nuance 2.5
%at 39 28 28 2.5 2,5

Tableau 2.2: Composition des alliages TiNbZr-(Mo, Ta)x (X=5 ; 15)
2.2.3 Procédé SLM

Les matériaux présentés dans ce manuscrit sont issus du procédé SLM (voir chapitre 1 figure 1.7),
élaborés sur une machine SLM 125HL (Figure 2.2b) en partenariat avec Z3DLab SAS. La premiére
partie de 1’étude était destinée a optimiser les paramétres d’élaboration afin d’obtenir un matériau ne
présentant pas ou peu de fissure ou défaut majeur. La puissance du laser est capée a 200W, la vitesse a
1 500mm.s?, le spot du laser mesure 80 um de diamétre et I’épaisseur de couche est fixée a 30 um. La
plateforme d’impression en titane est systématiquement préchauffée a 200 °C, limite de la machine, afin
de diminuer les gradients de température [135]. Durant toute I’impression, un flux d’argon permet de
travailler sous atmosphére inerte et de projeter les éjectas hors du tapis d’impression.

.

f
I
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Figure 2.2: a) mélangeur dynamique 6 axes turbula T2C, b) machine SLM 125 HL, c) échantillons en sortie de machine sur le
plateau d'impression
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2.2.4  Stratégie de construction

La stratégie de passage du laser est un des paramétres cruciaux dans la stratégie d’¢élaboration SLM, en
effet ce dernier peut permettre de diminuer les contraintes résiduelles en diminuant les gradients
thermiques [136]. Dans cette étude, différentes stratégies ont été investiguées : le meander, le stripe ou
encore la stratégie de damier (chessboard). Ces trois techniques sont rappelées ci-dessous (Figure 2.3):

AAIAIAIALA ALALA]A ”l T”
viviviy
ALALAL A e TlT
b
viviviy >
ALALIA]LA
viviviviviv vivivily TlT lTl

Figure 2.3: Schémas des trois stratégies de passage investiguées, respectivement de gauche a droite : Meander, Stripe,
Chesshoard.
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W
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De plus, entre chaque couche, une rotation de 67° autour de I’axe de construction est effectuée. Pour
certains échantillons une stratégie de deuxieme passage, Cross Hatching (CH) est utilisée, le laser passe
alors deux fois sur la méme couche avec une rotation de 90° par rapport au premier passage.

2.3  Préparation des échantillons

Comme illustré sur la Figure 2.2c, en sortie de machine les échantillons ne font qu’un avec le plateau
d’impression, la premicre étape consiste donc a les désolidariser du support a 1’aide d’une machine
d’électroérosion Robocut a-C400iC de margue Fanuc.

Dans ’optique de limiter les contraintes libérées et 1’écrouissage souvent créé lors des étapes de
découpe, ce méme procédé est par la suite utilisé pour découper les échantillons. Cette technigue étant
assistée par ordinateur. Il est ainsi possible d’obtenir des échantillons aux formes et orientations variées
dans une méme piéce SLM.

Les échantillons sont observeés selon deux directions différentes, ils seront alors nommés selon les plans
observés. Nous différencierons le plan XOY et le plan YOZ, respectivement perpendiculaire et paralléle
a I’axe de fabrication (axe z) (figure 2.4). Les plans YOZ et XOZ ne sont pas différenciés du fait de la
rotation appliquée entre chaque couche lors de 1’¢élaboration.
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Plan YOZ Plan XOY

Figure 2.4 : Représentation des plans d'observations

Chague échantillon dédié a la caractérisation microstructurale est coupé en deux suivant le schéma de
la Figure 2.4 afin d’observer les microstructures a cceur et de s’affranchir des effets de bord potentiels.
En vue des différentes caractérisations envisagées, les échantillons ont été préparés par polissage
mécanique sur des polisseuses de la marque Struers. Dans un premier temps avec des papiers de carbure
de silicium SiC de 600p a 2400p, dans un second temps avec des solutions de suspensions diamantées
de 9, 3 et 1 um. Pour les analyses le nécessitant, un polissage de finition a I’OPS (Oxide Polishing
Suspension) a été réalisé pour obtenir un résultat poli-miroir minimisant 1’écrouissage. Les échantillons
ainsi polis sont ensuite passés dans un bain d’éthanol aux ultrasons pour enlever les particules d’OPS
résiduelles.

Les échantillons les plus complexes, a savoir ceux issus d’une poudre formulée, peuvent étre enrobés
dans une résine époxy contenant des particules de carbone pour permettre une conduction des électrons
afin d’étre observés dans un Microscope Electronique a Balayage (MEB). L’enrobage est réalisé & ’aide
d’une enrobeuse a chaud CitoPress-30 de chez Struers et d’une résine de la gamme PolyFast du méme
fournisseur. Ces échantillons une fois enrobés sont polis selon le protocole précédent puis une étape de
finition a la polisseuse a vibration Vibrotech 300 est réalisée dans une solution d’OPS diluée (2/3 d’eau
+1/3 d’OPS) pour des durées allant de 2 ha 6 h.

2.4  Caractérisation physico-chimique

Différentes techniques de caractérisation ont été mises en ceuvre, dans un premier temps a ’aide d’un
MEB FEG Zeiss® Supra 40VP équipé de détecteurs d’électrons secondaires (SE2) et d’électrons
rétrodiffusés (BSD) ainsi que d’une caméra EBSD (Electron Back Scattered Diffraction). Dans un
second temps, un MEB Zeiss® Gemini 360 équipé d’une caméra EBSD et EDX (Energy Disperive X-
ray spectroscopy) Oxford® a été utilisé pour les analyses a plus fine échelle.

2.4.1 Observation microstructurale

Les échantillons polis sont ensuite observés au MEB avec une tension de 15 keV et une distance de
travail de 10 mm. Les premiéres observations sont réalisées avec un détecteur SE2 permettant d’obtenir
une image en haute résolution s’appuyant sur un contraste topologique. Ce type d’imagerie est
principalement utilisé pour 1’observation des défauts tels que des porosités, des fissures ou encore des
poudres partiellement fondues.
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Les ¢lectrons rétrodiffusés résultent de 1’interaction entre les électrons du faisceau (électrons incidents)
et les noyaux des atomes du matériau, plus I’élément est lourd, ¢’est-a-dire qu’il posséde un numéro
atomique élevé, plus il produira d’électrons rétrodiffusés. Un élément lourd apparaitra alors plus brillant
qu’un élément plus léger, c’est ce qui permettra au détecteur BSD d’observer des contrastes chimiques.
Cette technique permettra ici de différencier les poudres partiellement fondues de tantale et celles de
molybdeéne.

Des analyses d'images ont été réalisées a partir des différents clichés MEB obtenus lors de ces travaux.
Elles ont été effectuées en utilisant le logiciel ImageJ, sur la base de plusieurs images prises a différents
endroits d'un méme échantillon, jugées représentatives de I'ensemble de I'échantillon.

2.4.2 Cartographie EBSD

Pour ce type d’analyse, les échantillons sont polis pendant 30 min a I’OPS pour avoir une surface poli-
miroir sans couche écrouie. En effet, les électrons ne pénétrant que les premieres couches du matériau,
il est important que celles-ci ne soient pas déformées par la préparation de 1’échantillon. Pour optimiser
le signal, une tension de 20 keV est appliquée et une inclinaison de 1’échantillon a 70° par rapport au
faisceau incident est opérée. Les électrons incidents focalisés sur le matériau vont alors diffracter dans
de nombreuses directions, parmi ces électrons diffractés certains seront en condition de Bragg et
diffracteront donc une famille de plans atomiques du cristal. Ces électrons, ainsi diffractés par ces plans
forment deux cones de diffraction, ceux-ci sont alors captés par un écran de phosphore proche de
I’échantillon (Figure 2.5). L’ouverture des cones étant suffisamment grande pour que ces derniers soient
comparables a des lignes sur I’écran, les deux lignes forment ainsi une bande appelée bande de Kikuchi.
Comme le décrit la loi de Bragg chaque famille de plans a son propre angle de diffraction et donc ses
propres bandes de Kikuchi, ainsi grace aux clichés de ces bandes il est possible de déterminer les plans
diffractants et donc ’orientation du cristal. La Figure 2.5 schématise les étapes de 1’obtention d’une
cartographie de figure de pole inverse (IPF).

Les analyses EBSD présentées dans ce manuscrit ont été réalisées avec une caméra EBSD, le traitement
des données obtenues avec le logiciel Nordif et 1’exploitation des données avec le logiciel OIM version
7.3.

Figure 2.5: De gauche a droite : schéma de diffraction des familles de plans cristallins; lignes de Kikuchi captées par I'écran
de phosphore; cartographie des orientations des mailles cristallines dans chaque grain; cartographie de figure de p6le inverse
[137,138]

* IPF

La cartographie dite IPF, pour Inverse Pole Figure, représente 1’orientation cristallographique des plans
hkl par rapport a la normale au plan. Elle peut donner une représentation qualitative de la texture locale
du matériau (Figure 2.5).
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* Cartographie des joints de grains

Cette analyse est basée sur les désorientations présentes entre deux plans voisins, si cet angle est égal
ou supérieur a 15° alors on considére que les deux plans appartiennent a deux grains différents. Pour
une désorientation inférieure a cette valeur, on dit alors que le grain est composé de sous-grains. Cette
cartographie permet entre autres de visualiser la morphologie des grains. Un grain étant constitué¢ d’au
moins 3 pixels. La largeur de ces derniers est définie par le pas d’analyse. Les joints de grains (> 15°)
seront appelés joints de grains a forte désorientation (HAGB) et les sous-joints de grains (< 15°) seront
appelés joints de grains a faible désorientation (LAGB).

La taille de grain peut étre exprimée de deux fagons : en nombre ou en aire. Dans le premier cas, la
formule 2.1 est utilisée. Dans le second, cette moyenne est pondérée par la fraction d’aire de chaque
grain (formule 2.2) pour tenir compte des différences de taille de grain au sein de la microstructure.

Anombre = %Zdi (Hm) (2.1)
idi
daire = ZZAAi (um) (2.2)

Avec N le nombre total de grain, dile diamétre du grain i et Aila fraction d’aire du grain i.

* Cartographie Kernel Average Misorientation (KAM)

La désorientation locale au sein d’un méme grain peut étre imagée par cette technique. Le logiciel OIM
mesure la désorientation d’un pixel par rapport a ses proches voisins, excluant les angles dépassant la
limite établie comme seuil, ici fixée a 5° pour se focaliser sur les désorientations relatives aux
dislocations et non aux sous-joins de grains. Les analyses sont réalisées avec une étude allant jusqu’au
3¢ voisin (Figure 2.6).

18" voisin 28Me vioisin 3%me voisin

Figure 2.6: Schéma représentant les lers, 2éme et 3éme voisin pris en compte dans le calcul d'un KAM
2.4.3  Spectroscopie EDX

La spectroscopie de rayon X (EDX) a été réalisée a 1’aide du MEB Zeiss® Gemini 360 et de la sonde
EDX Oxford®, le traitement des données a ensuite été réalisé grace au logiciel Aztec de la marque
Oxford®. Les analyses sont semi-quantitatives dans la mesure ou elles sont réalisées sans I’utilisation
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des témoins standards. Les analyses ont été réalisées avec une tension de 7 keV afin d’optimiser la
détection du zirconium, niobium et molybdene tout en restant dans la plage d’émission du titane.

Ces analyses permettent, grace a la diffraction des rayons X, de déterminer les éléments chimiques
présents dans les premiers microns sous la surface. L’excitation des électrons présents sur les différentes
couches électroniques (K, L ou M) va donner naissance a I’émission de rayons X, ces derniéres
possedant une énergie précise et unique pour chaque couche électronique et pour chaque élément
chimique. Plus I’élément possédera d’électrons plus il faudra une énergie importante pour atteindre les
couches électroniques proches du noyau, ce qui dans notre cas rend parfois 1’identification du tantale
plus compliqué du fait de ses 73 électrons.

2.4.4 Diffraction des rayons X

Les identifications des phases en présence ont été réalisées avec une machine Intel equinox 1000 a
sources cuivre A (Kal) = 0,154 nm. Une fois le spectre obtenu, le logiciel Match 3.0 est utilisé pour
identifier les phases, une fois celles-ci déterminées le diffractogramme et les phases sont compilés dans
le logiciel Maud afin d’obtenir, par la méthode de I’affinement Rietveld, différents parameétres comme
le paramétre de maille. Cette méthode consiste a simuler un diffractogramme et d’essayer de le faire
coincider avec celui obtenu expérimentalement en modifiant différents paramétres tels que les
paramétres de maille ou les tailles de cristallites.

Le paramétre de maille de la phase correspondante est principalement déterminé par la position des pics.
Dans le cas des HEA, I’importante distorsion de la maille rend parfois cette étape plus compliquée.
L’intensité des pics, quant a elle, peut étre facteur de plusieurs paramétres tels que la texture, la taille
des cristallites ou encore les déformations du cristal.

2.45 Mesure de densité

La densité des poudres ainsi que celle des matériaux €laborés ont été mesurées a I’aide d’un pycnométre
a hélium Micromeritics AccuPyc 11 1340. Le fonctionnement de cet instrument repose sur les propriétés
des gaz parfaits, en plus d’étre inerte 1’hélium a la caractéristique d’€tre extrémement petit ce qui lui
permet d’occuper toutes les porosités ouvertes de 1’échantillon. Une chambre A, d’un volume précis
connu, est remplie de gaz jusqu’a une pression donnée puis ce méme gaz passe dans la chambre B
contenant I’échantillon, la différence de pression dans la chambre A permet ainsi de déterminer le
volume de la chambre B. La mesure est réalisée vingt fois pour obtenir une statistique suffisante et les
chambres sont purgées plusieurs fois entre chaque mesure.

2.5 Post-traitement

Dans le cadre de I’optimisation continue des microstructures brutes de fabrication, des post-traitements
ont été mis en ceuvre, non seulement en vue d’une relaxation des contraintes résiduelles issues de
I’impression, mais également a des fins d’homogénéisation chimique. Ces post-traitements ont été
réalisés par des recuits sous atmosphére contrélée.
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2.5.1 Recuit sous atmosphere contr6lée

La fusion laser sur lit de poudre en raison de ses températures de refroidissement extrémement rapides
est un procédé d’élaboration qui génére d’importantes contraintes internes [65]. Ces derniéres, si elles
ne sont pas relaxées, peuvent mener a la déformation de la piece lors de la découpe ou a 1’apparition de
fissure. Pour prévenir ces complications, des recuits de relaxation peuvent étre réalisés.

Ainsi, des recuits ont été réalisés sur un four tubulaire Nabertherm (Figure 2.7). Les recuits ont été
réalisés sous argon afin d’avoir une atmosphére protectrice et éviter tout phénomeéne d’oxydation ou de
nitruration. Le tube ou est positionné I’échantillon est mis sous vide puis il est rempli d’argon. Ce cycle
de mise sous vide/remplissage est reproduit 3 fois avant chaque recuit. L’enceinte thermostatée du four
est préalablement chauffée a la température de consigne avant que le tube contenant 1’échantillon ne soit
introduit dans I’enceinte afin de minimiser le temps de montée en température de 1’¢chantillon. De
méme, pour le refroidissement, I’enceinte (amovible) est retirée de 1’échantillon et des ventilateurs sont
activés pour accélérer la descente en température.
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Figure 2.7 : Four tubulaire Nabertherm.

2.6  Essais mécaniques

Dans I’optique de relier la microstructure et les propriétés mécaniques, différents essais ont été réalisés
a température ambiante. Ainsi, dans le contexte de 1’application visée, a savoir celle d’implants
biomédicaux, des essais macroscopiques, majoritairement en compression uniaxiale ont été mis en
ceuvre, complémentés de mesures locales par microdureté. Des essais de traction ont été également
réalisés chaque fois que cela a été possible.
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Figure 2.8 : De gauche a droite, machine d'essai mécanique MTS 20M, microdurométre Duramin, micromachine de traction
Deben,

2.6.1 Essais de compression

Le comportement en compression des différents échantillons a été étudié a I’aide d’une MTS 20M
(Figure 2.8) pour des vitesses allant de 10* a 102 s, Les échantillons sont des parallélépipédes de
dimensions 3x3x5 mm3, recouverts de téflon pour diminuer les frottements entre les plateaux et
1I’échantillon. De plus, des plateaux en acier haute résistance sont utilisés. Une attention particuliére a
été apportée lors de la découpe a I’électroérosion afin de garantir le parallélisme entre les faces des
échantillons.

2.6.2 Essais de microtraction

Dans un premier temps, le comportement en traction a été étudié sur des eéprouvettes aux dimensions
réduites (zone utile de 8mm?). Le dispositif se compose d’une Deben™ (Figure 2.8) et d’une caméra
réglée a 2 images par seconde afin d’analyser le mouchetis préalablement peint sur les échantillons et
permettant de suivre en temps réel la déformation des éprouvettes (Figure 2.9). La vitesse de
déformation imposée est de 10 s et les résultats obtenus sont ensuite traités a ’aide du logiciel GOM
correlate 2019.

Figure 2.9: Photographie d'un mouchetis réalisé sur une éprouvette de microtraction
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2.6.3 Mesure de dureté

La dureté des échantillons a été mesurée par microdureté. La dureté Vickers a été mesurée a I’aide d’un
microdurométre Struers Duramin (Figure 2.8) équipé d’un indenteur diamanté, les valeurs de dureté sont
obtenues grace au logiciel Duramin. Une charge de 500P, équivalent a 4,91N, est appliquée pendant 10
s, un minimum de dix mesures est effectué lors de ces essais. La valeur de dureté est donnée par
I’équation 2.1, ou d est la moyenne des diagonales de I’empreinte laissée par I’indenteur (Figure 2.10a),
F la force appliquée et g la constante de pesanteur.

136) o

qy - 2F.sin (T

g.d?

Figure 2.10 : Images MEB d'indentation de microdureté
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3 Elaboration et optimisation des
microstructures

Avant tout, il est utile de revenir sur le choix de I’alliage TNZMT pour les applications ciblées, a savoir
le domaine des implants biomédicaux. Comme nous avons pu le voir dans le chapitre 1, les alliages de
titane sont particulierement appréciés du fait de leurs propriétés telles qu’une excellente
biocompatibilité, une résistance a la corrosion ou encore une faible densité. Le titane a température
ambiante possede une structure hexagonale compacte (HCP), mais une structure BCC a partir de 882 °C.
Les alliages de titane HCP ont un module d’Young plus élevé que les alliages de titane BCC [139]. Un
des enjeux du développement de nouveaux matériaux, pour le domaine du biomédical et
particulierement pour les implants orthopédiques, étant la minimisation de ce module d’Young, les
alliages de titane B seront préférés. Afin de maintenir une structure BCC a température ambiante, des
éléments bétagénes sont nécessaires. Ainsi, en plus de sa biocompatibilité, le niobium est choisi comme
¢élément d’alliage dans les systéemes TNZ [102]. Dans cette association, le zirconium permet, dans les
alliages B-stables, un affinement de la taille de grains et donc d’augmenter la limite d’élasticité en plus
d’améliorer la résistance a la corrosion de 1’alliage [101,105]. Le tantale quant a lui a été choisi pour
renforcer la biocompatibilité et 1’ostéointégration des alliages dans les systémes TNZT, en plus d’une
augmentation la résistance a 1’usure [122]. Finalement, le molybdéne permet, dans les alliages TNZMT,
d’améliorer les propriétés mécaniques et surtout la résistance a I’usure et permettre aux alliages de titane
de se rapprocher des alliages Co-Cr qui étaient jusque-la la référence pour les alliages fortement
sollicités en friction.

Le développement d’un nouveau matériau passe en premier lieu par la maitrise de son procédé de
fabrication et par 1’optimisation de celui-ci. Ainsi ce chapitre aura pour objectif de présenter les
processus d’élaboration et d’optimisation des trois nuances d’alliages suivantes (Compositions
nominales) : TisgNb2sZr2sM025Tazs (TNZMTS) et TissNb2sZrsMo7sTarzs (TNZMT15) formulés a partir
de poudres individuelles, et TissNbzsZrsMozsTazs (TNZMTL5 préalli€) issue d’une poudre préalliée.
Les résultats présentés dans ce chapitre ont permis de sélectionner un jeu de paramétres considéré
comme optimisé d’un point de vue de 1’élaboration. Ces compositions ont été formulées comme une
alternative économique des tous premiers alliages de cette famille, notamment 1’alliage équimolaire
TizoNbzoZraoTazMoy élaboré par voie conventionnelle [124,125,129].

Pour mémoire, le Tableau 3.1 présente quelques caractéristiques physiques et mécaniques des éléments
chimiques utilisés dans la composition des matériaux étudiés dans cette recherche [140].

, Ts R Structure a Structure p E
Metaux oy VEC 4 RT AT L (gemd  (GPa)
Ti 1668 4 1,47 HCP BCC 1,54 4,50 116
Zr 1855 4 1,6 HCP BCC 1,33 6,50 90
Nb 2477 5 1,47 BCC BCC 1,60 8,57 105
Mo 2623 6 14 BCC BCC 2,16 10,22 330
Ta 3017 5 1,47 BCC BCC 1,50 16,65 186

Tableau 3.1: Propriétés physiques et mécanique des éléments chimiques présents dans le TNZMT. Avec Tr la température de
fusion, VEC la concentraton d’éléctrons de valence, r le rayon atomique, RT la température ambiante, y [’éléctronégativité, p
la denisté et E le module d’Young
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3.1 Formation de solution solide et loi des mélanges

3.1.1 Solution solide

Comme il a été possible de le voir dans 1’étude bibliographique, les alliages a haute entropie sont définis
comme étant des alliages possédant au moins cing éléments dans des concentrations atomiques
comprises entre 5 % et 35 % et formant une solution solide homogene [5,6]. Les alliages ici étudiés, a
savoir le TNZMT5 et le TNZMT15 dont les compositions exactes sont rappelées ci-dessus, remplissent
le prérequis des cing éléments. Toutefois le TNZMT5 ne contenant que 2,5 %at. de Mo et 2,5 %at. de
Ta, il ne peut étre défini comme un HEA au sens strict du terme. Concernant le second critere, celui de
la solution solide homogeéne, des prédictions basées sur des parametres physiques peuvent étre faites.
Les parametres présentés dans la section 1.1.1 sont appliqués aux alliages étudiés et sont récapitulés
dans le tableau 3.1 ci-dessous. Ainsi les valeurs de 8, AHmix et Q (cf. section 1.1.1) semblent favorables
a la formation d’une solution solide, le VEC quant a lui laisse présager la formation d’une solution solide
de structure cubique centrée [7,9,15]. Il est cependant maintenant admis que ces lignes directrices ne
s'appliguent qu'a certains systemes d'alliages sélectionnés, et ne parviennent souvent pas a prédire la
formation de phases pour d'autres alliages dans le large espace des systemes possibles. En effet, se
concentrer sur les régles de formation de solutions solides monophasées non ordonnées ne tient pas
compte de I'opportunité majeure offerte par les alliages a éléments multiples, c'est-a-dire le passage des
HEA monophasés aux MPEA dotés parfois de propriétés supérieures [141]. Ces derniéres définitions
s’affranchissent de la limite des cinq éléments et de la solution solide unique tant que la concentration
des éléments principaux reste éguiatomique ou quasi-équiatomique. Ainsi, selon les estimations et
prédictions thermodynamiques le TNZMT15 et le TNZMTS5 seraient propices a la formation de solution
solide BCC.

TNZMT5  TNZMT15 Critére Formule
T 2
S (%) 5,6 5,5 <6,6[8] Z a(1-2)
i
At (k2.mo 175 06 16 <A< 5 8] Z ABHIECLC,
) %]
TrAs
Q 13,69 47,57 >1,1[9] [omix
|AHmix|
Phase FCC : VEC > 8
VEC 4,35 4,47 Phase BCC : VEC < 6,87 z c(VEC);

[15] i

Tableau 3.2 : Paramétres physiques et critéres de prédiction de solution solide. Avec 6 la différence de rayon atomique, AHmix
I’entalpie de mélange, C la fraction atomique ; r : rayon atomique, AHAZ : enthalpie de mélange du composé AB, Tf :
température de fusion, Asmix : entropie de mélange, VEC : concentration d’électrons de valence.
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3.1.2 Loi des mélanges

La loi des mélanges, dans le cas d’une solution solide homogéne, permet également la prédiction de
paramétres physiques tels que la densité, la température de fusion ou encore des propriétés mécaniques
telles que le module d’Young ou la limite d’élasticité. Parmi celles-ci, deux propriétés ont une
importance particuliére pour les applications envisagées : la masse volumique et le module Young, les
deux devant étre minimisées. La densité du TNZMT5 et TNZMT15 sont respectivement 6,64 g.cm™ et
7,30 g.cm™ ce qui reste inférieur en comparaison aux alliages Co-Cr qui ont une densité de 8,3 g.cm?.
Ces valeurs sont cependant supérieures au Ti-6Al-4V avec 4,43g.cm™ [142]. Le second paramétre
important est le module d’Young, il est nécessaire de se rapprocher de celui de I’os pour éviter les
phénomenes de stress shielding [98], comme par exemple dans le cas des protheses de hanche. La loi
des mélanges prédit des modules d’Young de 110 GPa et 123 GPa respectivement pour le TNZMT5 et
le TNZMT15. Ces valeurs sont plus élevées que celle de I’0s, mais sont inférieures a celles des alliages
Co-Cr et proches de celle du Ti-6Al-4V avec respectivement ~30 GPa, 210 GPa et 116 GPa [142]. Ainsi,
selon la loi des mélanges, et du point de vue des caractéristiques susmentionnées, les alliages ici étudiés
sont de bons candidats pour des applications orthopédiques.

TNZMT5 TNZMT15 Formule
%i(C. A);
Densité 6,64 7,30 Palliage = C A
X5
Ttusion (°C) 2002 2086 Tr antiage = ,Ci T
i
S(C.V.E),
E (GPa 110 123 Eultigge = =
( ) alliage Zi(c- V)i
Re (MPa) 950 1107 Realliage = Z _(ai- Ci + b;. Ciz)
i

Tableau 3.3 : Propriétés physiques et mécaniques obtenues par la loi des mélanges ; C: fraction atomique; A : masse molaire;
p: densité ; T : température de fusion; V : volume atomique ; a et b : constantes [7].

3.2  Elaboration des matériaux massifs : voie conventionnelle par
fusion a arc électrique

Comme discuté dans 1’étude bibliographique, les RHEA sont généralement fabriqués par fusion a I’arc
électrique [26,27,35]. Ce procédé permet d’atteindre les températures élevées nécessaires a la fusion de
ces matériaux. Des lingots de chaque nuance, TNZMT5 et TNZMT15, ont été coulés en suivant les
étapes décrites en section 2.2, afin d’en analyser les microstructures et les propriétés mécaniques. Bien
que les cinétiques impliquées soient différentes, ces matériaux serviront de référence et de comparaison
pour les alliages obtenus par fabrication additive sur lit de poudre, qui seront abordés par la suite.

Dans un premier temps la masse volumique des matériaux a été mesurée par pycnometre & hélium et les
résultats suivants ont été obtenus : prnzmrs= 6,82 + 0,04 g.cm™ et prnzmris= 7,36 = 0,02 g.cm®. On
remarquera que ces valeurs sont tres proches de celles estimées par la loi des mélanges (Tableau 3.3).
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3.2.1 Caractérisation microstructurale des alliages TNZMT élaborés par fusion a
Parc

«» Observations MEB et EBSD

Les observations MEB révelent une structure dendritique marquée, pour les deux nuances (Figure
3.1a,b) ce qui est en accord avec la littérature sur ce type de procédé et d’alliage [125,127]. De plus, des
porosités sont observables dans les deux lingots (Figure 3.1c,d), nous noterons toutefois que celles-ci
sont plus nombreuses et 1égérement plus grandes dans le cas du TNZMT15. Les microstructures révélées
par EBSD sont présentées en Figure 3.1e,f a travers leurs IPFs. Ces matériaux ne présentent pas de
texture notable et une taille de grains moyenne en aire drnzmrs = 332 um et drnzmris = 291 um. On
notera également le caractére hors équilibre des joints de grains dans les deux microstructures ainsi
qu’une sous structuration, délimitée par les LAGB, plus marquée dans le TNZMTI15 que dans le
TNZMTS.

Figure 3.1: Observations MEB et EBSD des alliages TNZMT élaborés par fusion a I'arc électrique. a,c) clichés MEB (BSD)
du TNZMTS5. b,d) clichés MEB du TNZMT15. e,f) IPF des alliages TNZMT5 et TNZMT15 respectivement.

42



R/

% Analyses chimiques par EDX

L’analyse EDX du TNZMT15 (Figure 3.2) montre une localisation du Ta, Mo et Nb dans les zones
dendritiques tandis que le Ti et le Zr se retrouvent dans les zones interdendritiques. Ces observations
sont en accord avec la littérature [124,143].
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Figure 3.2 : Analyse EDX des ségrégations de la structure de solidification dendritique du TNZMT15 élaboré par fusion a
I'arc électrique.

+ Analyses par DRX

L’analyse par DRX présentée en Figure 3.3 indique, pour les deux nuances, une structure cristalline
BCC, la largeur des pics pouvant étre expliquée par une seconde structure BCC, résultats cohérents avec
la littérature [125,129]. Les paramétres de maille de ces deux phases sont respectivement de
a1 tnzmTs = 3,357 A, a2 TnzmTs = 3,362 A et a1 tnzmTis = 3,376 A,
azTnzmmis = 3,384 A. L’écart de paramétre de maille entre les deux phases est plus important pour le
TNZMT15 que pour le TNZMTS, 0,24% et 0,14% respectivement, ceci pourrait s’expliquer par la
concentration plus importante en Mo et Ta et donc a des ségrégations plus importantes.

—— TNZMTS5 brut de coulée

(211)  BCC, =33573 A BCC,=33619 A

(200)

—— TNZMT15 brut de coulée

(110) BCC, =3.3758 A BCC, =3,3838 A

(310)

(220) 1

J\ JL N P
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20

Figure 3.3 : Diffractogrammes DRX des matériaux TNZMT5 et TNZMT15 élaborés par fusion a I'arc électrique.
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3.2.2 Evaluation du comportement mécanique en chargement quasi statique

Les propriétés mécaniques de ces matériaux ont été évaluées au moyen d’essais uniaxiaux en régime
quasi statique en traction et en compression, a température ambiante. Les résultats obtenus sont reportés
dans le Tableau 3.4. Pour assurer la reproductibilité, les essais ont été triplés et les courbes présentées
sont des courbes moyennes. Ces essais ont montré une variabilité du module d’Young, possiblement
due a une hétérogénéité du matériau et donc a un gradient chimique a travers le lingot, ce phénomene
est décrit dans la littérature et est attribué a la disparition progressive de la structure de solidification
dendritique a travers le lingot et donc a une atténuation des microségrégations [144]. Le module
d’Young étant directement relié¢ aux forces des liaisons atomiques, une disparition progressive de la
structure dendritique pourrait alors modifier la partition des liaisons et donc expliquer cette variabilité
du module d’Young selon I’endroit ou est prélevé I’échantillon testé. Une seconde hypothése est celle
de la taille de grains, en effet, celle-ci pourrait étre trop importante par rapport a la section de la zone
utile des éprouvettes utilisées. Dans ce cas, le nombre de grains d’orientations différentes sollicités serait
trop faible, donc non représentatif de I’ensemble du matériau et variable d’une éprouvette a 1’autre.

La nuance TNZMT5 montre, en traction, un comportement plus ductile que la nuance TNZMT15 ce qui
peut étre dd, entre autres, a la présence de porosités dans cette derniére. A contrario, I’augmentation de
la teneur en Mo et Ta permet d’obtenir une limite d’¢élasticité plus importante, ce qui est en accord avec
la littérature [145,146].
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Figure 3.4 : Essais mécaniques quasi statiques des matériaux élaborés par fusion a I'arc. a) courbe contrainte nominale /
déformation nominale en traction. b) courbe contrainte nominale / déformation nominale en compression.

Limite Résistance Limite
Set e, . Module Allongement a d’élasticité en
délasticité en maximale en d’Young (GPa) rupture (%) compression
traction (MPa) traction (MPa) & P P
(MPa)
TNZMTS 668 721 77 21 710
TNZMT15 805 998 82 2 820

Tableau 3.4 : Propriétés en traction et compression quasi statique des matériaux élaborés par fusion a l'arc.

En résumé, I’étude des alliages issus de la fusion a I’arc a permis de confronter les estimations des
propriétés physiques et mécaniques obtenues par la loi des mélanges aux résultats expérimentaux dans
le cadre d’une voie d’élaboration conventionnelle. Ainsi comme prédit, une structure cubique centrée
est belle et bien obtenue et les densités sont proches de celles attendues. Toutefois les propriétés
mécaniques mesurées sont inférieures a celles estimées. Dans le cas du module élastique, les valeurs
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expérimentales sont notablement basses, ce qui est encourageant dans le cadre des applications
envisagées, et plus spécifiquement des implants orthopédiques. Mieux, les compositions du systeme
TNZMT ici étudiées montrent une gamme de modules d’Young inférieurs a ceux présents dans la
littérature [125,126,129,143]. Cela confirme I’intérét des compositions choisies. Toutefois le procédé
de fusion a I’arc présente quelques inconvénients, notamment en termes de volume de production et de
la nécessité d’un traitement d’homogénéisation optimisé pour éviter les gradients chimiques qui créent
des gradients de propriétés mécaniques ou encore la nécessité d’une étape de mise en forme. La
fabrication additive, quant a elle, s’affranchit non seulement des contraintes de production, mais aussi
des difficultés de créer des pieces complexes et spécifiques aux patients potentiels. Une telle approche
est encore rarement mise en ceuvre et appliquée sur les matériaux qui font 1’objet de la présente étude.
Celle-ci est décrite ci-apreés.

3.3  Elaboration par fusion laser sur lit de poudre (L-PBF)

La fusion laser sur lit de poudre est un procédé complexe qui nécessite la compréhension et la maitrise
de multiples parametres afin d’obtenir des picces aux microstructures optimisées et exemptes de défauts.
De plus, les alliages réfractaires du fait de leurs températures de fusion élevées, ajoutent une complexité
supplémentaire. Ainsi une étape d’optimisation du procédé d’élaboration est nécessaire afin d’obtenir
des matériaux bruts de fabrication avec des propriétés mécaniques optimales.

La figure ci-dessous, issue des travaux de Sames et coll. [147] montre un apercu de la relation entre les
paramétres d'entrée et la physique sous-jacente pour atteindre les résultats optimaux en fabrication
additive métallique. Parmi les paramétres cruciaux, I’énergie appliquée est un paramétre essentiel,
comme nous le verrons par la suite. Nous aurons également 1’occasion de revenir sur cette cartographie
lorsque nous décrirons et discuterons de certains résultats observés ici.
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Figure 3.5 : Cartographie du procédé de fusion laser sur lit de poudre. Influence des parameétres intrinséques et extrinséques.
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3.3.1 Matiere premiere : la poudre

Comme expliqué précédemment, deux types de poudres ont été utilisés, une poudre préalliée et une
poudre formulée a partir d’éléments chimiques individuels. Pour rappel, ces poudres ont un diamétre
moyen de 30 um et sont sphériques, a I’exception du niobium, pour les poudres formulées.

La masse volumique des poudres a été mesurée par pycnomeétrie, les résultats sont les suivants :
pTNzMTs = 6,692 + 0,004 g.cm3, prnzmTisformuie = 7,314 + 0,003 g.cm et
pTNzmTispréaltic = 7,389 0,001 g.cm®,

* Observations MEB et EDX

L’observation au MEB de la poudre préalliée, Figure 3.6a, révéle qu’une majorité de particules de
poudre ont un diametre inférieur a 30 um et présentent une surface écailleuse. La poudre formulée est,
elle, issue d’un mélange pour 1’alliage TNZMT15. Comme cela a été dit précédemment, on notera que
certaines poudres ne sont pas sphériques, ces derniéres n'impactent pas la coulabilité de la poudre.

Figure 3.6 : Observations MEB des poudres TNZMT. a) poudre préalliée. b) poudre formulée.

Les analyses EDX, Figure 3.7, confirment I’homogénéité chimique de la poudre préalliée (Figure 3.7a)
avec la présence de tous les éléments dans chaque particule de la poudre. Cependant, un zoom réalisé
sur une particule (Figure 3.7b) a permis d’identifier la présence de microségrégations comme cela a été
observé dans le cas du matériau élaboré par fusion a I’arc électrique. La différence visible étant la
répartition du titane, dont la distribution parait un peu plus homogéne.
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Figure 3.7 : Analyses EDX des poudres TNZMT15. a) poudres préalliées. b) Zoom, carré rouge, d'une poudre préalliée. c)
poudres formulées.

La cartographie chimique en Figure 3.7c confirme la présence des cing éléments composant le TNZMT
dans la poudre formulée. Les poudres non sphériques sont identifiées comme étant du niobium. La
ressemblance entre les cartographies de niobium et de molybdene est due a la proximité de leurs raies
d’émissions dans la gamme d’énergie utilisée (7 KV), ainsi il faut uniquement tenir compte des zones
les plus lumineuses pour les identifier.
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Figure 3.7 : Suite

* Analyses DRX

Les diffractogrammes DRX de ces deux types de poudres sont présentés en Figure 3.8. Ces analyses
révelent une structure cubique centrée pour la poudre préalliée, en accord avec les estimations faites
dans la section 3.1.1. On notera toutefois la présence de deux phases BCC avec les paramétres de maille
suivant : acc: = 3,3725 A et accz = 3,3346 A. Ce résultat est semblable & celui obtenu aprés fusion a ’arc

avec toutefois un écart plus important entre les deux paramétres de maille, de I’ordre de 1,14 %.

Les poudres formulées quant a elles montrent de nombreux pics permettant d’identifier chaque

composant de 1’alliage.
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Figure 3.8 : Diffractogrammes DRX des poudres formulées et préalliées.
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3.3.2 Premiere campagne d’impression

La littérature étant relativement pauvre sur les systemes Ti-Nb-Zr-Mo-Ta élaborés par L-PBF et
notamment via le systeme SLM 125 HL une étape d’exploration et d’optimisation des paramétres
d’élaboration a été nécessaire. Ainsi, une premiére campagne d’impression sur les trois nuances de
matériaux a été menée avec les parameétres présentés en Tableau 3.5. Cette premiere étude a pris pour
référence les travaux d’Ishimoto et coll. [130] qui utilisent le procédé SLM pour 1’élaboration d’un
alliage similaire, Ti1.aNbosZr14MogsTaos, avec des poudres préalliées. Quatre énergies et deux stratégies
de lasage, avec et sans Cross-Hatching (CH), ont ainsi pu étre étudiées. Il convient de noter que la
puissance du laser est limitée & 200W et que le diamétre du spot laser est de 80um.

Puissance Vitesse Ecart vecteur Epaisseur de couche VED
(W) (mm.s™) (Hm) (Hm) (J.mm-)
200 1200 90 30 62
170 700 100 30 74
200 800 100 30 83
200 200 80 30 417

Tableau 3.5 : parametre SLM de la premiére campagne d'impression.

Pour rappel le VED est calculé d’aprés la formule suivante :

P

VED =
v.h.e

(1.4)

Avec P la puissance du laser, v la vitesse de balayage celui-ci, h I’écart vecteur et e 1’épaisseur de la
couche.

* Densité des échantillons massifs

Cette premiére campagne a permis d’évaluer I’imprimabilité par le procédé SLM des poudres non
préalliées. Les mesures de masse volumique ont permis de mettre en évidence I’importance de la
position des échantillons sur le plateau. En effet, les échantillons situés proche du flux d’argon (Figure
3.9a) montrent des valeurs de masse volumique plus faibles (Figure 3.9b). Ceci pourrait s’expliquer par
la nature des défauts, décrits par la suite, présents dans ces échantillons et pouvant faire varier ces
mesures. Ainsi, pour cette premiere campagne d’impression de la nuance TNZMTI15 formulée, les
masses volumiques obtenues varient de 7,37 g.cm? a 7,53 g.cm™ pour les VED 62 et VED 417CH
respectivement. Ces valeurs sont toutefois supérieures aux densités estimées par la loi des mélanges
(voir le Tableau 3.3)

La mesure de masse volumique permet théoriquement d’estimer la densité du matériau et donc la
présence ou non de porosité. Toutefois, dans le cas de matériaux hétérogenes, comme nous le verrons
dans le cas des alliages TNZMT formulés, il est difficile d’estimer une densité théorique puisque la loi
des mélanges est basée sur I’hypothése d’une solution solide homogéne. En effet, la solubilisation ou
non de tous les éléments entraine une variation du paramétre de maille ce qui influe directement sur la
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densité. Ainsi, toute source d’hétérogénéité induit un biais dans le calcul de la densité réelle et rend
impossible la mesure d’un taux de densification précis.

a)
1-2 : VED 62 Flux d’argon
3-4 : VED 74 P S
5-6 :VED 83 |
7-8 : VED 62CH |
9-10 : VED 74CH
11-12 : VED 83CH
13-14 : VED 417CH
760 b) —— Gauche 720 C) —eo— TNZMT15 formulé sans CH
755 —e— Droite ——TNZMT1S5 formulé¢ avec CH
: 170W
7,50t - 745} 700 mm.s!
g § 100pum
3 < 200W
g 7.40 E‘ 740} 1200 mm.s!
= 2 80um
(< T
5 7.35¢ o 200W ;
2 2 800 mm.s
S 730t = 735} 100um
7,25F
i i " i " i " 7,30 " " "
7.20 62 74 83 62CH 74CH 83CH 417CH 62 74 83
VED VED (J.mm™)

Figure 3.9 : Mesure de densité des échantillons de TNZMT15 issus de la premiére campagne d'optimisation. a) plateau
d'impression du TNZMT15 formulé. b) influence de la position sur le plateau sur la densité des échantillons TNZMT15
formulés. c) influence de la stratégie de cross-hatching sur les échantillons TNZMT15 formulés.

Par ailleurs, si le pycnomeétre ne permet pas de prendre en compte les porosités fermées, il nous permet
toutefois d’observer qualitativement 1’influence des paramétres d’élaboration sur la présence de ces
porosités. La Figure 3.9¢ illustre I’influence de la stratégie CH. Pour une méme énergie on constate que
le matériau élaboré avec cette stratégie est plus dense, ce qui est en accord avec littérature [136,148].

Faire varier respectivement les trois paramétres, puissance, vitesse et écart vecteur, n’a pas permis de
mettre en avant I’influence de I'un d’eux sur la qualité des pieces obtenues. Toutefois, les densités
mesurées sur les échantillons sans CH mettent en évidence I’influence du VED, plus celui-ci augmente
plus la piéce est dense. Ainsi, augmenter la puissance du laser ou diminuer la vitesse de balayage et
I’écart vecteur permettrait d’augmenter le VED et par extension la densité des piéces élaborées.
Cependant, Guan et coll. [149] ont montré qu’un recouvrement nul, soit de 0 %, des bains de fusion
permettait, lorsque le ratio puissance/vitesse est correctement balancé, d’obtenir une fusion suffisante et
donc une piece dense. Ainsi, pour la seconde campagne d’optimisation I’énergie sera augmentée en
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fixant la puissance du laser a 200 W (limite de la machine), I’écart vecteur a 80 um (taille du spot laser)
et en faisant varier la vitesse de balayage.

* Classification des défauts d’élaboration en fonction de ’énergie volumétrique

Les microstructures présentées en Figure 3.10a révelent des porosités de type manque de fusion. Celles-
ci sont caractérisées par leurs formes irréguliéres et la présence de poudre a I’intérieur, elles sont
caractéristiques d’une énergie (VED) insuffisante. Ces défauts peuvent ainsi étre évités en ajustant les
paramétres d’¢élaboration et notamment en augmentant 1’énergie apportée au lit de poudre. Ces défauts
sont donc de moins en moins présents au fur et @ mesure que le VED augmente ce qui tend a augmenter
la densité des piéces élaborées. De plus, la stratégie CH, grace au second passage du laser, permet de
minimiser la présence de ces porosités.

Figure 3.10 : Défauts d’élaboration observés dans les échantillons TNZMTI1S5 formulé et sur le plan YOZ. a) porosités de
manque de fusion de [’échantillon VED 83CH. b) poudre partiellement fondue (indiquée par les fléches rouges) dans
I’échantillon VED 83CH. ¢) fissure dans [’échantillon VED 417CH. d) porosité type keyhole dans I’échantillon VED 417CH.

La seconde famille de défaut est celle des poudres non fondues, la Figure 3.10b illustre ces défauts.
Dans le cas de mélange de poudres pures, comme ici sur les nuances formulées, certains éléments
constitutifs du mélange ayant des températures de fusion tres élevées vont étre pris dans le métal en
fusion sans pour autant fondre. On obtient alors une microstructure semblable a celle présente en Figure
3.10b. Le contraste de ce cliché MEB montre la présence d’au moins deux types de grains de poudre
infondus (fleches rouges). Au vu de la composition des alliages TNZMT ces poudres résiduelles
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pourraient étre du niobium, du molybdéne et/ou du tantale, dont les températures de fusion sont
respectivement 2 477°C, 2 623°C et 3 020°C, ce qui est en accord avec la littérature [150] et a été
confirmé par une analyse EDX (Figure 3.11). Bien que la gamme d’énergie utilisée dans cette campagne
d’impression soit étendue (de 62 J.mm= a 417 J.mm=), ces infondus sont présents dans tous les
échantillons, leur nombre tend toutefois a diminuer a haute énergie.

Figure 3.11 : Analyse chimique EDX du TNZMT15 formulé VED 83CH.

Les échantillons élaborés a haute énergie (VED 417CH) ont permis d’identifier deux autres types de
défauts d’élaboration, les fissures (Figure 3.10c) et les porosités dites de keyholes (Figure 3.10d). La
morphologie des premiéres est caractéristique des fissures de solidification décrites dans la littérature
pour des matériaux élaborés par fusion laser sur lit de poudre [151-153]. Elles se forment, comme leur
nom ’indique, lors de la solidification du bain de fusion, il existe alors une gamme de températures pour
laguelle la matiére est a la fois composée d’une phase liquide et d’une phase solide, nommée zone
pateuse. Au fur et @ mesure que la température diminue, les grains vont croitre jusqu’a atteindre un point
de coalescence. L apport en phase liquide dans la zone pateuse est alors insuffisant pour compenser les
contraintes de traction imposées par la contraction de la phase solide ce qui méne a la création d’une
cavité. Si celle-ci atteint une taille critique, elle va alors se propager dans la zone pateuse sous forme
d’une fissure ce qui explique la direction des fissures observées selon la direction du refroidissement,
c¢’est-a-dire la direction de construction [154].

Les derniers défauts observés lors de cette campagne d’impression sont les porosités de type keyhole,
Figure 3.10d. Ceux-ci proviennent de 1’instabilité du bain de fusion qui va piéger du gaz dans la matiere
en solidification [155]. Le terme keyhole provient de la forme des bains de fusion, en trou de serrure,
lorsque 1’énergie est trop importante et que le laser pénétre trop profondément dans les couches
précédentes. Ces porosites sont facilement identifiables par leur forme circulaire imparfaite (a I’inverse
des gaz occlus présents initialement dans les poudres) et par I’aspect stratifié de leur cavité [156,157].
Ces défauts microstructuraux ont une influence notable sur les propriétés physiques, chimiques et
mécaniques du matériau obtenu. Mooraj et coll. [158] ont étudié I’influence des porosités et des fissures
sur le comportement mécanique d’un alliage CoCrFeNi, ils ont ainsi pu mettre en avant le réle des
porosités de type keyhole sur la dégradation des propriétés mécaniques. Du fait de leur taille et de leur
fréquence, le risque de coalescence de ces cavités est plus important que pour les fissures ou pour les
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porosités de manque de fusion. Ce qui va mener a ’apparition de défauts de taille critique ce qui va
provoquer la rupture prématurée du matériau.

VED 83CH VED 417CH
Poudres partiellement fondues
Poudres partiellement fondues (Mo, Ta)
(Nb, Mo, Ta)

Défauts observables Porosité de type keyhole

Porosité de manque de fusion
Fissures de solidification

Défauts principaux Poudres infondues Porosité de type keyhole

Tableau 3.6 : Récapitulatif des défauts observables dans la premiére campagne d'optimisation.

* Analyses microstructurales : imagerie MEB

Sur la base des résultats de I’évolution de la densité présentés ci-dessus, les échantillons VED 83 CH
ont été sélectionnés pour de plus amples investigations. Les trois alliages, TNZMT5, TNZMT15
formulés et TNZMT15 préallié, ont ainsi été, dans un premier temps, observes au MEB (Figure 3.12).
De ces trois alliages, il apparait que la nuance TNZMT5 (Figure 3.12a) ne présente pas ou peu de
porosités de manque de fusion comparé aux nuances TNZMT15 formulée et préalliée, respectivement
Figure 3.12b et Figure 3.12¢c. Ceci peut s’expliquer par une composition contenant moins d’éléments
réfractaires et donc moins susceptibles de mener a ces défauts.

[ —
I 500 pm
S

Figure 3.12 : Observations MEB des alliages TNZMT élaborés a VED 83CH sur le plan YOZ. a) TNZMTS5, b) TNZMT15
formulé, c) TNZMT15 préallié.

L’alliage TNZMTI15 préallié présente également de nombreuses fissures orientées selon 1’axe de
construction, typiques des fissures de solidification. Ces fissures sont toutefois bien plus fines que celles
observées sur le TNZMT15 formulé VED 417CH (Figure 3.12c)

53



* Analyses microstructurales : Analyses EBSD

La fusion laser sur lit de poudre étant un procédé d’élaboration en couche par couche, on peut s’attendre
a observer des microstructures différentes sur le plan parallele a la direction de construction (plan XOY)
et sur le plan normal & cette direction (plan YOZ). Les cartographies de joints de grains des échantillons
TNZMT15 préalliés et formulés présentées en Figure 3.13 illustrent cette différence. De plus, les
microstructures observées sont significativement différentes pour un méme plan selon que les poudres
utilisées soient préalliées ou formulées. Le TNZMT15 préallié forme des bains de fusion bien définis et
en accord avec ce que I’on peut trouver dans la littérature [50,130,159]. Ceux-ci sont identifiables par
une forme "d’écaille”, sur le plan YOZ. Ils sont composés de grains colonnaires au centre et de grains
plus fins sur les bords des bains de fusion. Sur le plan XOY ces bains de fusion se distinguent par de
longues bandes composées de grains équiaxes avec une texture préférentielle [001] au centre et de grains
plus fins sur les bords des bains, cette morphologie est cohérente avec la projection spatiale sur le plan
XOQOY des bains observés sur le plan YOZ. Cette croissance de grains colonnaires, observable dans le
plan YOZ, est le résultat des gradients de température et des cinétiques de refroidissement rapides (10°-
107 K/s) impliquées pendant le procédé L-PBF [50].

Plan YOZ

Plan XOY

Figure 3.13 : Analyse EBSD du TNZMT15 préallié élaboré a VED 83CH. a,c) cartographie IPF sur les plans YOZ et XOY
respectivement. b,d) cartographie KAM sur les plans YOZ et XOY.
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Les microstructures des échantillons VED 83CH formulés révélées par EBSD, Figure 3.14, ne
présentent pas d’organisation notable sur le plan XOY, on y observe des grains hors équilibre et aucune
orientation préférentielle. Toutefois, sur le plan YOZ il est possible de distinguer la direction de
construction via la forme aplatie et convexe des grains.

Notons, en accord avec la cartographie présentée en Figure 3.5, que la composition du lit de poudre peut
exercer une influence sur la température du procédé (via les cinétiques de transfert de chaleur). Ce qui
ultérieurement exercera une influence sur la forme des bains de fusion [147].

Les cartographies des désorientations moyennes de Kernel (KAM) du TNZMT15 préallié (Figure
3.13b,d) montrent des niveaux élevés qui seraient associés a une localisation des contraintes résiduelles
au niveau des bords des bains de fusion la ou se situent les grains les plus fins. A contrario, pour les
matériaux formulés (Figure 3.14b,d) les contraintes ne semblent pas localisées et ne permettent pas de
distinguer les bains de fusion. Pour les trois matériaux étudiés, les valeurs de KAM et de tailles de grains
sont données dans le Tableau 3.7.

Plan YOZ

Plan XOY

Figure 3.14 : Analyse EBSD du TNZMT15 formulé VED 83CH. a,c) cartographie IPF sur les plans YOZ et XOY
respectivement. b,d) cartographie KAM sur les plans YOZ et XOY.
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Plan YOZ Plan XOY

E?;Iilr?sdee: Taille des ;?;Iilr?sdeens Taille des
nombre gﬁl?i;@ KAM () nombre gir:;?f;; KAM (°)
(pm) (pm)
TNZ,MT,]'5 2 5 1,4 2 3 23
préallie
TNZMT15 2 7 0.95 2 8 107
formulé
TNZMTS 6 17 1,0 4 2 17
formulé

Tableau 3.7 : Résumé des caractéristiques microstructurales par analyse EBSD des alliages TNZTM élaborés a VED 83CH

* Constitution des alliages : Diffraction des rayons X

Les diffractogrammes (Figure 3.15) DRX ont permis de confirmer la formation d’une phase BCC.
Cependant, en plus d’une phase cubique centrée principale, les alliages formulés présentent deux phases
cubiques centrées minoritaires, la premiére pouvant correspondre a une phase riche en niobium et/ou en
tantale (les deux structures possédant des paramétres de maille trés proches, respectivement 3,2940A et
3,3070A). Etant donné les températures de fusion de chacun des éléments, cette phase secondaire est
trés probablement une phase BCC riche en Ta. La seconde phase minoritaire correspond a une phase
riche en molybdéne. La présence de ces deux phases supplémentaires est en accord avec les contrastes
observés sur les micrographies de la Figure 3.12a et b, contrastes absents de la Figure 3.12c. Les
paramétres de maille de la matrice sont les suivants atnzmrs= 3,3923A, amzmris= 3,3663A et

arnzmTisp=3,3707A.

(110) —— TNZMT5 VED 83CH
—— TNZMT15f VED 83CH
—— TNZMT15p VED 83CH

/ U\ (200) @ (220) (310)
_/\-IL A/P/\L e I A

o Matrice
by o Niobium/Tantale
o © Molybdéne
: _~2 Ao eg 2
I ! I 4 1 ! I 4 I ' 1 ! I 4 | ! I ¥ I ' 1 ! I 4 |
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20

Figure 3.15 : Diffractogramme DRX des échantillons élaborés a VED 83 CH des alliages TNZMT
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3.4  Seconde campagne d’impression

Les microstructures différentes des matériaux préalliés et formulés ont conduit a I'adoption de deux
plans d'optimisation distincts. Pour le TNZMT15 préallié, une méthode de type Taguchi [160] a été
employée afin d'obtenir un matériau exempt de défauts majeurs tels que les fissures observées a VED
83CH. En revanche, les matériaux formulés, présentant principalement des porosités dues a un manque
de fusion et des microfissures, ont été optimisés de maniere plus empirique.

3.4.1 TNZMT15 préallié : plan d’expérience Taguchi

Un plan d’expérience consiste a optimiser un procédé en fixant un nombre restreint d’expériences, pour
ce faire un certain nombre de paramétres d’entrée sont sélectionnés (comme la puissance du laser, sa
vitesse, etc.) et des paramétres de sortie sont déterminés (comme le taux de porosité ou la densité). Le
plan de Taguchi a pour avantage de minimiser ce nombre d’expériences. Un plan de huit 8 expériences,
modifiant 4 paramétres sur 2 niveaux chacun a été testé. Le Tableau 3.8 présente les paramétres explorés.

Essais Puissance Vitesse Stripe Ecart vecteur VED
(W) (mm.s?) (mm) (um) (J.mm?)
1 170 200 3 80 354
2 170 200 3 120 236
3 170 800 5 80 88
4 170 800 5 120 59
5 200 200 5 80 417
6 200 200 5 120 278
7 200 800 3 80 104
8 200 800 3 120 69

Tableau 3.8 : Plan d'expériences Taguchi pour le TNZMT15 préallié.

Les paramétres de sortie évalués pour ce plan d’expérience ont été la masse volumique et le taux de
porosité. Le premier a été mesuré a I’aide d’un pycnometre a hélium, le second par analyse d’images
sur la base des images illustrées en Figure 3.16. Les observations MEB montrent qu’aucun des
échantillons n’est exempt de fissures malgré la large gamme de VED employée, allant de 59 J.mm= a
417 J.mm=3. On observe toutefois des fissures différentes en fonction des VED utilisés avec une
transition a partir du VED de 236 J.mm. Pour les échantillons élaborés avec des énergies inférieures a
cette valeur, on observe de nombreuses microfissures d’une longueur moyenne de 200 pm, semblables
a des fissures de solidification. Pour les énergies plus élevées, on constate des fissures moins
nombreuses, mais plus marquées. On notera également la disparition des porosités de manque de fusion
a partir du VED 236 J.mm=. Les résultats de I’analyse d’images sont montrés dans le Tableau 3.9 et
indiquent que 1’échantillon présentant le taux de porosité le plus faible est le numéro 2 €laboré avec un
VED 236 J.mm=. Ces taux ont été calculés sur la base de I’aire des défauts rapportée a Daire de
I’échantillon.
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VED VED VED VED VED VED VED VED

59 69 88 104 236 278 354 417
Taux de
porosité 2,03 - 2,72 4,62 1,42 1,90 1,75 1,96
(%)
Masse

volumique 7,340 7,330 7,389 7,358 7,311 7,383 7,357 7,347
(g.cm?)
Tableau 3.9 : Résultats du plan d'expérience de Taguchi sur le TNZMT15 préallié.

Les masses volumiques et les taux de porosité ne présentent pas de tendance cohérente étant donné que
I’échantillon avec le taux de porosité le plus faible n’est pas le plus dense, or dans le cas du TNZMT15
préallié la mesure de la masse volumique devrait étre une indication viable étant donné qu’il forme une
solution solide homogene. Ces résultats pourraient ainsi étre le reflet de la formation ou du
développement d’une phase secondaire, en accord avec les prédictions CALPHAD (Annexe B), avec
un paramétre de maille plus faible et donc une densité plus élevée.
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Figure 3.16 : Micrographies MEB des échantillons TNZMT15 préalliés illustrant les différents faciés de fissuration dans le
plan YOZ

Une étape de densification par HIP a été envisagée pour s’affranchir des fissures, ce que le procédé
d’élaboration seul ne peut pas faire. La densification par HIP se faisant par diffusion atomique et
déformation plastique, seuls les défauts de petites tailles et non ouverts sur I’extérieur peuvent étre
refermés. Pour ces raisons le choix de 1’échantillon s’est porté sur le VED 88 qui présente des fissures
de petites dimensions. Dans un premier temps des essais de compressions a chaud (voir annexe C) ont
été réalisés pour estimer la température a laquelle réaliser ces essais de densification.

A la suite de ces essais, la température a finalement été fixée a 950 °C, la durée de maintien a 2 h et trois
pressions ont été testées : 200 MPa, 300 MPa et 400 MPa. Le suivi de la densification a été fait via de
la tomographie a rayon X réalisée a 1’école nationale des ponts et chaussées. Aucun des trois cycles HIP
effectués n’a permis une densification du TNZMT15 préallié. La Figure 3.17a présente un cliché réalisé
par tomographie pour le traitement & 400 MPa, on peut y observer un vaste réseau de fissures. Une
deuxiéme tentative de densification par HIP a été essayée, avec comme parameétres, 1 200 °C pendant 4
h a 300 MPa. Le résultat est présenté en Figure 3.17b. Cependant, ni les fissures ni les porosités de
manque de fusion n’ont pu étre résorbées. Il a donc été¢ décidé de ne pas poursuivre les essais de
densification ni I’optimisation du TNZMT 15 préallié dans le cadre de cette these. Cependant les travaux
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d’optimisation seront poursuivis dans le cadre du projet ANR CoCoA-Bio, cadre dans lequel se déroule
cette these.

Figure 3.17 : Suivi de la densification du TNZMT15 préallié aprés traitement HIP. a) coupe de tomographie du TNZMT15
préallié¢ VED 88 HIP 2 h a 400 MPa et 950 °C b) cliché MEB du TNZMT15 préallié VED 88 HIP 4 h a 300 MPa et 1 200 °C.

3.4.2 Optimisation de la nuance TNZMTS5 formulée

Pour les matériaux présentant déja peu de porosités et de fissures, une approche plus simple a été
employée. Un seul paramétre d’élaboration a été utilisé pour faire varier le VED tandis que tous les
autres ont été fixés. Ainsi, la puissance du laser a été fixée a 200 W, I’écart vecteur a 80 um, la stratégie
de lasage utilisée est le Stripe de 5 mm. Les VED vont de 100 J.mm= a 550 J.mm™ avec un pas
incrémental de 50 J.mm=3, chaque échantillon a été réalisé avec et sans la stratégie CH. Cependant, la
campagne d’optimisation précédente ayant démontré que cette stratégie CH couplée a un VED élevé
(417 J.mm3) provoquait d’importantes fissures, il a été décidé de ne pas utiliser cette stratégie pour des
VED au-dela de cette valeur.

* Observations MEB

Les observations de ces nouveaux échantillons ont permis d’étudier I’évolution des défauts présents en
fonction de I’énergie apportée lors de 1’élaboration. Ainsi, nous avons pu constater une diminution du
nombre de particules de poudre infondues au fur et a mesure que le VED augmente et que 1’on utilise la
stratégie CH. Nous ne pouvons toutefois pas nous affranchir complétement de ces défauts, car comme
le montre la Figure 3.18c, des poudres de tantale sont toujours présentes et cela méme a haute énergie.

Pour parvenir a atteindre la température de fusion du tantale, 3 020 °C, une énergie importante est
nécessaire. Monter a de telles températures implique également que I’on se rapproche de la température
d’¢ébullition du titane, 3 287°C. Ainsi & hautes énergies des vapeurs de titane peuvent se former et rester
enfermées dans le bain de fusion en solidification et créer alors des porosités de type keyhole. De plus,
des fissures de solidification tendent a apparaitre, notamment avec I’utilisation de la stratégie CH et
lorsque de trés hautes énergies sont employées.
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VED 450 VED 550

Figure 3.18 : Observations MEB réalisées sur le plan XOY illustrant les défauts présents dans le TNZMT5 issu de la seconde
campagne d'optimisation. La fleche blanche montre une fissure de solidification, les fleches rouges localisent des poudres non
fondues et les fleches bleues des porosités de type keyhole.

* Analyses EBSD

A la suite des observations MEB réalisées sur les échantillons issus de cette seconde campagne
d’optimisation, quatre ont été sélectionnés et leurs microstructures analysées par EBSD (Figure 3.19).
Le VED 150 a été choisi pour son énergie basse et son absence de porosité de manque de fusion, le VED
350 du fait de son énergie intermédiaire, le VED 450 pour le peu de défauts qu’il présente et finalement
le VED 550, car c’est I’énergie la plus haute et donc avec le moins de particules de poudres infondues.

La microstructure issue de 1’élaboration a VED 150 (Figure 3.19a,b) est similaire a celles observées
précédemment sur les nuances formulées avec une structure sans organisation notable, avec des grains
hors équilibre et de nombreuses particules de poudres infondues. Ces derniéres sont par ailleurs a
I’origine de la valeur élevée de LAGB et de KAM (Tableau 3.10).

Taille de grains Taille de grains KAM LAGB
en nombre (um) en aire (um) ) (mm™)
VED 150 6,05 26,85 1,03 181,22
VED 350 5,31 28,81 0,63 47,52
VED 450 5,12 29,11 0,84 66,12
VED 550 4,51 21,48 1,01 148,98

Tableau 3.10 : Résultats des analyses EBSD des échantillons TNZMTS5 issus de la seconde campagne d'optimisation.

En augmentant le VED on observe une diminution de la taille de grains (voir Tableau 3.10). En effet, la
fraction en aire de grains fins (< 10 um) est de 0,13, 0,22, 0,21 et 0,41 respectivement pour les
échantillons VED 150, VED 350, VED 450 et VED 550. Il est intéressant de noter que les VED 350 et
VED 450 ont des tailles de grains similaires, mais une microstructure complétement différente. Le
premier ne montre pas d’organisation marquée tandis que le second laisse clairement apparaitre des
bandes de largeurs homogeénes (environ 150 pm) correspondant au passage du laser, semblable a ce qui
peut étre observé sur le TNZMT15 préallié (Figure 3.13).

Dans le cas des échantillons élaborés a hautes énergies (VED 450 et 550), les grains fins se localisent
au voisinage des joints des bains alors que le centre des bains de fusion est peuplé de grains allongés
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plus gros (Figure 3.19e,g). Ces observations se rapprochent de ce qui est observé sur le TNZMT15
préallié a la différence que dans le cas de ce dernier les grains au centre des bains de fusion restent
équiaxes et marqué par une forte texture [001].

Par ailleurs, a I’exception du VED 150 contenant de nombreuses poudres infondues, les valeurs de
KAM, et donc indirectement le taux de contraintes résiduelles, augmentent au fur et a mesure que 1’on
augmente 1’énergie d’élaboration. Comme décrit en Figure 3.5, le VED est directement relié a la
température de procédé ainsi, monter en VED signifie monter en température toutefois les vitesses de
refroidissement étant éleveées, les échantillons sont presque instantanément refroidis a la température de
la chambre, soit 200 °C, ce qui génére des contraintes d’autant plus importantes que la température
initialement atteinte était élevée [65].
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Figure 3.19 : Evolution de la microstructure, sur le plan XOY, du TNZMTS5 en fonction de I'énergie d'élaboration.
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* Analyses DRX

La premiére campagne d’impression avait permis de constater la présence de phases cubiques centrées
additionnelles dans le cas des matériaux formulés, celles-ci ayant été attribuées a la présence des
particules de poudres de tantale et de molybdéne non fondues. Ainsi I’intensité de ces pics peut étre
utilisée comme indicateur qualitatif de la présence ou non de ces défauts.

La Figure 3.20 présente les diffractogrammes DRX des échantillons TNZMT5 formulés issus de cette
deuxiéme campagne d’optimisation. Sur cette méme figure, un histogramme illustre la diminution de
I’intensité normalisée des pics identifiés comme appartenant aux particules de poudres non fondues. On
constate une diminution de celles-ci au fur et a mesure que le VED augmente, ce qui nous permet
d’affirmer que lorsque 1’on augmente le VED on parvient a solubiliser les éléments les plus réfractaires.
La stratégie CH montre une efficacité certaine pour améliorer cette solubilisation. L’intensité la plus
basse a été mesurée dans 1’échantillon VED 417CH, toutefois cette stratégie entraine, comme dit
précédemment, 1’apparition de fissures.

(110)
— Sans CH N —— VED 550
0.6 Avec CH W T VED 500
— VED 450
VED 417CH
= VED 417
= [ ] / VED 350CH
g 0.4 . __/\______ _____ —— VED 350
- — AN  VED300CH
» — N VED 300
'2 _-:-/\;__;_ ) T — VED 250CH
Z _—_' VED 250
.g VED 200CH
= 02 VED 200
N VED 150CH
) T~ ——VED 150
B . e
" L A —vew |
100 150 200 250 300 350 417 450 500 550 35 40 ool
20

VED (J.mm™)

Figure 3.20 : Analyses DRX de la seconde campagne d’optimisation du TNZMT?.

Une analyse DRX un peu plus fine a été réalisée sur une sélection d’échantillons représentatifs a
I’Université Eétvos Lorand, a Budapest (Pr. J. Gubicza). Les résultats sont présentés dans le tableau ci-
dessous.

Phase BCC principale Phase BCC riche en Ta Phase BCC riche en Mo

Echantillon Fraction Param_etre Fraction Paramt_etre Fraction Paramgtre
de maille de maille de maille
(%) (%) (%)
(A) (A) (A)
VED 150 91,6 3,371 8,0 3,299 0,4 3,147
VED 450 96,6 3,367 3,1 3,302 n.a n.a
VED 550 95,8 3,372 4,2 3,301 n.a n.a

Tableau 3.11 : Parametres de mailles et fraction des différentes phases présentes a I'état initial selon les VEDs.

On remarque que les échantillons VED 450 et VED 550 présentent bien une phase BCC principale a
plus de 95 % en fraction volumique, accompagnée d’une phase minoritaire riche en Ta de fraction
volumique de I’ordre de 4 %. La phase riche en Mo n’ayant pas été détectée au contraire des échantillons
VED 150.
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3.4.3 Optimisation de la nuance TNZMT15 formulée

Le développement de cette troisieme nuance a été réalisé avec les mémes paramétres que pour la nuance
précédente. Les VED 100, 100CH ont été exclus, car les énergies trop basses ne permettent pas une
fusion efficace des éléments réfractaires et les VED 450 et 500 ont été exclus, car a I’inverse les énergies
hautes sont susceptibles de créer des porosités de type keyhole et des fissures. Toutefois, étant donné
que le VED 550 est I’un des jeux de paramétres sélectionnés pour le TNZMTS il nous a paru pertinent
de le conserver pour cette campagne.

* Observations MEB

Les observations, Figure 3.21, mettent en évidence la diminution de la quantité de poudres infondues au
fur et a mesure que le VED augmente, en accord avec ce qui a été observé pour le TNZMT5. De méme,
la stratégie CH permet, pour un méme VED, de diminuer d’autant plus le nombre de ces défauts.
Toutefois ces clichés MEB révelent I’apparition de fissures sur les échantillons élaborés avec cette
stratégie de Cross-hatching a partir de 250 J.mm tandis que le VED 350 sans CH ne montre pas de
fissuration ni de porosité de type keyhole.

De plus, nous avons constaté 1’apparition de porosités de type keyhole a partir du VED 417 signe d’une
température trop €levée et d’une vaporisation du titane. Cette méme apparition de porosités avait été
observée lors de la premiére campagne d’impression pour le VED 417 CH (Figure 3.10d) ce qui
confirme que ces defauts étaient dus a une énergie trop élevée plus qu’a la stratégie de CH.

Figure 3.21: Observations MEB des alliages TNZMT15 formulés issus de la seconde campagne d'optimisation.
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* Analyses EBSD

La Figure 3.22 montre une analyse EBSD, réalisée sur le plan XQOY, de la microstructure typique des
échantillons issus de 3 énergies différentes, la plus basse, la plus haute ainsi que celle présentant le
moins de défauts. A I’instar du TNZMTS5, les microstructures tendent & s’organiser et révélent des bains
de fusion au fur et a mesure que le VED augmente. Ces bains de fusion sont délimités par des grains
fins (< 5 um) et équiaxes. Cette démarcation est légérement visible dés le VED 150 et est clairement
identifiable au VED 350, a contrario du TNZMT5 ou les bains de fusion ne sont clairement identifiables
qu’a partir du VED 450.

Prise individuellement, chacune des trois microstructures est différente et leurs caractéristiques
respectives sont résumées dans le Tableau 3.12. Le VED 150 est constitué de grains hors équilibre
majoritairement compris entre 20 um et 50 um et semble présenter une disparité de taille de grains moins
marquée que pour les énergies plus élevées. Il faut toutefois noter que la valeur de taille de grains en
nombre donnée dans le tableau ci-dessous est certainement biaisée par la présence de plusieurs particules
de poudres infondues initialement polycristallines et qui peuvent étre parfois mal indexées. Le VED
350, quant a lui, est I’échantillon qui montre la plus forte disparité de taille de grains, celle-ci est mise
en évidence par la différence de taille de grains en nombre et en aire. Les grains fins et équiaxes (< 10
pum) délimitent les bains de fusion tandis que ces derniers sont composés de grains plus gros (> 20 um)
et de formes allongées pour la plupart. Finalement, le VED 550 a une microstructure légérement
différente, les bains de fusion sont clairement délimités, mais sont cette fois-ci composés de grains plus
fins (< 20 um) et équiaxes. Cette microstructure rappelle celle observée sur le TNZMT15 préallié
(Figure 3.13c). De plus, on observe des bains de fusion dédoublés, ceci pourrait étre dd a un
recouvrement d’un bain de fusion par son voisin. Dans le cas du VED 550 les bains de fusion mesurent
en moyenne 150 um de large tandis que le spot laser fait 80 um et que 1’écart vecteur a été fixé a 80 um,
la largeur de recouvrement est en moyenne de 40 um soit un recouvrement de 27 % du bain de fusion
voisin. L’augmentation de la largeur des bains de fusion lorsque 1’énergie augmente a déja été reportée
dans la littérature [161,162].

La Figure 3.22 montre 1’évolution des KAM de ces trois échantillons. Pour le VED 150 les contraintes
sont localisées dans les particules de poudres infondues comme c’était le cas pour le
TNZMT5 VED 150. Ces poudres étant obtenues par atomisation, un procédé avec des vitesses de
refroidissement extrémes, pouvant aller jusqu’a 10° K/s, il est normal d’y retrouver de fortes contraintes
résiduelles [163]. Dans le cas des VED 350 et VED 550, les contraintes se localisent aux joints des
bains de fusion comme c’était le cas pour le TNZMT15 préallié (Figure 3.13d).

Taille de grains Taille de grains KAM LAGB
en nombre (um) en aire (um) ) (mm™)
VED 150 3,88 22,61 0,78 98,37
VED 350 2,77 22,10 0,74 54,90
VED 550 3,06 10,45 0,82 55,31

Tableau 3.12 : Résultats des analyses EBSD des échantillons TNZMT15 formulé issus de la seconde campagne d'optimisation.
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Figure 3.22 : Evolution de la microstructure, sur le plan XOY, du TNZMT15 formulé en fonction de I'énergie d'élaboration.
a,c,e) cartographie de taille et de joints de grains. b,d,f) cartographie KAM.

* Analyses DRX

Les diffractogrammes DRX (Figure 3.23) ont été analysés de la méme facon que pour le TNZMTS5 et
les observations sont similaires, a savoir une diminution de I’intensité des pics associés a la présence de
particules de poudre non fondues lorsque 1’on augmente le VED. La phase minoritaire n’est plus
identifiable & partir du VED 250 avec la stratégie de CH et a partir du VED 417 sans cette stratégie.
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Figure 3.23 : Analyses DRX menées sur les échantillons TNZMT15 formulés issus de la seconde campagne d'optimisation.
L'histogramme illustre I'intensité relative du premier pic de la phase riche en Ta pour chaque échantillon.

3.5  Sélection du matériau : application biomédicale

Trois matériaux ont été présentés et étudies, TNZMT5, TNZMT15 formulé et TNZMT15 préallié, dans
la premiére partie de ce chapitre, la seconde partie aura pour but de sélectionner un ou des candidats
pour les applications envisagées. Pour rappel, ce projet de recherche a pour objectif de développer un
nouveau biomatériau métallique, élaboré par fabrication additive, afin de répondre aux besoins
d’amélioration des matériaux existants.

Le choix du matériau a été fait en deux temps : une premiere sélection a été réalisée a partir de critéres
microstructuraux puis la sélection finale s’est appuyée sur les propriétés mécaniques des matériaux
présélectionnés, en rapport avec les applications envisagées.

3.5.1 Présélection : critéres microstructuraux

Les matériaux €élaborés jusque-la présentaient différents défauts microstructuraux dont deux pourraient
fortement dégrader les propriétés mécaniques résultantes. En effet, les fissures et porosités sont
susceptibles de donner lieu a des zones de localisation préférentielle des contraintes lors de sollicitations
mécaniques, ce qui aurait pour effet d’initier et/ou de propager plus rapidement la fissure menant a une
accélération de la rupture du matériau, compromettant ainsi 1’application. La minimisation de ces
défauts était donc, a premiere vue, le critére de sélection principal.

Toutefois, des études de corrosion menées en paralléle dans le cadre du projet ANR CoCoA-Bio par des
colléegues du laboratoire ITODYS (CNRS-UMR 7086), sur les propriétés des alliages TNZMT15 et
TNZMTS5 formulés, ont révélé une dissolution du molybdéne aprés incubation dans un milieu aqueux
mimant le milieu biologique. La libération de métaux sous forme d’ions ou de complexes pouvant étre
néfaste selon la dose, la minimisation de la quantité de particules de poudres non fondues est donc
devenue un critére majeur dans la sélection des paramétres d’élaboration optimisés.
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Ainsi la présélection s’est basée sur les critéres suivants :

v" Minimiser les fissures et porosités a 1’état as-SLM

v" Minimiser la quantité de poudres infondues et notamment le molybdéne

% Le TNZMT15 préallié

Bien qu’une large gamme d’énergie ait été utilisée afin d’optimiser la microstructure de cet alliage,
aucun des échantillons élaborés n’est exempt de fissure. Certains échantillons, comme le VED 88,
présentaient certes de nombreuses fissures, mais de faibles largeurs, des post-traitements HIP ont été
étudiés afin de densifier le matériau, mais sans succes.

Le TNZMT15 préallié ne pouvant étre élaboré sans un grand nombre de défauts critiques et sans solution
de post-traitement, il a été décidé de ne pas sélectionner ce matériau pour la suite de 1’étude.

% Le TNZMT5 et TNZMT15 formulés

Les deux alliages formulés ont pu étre élaborés avec succes et avec une certaine variété de
microstructures. Tous deux ont suivi la méme stratégie de développement, a savoir I’exploration d’une
large gamme d’énergie, ce qui a permis d’obtenir plusieurs matériaux candidats pour les applications
envisagées. La méme tendance s’est dégagée des deux études, pour des VED de 150-200 J.mm les
matériaux sont denses, mais ils présentent de nombreux grains de poudres infondues (majoritairement
du molybdene et du tantale). Augmenter 1’énergie permet d’augmenter la température d’élaboration et
donc de solubiliser ces éléments réfractaires. Toutefois, lorsque 1’énergie est trop importante la
température se rapproche de température de vaporisation de 1I’élément le moins réfractaire a savoir le
titane. Ceci va engendrer des instabilités dans le bain de fusion et par la suite créer des porosités dites
de keyhole. De plus, des fissures de solidification tendent a apparaitre lorsque 1’on augmente le VED,
un compromis est donc a trouver entre la présence de poudres infondues et 1’apparition de fissures.

Bien que la tendance d’apparition et disparition des défauts soit la méme pour le TNZMTS5 et le
TNZMT15, les VED pour lesquels ces événements ont lieu ne sont pas les mémes. Dans le cas du
TNZMTS, I’apparition de fissures de solidification survient a VED450, de méme que 1’apparition de
porosités de type keyhole, on notera toutefois que ces défauts apparaissent en faible quantité et
augmentent avec le VED. Pour le TNZMT15, fissures et porosités apparaissent des 417 J.mmet sont
dés lors fortement présentes.

Ainsi afin de répondre au mieux aux deux critéres précédemment énoncés le choix s’est porté d’une part
sur le TNZMT5 VED 450 et VED 550 le premier pour le peu de défauts qu’il présente et le second, car
malgré les quelques porosité et fissures présentes, il est le matériau affichant la meilleure
« solubilisation » apparente. En ce qui concerne le TNZMT15 formulé, le choix a été de ne conserver
que le VED 350, car il ne présentait ni porosité ni fissure, avec peu d’infondus.

3.5.2  Sélection finale : criteres mécaniques

Les échantillons présélectionnés ont été testés en compression et en traction dans des conditions de
chargement quasi statique, a des vitesses de déformation de 10 s™. Les essais de compression ont été
triplés et réalisés sur des sections carrées de 3x3 mm et pour une hauteur de 5 mm. Les essais de traction
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ont quant & eux été doublés et réalisés sur des microéprouvettes avec des zones utiles de surface de 2x4
mm pour 1 mm d’épaisseur.

Les courbes donnant les évolutions de la contrainte nominale en fonction de la déformation nominale
présentées en Figure 3.24 sont des courbes moyennes réalisées avec le logiciel Origin. Les propriétés
mécaniques obtenues sont données dans le Tableau 3.13.

Les essais de compression ont permis de montrer que ces matériaux possedent tous une importante
capacité a se déformer, tous les essais ont été poussés jusqu’a 80 % de déformation sans montrer de
rupture. Toutefois, les échantillons tournent aux environs de 30-35 % de déformation probablement du
fait des phénomenes de friction avec les plateaux de compression. C’est pourquoi les courbes présentées
s’arrétent a 30 % de déformation (Figure 3.24a). On constate une augmentation de la limite d’élasticité
Reo, avec I’augmentation du VED dans le cas du TNZMTS avec toutefois un taux d’écrouissage
apparent similaire dans la gamme de déformation présentée. Pour ce qui est du TNZMT15 VED 350 on
constate une limite d’élasticité bien inférieure au TNZMTS5, mais toujours avec un écrouissage similaire.
Ce qui tend a indiquer que les mécanismes opérants dans le domaine de déformation plastique pourraient
étre identiques.

Les courbes nominales de traction (Figure 3.24b) montrent une tendance similaire pour le TNZMTS5, a
savoir une limite d’élasticité plus élevée pour le VED le plus élevé. De plus le TNZMTS VED 450
montre un allongement a rupture de 18,1 % contre seulement 3,3 % pour le TNZMT5 VED 550. Cet
écart pourrait étre lié a un niveau de contraintes résiduelles plus important comme observé via les valeurs
moyennes de KAM (Tableau 3.10), 0,84 et 1,01 respectivement pour le VED 450 et le VED 550. En
outre, a la différence des essais de compression, on n’observe pas d’écrouissage stationnaire positif. La
rupture précoce (VED 550) et I’adoucissement observé aprés (VED 450) est la signature d’une
sensibilité beaucoup plus grande des essais de traction a la présence des défauts décrits précédemment.
Les deux matériaux présentent un module d’Young similaire, proche de 70 GPa, ce qui est bien inférieur
aux matériaux traditionnellement utilisés dans le domaine biomédical (240, 210 et 112 GPa
respectivement pour I’acier 316L, les alliages CoCr et le Ti-6Al-4V [97]). Le TNZMT15 formulé, quant
a lui présente un comportement définitivement fragile avec une rupture dans la zone élastique (au bout
de 0,8 % de déformation élastique) pour un module d’Young de 80 GPa. Ce matériau, qui initialement
ne présentait ni fissure ni porosité, a par la suite révélé la présence de défauts (Figure 3.25) ayant
certainement provoqué une rupture prématurée des éprouvettes lors de ces essais de traction.

La déformation élastique admissible &, rapport entre la limite d’élasticité et le module d’Young, est un
paramétre de plus en plus utilis€ pour évaluer les matériaux développés pour I’implantologie
orthopédique [164,165]. Une valeur élevée de ce parameétre ¢ est I’indicateur d’un bon équilibre entre
limite d’¢élasticité et module d’Young. Pour comparaison les valeurs de ce parametre pour 1’os cortical,
le Ti-CP et le Ti-6Al-4V ELI sont respectivement 0,10-0,47, 0,47 et 0,80 contre 1,18 et 1,27 pour le
TNZMT5 VED 450 et le TNZMT5 VED 550 [107,165].

Cette campagne d’essais mécaniques a permis de mettre en évidence la bonne tenue mécanique en
compression des trois matériaux avec une forte capacité a se déformer. Les essais de traction ont révelé
le comportement fragile du TNZMT15 VED 350 di a une présence critique de défauts apparus lors de
1’élaboration des éprouvettes. Les alliages TNZMT5 VED 450 et TNZMT5 VED 550 ont, pour leur
part, montré une certaine capacité a se deformer plastiquement en traction, avec une déformation totale
homogeéne de 1’ordre de 3 %. Toutefois, une forte déformation plastique n’est pas un critére de choix
pour les applications envisagées.
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Ainsi, au vu des critéeres de sélection établis et des résultats obtenus pour les trois matériaux
présélectionnés, le choix du matériau As-SLM optimisé s’est porté sur le TNZMTS5 VED 550 pour sa
tres faible teneur en particules de poudres infondues, sa tenue mécanique en compression et en traction,
son module d’Young ainsi que pour sa déformation élastique admissible la plus haute parmi les
échantillons testeés.

Traction Compression
Re Reo.2 Rm Ar E € Re Reo.2
(MPa)  (MPa) (MPa) (%) (GPa) (%) (MPa) (MPa)
TNZMT5
VED 450 850 965 1 000 18,1 72 1,18 1000 1255
TNZMT5
VED 550 930 1035 1060 33 73 1,27 980 1300
TNZMT15
VED 350 - 670 0,8 80 - 690 920

Tableau 3.13 : Propriétés mécaniques des échantillons présélectionnés.

3000

—— TNZMT3-VED550 1400t —— TNZMTS5-VED550
a) —— TNZMT5-VED450 ) —— TNZMTS5-VED450
2500 —— TNZMTI15-VED330 12001 —— TNZMTI5-VED350

2000 _— 1000

B00F
1500

600
1000
400

Contrainte nominale (MPa)
Contrainte nominale (MPa)

500 Compression x Traction
: w0 3 ‘
£=103s1 ® =107y [ e

0 0
0 5 10 15 20 25 30 0 ] 10 15 20

Déformation nominale (%) Déformation nominale (%)

Figure 3.24 : Essais mécaniques quasi statiques du TNZMT brut de fabrication. a) courbes contrainte nominale /
deformation nominale en compression. b) courbes contrainte nominale / déformation nominale en traction.

70



Figure 3.25 : Défauts microstructuraux du TNZMT15 formulé. a) Fissure et porosité observée sur le plan XOY. b) facies de
rupture (plan YOZ) d'une microéprouvette de traction, la fleche rouge indique une porosité de type keyhole et la fleche blanche
une fissure.

3.6

Conclusion sur l’élaboration des alliages TNZMTI15 et
TNZMTS5 par voie L-PBF

Ce chapitre décrit 1’élaboration pour la premiere fois de nouveaux alliages concentrés a éléments
multiples, TizsNbzsZrsMo7sTazs et TissNbasZrsMoz5Taz s, par fabrication additive sur lit de poudre.

Les principales observations et les principaux résultats sont les suivants :

Y/
°

R/
0.0

0
0'0

0
0'0

Deux types de poudres ont été utilisés, une poudre préalliée et des formulations issues du
mélange de poudres élémentaires pures. Les premiéres ayant I’avantage de former une solution
solide et de diminuer 1’énergie (VED) nécessaire a 1’¢élaboration tandis que les secondes
présentent un avantage économique.

Deux campagnes d’optimisation n’ont pas permis de déterminer de parameétres d’élaboration
optimisés pour la nuance TNZMT15 préalliée. Celle-ci présentant toujours de nombreuses
fissures de solidification.

Les nuances formulées TNZMT15 et TNZMZTS5 ont pu étre élaborées avec succes, et ce pour
une large gamme d’énergies. A bas VED les défauts principaux sont les grains de poudre Mo et
Ta infondues tandis qu’a haute énergie on observe 1’apparition de porosités de type keyhole
ainsi que des fissures de solidification.

Les microstructures obtenues évoluent avec I’augmentation du VED, passant d’une absence
d’organisation avec des grains hors équilibre a bas VED a une microstructure organisée en bains
de fusion avec des grains colonnaires au centre, bordés par des grains plus fins et équiaxes a
haut VED

Une présélection de 3 échantillons a été faite en se basant sur deux critéres microstructuraux,

d’une part minimiser la présence de grains de poudre infondus et d’autre part minimiser les
porosités et les fissures. Le premier critére doit permettre de s’affranchir du molybdéne qui se
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dissout dans les milieux biologiques et le second permet de maximiser les propriétés
mécaniques.

Le matériau finalement choisi est le TNZMT5 VED 550 avec une limite d’élasticité, Regz, en
compression de 1 300 MPa et en traction de 1 035 MPa, un module d’Young de 73 GPa et une
déformation élastique admissible de 1,27 %. Combinés a une résistante mécanique en traction
de I’ordre de 1 GPa, ces résultats, non seulement atteignent les objectifs du projet ANR CoCoA-
Bio, mais les dépassent (Rm ~1 GPa, E~100 GPa étaient attendus).
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4 L’alliage TNZMTS5 : post-traitements
et propriétés mécaniques

D’une maniére générale, les pieces élaborées par fabrication additive, et notamment par fusion laser sur
lit de poudre (L-PBF), peuvent étre sujettes a de fortes contraintes résiduelles du fait des vitesses de
refroidissement importantes inhérentes au procédé pouvant aller jusqu’a 108 K/s [65,73]. Ces contraintes
résiduelles peuvent étre a ’origine de propriétés mécaniques dégradées comme une diminution de la
limite d’élasticité, de la ductilité ou encore de la tenue en fatigue [58,72]. En outre, dans le cas
d’applications telles que 1’aéronautique ou le biomédical les piéces ainsi fabriquées doivent, comme le
préconise la norme ASTM F3301-18a, subir un post-traitement de densification et de relaxation afin de
parfaire les microstructures et de s’affranchir de défauts microstructuraux comme les fissures et les
porosités qui pourraient nuire aux propriétés mécaniques

Ce chapitre présentera la démarche mise en ceuvre pour investiguer 1’influence de la température sur la
microstructure de I’alliage TNZMTS afin de comprendre au mieux I’évolution du matériau face aux
post-traitements appliqués. Pour ce faire des recuits isochrones et isothermes ont été menés afin
d’étudier les microstructures qui en résultent et d’en évaluer les propriétés mécaniques post-recuits.
D’autre part, I’influence de la pression isostatique a chaud sur la microstructure a été étudiée lors de
post-traitements effectués sous HIP. Les résultats sont présentés en annexe E.

Le processus d’élaboration et d’optimisation présenté dans le chapitre 3 a mené a I’obtention d’un jeu
de parametres intéressant pour la mise au point de 1’alliage TNZMT5 par L-BPF, paramétres retenus
pour la suite des investigations. Afin d’étudier 1’évolution des microstructures post-traitées, il est
nécessaire de mener une caractérisation compléte de 1’état initial. Pour ce faire, des échantillons ont été
imprimés avec les mémes paramétres que ceux ayant conduit a la sélection du VED 550 (P = 200 W, v
=151 mm.s*, h =80 um et e = 30 um). La Figure 4.1 présente la configuration du plateau d’impression
d’ou sont issus les échantillons qui seront utilisés dans cette étude.

Les échantillons destinés a I’optimisation des conditions de post-traitement ont été prélevés dans la piece
1 et plus spécifiqguement dans les zones identifiées en rouge sur la Figure 4.1. Des plots de compression
(3x3x5 mm) seront découpés dans les pieces 2. Les pieces de la zone 3 serviront ultérieurement pour
I’évaluation de la vitesse de propagation de la fissure en fatigue. Les piéces 4 ont été imprimées pour
effectuer des tests de ténacité qui seront également réalisés ultérieurement.
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Figure 4.1 : Photographie du plateau d'impression du TNZMT5 VED 550. Les zones rouges correspondent aux parties utilisées
pour prélever les échantillons qui serviront aux traitements thermiques.

4.1  Caractérisation microstructurale de 1’état initial

41.1 Observations MEB

La caractérisation de ces nouveaux échantillons a commenceé par une investigation par imagerie MEB
afin de confirmer ou non la reproductibilité des microstructures précédemment obtenues. La
microstructure observée sur le plan YOZ, illustrée en Figure 4.2, révéle des bains de fusion avec un
rapport largeur/hauteur plus important que pour I’échantillon présenté dans le chapitre précédant
(Ruw=10,20£0,04 et Run=0,64 + 0,15, respectivement pour 1’échantillon du chapitre 3 et celui du
chapitre 4). L’évolution de ce paramétre, caractérisant la morphologie des bains de fusion, indique le
passage d’un mode de fusion dit de conduction a un mode de type keyhole. Dans le premier cas, les
bains de fusion sont larges et peu profonds a I’instar de ceux observés dans la microstructure de
1I’échantillons VED 550 du chapitre 3 tandis que dans le second, ils tendent a étre aussi profonds que
larges avec un ratio qui se rapproche de 1 [155,166]. On notera toutefois un mélange des deux types de
bains de fusion, indiquant ainsi que I’on se trouve dans un régime de transition entre les deux états
[167,168].

Cette disparit¢ de forme pourrait s’expliquer par le fait que le procédé n’atteint pas les mémes
températures lors de 1’élaboration des deux séries d’échantillons. Ceci a été mis en évidence par une
analyse d’images du taux de particules de poudre de tantale infondues, pour ce faire plusieurs images
ont été prises a différents endroits des échantillons et & de faibles grossissements afin d’obtenir une
analyse représentative de I’ensemble de 1’échantillon analysé. Le résultat a ainsi montré un taux de
particules de poudre de tantale infondues de 8,2 + 3 particules par mm? pour 1’échantillon du chapitre 3
contre 3,6 £ 3 particules par mm2 pour celui du chapitre 4, ce qui confirme une température de procédé
plus élevée que précédemment et qui pourrait étre a ’origine de la différence de microstructure.
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Figure 4.2 : Cliché MEB d'un échantillon TNZMT5 VED 550 utilisé lors du chapitre 4.

Cette température plus élevée qui meéne a un régime de keyhole a également pour conséquence une
vaporisation plus importante du titane et donc a une quantité plus importante de porosité de type keyhole.
La vaporisation de matiere lors de I’¢laboration, si elle est trop importante, peut avoir pour conséquence
une modification de la composition et une divergence avec la composition nominale. Ainsi, une analyse
chimique ICP (spectroscopie plasma a couplage inductif) a été réalisée par un prestataire, Eurofins, et a
permis d’obtenir la composition exacte du TNZMTS VED 550 dont les résultats sont présentés en
Tableau 4.1.

At % Ti Nb Zr Mo Ta
Nominale 39 28 28 25 2,5
VED550 34 31 29 3 3

Tableau 4.1 : Composition (pourcentage atomique) du TNZMT5 obtenue par analyse ICP.

4.1.2 Structures de solidification

La Figure 4.3 montre des clichés MEB, réalisés en mode électron rétrodiffusé, on y observe la présence,
a fine échelle, de structures cellulaires. Ces derniéres sont décrites comme étant des cellules de
solidification et peuvent étre équiaxes ou bien lamellaires selon le plan d’observation [150,169-173].
L’analyse d’image, effectuée sur des cellules équiaxes, indique une taille de cellules moyenne de
740 + 245 nm. Par la suite, une analyse EDX de ces structures de solidification a mis en évidence les
microségrégations présentes dans celles-ci.
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Figure 4.3 : Observations MEB de cellules de solidification dans I’alliage TNZMT5 VED550.

L’analyse EDX présentée en Figure 4.4a montre une nette tendance du zirconium & se localiser dans la
région intercellulaire tandis que le niobium, le molybdéne et le tantale se localisent préférentiellement
dans les régions intracellulaires. Dans le cas du titane, la cartographie chimique ne présente pas de
localisation préférentielle détectable, contrairement a ce qui peut é&tre observé par ailleurs [150]. Des
mesures ponctuelles de composition chimique ont tout de méme permis de mettre en évidence une
tendance du titane a se mélanger préférentiellement avec le zirconium (Figure 4.4b). Ces résultats sont
en accord avec la littérature ayant pour sujet les systémes d’alliages TNZMT [129,150] ainsi qu’avec
les analyses EDX faites sur 1’alliage TNZMT15 formulé élaboré par fusion a 1’arc électrique.

Q_I_ [ Jintracellular
35 |:| Intercellular
30 —I__I_ ++
]
=
20
< 15
10
)
0 = I ]

Ti Zr Nb Mo Ta

Figure 4.4 : Analyses chimiques des cellules de solidification. a) cartographie chimique par EDX des ségrégations au sein des
cellules de solidification. b) analyse quantitative par EDX de la composition intra et intercellulaire.
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4.1.3 Analyses EBSD

La caractérisation de 1’état initial, via des analyses EBSD de zones de 700x700 um avec un pas de
0,55 um, a été réalisée sur le plan YOZ afin de pouvoir réaliser des observations sur une surface la plus
grande possible. La cartographie de taille de grains (Figure 4.5a) révele la structure des bains de fusion.
Ces derniers sont composés, en leur centre, de grains allongés dirigés depuis les parois vers le centre du
bain de fusion tandis que les bords de ces derniers sont constitués de grains plus fins et équiaxes. Cette
microstructure se rapproche de ce qui a pu étre observé sur le TNZMT15 préallié dans le chapitre 3. On
notera toutefois que la profondeur de ces bains de fusion est plus importante que pour le TNZMT15
préallié, se rapprochant ainsi des bains de fusion de type keyhole. L’IPF (Figure 4.5b) quant a lui ne
présente aucune orientation préférentielle. La valeur moyenne de KAM sera prise comme référence pour
évaluer la relaxation des contraintes dans les matériaux ayant subi des post-traitements. Le taux de
LAGB sera, quant a lui, utilisé pour quantifier la proportion de parois a faibles désorientations. De plus,
la taille de grains sera donnée en fonction de 1’aire et du nombre de grains étant donné la disparité de
ces tailles. Ainsi, dans le cas du TNZMT5 VED 550 a I’état initial (donc non post-traité), les résultats
de I’analyse EBSD sont les suivants : dpompre= 4,35 UM, dg;re= 16,14 um, LAGB= 98,37 mm™ et
KAM=0,90°.
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Figure 4.5 : Analyses EBSD de I'état initial de I’alliage TNZMT5 VED 550. a) cartographie de taille de grains. b) cartographie
IPF. c) cartographie des LAGB. d) cartographie KAM.
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4.2 Influence de la température sur [’évolution de Ila
microstructure

Des post-traitements de recuits isochrones et isothermes ont été réalisés dans le double but
d’homogénéiser les microségrétations et de relacher les contraintes issues de la fabrication. Ainsi, trois
températures et deux durées de maintien ont été investiguées, respectivement 750 °C, 900 °C, 1 000 °C,
30 minet2h.

Lors de ces recuits, les échantillons, positionnés dans un tube en quartz, sont introduits, via un systeme
de glissieres dans le four, préalablement chauffé a la température souhaitée, durant le temps du maintien
défini puis ils ont été retirés de la partie chaude. Des ventilateurs ont alors permis d’accélérer le
refroidissement des échantillons. Les cycles thermiques des recuits 30 min sont présentés en Figure 4.6.
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Figure 4.6 : Cycles thermiques des recuits isochrones 30 min.

R/

«» Recuits isochrones

Dans un premier temps, une durée de maintien de 30 min a été fixée afin d’observer 1’évolution de la
microstructure (présence de contraintes résiduelles et des structures de solidification) par des
observations au MEB, des analyses EDX et EBSD.

4.2.1 Caractérisations microstructurales aprés 30 min de temps de maintien

* Stabilité des structures de solidification apres 30 min de temps de maintien

La Figure 4.7a montre la structure des cellules a 1’état initial. Ici le choix a été fait de se concentrer sur
les cellules équiaxes qui sont plus facilement identifiables. Les joints de grains a 1’état initial ne
présentent pas de formes rectilignes, mais sont plutdt arrondis signe que les grains sont hors équilibre.
Sur la Figure 4.7b, le recuit de 750 °C 30 min montre une microstructure quasi similaire a celle de 1’état
initial. On constate toutefois 1’apparition de précipités nanométriques aux joints de grains (cf insert). Un
recuit @ 900 °C révele qu’a cette température les cellules de solidification s’estompent et que les grains
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tendent vers un état d’équilibre. Les nanoprécipités sont également observables aux joints de grains,
mais sont moins nombreux qu’d 750 °C. Finalement, le recuit a 1 000 °C montre la disparition totale
des cellules de solidification ainsi qu’un grossissement notable de la taille des grains. Une fois encore il
est possible d’observer des précipités aux joints de grains, mais moins que pour le recuit 2 900 °C. Ainsi,
nous pouvons en conclure que ces précipités sont de moins en moins stables au-dela de 750 °C.

200 nm

Figure 4.7 : Observations MEB en électron rétrodiffusé. a) TNZTM5 VED 550 état initial. b) recuit 750 °C 30 min. c) recuit
900 °C 30 min. d) recuit 1000 °C 30 min. Les inserts sont des zooms aux joints de grains.

Afin de mieux appréhender I’effet de ces post-traitements sur les évolutions microstructurales décrites
ci-dessus, des analyses de composition locale par EDX ont été effectuées sur les échantillons recuits a
900 °C et a 1 000 °C pendant 30 min. Dans le premier cas, les résultats de cette analyse ont montré une
répartition égale du titane dans les régions inter et intracellulaires ainsi que la présence de nanoprécipités
riches en zirconium, en tantale et éventuellement en Nb, Figure 4.8a,b.

Le deuxiéme cas présente 1’évolution la plus importante. La Figure 4.8c illustre la cartographie EDX du
recuit de 1 000 °C 30 min. On constate I’absence de microségrégations, avec une répartition homogeéne
des 5 éléments. Cela coincide avec la disparition des cellules de solidification.

80



b) - Intra-cellulaire

- Inter-cellulaire

Figure 4.8 : Analyses chimiques par EDX du TNZMT5 VED 550 recuit 30 min. a) cartographie chimique du recuit a 900 °C.
b) analyse quantitative de la répartition chimique du recuit a 900 °C. c) cartographie chimique du recuit a 1 000 °C.
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* Analyses EBSD des microstructures post-traitement thermique

Les microstructures ainsi obtenues ont d’abord été caractérisées par analyse EBSD afin de mesurer la
taille des grains et la valeur moyenne de KAM. Cette derniére donnée permet de discuter qualitativement
de la présence de contraintes résiduelles et de leurs évolutions avec le post-traitement. Ces valeurs sont
données au Tableau 4.2 et leurs évolutions, en fonction des températures de recuit, sont illustrées sur la
Figure 4.9. Enfin, la Figure 4.10 présente les cartographies de taille de grains et de KAM.

Les cartographies de taille de grains montrent une disparition progressive des petits grains (< 5 pm)
hérités du procédé et se localisant au niveau des joints des bains de fusion, ce qui contribue a la
disparation de ces derniers. A 1 000 °C la microstructure devient ainsi presque uniquement composée
de grains ayant une taille supérieure a 20 um et une morphologie allongée pour la plupart. Les
cartographies KAM quant a elles indiquent visuellement une diminution des contraintes résiduelles avec
I’augmentation de la température. Ce qui est confirmé par la diminution de la valeur moyenne du KAM
qui diminue presque de moitié entre 1’état initial et 1’état post-traité a 1 000 °C pendant 30 min. On
constate également une diminution constante des LAGB ce qui indique une disparition progressive des
parois a faible désorientation.

Initial 750°C30min 900 °C 30 min 1000 °C 30 min
Apombre 4,35 4,55 7,22 13,36
dyire 16,14 18,11 20,02 29,90
KAM 0,90 0,83 0,57 0,47
LAGB 98,37 71,02 47,14 30,00

Tableau 4.2: Caractéristiques microstructurales obtenues par EBSD sur | ’alliage TNZMT5 VED 550 post-traité.
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Figure 4.9 : Evolution des caractéristiques microstructurales lors des recuits de 30 min.
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Figure 4.10 : Analyses comparatives en EBSD du TNZMT5 VEDS550 a I'état initial et aux états post-traités 30 min.



* Analyses DRX

Les diffractogrammes obtenus sur 1’état initial ainsi que sur les trois recuits de 30 min sont présentés
Figure 4.11. Cette figure révele la présence de deux phases BCC : une phase principale BCC1 et une
seconde phase BCC2. Pour ces deux phases, les paramétres de maille ainsi que I’intensité relative de la
phase BCC2, sont consignés dans le Tableau 4.3. Comme au chapitre 3, les pics formeés par la matrice
peuvent étre divisés en deux phases BCC de paramétres de maille proches, ce qui est le cas pour le pic
BCC1. C’est la valeur moyenne des parametres de maille de ces deux phases qui est donnée dans le
tableau [145]. On constate que les paramétres de maille de la matrice pour 1’état initial ainsi que pour
les recuits 750 °C et 900 °C sont sensiblement les mémes tandis qu’a 1 000 °C, ceux-ci augmentent
Iégerement (variation relative par rapport a 1’état initial de 1’ordre de 0,3 % pour BCC1 et 0,12 % pour
BCC2).

Le tableau et les diffractogrammes ci-dessous révélent également 1’existence de cette phase BCC2 a
I’état initial, celle-ci avait toutefois été attribuée a la présence résiduelle de particules de poudre de
tantale. L’augmentation de I’intensité relative de cette phase aprés les différents recuits vient donc
contredire cette précédente affirmation, ces résultats laissent a penser qu’une phase BCC minoritaire
commence a croitre a la suite des traitements thermiques.

(110) Initial recuit
BCC 1 —— 750°C 30min
s~ 900°C 30min
— 1000°C 30min
BCC 2 211
g (200 (220) (310)
l N A A
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Figure 4.11 : Analyse par DRX du TNZMT5 VED 550 initial et recuit 30 min.

ascct (A) asccz (A) Intensité BCC2 (u.a)
Initial 3,3723 3,2840 0,022
750 °C 30 min 3,3776 3,2941 0,048
900 °C 30 min 3,3753 3,2929 0,049
1000 °C 30 min 3,3813 3,2878 0,059

Tableau 4.3 : Parametres de mailles du TNZMT5 VED 550 a I'état initial et aprés recuits 30 min.
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4.2.2 Influence des post-traitements thermiques sur le comportement mécanique

Pour évaluer I’influence de cette premiére série de post-traitements sur le comportement mécanique, des
essais de compression et des mesures de dureté ont été realisés. Pour ces derniéres, 4 séries de 20 points
ont été effectuées sur chaque échantillon. Les résultats sont présentés en Figure 4.12a, on constate que
la dureté est stable jusqu’a 750 °C avec une dureté d’environ 390 HV puis elle augmente a 397 HV
lorsque I’on atteint les 900 °C. Toutefois, les écarts-types étant de ’ordre 15 HV cette augmentation
n’est pas significative. Lorsque ’alliage est post-traité & 1 000 °C pendant 30 min, on constate une nette
augmentation de la dureté, atteignant 514 HV avec toutefois une certaine variabilité dans 1I’échantillon
comme le montre 1’augmentation de 1’écart-type & 25 HV. On notera que cette augmentation, d’un peu
plus de 125 HV par rapport a I’état initial, est concomitante a la disparition des microségrégations et des
cellules de solidification a 1 000 °C alors que la taille moyenne des grains a augmenté et que les
contraintes résiduelles ont diminué.

2500

550 b)
a) y = 2000f
500 /1 %
; 2
S 450 £ 1500f
E 400 T o 2
* = % = > S 1000 F
! g
350 8 —— VEDS550 initial
500 F —— VEDS550 750°C 30min
300 ——ts e 500°C T000°C ) —— VEDS550 900°C 30min
30min 30min 30min =103 —— VEDS550 1000°C 30min
0 . . : : v
0 5 10 15 20 25 30

Déformation nominale (%)

Figure 4.12 : Résultats des essais mécaniques du TNZMT5 VED 550 avant et aprés recuits isochrones de 30 min. a) Evolution
de la dureté Vickers. b) comportement mécanique en compression. L’axe de compression est suivant la direction de
construction.

Dureté Reo.2

(HV) (MPa)

Initial 387 1160

750 °C 30 min 388 1150
900 °C 30 min 397 1180
1 000 °C 30 min 514 1190

Tableau 4.4 : Propriétés mécaniques du TNZMT5 VED 550 post-traité 30 min.

Les essais de compression quant & eux ont été réalisés a température ambiante, a une vitesse de
déformation de 102 s et selon la direction de construction. Les courbes contrainte nominale /
déformation nominale sont présentées en Figure 4.12b et les résultats reportés dans le Tableau 4.4. On
constate d’une maniére générale que les courbes des échantillons post-traités se positionnent
mécaniguement au-dessus du brut de fabrication, y compris en termes de durcissement, pour lequel le
matériau post-traité a 1000 °C demeure, comme pour la dureté, celui qui présente le meilleur
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comportement. Comme précédemment, ce comportement n’a jamais encore été révélé dans ce systéme.
Ceci peut a nouveau paraitre étonnant, car I’on pourrait s’attendre a une diminution de la limite
d’¢lasticité due au grossissement de la taille des grains selon la loi de Hall-Petch ainsi qu’a un
adoucissement étant donné la relaxation des contraintes observées via les données du KAM (Tableau
4.2).

4.3 Influence du temps de maintien sur [’évolution de la
microstructure

La premiére série de recuits, d’une durée de maintien de 30 min, a permis d’estimer la capacité de ces
traitements a relaxer les contraintes résiduelles ainsi qu’a faire disparaitre les cellules de solidification.
On a pu constater qu’a 750 °C les contraintes étaient toujours présentes de méme que les cellules
solidification. A partir de 900 °C, des évolutions microstructurales remarquables sont constatées, avec
des conséquences intéressantes du point de vue des propriétés mécaniques. Ainsi, la capacité de la
diffusion des especes chimiques favorisant I’homogénéisation de la microstructure est suspectée. Il a été
donc décidé d’augmenter le temps des post-traitements a 2 h, tout en gardant les mémes températures
que précédemment.

4.3.1 Caractérisation des microstructures aprés 2 h de maintien

* Stabilité des structures de solidification aprés 2 h de maintien

Comme pour les recuits de 30 min, 1’état des cellules de solidification a été observé apres les recuits de
2 h. Les observations MEB, Figure 4.13, ont démontré la stabilité de ces structures a 750 °C, et ce méme
aprés 2 h. Des études menées sur des aciers 316L élaborés par L-PBF ont montré la persistance de telles
cellules aprés un recuit de 6 h a 600 °C, en notant toutefois un grossissement de celles-ci [174]. Dans
notre cas, I’analyse d’image n’a pas présenté de différences significatives entres les diameétres moyens
des cellules pour les trois états, dinitiar = 763 £ 213 nm, dsg min = 848 £ 262 nm et donh = 793 £ 232 nm.
Luo et Coll. [175] ont montré la stabilité des cellules sur un alliage d’aluminium a 250 °C pendant 500
h mettant en lumiére la résistance de ces structures au cours du temps. La Figure 4.13c montre la
disparition de la majeure partie des cellules a I’exception de celles présentes aux anciens joints de bains
de fusion. Une étude [176] a également montré une disparition des cellules de solidification aprés un
recuit de 900 °C pendant 1 h dans les aciers 316L. On notera également la présence abondante de
précipités aux joints de grain pour le recuit de 750 °C 2 h tandis que les précipités a 900 °C 2 h sont plus
éparses, mais on observe une augmentation de leurs tailles comparativement au recuit 900 °C 30 min.
De plus, ces derniers ne présentent pas les mémes contrastes ce qui pourrait indiquer une différence de
composition et/ou de cristallographie.
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Figure 4.13 : Observations MEB des cellules de solidification du TNZMT5 VED 550 aprés un recuit de 2 h. a) état initial.
b,c,d) recuit de 2 h a 750 °C, 900 °C et 1 000 °C respectivement.

* Analyses EBSD

Comme précédemment chaque échantillon a été, dans un premier temps, analysé par EBSD. Le Tableau
4.5 répertorie les tailles de grains et les KAM obtenus via ces analyses tandis que la Figure 4.14 illustre
I’évolution de ces caractéristiques, enfin la Figure 4.15 présente les cartographies de taille moyenne des
grains ainsi que les valeurs du KAM moyen pour les différents recuits de 2 h.

Initial 750°C 2h 900 °C 2 h 1000°C 2h
drombre 4,35 478 10,93 16,05
dyire 16,14 21,66 21,59 38,51
KAM 0,90 0,88 0,53 0,54
LAGB 98,37 82,24 45,10 21,45

Tableau 4.5 : Parametres microstructuraux obtenus par EBSD sur le TNZMT5 VED 550 post-traité.
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La tendance est similaire & celle observée pour les recuits de 30 min & savoir une diminution des
contraintes résiduelles visible par la diminution du KAM et des LAGB ainsi qu’une augmentation de la
taille de grains pour les recuits de 900 °C et 1 000 °C. La microstructure du recuit a 750 °C 2 h est
sensiblement identique a celle de 1’état initial avec toutefois une augmentation en aire de la taille
moyenne des grains. Cette augmentation est visible sur la cartographie de taille des grains ou I’on
constate que les grains colonnaires présents au centre des bains de fusion ont grossi.

A partir de 900 °C, on constate une quasi-disparition de tous les grains inférieurs & 10 um concomitante
avec une disparition des joints de bains de fusion. La nouvelle population de grains comprise entre
10 um et 20 um est équiaxe tandis que les grains plus gros demeurent allongés et majoritairement
orientés selon la direction de construction. Le KAM quant a lui montre que I’intérieur des grains semble
contenir moins de contraintes et que celles-ci se localisent au niveau des anciens bains de fusion.

Aprés un post-traitement a 1 000 °C, la cartographie des joints de grains de cet échantillon montre une
forte diminution des grains inférieurs a 20 um. Les grains tendent a devenir équiaxes pour la plupart. Le
KAM est sensiblement similaire a celui du 900 °C bien que le taux de LAGB continue de diminuer.

La Figure 4.14 illustre I’évolution des caractéristiques microstructurales apres 2 h de maintien. On
remarque qu’il n’y a pas d’évolution significative entre les deux durées de maintien, la relaxation des
contraintes doit donc survenir lors des 30 premiéres minutes. Au-dela de cette durée, les grains
continueront seulement de grossir.
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Figure 4.14 : Evolution des caractéristiques microstructurales pour les recuits de 2 h.
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* Analyses DRX

Comme pour les recuits de 30 min, des analyses DRX ont été effectuées et sont présentées en Figure
4.16 et les parameétres de maille obtenus reportés dans le Tableau 4.6. Aprés ces deux heures de post-
traitement, le paramétre de maille aprés 750 °C reste semblable a celui de 1’état initial tandis que cette
fois celui de 1’échantillon traité a 900 °C a augmenté, du fait de 1’élimination des microségrégations.
Concernant la seconde phase BCC2 minoritaire, 1’augmentation de 1’intensité relative de ses pics
comparée a ceux des recuits de 30 min conforte I’hypothése de I’effet de la température et du temps de
recuit sur la croissance de cette seconde phase, qui pourrait ne pas provenir des particules de poudre de
tantale infondues. En effet, cette seconde phase BCC2 est cette fois bien plus marquée pour le traitement
a 1000 °C, laissant apparaitre d’autres pics que le (110). On notera également la présence en plus
d’autres pics non identifiés apparaissent au pied du pic (110) (Figure 4.16b) et qui n’ont pas été observés
dans les autres états.

(110) Initial recuit | | b
a) ° ——750°C 2h )
——900°C 2h
(200) Q11 —— 1000°C 2h
o o (220) (310)
e, Ne 2o 2o
o BCC1
‘ o BCC2
I
SN ) J — _
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L LI i L )Ll I 1 ﬂ L L Ar i I/L——i_ \/\J
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20

Figure 4.16 : Analyses DRX du TNZMTS5 a I'état initial et apres recuit de 2 h. a) diffractogrammes des différents états. b) zoom
sur le pic (110) du recuit 1 000 °C 2 h.

Ascer (A) asccz (A) Intensité BCC2
Initial 3,3723 3,2840 0,022
750°C2h 3,3740 3,2839 0,082
900°C2h 3,3810 3,2985 0,078
1000°C2h 3,3822 3,2878 0,222

Tableau 4.6 : Parametres de mailles du TNZMT5 VED 550 a I'état initial et aprés recuits 2 h.
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4.3.2 Influence des traitements thermiques sur le comportement mécanique

Les mesures de dureté montrent une tendance similaire a celle observée pour les recuits de 30 min, a
savoir une augmentation significative de la dureté pour le 1 000 °C atteignant les 500 HV. Les écarts-
types relatifs aux trois recuits sont toutefois moins importants que pour les recuits de 30 min, ceci
pourrait étre le signe d’une meilleure homogénéisation de la microstructure. On notera également que
1’écart entre la dureté apres 1 000 °C 2 h et I’état initial est de 109 HV et de 127 HV pour le recuit 1 000
°C 30 min).

Pour les essais de compression, nous n’avons malheureusement pas pu caractériser les échantillons post-
traités dans les mémes conditions que pour les recuits 30 min. Les essais de compression ont donc cette
fois été réalisés selon I’axe X. Si P’allure générale des courbes reste la méme avec un écrouissage
linéaire. Les contraintes d’écoulement sont un peu plus resserrées (moins de dispersion tout au long de
la déformation). Les échantillons post-traités a 1 000 °C se maintiennent au niveau de 1’état initial. Dans
le détail, les matériaux recuits ont montré une diminution du Reo, par rapport aux recuits de 30 min, les
valeurs des écarts sont respectivement de 110 MPa, 100 MPa et 60 MPa pour les recuits 750 °C 2 h, 900
°C2het1 000 °C 2 h. Cette diminution pourrait étre attribuée, entre autres, a I’augmentation de la taille
des grains apres post-traitement. L’influence de D’orientation de 1’axe de compression sur le
comportement macroscopique reste un aspect a investiguer dans les travaux futurs (influence de la
texture cristallographique par exemple).
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Figure 4.17 : Evolution du comportement mécanique de /’alliage TNZMT5 VED 550 avant et apres traitement thermique de 2
h. a) Evolution de la dureté Vickers. b) comportement mécanique en compression. L axe de compression est perpendiculaire a
la direction de construction.

Dureté Reo.

(HV) (MPa)

Initial 387 1140
750°C2h 391 1040
900°C2h 398 1080
1000°C2h 496 1130

Tableau 4.7 : Propriétés mécaniques du TNZMT5 VED 550 post-traité 2 h.
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4.4  Microstructures post-mortem de [’alliage TNZMTS brut de
fabrication et post-traité

Les essais de compression réalisés a température ambiante ont été interrompus aprés 80% de
déformation. En fin de déformation, une certaine différence a été constatée entre 1’échantillon brut de
fabrication et les échantillons post-traités a 1000 °C notamment. Si le premier a montré un
comportement plastique au mieux équivalent aux états post-traités (1 000°C 2 h par exemple) et au pire
un comportement adoucissant (en comparaison de 1’état post-traité a 1 000 °C 30 min), les seconds en
revanche présentent tous un écrouissage positif. Afin d’analyser les mécanismes sous-jacents, les
évolutions microstructurales ont été analysées au MEB et en EBSD. La Figure 4.18 présente la
microstructure post-mortem de 1’alliage TNZMTS5 brut de fabrication.

Figure 4.18: Microstructure apres 80 % de déformation en compression de I’alliage TNZMTS5 VED 550 brut de fabrication.
a) Cartographie des joints de grains. b) cartographie IPF. ¢,d) clichés MEB. Les ellipses et fleches jaunes sur les figures a et
d indiquent des bandes de cisaillement et le trait noir discontinu un joint de grain (JdG).
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L’analyse EBSD, Figure 4.18a indique une forte plasticité comme en témoigne la densité élevée de
LAGB. Les grains sont allongés perpendiculairement a la direction de compression (horizontale sur cette
figure) et sont fragmentés en sous-grains plus ou moins désorientés ainsi que 1’indique la cartographie
IPF (Figure 4.18b). On note également de nombreux cisaillements locaux assez intenses qui partent des
parois a forte désorientation (ellipses jaunes). La Figure 4.18c présente la microstructure a une échelle
un peu plus fine. On constate que les cellules de solidification sont trés allongées et présentent un aspect
sinueux en réponse aux cisaillements. Le zoom présenté en Figure 4.18d montre clairement la présence
de bandes de cisaillement se propageant a travers la microstructure cellulaire pour accommoder la
déformation et cisaillant certaines des cellules a leur passage. La présence de ces bandes de cisaillement
pourrait contribuer & I’adoucissement macroscopique observé. A ce titre, signalons que des observations
au MEB aprés des essais de microtraction sur un échantillon de TNZMT5 VED 450 (avec une
microstructure similaire au VED 550) ont également révélé de nombreuses bandes de cisaillement
macroscopique comme le montre la figure 4.19. 1l pourrait donc s’agir d’un mécanisme de déformation
inhérent de 1’état brut de fabrication, en grande déformation notamment.
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Figure 4.19: Observation MEB proche de la zone de rupture aprés 18,1 % de déformation en traction de I’alliage TNZMTS
VED 450 brut de fabrication. Deux bandes de cisaillement macroscopique (avec cisaillement des cellules dendritiques et des
JdG) sont matérialisées par des fleches jaunes. Les cercles jaunes indiquent les cisaillements des JdG.

De la méme fagon, I’analyse microstructurale post-mortem apres recuit a 1 000 °C 2 h est présentée en
Figure 4.20. Comme précédemment, Figure 4.20a, on observe également une trés forte activité des
dislocations conduisant a une accumulation de GND (Dislocations Géométriquement Nécessaires) au
niveau des joints de grains, ce qui semble déclencher la plasticité dans les grains adjacents, comme on
peut le voir sur la cartographie IPF (Figure 4.20b, cercle noir). Aucun effet de cisaillement le long des
joints de grains n’a été cependant observé. Cependant on peut voir que les grains sont fragmentés
(comme le grain au centre de la cartographie IPF) en domaines tres désorientés (des désorientations de
30° a travers certaines parois ont été mesurées).
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Figure 4.20: Microstructure aprés 80 % de déformation en compression de I'alliage TNZMT5 VED 550 recuit & 1 000 °C
pendant 2 h. a) Cartographie des joints de grains. b) cartographie IPF. c,d) clichés MEB. Les fleches rouges montrent des
bandes de cisaillement tandis que le cercle noir montre la propagation de la déformation dans un grain voisin.

Une analyse a une échelle plus fine au MEB est illustrée en Figure 4.20c, avec un zoom en Figure 4.20d.
Cette analyse indique qu’il s’agirait de microbandes de déformation de taille variable (fléches jaunes).
La littérature indique une forte activité de dislocation dans ces microbandes, dont les parois sont tres
riches en dislocations, augmentant ainsi leur désorientation. Cette fragmentation conduit donc a une
sorte d’effet Hall-Petch dynamique [177]. En I’absence d’adoucissement observable, cette évolution
microstructurale pourrait résulter au durcissement macroscopique observé.
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4.5 Conclusion: influence des post-traitements sur la
microstructure et le comportement mécanique du
TNZMT5 VED 550

Lors de cette étude portant sur la recherche d’un protocole permettant la densification du
TNZMT5 VED 550, plusieurs post-traitements thermiques ont été réalisés. Ainsi ’influence de la
température et du temps de maintien sur la microstructure et sur le comportement mécanique a pu étre
évaluée et les conclusions suivantes peuvent en étre tirées.

« La caractérisation de I’état initial a permis de mettre en avant la présence d’une structure de
solidification formant des cellules équiaxes et/ou allongées. Celles-ci sont le reflet de
microségrégations chimiques dans lesquelles, le zirconium et le titane se trouveraient dans
I’espace intercellulaire tandis que les autres éléments seraient dans 1’espace intracellulaire.

+«+ Des observations MEB réalisées sur des états recuits ont permis de constater la stabilité des
cellules de solidification jusqu’a 750 °C, quel que soit le temps de maintien utilisé.

% La mise en température du TNZMT5 VED 550 fait croitre une seconde phase BCC.
L’échantillon recuit a 1000 °C 2 h voit méme apparaitre une phase supplémentaire non
identifiée.

¢ Les essais de compression ont permis d’observer un phénoméne d’annealing hardening suite
aux recuits de 900 °C et 1 000 °C, ceci étant attribué a la solubilisation des cellules ce qui permet
d’obtenir un durcissement par renforcement de la solution solide. De plus, la dureté apres les
recuits a 1 000 °C montre une hausse de 100 HV qui pourrait étre due a la phase non identifiée.

¢+ Des analyses post-mortem ont permis d’identifier, aux échelles d’observations mises en ceuvre,

des mécanismes de déformation spécifiques a 1’état brut de fabrication et aux états post-traités,
notamment en grandes déformations (états post-mortem).
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5 Discussion générale

Face au vieillissement de la population dans nos sociétés modernes et & 1’augmentation du risque de
maladies osseuses ou d’accidents osseux chez ces populations, le développement de matériaux
implantaires a longue durée de vie constitue un enjeu de santé publique majeur. En effet, il est
indispensable d’adopter des matériaux de structures avances pour étendre la durée nette de la chirurgie
de révision au-dela de la limite actuelle de 15-20 ans [178,179]. Selon de récents rapports des Nations
Unies, la population des plus de 60 ans est en augmentation, et la proportion de personnes agées devrait
augmenter de 45 % d’ici 2050, avec une espérance de vie qui pourrait gagner encore cing années
supplémentaires dans les pays développés [180], rendant cette période de dix ans avant la révision
chirurgicale extrémement courte.

Jusqu'a présent, la principale stratégie d'optimisation des performances mécaniques des matériaux
métalliques pour les implants médicaux a longtemps reposeé sur I'ajustement de la composition chimique
et de la microstructure des alliages classiques a base de CoCr ou de Ti. Mais la nouvelle réglementation
européenne (Réglement 2017/745) encadre fortement I'utilisation du premier matériau et ne l'autorise
que pour des situations rares et hautement justifiées. Néanmaoins, I'utilisation de ceux a base de Ti, le Ti-
6Al-4V, reste, faute de mieux, la plus répandue pour les bio-implants. Malheureusement, le Ti-6Al-4V
présente un module de Young bien plus élevé que I'os. De plus, il est maintenant connu que le Ti-6Al-
4V puisse induire une toxicité aigué en raison de la dissolution possible de I'Al ou du V [4]. Le
détachement de petits morceaux de Ti-6Al-4V usagé peut également provoquer la libération de
médiateurs inflammatoires affectant les tissus voisins de la prothése et provoquer une ostéolyse de I'os
environnant. Ainsi, méme si le Ti-6Al-4V reste principalement utilisé, les recherches récentes indiquent
que les alliages Ti-Zr-Nb portent beaucoup d'espoir, notamment si leurs propriétés mécaniques venaient
a étre améliorées. Le concept des alliages a éléments principaux multiples (MPEA) pourrait répondre a
cette attente [181-183].

Ainsi dans les présents travaux, des solutions matériau sont recherchées pour les implants biomédicaux
basés sur les MPEA congus via la technologie de fabrication additive (FA) de fusion laser sur lit de
poudre (L-PBF). En combinant ces deux concepts innovants (MPEA et L-PBF), la composition et la
morphologie des implants peuvent étre adaptées de maniére fonctionnelle pour répondre aux problémes
de santé, a l'anatomie, a I'dge et au sexe des patients, ouvrant ainsi la voie a un traitement personnalisé.

Cependant, si la FA est devenue un processus de fabrication courant avec de plus en plus de matériaux
proposés pour des applications variées, I’optimisation des microstructures (et donc des propriétés et in
fine des performances) reste une démarche cruciale. En effet, I’approche basée 1'optimisation
microstructurale demande une bonne connaissance des phénomeénes et des mécanismes mis en jeu.
Comprendre ces mécanismes, déterminer les bons jeux de paramétres de fabrication (par exemple a
travers la mise en place d’un plan d’expérience) permet d'optimiser la conception et de produire des
piéces uniques a la demande avec des propriétés matériaux au moins aussi intéressantes que celles des
pieces fabriquées conventionnellement.

Ainsi, les travaux de recherche discutés ici ont été menés le cadre plus large du projet ANR CoCoA-
Bio. Ils constituent une étape clé pour la suite du programme, celle de I’optimisation microstructurale,
afin de choisir la solution qui réponde au mieux a I’application envisagée.
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5.1 Formulation de la composition

Dans ce contexte et sur la base des études précédentes menées par le LSPM et ses partenaires sur le
systeme Ti-Nb-Zr [144,184,185], le systéme (Tis1.2Nb2g4Zr29.4)100-2x100 MOxTax (avec X = 2,5 at.% et
7,5 at.%) a été étudié.

Deux verrous ont été identifiés dans la recherche d’une solution matériau proposée. Tout d’abord
I’absence d’éléments nocifs (Co, V, Al etc.) dans la formulation des alliages, et ensuite la possibilité
d’une amélioration des propriétés mécaniques afin de répondre au mieux aux sollicitations (mécaniques)
imposées par la vie de tous les jours. Pour répondre au critére de biocompatibilité, ¢’est-a-dire de non-
nocivité, de nombreux éléments sont envisageables : Ti, Hf, Nb, Zr, Mg, Ta, Cr, Si, Ru entre autres [95].
Pour répondre au second critére, celui de la tenue mécanique il a fallu tout d’abord identifier les
contraintes : un module d’Young se rapprochant au possible de celui de I’0s, une limite d’élasticité
suffisamment haute pour favoriser la déformation élastique admissible, une résistance en fatigue élevée
pour permettre un fonctionnement optimal sur plusieurs années et enfin, dans le cas des implants
fonctionnant en friction, une résistance a I’usure importante. Répondre au mieux a tous ces criteres a été
un des objectifs durant toute 1’étude de I’alliage développé lors de ce travail de recherche.

La base Til .4NbZr s’inspire notamment de 1’alliage Ti-13Nb-13Zr, et de ses dérivés, reconnus pour leur
faible module d”Young (aux environs de 70 GPa) et leur excellente biocompatibilité [100,104-107,109].
Le titane, composant avec la plus haute teneur dans notre systéme, est largement utilisé pour sa faible
densité, sa résistance a la corrosion et sa biocompatibilité qui fait souvent office de standard de
comparaison. Le zirconium permet d’améliorer la résistance a la corrosion en plus d’avoir un module
de Young de seulement 68 GPa. Le niobium vient finalement compléter cette base en stabilisant la phase
B du titane, favorisant la formation d’une structure cubique centrée avec un module de Young plus bas
gue la structure hexagonale compacte du titane.

Dans notre systéme, a cette base TiNbZr aux propriétés déja intéressantes, s’ajoutent du tantale et du
molybdéne. Le tantale joue non seulement le réle d'agent bétagene, mais offre également une affinité
notable avec les cellules osseuses tout en apportant une ductilité importante [186,187]. De son coté, le
molybdéne est couramment utilisé en métallurgie pour améliorer, entre autres, la résistance a I’usure des
alliages auxquels il est ajouté [188-190]. Cependant, ces deux éléments ont des densités et des modules
d’Young élevés. Des études sur le HEA équiatomique TNZMT montrent une déformation plastique en
compression de seulement 6 % et un module d’Young atteignant 153 GPa, supérieur au module de
Young de 116 GPa du Ti-6Al-4V [125]. Leur ajout doit donc étre modéré, ce qui a conduit a la
proposition de deux formulations : I’une contenant 2,5 %at de chaque ¢lément et I’autre avec 7,5 %at,
respectivement le TNZMTS5 et le TNZMT15.

5.2 Elaboration du (Tis12Nb2g4Zr29.4)(100-2x)100 MOx T

Comme indiqué précédemment, cette étude propose une solution matériau innovante et examine les
avantages et les complexités du procédé de fabrication L-PBF. Le chapitre 3 présente I'élaboration des
alliages TNZMT5 et TNZMT15 par fabrication additive, en soulignant les défis liés a I'assemblage des
concepts innovants des MPEA réfractaires (RMPEA) et du procédé de fabrication L-PBF. Le
développement des alliages TNZMT5 et TNZMT15 a suivi la progression des WorkPackage (WP)
illustrée dans la figure 5.1. La tache la plus chronophage étant I'optimisation des paramétres L-PBF,
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incluse dans le WP1. Le chapitre 3 est principalement consacré a cette tache. L'obtention d'un matériau
viable pour les applications envisagées a été une condition préalable & I'avancement du projet CoCoA-
Bio. Définir des paramétres d’élaboration suffisamment optimisés a donc été une étape clé sans laquelle
la poursuite du projet, WP4 a WP5, ainsi que la partie biologie (annexe D), aurait été compromise. Ces
travaux de recherche ont permis, dans un premier temps, de proposer 2 matériaux, le TNZMT5 VED
550 et le TNZMT15 VED 350 qui ont été utilisés pour la suite du projet CoCoA-Bio. L’étude des post-
traitements s’est quant a elle uniquement portée sur le TNZMTS VED 550.
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Figure 5.1 : Schéma organisationnel du projet CoCoA-Bio.

Comme nous ’avons vu dans les chapitres précédents, 1’'une des principales difficultés rencontrées
durant la phase d’élaboration de ces RMPEA a été de parvenir a s’affranchir des particules de poudre
infondues, notamment le Mo et le Ta. La présence de telles particules, piégées dans la matrice, a
plusieurs conséquences. D’abord, ces infondus changent la composition réelle de la solution solide
envisagée, ce qui fausse le calcul de la densité de cette derniére et ne permet donc pas de remonter a une
densité relative par la mesure de la masse volumique des échantillons. En effet, le calcul de la densité
relative est une des méthodes les plus répandues et sa valeur nécessaire lorsque 1’on souhaite quantifier
la densification d’un matériau élaboré via la métallurgie des poudres. Ensuite, les particules qui ne
fondent pas lors du passage du laser vont venir perturber 1’équilibre du bain de fusion et les cinétiques
de solidification, ce qui engendre des microstructures mal définies, complexes comme on peut le voir
en Figures 3.14, pages 57.

Pour parvenir a s’affranchir de ces défauts, il a été nécessaire d’augmenter 1’énergie apportée au lit de
poudre. Or la température de fusion du tantale est de 3 020 °C et celle de vaporisation du titane approche
les 3 290 °C. Ce faisant, des porosités de type keyholes ont été produites, méme lorsque la concentration
en Ta ou Mo est moindre comme ¢’est le cas de 1’alliage TNZMTS5. Ainsi, sans caméra thermique, il est
difficile de suivre les températures réellement atteintes dans les bains de fusion et donc de déterminer
avec la précision nécessaire la gamme d’énergies (ou le seuil) permettant de faire fondre le tantale sans
vaporiser le titane.
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5.2.1 Cellules de solidification et leurs caractéristiques

L’ensemble des observations au MEB réalisées sur 1’état initial du TNZMT5 VED 550 montre une
structure multiéchelles, allant des grains colonnaires croissant perpendiculairement aux joints des bains
de fusion et dans la direction de construction aux cellules dendritiques (cellules de solidification, cf
figure 4.3). Ces résultats sont en accord avec les travaux de la littérature.

Des études antérieures sur les alliages conventionnels ont montré que, dans la plupart des matériaux, le
procédé L-PBF peut introduire une structure cellulaire dans le grain [174,191]. Cette structure cellulaire
est a ’origine de 1'amélioration des propriétés mécaniques observées pour différents alliages [192]. En
effet, il est rapporté que la structure cellulaire, composée de murs de dislocations, entrave le mouvement
de dislocations et limite le transfert de ces dernieres aux cellules voisines, améliorant ainsi
considérablement la limite d'élasticité [150]. Des études récentes rapportent les mémes observations
dans les MPEA FCC [193,194], ainsi que dans les RMPEA [150], ot un impact significatif sur les
performances mécaniques de ces matériaux a été relevé.

Nous reviendrons sur ce point dans la suite de cette discussion. Dans le cas présent, cette structure
cellulaire présente deux caractéristiques principales :

La premiére est qu’elle est le siege d’une microségrégation des éléments chimiques, avec une partition
comme on peut le voir en figure 4.4. La cartographie EDX a permis d’identifier les espéces impliquées
dans ces ségrégations. Dans le détail, on retrouve ainsi le zirconium et le titane dans les régions
intercellulaires et le niobium, molybdéne et tantale dans la zone intracellulaire. Cette répartition est
similaire que ce soit pour le TNZMTS ou le TNZMTI15, qu’ils soient élaborés par fusion a 1’arc
électrigue ou bien par fabrication additive.

Plusieurs hypothéses peuvent étre émises quant a 1’origine de telles ségrégations. Tout d’abord, on
remarqgue que les éléments avec des températures de fusion plus basses sont ceux qui se retrouvent a
I’extérieur des cellules de solidification. Cela concerne le titane et le zirconium qui ont des températures
de fusion respectivement de 1 668 °C et 1 855 °C. De fait, comme cela a été récemment discuté par
Mustafi et coll.[143], la solidification d’un alliage s'accompagne en général d’une microségrégation des
éléments chimiques. En termes thermodynamiques, la microségrégation est liée a I'enthalpie de mélange
AHnix. En effet, plus le AHmix d'une paire atomique est négatif, plus ces deux éléments ont tendance a
rester ensemble [195]. En I’occurrence, pour le systéme étudié ici, le AHmix entre Zr et Ti est de 0 kJ.mol~
1. Ce qui revient a dire que Zr et Ti peuvent former une solution idéale. En d'autres termes, ils ont
tendance a s’associer. 1l en va de méme pour Nb et Ta (AHmix = 0 kJ.mol~ 1) [196]. En revanche, Zr a
tendance a se séparer de Nb et Ta en raison de leurs valeurs élevées de AHmix (4 kJ mol* et 3 k mol ™,
respectivement). Le Mo a quant a lui un AHmix négatif avec tous les autres éléments. La figure 5.2
propose un schéma récapitulatif des AHmix de chaque paire des alliages TNZMT.
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Figure 5.2: Schéma reprenant les enthalpies de mélange AHmix des paires atomiques des alliages TNZMT.

De plus, I’¢lément avec le rayon atomique le plus large, le Zr, est celui qui présente la ségrégation la
plus marquée. Le Nb, Mo et Ta ont des rayons atomiques trés proches, de 1’ordre de 145 pm contre
155 pm pour le Zr et 140 pm pour le Ti [197].

Ces différences de taille pourraient influencer l'arrangement des atomes lors de la solidification,
favorisant ainsi les microségrégations. Liu et ses coll. [150], qui travaillent sur un systtme TNZMT
similaire au nétre, expliquent la localisation préférentielle du titane dans la région intercellulaire par de
faibles différences d’électronégativité avec le tantale et le niobium (0,04 et 0,06 respectivement), ce qui
réduit l'attraction entre ces paires d'atomes. De plus, des études sur la présence d'ordre a courte portée
(OCP) dans un systéme TiNbZrTaHf, menées via des simulations Monte-Carlo, ont montré des paires
atomiques favorables a la formation de ces OCP, principalement Ti-Zr et Nb-Ta [198,199]. Ainsi,
I'existence de ces paires atomiques pourrait expliquer les microségrégations observées dans le TNZMT.

La deuxiéme caractéristique de ces structures de solidification est largement décrite dans la littérature
et pour une vaste variété d’alliages élaborés par L-PBF [125,172,174,176,191,200-202], principalement
pour des systemes FCC. Les observations indiquent que les parois des cellules de solidification
susmentionnées présentent une forte densité de dislocations. Bertsch et coll. [203] reportent en outre que
les parois des cellules ne montrent pas de désorientations notables, ce qui explique pourquoi elles ne
sont pas observées lors des différentes analyses EBSD. En revanche, des observations au Microscope
Electronique a Transmission (MET), Figure 5.3, réalisées en collaboration avec le CEMES de Toulouse
(F. Mompiou), ont permis de confirmer la forte densité de dislocations dans les parois des cellules dans
I’alliage TNZMTS VED 550 brut de fabrication. L’intérieur des cellules montre aussi la présence de
longues dislocations, mais en proportions plus faibles comparées aux parois des cellules. Ces
dislocations intracellulaires peuvent étre vues, allant d’une paroi a 1’autre et présentant de nombreux
décrochements (fleches blanches), dues aux interactions entre elles ou avec des atomes en solutions. De
nombreuses boucles de dislocations peuvent également étre observées (ellipse blanche).
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Figure 5.3: Observations MET du TNZMT5 VED 550. a) trace de cellules équiaxes. b) parois de cellules allongées. Les fleches
blanches montrent des décrochements de dislocations et I’ellipse blanche des boucles de dislocations.

L’origine de ces structures est encore discutée, toutefois I’apparition de microségrégations et de cellules
de dislocations semble étre concomitante. Birnbaum et coll. [204] avancent que les dislocations se
forment suite aux contraintes produites lors du refroidissement et de la contraction thermique, celles-ci
agiront ensuite comme des piéges pour les atomes de solutés. A ce titre, on notera dans le cas présent
que le Zr se concentre en particulier dans la zone intercellulaire riche en dislocations, probablement du
fait d’un rayon atomique 10% en moyenne plus élevé que celui des autres éléments d’alliage. Wang et
coll. [205] expliguent que les cycles répétés de traction compression générés par les hétérogénéités
locales de température lors de 1’¢élaboration sont la source principale des dislocations dans les matériaux
bruts de fabrication L-PBF. De plus, a haute température, comme celles atteintes lors des différents
cycles thermiques, la limite d’élasticit¢ du matériau diminue, on a donc une mobilité accrue des
dislocations qui peuvent ainsi se réorganiser et former les cellules [174,206].

Par ailleurs, si ’apparition de ces cellules denses en dislocations vient en réponse aux cycles thermiques
inhérents au procédé, alors elles sont dépendantes des parametres d’¢élaboration. En effet Liu et coll.
[207] montrent que dans le cas d’un acier 316L élaboré par L-PBF, diminuer la vitesse permettrait
d’augmenter la taille des cellules, passant de 200 nm a 1 um respectivement pour des vitesses de
7 000 mm/s et 283 mm/s. Le méme constat a pu étre réalisé sur le TNZMTS5 avec des tailles moyennes
de cellules de 430 nm, 515 nm et 740 nm pour des vitesses de 556 mm/s, 185 mm/s et 151 mm/s, ce qui
correspond aux VED 150, 450 et 550. La présence de ces cellules de dislocations doit ainsi jouer un role
dans le comportement mécanique des alliages élaborés par L-PBF.

Enfin, il a été également reporté que les parois des cellules agiraient comme des obstacles au mouvement
des dislocations, a I’instar des joints de grains, avec toutefois une importance moindre comparée a ces
derniers [208]. Ces barriéres supplémentaires tendent ainsi a contribuer a I’augmentation de la limite
d’élasticité. En effet, il est reporté que la structure cellulaire améliore considérablement la capacité de
stockage des dislocations, ce qui entraine la formation de microbandes lors de la déformation plastique.
Cette caractéristique permettrait un écrouissage soutenu, conduisant ainsi a une ductilité améliorée
[194], sans compter d’autres contributions comme des macles et des particules de seconde phase.
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5.2.2 Adaptabilité du procédé L-PBF vu au travers du comportement mécanique du
TNZMT5

Lors de I’optimisation du procédé, plusieurs jeux de paramétres ont été utilisés donnant lieu a une variéte
microstructurale de 1’alliage TNZMTS (Figure 3.19). Les courbes illustrant le comportement mécanique
macroscopique de ces difféerentes microstructures sont données en Figure 5.4. Les caractéristiques
mécaniques d’intérét en traction et en compressions sont rassemblées dans le Tableau 5.1. Ces données
illustrent bien I’adaptabilité du systeme étudié en termes de propriétés mécaniques.

De ces données, on constate tout d’abord que les piéces élaborées par L-BPF présentent des propriétés
mécaniques en traction et en compression supérieures au matériau témoin brut de coulée (exception faite
du VED 150). Ce constat est en accord avec 1’étude d’Ishimoto et coll. [127,209] qui comparent les
comportements mécaniques d’un alliage Ti14NbosZr1sMogsTaos élaboré d’apres les procédés de fusion
a I’arc et L-PBF (cf Tableau 5.1). Une telle amélioration des propriétés mécaniques peut étre expliquée
d’une part par un effet Hall-Petch étant donné que les microstructures L-PBF présentent des grains plus
fins que le matériau brut de coulée. D’autre part, ce dernier montre des ségrégations dendritiques tres
marquées qui limitent 1’effet de solution solide. En outre, comme cela a été décrit dans la section
précédente, les cellules de solidification présentes dans les matériaux L-PBF, de par leurs fortes
concentrations en dislocations, permettent d’apporter une certaine contribution a la tenue mécanique.

Enfin, a la lumiére des courbes de la Figure 5.4, on constate une augmentation de la limite d’élasticité
avec le VED. Lors de I’optimisation du procédé, en section 3.3.3, il a été montré que I’augmentation du
VED s’accompagne d’une meilleure solubilisation des éléments les plus réfractaires. Ainsi, cette mise
en solution via le VED pourrait avoir comme conséquence une augmentation de la contribution de la
solution solide et permet d’augmenter la contrainte d’écoulement, en accord avec la littérature [210].
Ajoutée a cela, I’augmentation du VED s’accompagne également d’un affinement de la taille de grains
(tableau 3.10) et donc d’un possible effet Hall-Petch. On notera cependant que si la possible synergie
entre ces deux effets est favorable au comportement en compression, cette synergie est vite rompue lors
des essais de traction, ou I’on observe une baisse drastique de la ductilité.

Le tableau 5.1 présente également deux alliages issus de la littérature, élaborés par L-PBF et de
compositions proches du TNZMT5 [150,209]. Comparé a ceux-ci le choix de la composition TNZMT5
semble justifié au vu de I’équilibre atteint entre un module d’Young bas et une limite d’¢lasticité élevée.
L’alliage TNZMTS VED 550 en I’occurrence surpasse le Ti-6Al-4V — L-PBF, matériau concurrent pour
les implants biomédicaux. Cela est tres intéressant, car ces propriétés dépassent largement les exigences
minimales de ooz pour l'alliage Ti—6Al-4V de qualité médicale par des procédés de fabrication
conventionnels complexes (602 > 780 MPa) [211,212].
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Figure 5.4 : Courbes de contrainte nominale /déformation nominale du TNZMT5. a) essais de traction. b) essais de
compression.

Reo.
(EAGF?S) (I\Fxle ?a) (?/or) (GIIEDa) COT&?;;'O” Ref
Coulée 705 722 205 76 715
VED 150 595 674 194 56 900
VED 350 850 887 23,3 70 1240 eCtitég
VED 450 965 1000 181 72 1295
VED 550 1035 1060 3,3 73 1335
TirsNbZrMoosTags— L-PBF ] - - 88 904 [150]
TiraNboeZriaMooeTaos— L-PBF - ; ; 140 1690 [209]
Ti1.aNbosZr14MoosTaos—Coulée - - - - 1140 [127]
Tir6NDZrMooTag,— Coulée 976 1012 168 86 ; [143]
Ti-35Nb-7Zr-5Ta — L-PBF - - - 45 430 [213]
Ti-6Al-4V — L-PBF 940 989 21 119 1040 [214]

Tableau 5.1: Propriétés mécaniques du TNZMT5 en traction et compression quasi statique issues de différentes études.

5.2.3 Optimisation du TNZMT5

Comme décrit en conclusion du chapitre 3, le TNZMT5 VED 550 a été considéré comme étant le
matériau le plus abouti aprés 1’étape d’élaboration. Bien que celui-Ci présente une excellente tenue
mécanique en compression, il contient toutefois quelques défauts tels que des microfissures et, par
endroit, des porosités de type keyhole. Ce qui pourrait étre a I’origine sa ductilité limitée en traction (~3
%). Or pour concurrencer les alliages de titane, en particulier I’alliage Ti-6Al-4V de qualité médicale,
la solution matériau proposée doit, non seulement posséder une limite élastique élevée (ce qui est le
cas), mais aussi une microstructure reproductible, stable et susceptible de lui conférer la ductilité
minimale admissible (> 10 % en traction [212]) qui combinée & la limite élastique, constituent un
ensemble de propriétés essentielles pour I'ingénierie des tissus durs.
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5.2.4 Reproductibilité des microstructures des pieces élaborées par L-PBF

Des observations MEB réalisées sur différents échantillons fabriqués tout au long de cette étude, bien
qu'imprimés qu’avec les mémes parameétres de puissance, de vitesse et d’écart vecteur, ont parfois
montré une hétérogénéité microstructurale, comme par exemple un mélange de deux types de bains de
fusion, illustrée par la figure 4.2. L hypothése d’un mauvais controle du flux de gaz a été avancée en
effet, la gestion des flux de gaz dans I’enceinte de la machine est un paramétre non négligeable lorsque
I’on veut obtenir une bonne reproductibilité des piéces imprimées. Deux parametres semblent
importants, le premier étant la vitesse de diffusion du gaz, celle-ci doit étre suffisante pour propulser les
éjectas et les fumées hors du lit de poudres sans pour autant souffler celui-ci et le deuxiéme étant
I’homogénéité de ce flux au-dessus du lit de poudres [215,216]. Lors de 1’¢laboration, il arrive que des
fumées soient produites par la vaporisation des éléments possédant une faible température de fusion, ces
fumées vont s’élever au-dessus du lit de poudres et interagir avec le laser. Les particules contenues dans
celles-ci vont absorber une partie de 1’énergie du laser et parfois méme en faire diffracter une partie, ce
qui, in fine, méne a une diminution de I’énergie transmise au lit de poudres [217]. Ainsi, si le flux de
gaz n’est pas assez puissant et/ou mal reparti dans I’enceinte alors les différentes pie¢ces d’un méme
plateau d’impression ne verront pas toutes la méme énergie d’¢élaboration.

Dans le cas du TNZMTS5 VED 550, il est possible que le flux d’argon ne soit pas suffisant pour éliminer
les fumées. Il serait donc envisageable que I’énergie percue par le lit de poudres soit, d’un c6té de la
piéce, trop élevée et crée des fumées qui vont interagir avec le laser et finalement diminuer I’énergie
percue par la poudre de 1’autre c6té de la piéce.

Reijonen et coll. [218] ont étudié le comportement du flux d’argon dans une machine SLM 125 HL
semblable a celle utilisée pour élaborer le TNZMT5 et ont constaté que la répartition du gaz dans la
chambre pouvait étre impactée par la position du convoyeur dans la chambre. Si celui-ci est stationné
au fond ou en avant de I’enceinte alors, si le flux n’est pas correctement paramétré, une piece peut ne
pas étre reproductible d’une impression a ’autre. Dans leurs travaux, ils étudient 1’effet du flux de gaz
sur I’imprimabilité d’un acier 316L et démontrent que plus le VED est élevé, plus la profondeur des
bains de fusion diminuera lorsque 1’on augmente la vélocité du gaz avec une amélioration notable a
partir de 2 m.s™%. Dans le cas du TNZMT5 VED 550, augmenter la vitesse du flux d’argon pourrait donc
étre une solution pour optimiser la stratégie d’¢laboration.

Ding et coll. [219] ont étudié I’influence que peut avoir le débit de gaz sur les propriétés mécaniques
d’un acier 316L, leurs simulations ont montré qu’augmenter le débit permet d’obtenir une vélocité
moyenne du gaz plus grande et mieux répartie sur le plateau. De plus, ils ont remarqué que lorsque le
débit était trop faible (500 L/min), les pieces proches de la buse d’entrée du gaz présentent plus de
défauts comme des porosités de manque de fusion ou des particules de poudres infondues. Un tel
phénomene a été constaté lors de 1’élaboration du TNZMT15 préallié ou des échantillons, pourtant
élaborés cote a cOte et avec les mémes parametres de fabrication, ont présenté des différences de densité.
Lors de cette impression, les piéces proches du flux d’argon ont systématiquement démontré une plus
faible densité que leurs équivalents situés plus loin.

Finalement, différentes données tendent a mettre en évidence le mauvais contréle du flux d’argon lors
de I’élaboration. Optimiser ce paramétre permettrait potentiellement de s’affranchir d’une partie des
défauts de fabrication observes dans le TNZMTS5 VED 550. Ceci est important si I’on souhaite utiliser
des piéces ou dispositifs bruts de fabrication L-PBF.

104



5.2.,5 Effet des post-traitements : évolution de la microstructure du TNZMT5 VED
550

La démarche habituelle pour traiter les inhomogénéités microstructurales et résorber tout ou partie des
défauts de fabrication des piéces issues de la fabrication additive consiste a recourir a des post-
traitements. Comme cela a été présenté dans le chapitre 4, différents traitements de recuit ont été réalisés.
Ces post-traitements ont notamment démontré la stabilité des structures de solidification jusqu’a une
température de 1’ordre de 750 °C, température au-dela de laquelle elles commencent a s’estomper et
finissent par disparaitre completement pour les recuits a 1 000 °C (30 min ou 2 h). La Figure 5.5 illustre
bien cette situation lors de recuits réalisés in situ au MET (expériences réalisées au CEMES a Toulouse
(Prof. F. Mompiou)).

De fait, la disparition des cellules de solidification lors de post-traitements a 1 000 °C permet non
seulement d’éliminer les microségrégations, mais aussi d’augmenter les caractéristiques mécaniques,
notamment la dureté des matériaux ainsi traités. Ce comportement est de prime abord intrigant, car les
post-traitements, comparés a 1’état initial, s’accompagnent d’une augmentation de la taille moyenne des
grains et d’une réduction des contraintes résiduelles.

Figure 5.5 : Clichés MET du TNZMTS5 lors de recuit in situ. a) clichés MET a 750 °C. b) cliché MET & 900 °C.

Une augmentation de la limite d’¢lasticité et de la dureté survenant a la suite d’un recuit est
communément appelé annealing hardening (ou anneal hardening) et qui, dans la littérature, est
principalement observable dans le cas des alliages binaires conventionnels aprés déformations plastiques
séveres [220,221], ou encore dans les HEA de structure FCC [222-224], mais & priori, et a notre
connaissance, jamais encore évoquée dans le cas des RMPEA élaborés par L-PBF.

Dans le cas des matériaux a grains fins élaborés pas déformation plastique sévere, le role clé de la
relaxation des HAGB hors équilibre dans I'effet de durcissement aprés recuit a été démontré [221].

Dans le cas des alliages binaires, alliages de cuivre principalement, I’augmentation de la limite
d’élasticité aprées traitement thermique est généralement attribuée a la présence d’OCP ainsi qu’a une
ségrégation des atomes de solutés au niveau des dislocations [225,226]. Pour le HEA FCC
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CoCrFeMnNi, aucun OCP n’a été mis en évidence, ni de telles ségrégations observées [224,227]. Le
mécanisme d’annealing hardening observé dans cet alliage, par deux équipes différentes, a été attribué
d’une part a la formation de cellules de dislocation lors de recuits a des températures inférieures a 500
°C et d’autre part a I’apparition d’un ordre a longue portée (OLP).

Dans le cas de I’alliage TNZMTS, quelques hypothéses peuvent étre émises quant aux mécanismes qui
pourraient entrer en jeu pour expliquer cet effet de durcissement observé aprés post-traitement.

Effet de la solution solide : Comme nous I’avons discuté précédemment, 1’augmentation de la
dureté et de la limite élastique est concomitante a la disparition des cellules de solidification et des
microségrégations. Par ce fait, une meilleure distribution des éléments chimiques pourrait avoir
comme résultat une amélioration de I’effet solution solide (via la distorsion du réseau). [210].

Ordre a courte ou longue portée : Peu d’études ont été réalisées sur la formation d’OCP ou d’OLP

dans les RMPEA et aucune sur le systeme TNZMT. Néanmoins, deux études portant sur le systéme
TiNbZrTaHf équiatomique ont montré la possibilit¢ de formation d’OCP, notamment via la
présence de paires atomiques favorables comme Ti-Zr, Ti-Hf ou Nb-Ta [199]. Dans le cas de
I’alliage TiNbZr équiatomique, des simulations & 1 500 K ont toutefois prédit la formation d’une
solution solide aléatoire au détriment d’un OCP [198].

Atomes interstitiels : Le renforcement par soluté d'oxygene est une stratégie efficace pour durcir les
alliages. Jiao et Coll. [228] ont montré que les complexes ordonnés d'oxygéne (COQO), un état entre
les interstitiels aléatoires et les oxydes, peuvent simultanément améliorer la résistance et la ductilité
dans les alliages a haute entropie du systeme Ti-Zr-Nb en ajustant la teneur en Nb et en oxygéne.
La diminution de la quantité de Nb tend a déstabiliser la solution solide BCC car, comme le montre
la figure 5.2, le Nb a un AHmix défavorable a la formation de liaison Nb-Ti et Nb-Zr. Ainsi, un OCP
enrichi en Ti-Zr peut se former, ce qui est favorable a la formation des COO aprés dopage a
I’oxygene. Ainsi, dans le cas du TNZMTS5 étudié ici, il est possible que la présence d’atomes
d’oxygéne puisse avoir un impact.
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Conclusion générale & perspectives

Rappelons que ce travail s’est effectué dans le cadre du projet ANR CoCoA-Bio, en partenariat avec :
I’ITODYS (Université Paris Cité, CNRS UMR 7086), I’'URB2I (Université Paris Cité, Université
Sorbonne Paris Nord), ’TERRMECe (CY Cergy Paris Université), BioCIS (CY Cergy Paris Université,
CNRS UMR 8076) et Z3DLab (partenaire industrielle). Dans ce projet j’ai eu la charge du
développement et de I’ optimisation des matériaux d’un point de vue métallurgie physique et mécanique,
j’ai également eu 1’occasion de mener une étude préliminaire de la cytotoxicité des matériaux ainsi
développés.

Le projet de recherche a consisté a associer un procédé et un principe métallurgique tous deux innovants
afin de proposer une solution matériau capable de répondre a des problématiques de santé et a des enjeux
socio-économiques modernes. Il a fallu partir de zéro, appréhender le procédé L-PBF et ses complexités
afin d’¢élaborer un alliage réfractaire a éléments principaux multiples (RMPEA). L’ imprimabilité du
TNZMT a partir d’une formulation de poudres pures a rapidement été établie. L’optimisation du procédé
a été, quant a elle, trés chronophage et a constitué une grande partie de ces travaux. Divers problémes
techniques ont rendu cette tdche ardue, mais nous sommes néanmoins parvenus a déterminer des
parameétres d’¢élaboration pour lesquels les alliages TNZMT5 et TNZMT15 formulés ne présentent que
trés peu de défauts microstructuraux.

Dans I’idée de développer un nouvel alliage répondant au mieux aux critéres de biocompatibilité et de
tenue mécanique, nous avons finalement sélectionné le TNZMTS VEDS550, estimant qu’il est le
matériau le plus a méme de répondre a ces critéres. L’alliage, brut d’impression, présente peu de défauts
microstructuraux majeurs, un module d’Young inférieur a 80 GPa et une limite d’élasticité en
compression et en traction dépassant 1 GPa, ce qui permet d’obtenir une déformation élastique
admissible supérieure a 1 %.

Considérant cette derniére nuance, TNZMT5. Les résultats ont montré que des alliages bruts de
fabrication L-PBF présentent des caractéristiques mécaniques supérieures a leurs homologues bruts de
coulée élaborés par fusion a I’arc. Dans le cas des matériaux L-PBF, il est montré que la présence des
cellules de solidification qui incorporent une forte densité de dislocations issues des cycles thermiques
de fusion-refusions y jouaient un réle important.

Cependant, compte tenu de la trés grande hétérogénéité des microstructures L-PBF (microségrégation,
contraintes résiduelles, joints de grains hors équilibre...), il a été nécessaire de réaliser des post-
traitements pour homogénéiser la microstructure. Ainsi des recuits isochrones idoines ont été mis en
ceuvre. Contre toute attente et pour la premiére fois dans cette famille de matériaux, un durcissement
apres recuit est observé, concomitant a la disparition des cellules de solidifications et a une
homogénéisation chimique compléte comme 1’ont montré les cartographies EDX, notamment lors de
recuits isochrones a 1 000 °C. Ces observations ont permis de comparer nos résultats aux autres études
de la littérature portant sur la recherche d’alliages pour des applications biomédicales tels que les
implants orthopédiques. Cette comparaison est présente en Figure 6.1 ci-dessous. Cette figure montre le
bon compromis entre limite élastique et module d’élasticité des alliages TNZMTS5, notamment aprés
post-traitements.
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Figure 6.1: Propriétés mécaniques des alliages TNZMT5 L-PBF et post-traités. Comparaison avec d’autres alliages d 'intérét
médical. Figure adaptée d’aprés [150].

Pour une optimisation compléte du matériau développé lors de ces travaux, des études supplémentaires
restent envisageables et sont nécessaires. Ainsi, les perspectives sont nombreuses et couvrent les
différents domaines de recherche du projet CoCoA-Bio.

Tout d’abord, pour aller vers 1’application envisagée dans le cadre du projet CoCoA-Bio, des études
préliminaires de biocompatibilité ont été réalisées. Ces études, présentées dans I’annexe D, ont montré
I’innocuité de I’alliage vis-a-vis des cellules osseuses, confirmant ainsi la pertinence des choix faits lors
de la sélection du matériau.

Si I’on souhaite utiliser les alliages bruts de fabrication (ne fut-ce que pour limiter des surco(ts liés aux
post-traitements des implants) la poursuite de 1’optimisation des alliages TNZMTS et TNZMT15,
formulés comme préalliés, pourrait bénéficier d’une étude de la gestion du flux d’argon dans ’enceinte
de I’'imprimante, permettant d’assurer une meilleure reproductibilité des pieces. Une fois ces réglages
effectués, la production de pieces de plus grandes dimensions et de géométries complexes pourrait ainsi
étre envisagée.

Du point de vue de la microstructure, plusieurs points restent & éclaircir, tels que la présence ou non
d’OCP ou d’OLP, la composition et la structure des précipités observés apres les post-traitements, ou
encore 1’origine de la seconde phase BCC et de la phase non identifiée aprés recuit a 1 000 °C pendant
2 h. Des analyses MET pourraient répondre & ces questions. En paralléle, des essais mécaniques
interrompus offriraient I’opportunité d’étudier les mécanismes de déformation et de comprendre le role
que jouent les cellules et les précipités.

Bien que différents cycles HIP aient été entrepris sur le TNZMTS VED 550, aucun n’a permis de
résorber toutes les fissures. Cependant, d’apres les analyses EBSD et EDX (non présentées dans ce
manuscrit) réalisées, une température de 1 000 °C et une pression de 300 MPa permettent d’obtenir a la
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fois une diffusion atomique suffisante et une déformation plastique nécessaire pour atteindre une
densification optimale, laquelle pourrait étre suivie par tomographie.

Une fois le matériau optimisé d’un point de vue de I’élaboration et des post-traitements, une campagne
d’essais en fatigue serait nécessaire pour évaluer le comportement de cet alliage sur un grand nombre
de cycles. En effet, les implants orthopédiques sont sollicités sur un trés grand nombre de cycles et
doivent pouvoir les endurer sans rompre. En réalité, une étude en flexion quatre point avait été initié en
collaboration avec I’université de Toyama au japon (Prof. Benjamin GUENNEC). La figure ci-dessous
montre un apercu des résultats préliminaires en termes de diagramme de Wohler d’une des toutes
premiéres nuances de ’alliage TNZMT15 VED 83CH non optimisée. La limite d’endurance a 107 cycles
est évaluée a 330 MPa environ. Si ce dernier reste faible en comparaison a [’alliage
Ti-6Al-4V de grade médical, on observe cependant une moins grande dispersion des résultats. Ce type
d’essai pourrait étre reproduit sur la nuance optimisée qu’est le TNZMT5 VED 550 (brut de fabrication
et/ou recuit).
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Figure 6.2 : Courbe de Wohler du TNZMT15 VED83CH (points noirs). Les fleches et la figure font référence aux n échantillons
de rupture et au nombre de données superposées. Les données de références affichées sous forme de points blancs proviennent
de Gong et coll.[229]

En dehors de I’aspect métallurgie physique, il serait pertinent de poursuivre les tests de biocompatibilité
déja réalisés sur le TNZMTS afin de s’assurer du bon développement cellulaire a long terme. Le
comportement cellulaire vis-a-vis des microstructures post-traitées et exemptes de ségrégation pourrait
étre intéressant & investiguer. Ishimoto et coll. [130] ont observé une adhérence préférentielle des
cellules sur les zones enrichies en Ti et Zr, pour un alliage TNZMT élaboré par fusion a 1’arc, ce qui a
pour conséquence de limiter 1’étalement des cellules. Un matériau parfaitement élaboré pourrait alors
montrer une adhésion et une prolifération cellulaire accrues.

Finalement, deux aspects prévus dans la cadre du projet CoCoA-Bio pourraient étre abordés dans le
futur, a la lumiére des résultats présentés dans ce manuscrit.

Le premier concerne I’é¢tude de la corrosion, réalisée par I’'ITODYS (Prof. Souad AMAR-MERAH, U-
PC). L’influence des cellules de solidification sur le comportement en corrosion pourrait étre
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intéressante a investiguer. Revilla et coll. [230] ont notamment rapporté une influence de telles
ségrégations sur la corrosion de I’acier. Dans le cas de ce dernier, la composition chimique de la zone
intercellulaire présente une résistance a la corrosion supérieure a la zone intracellulaire, ce qui permet
ainsi de limiter la propagation de la corrosion et de limiter la perte de matiére.

Le second, porte sur la fonctionnalisation biochimique de surface via le greffage d’un peptide
ostéoinducteur, développé au laboratoire BioCis (Dr. Elisa PERONNI, CY). Cet aspect présente un
grand intérét tant son influence a I’interface matériau-vivant pourrait parachever le développement de
ce nouveau biomatériau.
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Annexe A Certificats des poudres

Cette annexe présente les certificats de conformité des poudres données par les fournisseurs Eckart® et
Taniobis®. Toutefois aucun certificat n’a été fourni pour la poudre TNZMT15 préalliée, les seules
informations fournies sont les suivantes :

000010 1098902 8,770 KG
Development Product
Amtrinsic Nb-Zr-Ti-Mo-Ta

In atomic %:
AMtrinsic® Ti35-Nb25-Zr25-Mo7.5-Ta7.5 < 63 pm

HS-Code: 811292 /Country of origin: DE
Spec.: R&D PRODUCT / NOT YET SPECIFIED

Charge RDM21079
Special price for sharing the test results with Taniobis GmbH.

Delivery date is calculated on best effort base.

Figure A.1 : Données fournisseurs de la poudre TNZMT15 préalliée.

Les fichiers suivants présentent, dans un premier temps, les certificats du lot de poudre acheté en 2020
et, dans sun second temps, celui acheté en 2023.

Les certificats sont classés par fournisseurs et dans 1’ordre suivant :
Eckart® : zirconium, titane puis molybdene.

Tianobis® : tantale puis niobium.
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TANIOBIS

Z3DLAB SAS Delivery item/date
000010 / 26.03.2021

Page

2/2
Material 1088376
Entwic <lungsprodukt AMtrinsic® Ta 10<63pum
Specification/Agreements  R&D PRODUCT / NOT YET SPECIFIED
Batch: RDM20044

Lower Upper

Characteristic Unit Value Limit Limit
Tap Density glem?® 10,4
Flow Rate 0.1 inch ) 5
Flow Rate 0.2 inch s 1

Particle Size Distribution

D10 pm 16
D50 um 32
Do pum 56
Remarks

For determination of conformance with applied specifications an observed value or calculated value is
rounded to the nearest unit in the last right-hand significant digit used in expressing the limiting value.
The described rounding method is in accordance with ASTM E 29 and DIN 1333,

This inspection report is electronically signed and valid without autograph.
Manufacturing site Goslar/Germany

Approved: Division Ta/Nb Powders, R&D, O. Thomas confidential
Sitz der Gesellschaft: Goslar Geschaftsfiihrer: i 9]
Eintragung: Amtsgericht Kazuhiko lida éf?
Braunschweig HRB 208360 Masakazu Kanzaki

Dr, Kazuyuki Marukawa
Motohiro Kuroiwa, Osamu Sato
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Z3DLAB SAS Delivery item/date
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Page
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Development Product AMtrinsic® Nb 10-63pum
Specification/Agreements  R&D PRODUCT / NOT YET SPECIFIED
Batch: RDM21040

Lower Upper

Characteristic Unit Value Limit Limit
Tap Dersity glem? 57
Flow Rate 0.1 inch s 21
Flow Rate 0.2 inch s 3

Particle Size Distribution

D10 pum 14
D50 pm 32
D90 pm 57
Remarks

For determination of conformance with applied specifications an observed value or calculated value is
rounded to the nearest unit in the last right-hand significant digit used in expressing the limiting value.
The described rounding method is in accordance with ASTM E 29 and DIN 1333.

This inspection report is electronically signed and valid without autograph.
Manufacturing site Goslar/Germany

Approved: Division Ta/Nb Powders, R&D, O. Thomas confidential
Sitz der Gesellschaft: Goslar Geschaftsfuhrer: e
Eintragung: Amtsgericht Kazuhiko lida &y')
Braunschweig HRB 208360 Masakazu Kanzaki

Dr, Kazuyuki Marukawa
Motohiro Kuroiwa, Osamu Sato



Annexe B Etude CALPHAD

Cette annexe présente les diagrammes de phase obtenus par la technique de CALPHAD. Ces études ont
¢été réalisées par I'ICMPE de Thiais.
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Figure B.1 : Prédiction CALPHAD du diagramme de phase du systéme (Tis1.2Nb29.4Zr29.4)(100-2x)/100M0OxT ax.
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Annexe C  Compression a chaud
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Figure C.1 : Essais de compression a chaud du TNZMT15 préallié VED 88.
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Annexe D Etude préliminaire de la
biocompatibilite du TNZMT

Dans I’idée de poursuivre la caractérisation du TNZMTS5 et du TNZMTI15 au-dela des aspects
métallurgie physique et comportement mécanique, et suivant le programme de travail du projet CoCoA-
Bio, une étude préliminaire de la biocompatibilité de ces alliages a été entreprise. Ces travaux ont été
menés en collaboration avec le laboratoire ERRMECe de CY Cergy Paris Université et particuliérement
avec Michel Boissiere et Credson Langueh.

D.1 Tests de cytotoxicité in vitro

Afin d’évaluer la cytotoxicité des alliages TNZMT, des tests in vitro ont été menés a 1’université de
Cergy-Pontoise en collaboration avec le laboratoire ERRMECe. Ces tests sont nécessaires pour évaluer
la biocompatibilité des alliages élaborés dans le cadre du projet CoCoA-Bio. Des résultats préliminaires,
mais essentiels a la poursuite du projet CoCoA-Bio seront reportés dans 1’annexe D de ce manuscrit.

D.1.1 Culture cellulaire

La culture cellulaire consiste a cultiver une lignée cellulaire afin que les cellules se reproduisent pour
ensuite en prélever une quantité donnée, et ce, afin de mener diverses expérimentations in vitro. Les
cellules utilisées pour ces campagnes de test in vitro sont des fibroblastes gingivaux, ce type de cellule
a été choisi pour sa facilité de culture ainsi que sa disponibilité immédiate. Toutefois, de plus amples
études ont été menées avec des cellules MC3T3 ostéoblastiques, celles-ci sont d’excellentes candidates
pour les tests d’ostéointégration de par leurs capacités a se différencier en ostéoblastes puis en ostéocytes
et ainsi former un tissu osseux calcifié.

Les cellules sont placées dans une boite de culture et dans un milieu de culture composé de milieu
minimum essentiel d’Eagle (DMEM), 10 % en volume de sérum de veau feetal et 1 % en volume de
pénicilline-streptomycine. Ce milieu, dit complet, est congu pour favoriser le développement des
cellules dans le cadre de culture cellulaire. Les cultures sont placées dans un incubateur a 37 °C et 5 %
de CO.. Aprés un temps donné, les cellules arrivent a un taux confluence limite, la confluence étant
I’espace entre les cellules ayant adhéré, une étape de passage est donc nécessaire pour conserver la
culture. Un passage consiste a prendre une partie de la culture A pour créer une culture B et ceci afin de
laisser suffisamment d’espace aux cellules pour se développer. Le prélévement de cellules se fait en
rincant le tapis cellulaire avec une solution saline tamponnée (PBS) puis en utilisant de la trypsine. Cette
derniére est une enzyme ayant pour role de sectionner les protéines membranaires d’adhésion afin de
décoller le tapis cellulaire de la boite de culture. Les cellules ainsi en suspension sont centrifugées pour
séparer les cellules du milieu de culture. Les cellules sont ensuite diluées dans un volume donné avant
d’étre comptées par la méthode du bleu de trypan. Cette méthode consiste a colorer, par le bleu de trypan,
le cytoplasme des cellules mortes pour ensuite compter ces cellules a 1’aide d’une cellule de Malassez.
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Un nombre donné de cellules est ensuite utilisé soit pour continuer la culture de cette lignée cellulaire
soit pour diverses expérimentations in vitro.

D.1.2 Test en milieu conditionné

Pour estimer la cytotoxicité d’un matériau, la premicre ¢tape consiste a incuber le matériau,
préalablement stérilisé a 1’autoclave dans un cycle de 121°C, 1 bar pendant 15 min, dans un milieu de
culture. Le matériau conditionné dans ce milieu complet est ensuite placé dans un incubateur a 37 °C, 5
% de CO; pendant 24 h et 48 h. Le milieu ainsi conditionné sera utilisé lors de la culture cellulaire sur
lame de verre.

Pour mener a bien les essais de cytotoxicité, une plaque de culture cellulaire a 24 puits, contenant chacun
une lame de verre et 10* cellules ensemencées, a été utilisée. Sur les 24 puits, 12 sont remplis de 500 pL
de milieu conditionné et 12 de milieu complet. A t=24 h, trois puits contenant du milieu conditionné
sont trypsinés et les cellules comptées par la méthode du bleu de trypan, un quatriéme est quant a lui
gardé pour faire de I’observation. Le méme processus est réalisé sur les puits témoins contenant du
milieu complet. L expérience est répétée a t=48 h et a t=120 h.

Ce test du milieu conditionné permet ainsi de déterminer si des substances cytotoxiques sont libérées
par le matériau.

D.1.3 Test de contact direct

A la suite des tests en milieu conditionné, des tests de mise en contact direct ont été mis en ceuvre. Les
matériaux sont conditionnés suivant le protocole comme décrit précédemment. Les échantillons (pastille
de 1 cm de diamétre et environ 1 mm d’épaisseur) sont placés dans les puits de culture et 5x10* cellules
sont ensemencées au centre de chacun. Les témoins sont réalisés sur lame de verre. Le protocole est le
méme que précédemment avec des comptages a t=24 h, 48 h et 120 h.

D.1.4 Fixation et coloration des cellules

Les cellules, issues des tests en milieu conditionné ou de contact direct, destinées a 1’observation doivent
étre fixées. Une cellule fixée ne se dégradera pas si elle est stockée dans de bonnes conditions. Les
cellules ont été fixées a 1’aide de 300 uL para-formaldéhyde (PFA) pendant 15 min puis rincées trois
fois avec 300 pL de PBS-BSA 0,5 %. Une solution PBS-triton 0,1% est ensuite utilisée, pendant 5 min,
pour perméabiliser la membrane. Aprés un ringage par 300 pL de PBS-BSA 0,5 %, 500uL de PBS-BSA
1 % sont ajoutés dans les puits pour saturer les cellules. Les cellules sont ainsi fixées.

Afin de pouvoir visualiser les différents constituants des cellules, des marquages par des molécules
fluorescentes sont réalises. Ainsi, le noyau sera genéralement marqué en bleu par la fixation du DAPI
sur I’ADN, le cytosquelette en vert par adhésion de la phalloidine-FITC sur les filaments d’actine. Les
anticorps anti-vinculin A568 quant a eux vont se lier aux points d’adhésion focaux.

Dans un premier temps, des anticorps primaires de la vinculin sont fixés. Une dilution 1/50 d’anticorps
dans du PBS-BSA 0,5% est réalisée et 1mL de cette solution est versé dans les puits et est protégée de
la lumiere pendant 45 min. Les puits sont rinceés trois fois avec 500 pL de PBS-BSA 0,5 %. Dans un
second temps une solution contenant 1/1 000 de DAPI, 1/100 de phalloidine-FITC et 1/400 d’anticorps
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anti-vinculin A568 anti-mousse dans du PBS-BSA 0,5% est préparée. Une goutte de cette solution est
déposeée sur du parafilm puis la lame de verre ou 1’échantillon est déposé dessus et protégé de la lumiére
pendant 1 heure. Les lames ou les échantillons sont ensuite rincés trois fois avec 500 uL de PBS-BSA
0,5% puis a I’eau ultra pure. Les cellules ainsi fixées et marquées sont montées sur des lames de verre
pour étre ensuite observées a 1’aide d’un microscope confocal a balayage laser LSM 900 (Zeiss)

D.2  Evaluation de la cytotoxicité d’un alliage non optimisé

Dans un premier temps, lors du stage de Sonia Touahria étudiante en Master 2, la réponse cellulaire in
vitro vis-a-vis du TNZMT15 VED 83CH a été évaluée. Pour ce faire, des tests en milieu conditionné
ont été réalisés en accord avec le protocole présenté en section 2.7.2 et avec des cellules C2C12. Les
résultats, illustrés en Figure D.1 montrent une diminution du nombre de noyaux aprés de 24h ce qui
indique une cytotoxicité du milieu conditionné par le TNZMT15. La microstructure de ces échantillons,
présentée en figure 3.10a,b, est dense en particules de poudre infondues parmi lesquelles on trouve du
molybdéne. Comme nous 1’avons abordé lors du chapitre 3, le molybdéne tend a se solubiliser dans le
milieu de culture sous forme d’ions Mo?*, or de tels ions libres peuvent ralentir, voire stopper le
développement cellulaire. Les cations divalents rentrent en concurrence avec les ions Ca?" et sont
impliqués dans des processus métaboliques qui, puisqu’ils ne sont finalement pas des ions calcium,
n’aboutiront pas, ce qui ralentira le métabolisme des cellules qui finiront par dépérir [231]. Li et coll.
[232] ont démontré une différence de cytotoxicité entre matériaux massifs et poudres pour différemment
métaux traditionnellement considérés comme biocompatibles (Ti, Nb, Zr, Ta, Mo, Si). In fine, le titane
et le niobium montrent une certaine cytotoxicité sous forme de poudre, mais pas sous forme de massif,
le tantale et le zirconium sont biocompatibles sous les deux formes tandis que le molybdene fait preuve
de cytotoxicité sous les deux formes. Ils ont également démontré 1’effet de la concentration de ces ions
sur la viabilité cellulaire. En résumé, la solubilisation du molybdéne dans le milieu de culture n’est pas

souhaitable et doit étre minimisée ([Mo?*] < 8,5ug/L pour des cellules ostéoblastiques SaSO2 [232]).
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Figure D.1 : Observation au microscope a épifluorescence des cellules C2C12 cultivées en milieu conditionné par le TNZMT15
VED 83CH et dont les noyaux sont marqués au DAPI.

Apres la seconde campagne d’optimisation du procédé¢ d’élaboration, section 3.3.3, deux matériaux ont
été retenus pour poursuivre 1’étude de la biocompatibilité de ces alliages, le TNZMT5 VED 550 et le
TNZMT15 VED 350. Tous deux ont notamment été choisis pour leurs faibles quantités de particules de
Mo infondues. Comme pour le matériau précédent, des tests en milieu conditionné ont d’abord été
réalisés, tests dont les résultats sont présentés en Figure D.2. Les cellules utilisées pour ces tests sont
des fibroblastes gingivaux, choisis pour leur facilité de culture et leur disponibilité immédiate au

moment des essais.

Pour les deux matériaux, aucune différence notable entre le milieu conditionné et le contrdle n’est
observée. Ces premiers résultats nous indiquent que les milieux conditionnés ne contiennent pas
d’espéces chimiques susceptibles de nuire au développement cellulaire. Néanmoins, en 1’absence
d’analyses de ces milieux conditionnés, il n’est pas possible de statuer sur la présence, ou non, d’ions

molybdeéne.
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Figure D.2: Tests de viabilité cellulaire en milieu conditionné. a) milieu conditionné par le TNZMT5 VED 550. b) milieu
conditionné par le TNZMT15 VED 350.

Par la suite, des essais de contact direct ont été réalisés sur le TNZMTS5 VED 550 pour évaluer la viabilité
des cellules 8 méme le matériau. Ces tests sont simples a mettre en ceuvre, mais ne permettent toutefois
pas d’évaluer I’activité cellulaire. La Figure D.3a illustre la viabilité des cellules a 24 h et 72 h, on ne
constate pas de différence significative entre le contrdle et le matériau. Aucune cytotoxicité directe n’est
donc constatée. La Figure D.3b quant a elle présent la courbe de prolifération a 72 h des cellules sur un
échantillon de TNZMT5 VED 550 on constate une diminution du nombre de cellules a 24 h bien que la
viabilité a 24 h soit de 90 % ce qui laisse penser a un artéfact expérimental, un nombre de cellules
initiales incorrect ou une erreur lors du comptage des cellules. Aprés 72 h, on constate une nette
prolifération des cellules sur les deux substrats, que ce soit le contréle ou I’alliage ce qui appuie
I’hypothese de I’artéfact expérimental a 24 h. Ainsi, ce test de mise en contact direct de cellules, type
fibroblastes gingival, sur 1’alliage n’a pas révélé de cytotoxicité particuliere.
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Figure D.3 : Tests de mise en contact direct de cellules sur du TNZMT5 VED 550. a) viabilité cellulaire. b) courbe de
prolifération cellulaire.
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D.3 Test de viabilité cellulaire de préostéoblastes en présence du
TNZMT5

Finalement, la viabilité cellulaire en milieu conditionné a été a nouveau étudiée, mais cette fois-ci avec
des cellules MC3T3, qui sont des cellules pré-ostéoblastiques donc plus représentative au vu de
I’application envisagée. La Figure D.4 présente non seulement les résultats de la viabilité cellulaire,
mais également des clichés de microscopie optique des cellules préalablement marquées. Les résultats
sont similaires a ceux réalisés pour le test avec les cellules gingivales, a savoir qu’aucune cytotoxicité
du milieu conditionné n’est avérée. De plus, les observations ne montrent pas de différence
morphologique entre les cellules cultivées avec un milieu de culture classique et celles cultivées avec le
milieu conditionné ce qui est un bon indicateur de I’innocuité des matériaux.
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Figure D.4 : Evaluation de la viabilité de cellules MC3T3 en milieux conditionnés par le TNZMT5 VED 550. a,b) clichés de
microscopie optique des cellules contréle a 24h et 48h respectivement. ¢,d) cellules cultivées avec le milieu conditionné a 24 h
et 48 h respectivement. c,d) cellules cultivées avec le milieu conditionné & 24h et 48h respectivement. e) graphique de
prolifération, analyse ANOVA n=3, * p<0.05, ** p <0.01. [233]

D.4 Conclusion

La biocompatibilité des alliages TNZMT5 et TNZMT15 a pu étre étudiée par le biais de tests
préliminaires comme des essais en milieu conditionné ou en contact direct. Les cultures réalisées avec
le TNZMT15 non optimisé ont mis en évidence la toxicité de ce dernier, probablement due a la densité
importante de particules de Mo infondues. Ces premiers résultats ont permis de confirmer la pertinence
des critéres choisis pour la sélection du matériau optimisé.

Les différents tests préliminaires de biocompatibilité réalisés sur le TNZTMS et le TNZMT15 n’ont
donc montré aucune cytotoxicité notable de ces alliages et le probléme de la probable solubilisation du
molybdéne ne semble pas influencer la viabilité des cellules.
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RESUME

Dans le contexte mondial du vieillissement de la population et du besoin croissant d'implants, le
développement de solutions matériau répondant a la fois a des critéres stricts de biocompatibilité et de
performances mécaniques est crucial. Pour répondre a ces défis, une nouvelle famille d'alliages a été
développée, combinant deux concepts métallurgiques : la fabrication additive, avec notamment la fusion
laser sur lit de poudre (L-PBF), ainsi que les alliages biocompatibles & éléments principaux multiples
(MPEA). C’est donc dans cette idée d’innovation et de progrés que ce travail de recherche porte sur le
systeme (Tia12Nb2gaZr294)axMoxTax. Aprés une étape d'optimisation du procédé pour obtenir des
matériaux aux propriétés optimales, deux nuances d'alliages ont été obtenues : TizsNb2sZr;sMozsTazs et
TizgNb2sZrsMo25Tazs (TNZMTL15 et TNZMTS5). Ces alliages se distinguent par leurs excellentes
propriétés mécaniques, notamment le TNZMT5, avec un module d'élasticité compris entre 55 et 77 GPa,
bien inférieur a celui du titane et de ses alliages (110-120 GPa), et une limite d'élasticité supérieure a 1
GPa. Aprés post-traitement, une augmentation de la dureté et de la contrainte d'écoulement en
compression est observée (recuit de durcissement). Cette amélioration des propriétés mécaniques est
concomitante a la disparition des microségrégations issues des cellules de solidification initialement
présentes dans le matériau aprées fabrication. La réponse biologique a court terme a été évaluée et a
montré ’innocuité du TNZMTS5, soulignant encore le fort potentiel des matériaux élaborés pour
I’application visée.

Mots clés : Alliages a éléments principaux multiples, Fusion laser sur lit de poudre, Biomatériaux,
Traitement thermique.

ABSTRACT

In the global context of population aging and the increasing need for implants, the development of
material solutions that meet both strict biocompatibility and mechanical performance criteria is crucial.
To meet these challenges, a new family of alloy has been developed, combining two concepts: additive
manufacturing, especially with laser powder bed fusion (L-PBF), and biocompatible multi-principal
element alloys (MPEA). Therefore, it’s with this idea of innovation and progress that this work focuses
on the system (Tia12Nb2g4Zr29.4)a-xyMo0xTax. After a process optimization step to obtain materials with
optimal properties, two alloy types were obtained: TissNbasZrsMorzsTazs and TissNb2sZrsMozsTazs
(TNZMT15 and TNZMTS5). These alloys stand out for their excellent mechanical properties, especially
TNZTM5, with a modulus of elasticity between 55 and 77 GPa, much lower than that of titanium and
its alloys (110-120 GPa) and with a yield strength greater than 1 GPa. After post-treatment, an increase
is observed in hardness and flow stress in compression (annealing hardening). This improvement in
mechanical properties is concomitant with the disappearance of the microsegregations arising from
solidification cells in the as-built manufacturing material. The biological response in short term has been
investigated and proved the non-toxicity of the TNZMTS5, further emphasizing the excellence of the
mechanical properties of these alloys.

Keywords : Multi-principal element alloys, Laser powder bed fusion, biomaterials, heat treatment.
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