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Résume

La micro fusion laser d’un lit de poudre (SLM) permet la réalisation de pi¢ces complexes
avec des microstructures fines. Cette technologie présente de nombreux avantages mais se
heurte encore a une faible disponibilité¢ des poudres d’alliages. En SLM, la piece est d'abord
congue par CAO (conception assistée par ordinateur), puis construite couche par couche avec
un faisceau laser commandé par un ordinateur. Dans ce cadre, le travail effectué¢ dans cette
thése a consisté a étudier et a développer une nouvelle méthode pour réaliser des pi¢ces en
alliages et en composites a partir de mélanges de poudres élémentaires, ouvrant ainsi la voie a
une grande variété de compositions.

Au niveau expérimental le choix s’est porté sur le systéme aluminium-silicium avec
différentes teneurs en silicium (12, 18 et 50% en poids). L’effet de 1’ajout d’un champ
magnétique statique a aussi été propos¢é comme un outil supplémentaire de contrdle de la
microstructure.

Dans le processus de fabrication de pieces par SLM la puissance du laser et la vitesse de
balayage déterminent au premier chef la densité, la microstructure, la composition des phases
et les propriétés mécaniques du produit. Une analyse systématique de I’effet de ces
parametres sur ’alliage Al - Si fabriqué par SLM a partir de mélanges de poudres est
présentée. Des alliages ont été ainsi obtenus pour plusieurs domaines de composition visés
correspondant a des applications pratiques (structures légeres-hypoeutectique et eutectique,
systtme tribologique-hypereutectique, emballage électronique-hypereutectique, ...). Les
microstructures fines obtenues grace a la solidification rapide des matériaux fondus conduit a
des propriétés qui se comparent de facon favorable a celles obtenues avec les techniques
classiques d’¢élaboration et de mise en ceuvre.

Mots-clés : alliages Al - Si; micro fusion laser ; fabrication additive ; mélange de poudres ;
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microstructure ; test de frottement ; traitement thermique ; champ magnétique statique.
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Abstract

As a new manufacturing technology, Selective laser melting (SLM) has a large potential in
the manufacturing of complex parts with ultrafine microstructure.

Selective laser melting has many significant advantages over traditional manufacturing
methods but still faces a low availability of powder materials. With SLM, the part is firstly

designed via 3D computer-aided design (CAD), then built layer-by-layer with a high energy

computer-controlled laser beam The work done in this study was therefore aiming at
developing a new way to obtain alloys and composites directly from elemental powder
mixtures with a large composition flexibility.

Experimentally the choice was made of the aluminum-silicon system with several silicon
contents (12, 18, 50 wt. %). Adding a static magnetic field was also considered as an
additional way to control the microstructure. When parts are manufactured by SLM, laser
power and scanning speed are the main parameters determining the density, microstructure,
phase composition and mechanical properties. A systematic analysis of the role of these
parameter on the manufacturing of Al - Si alloys by SLM from mixtures of powders was
therefore conducted. Al - Si alloys with a very fine microstructure were thus obtained for
several composition ranges corresponding to practical applications (lightweight structures,
high wear resistance alloys, electronic packaging material, ...). The properties of the materials
obtained in this way, according to the performed characterizations, compares favorably with

those obtained via the conventional production technologies.

Keywords: Al - Si alloys; Selective laser melting; additive manufacturing; powder mixture;

microstructure; friction test; heat treatment; static magnetic field.
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Introduction Générale

La micro fusion laser (Selective Laser Melting (SLM) en anglais) est une technique de
fabrication additive avec laquelle des piéces métalliques peuvent étre fabriquées a partir de
poudres avec I’aide de lasers de hautes puissances. Les objets sont réalisés “couche par
couche” grace a la fusion locale du matériau qui se présente sous la forme d’un lit de poudre.
Cette technologie présente quatre avantages significatifs par rapport aux méthodes
traditionnelles de fabrication. C’est (i) un processus de fabrication flexible (sans outillage
spécifique) qui permet (ii) la production de pie¢ces de formes complexes et qui donne (iii) la
possibilité d’optimiser la géométrie des pieces. (iv) Le processus de solidification rapide
permet 1’obtention de microstructures fines et de propriétés spécifiques.

Par ailleurs, les alliages a base d’aluminium sont largement utilisés dans les industries
automobile et aéronautique car ils présentent un faible rapport masse / rigidité, une bonne
formabilité, une bonne résistance a la corrosion et des propriétés de recyclage. Parmi eux, les
alliages Al-Si sont particulierement utilisés pour la réalisation de blocs moteurs et de pistons
en raison de leur résistance a l'usure et de leur faible coefficient de dilatation thermique.
L’alliage Al-12Si en particulier est largement utilisé dans l’industrielle automobile. Avec
I’augmentation de la teneur en silicium, on observe une augmentation de la dureté ainsi
qu’une amélioration de la résistance a 1’usure. Ainsi les alliages hyper eutectiques comme
1’ Al-18Si sont utilisés pour des applications en frottement, par exemple, les pistons de moteurs
de voitures. Si la teneur en silicium dépasse 25 (% en poids), le matériau présente un
coefficient de dilatation thermique similaire a celui des composés de type GaAs utilisés en
¢lectronique et une haute conductivité thermique. De ce fait, ce type d’alliage présente une
grande application potentielle comme matériau pour I’emballage ¢lectronique, surtout pour les

industries aéronautique et aérospatiale.
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Dans ce cadre, 1’objectif des travaux présentés dans ce mémoire consiste a étudier la
possibilité de réaliser des alliages Al-Si in situ par SLM a partir de mélanges de poudres, en

incluant bien entendu la considération de leurs propriétés mécaniques.

e Le premier chapitre est consacré a 1’étude bibliographique du procédé de fabrication
additive par fusion sélective de poudres par laser et la conception de mélange de

poudre.

e Le deuxiéme chapitre présente les techniques expérimentales : machines, paramétres,

matériaux et moyens de caractérisation.

e Le troisieme chapitre présente la réalisation d’alliages Al-12Si (% en poids) a partir de
poudres d’Al et de Si. L’influence des paramétres de fabrication sur la densité, la
composition des phases et les propriétés mécaniques a été étudiée en détail en vue de

développer un processus de fabrication économique et efficace.

e Le quatrieme chapitre présente la réalisation d’alliages Al-18S1 (% en poids) a partir
d’un mélange de poudres AI-12Si (% en poids) et Si, a cause de les raisons
¢conomique et comparatif. L’effet de la densité de puissance sur la microstructure
(taille et morphologie de la phase Si) des picces fabriquées a été étudié. Des essais
d'usure, de glissement a sec et des mesures de micro dureté ont été utilisées pour

caractériser les propriétés mécaniques du matériau.

e Le cinquiéme chapitre présente la réalisation d’alliages Al-50Si (% en poids) a partir

de poudres d’Al et de Si. L’influence des parametres a été étudié avec un focus sur la

18
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microstructure (phases de silicium primaire) et les propriétés mécaniques (résistance

au frottement).

e Le sixiéme chapitre présente une étude sur I'influence de I’ajout d’un champ
magnétique statique sur la microstructure de pic¢ces en alliages d’Al-50Si (% en poids)
fabriquées par SLM a partir de mélanges de poudres. La taille et la distribution de la
phase primaire de silicium ont été considérée et leur effet sur les propriétés des piceces

est discuté.
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Chapitre I - Etude Bibliographique

Ce chapitre présente le procédé de micro fusion laser (SLM) utilisé pour [’élaboration
d’alliages métalliques a partir de mélanges de poudres. Dans un premier temps, un rappel du
principe de fonctionnement et des avantages de la SLM seront présentés. L’état de ’art sur la
réalisation d’alliages ou de composites et sur les dernieres innovations permettant la

fabrication de ces matériaux sera ensuite aborde.

.1 Introduction a la fabrication additive

La fabrication additive (Additive Manufacturing (AM) en anglais) est définie par la société
américaine pour la caractérisation des matériaux (ASTM) comme : « a process of joining
materials to make objects from 3D model data, usually layer upon layer, as opposed to
substractive manufacturing methodologies » [1]-[3]. Les techniques de fabrication additive a
partir de poudres (i.e. projection, frittage) se sont développées vers la fin des années 1980 et

dans les années 90 pour arriver a maturité a ’aube du 21°™

siecle [4]. La précision
dimensionnelle encore relativement faible des piceces fabriquées impose généralement une
¢tape supplémentaire d’usinage, étape pouvant s’avérer couteuse en temps et financiérement.
L’utilisation des lasers en fabrication additive a dans un premier temps permis seulement le
frittage des poudres (en raison des faibles puissances des laser) mais aussi I’obtention de
pieces nécessitant moins d’usinage en raison de la précision du spot laser [5] [6].

Depuis le début des années 2000, le développement des technologies lasers et
informatiques [7] a largement contribu¢ au développement de la fusion laser. Ainsi, depuis
quelques années, la SLM ne se limite plus seulement au prototypage mais entre dans le

domaine de la fabrication de pieces de formes complexes difficiles a réaliser par des méthodes

traditionnelles. L’impression 3D (nouvelle dénomination apparue vers la fin des année 2000)
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est notamment déja largement utilisée pour fabriquer des articles de niche tels que des
implants médicaux [8] et des prototypes en plastique pour les ingénieurs et les
concepteurs [9]. La production de masse nécessite encore toutefois le développement de
stratégies de fabrication d’alliages appropriées pour ce type de procédé [4] [10] [11].

La Figure 1.1 présente une classification selon quatre catégories des procédés de fabrication
additive. Dans ce schéma les procédés, les matériaux, 1’énergie et les mécanismes utilisés et

¢tudiés dans ces travaux ont été soulignés.

Procédés
Fusion laser,
Extrusion,
Polymérisation,
Projection, ...

Matériaux Energie

Métaux, Eabricats Laser,

Alliages, “ nc.a.tlon Faisceau d’électron,

"R additive S
Ceramiques, Radiation infrarouge,
Polymeres, ... Combustion

Mécanismes
Fritage
Fusion

Polymérisation

Figure I.1 Schéma proposant une classification des procédés de fabrication additive sur la

base de quatre grands groupes.

1.2 Principe de la micro fusion laser (SLM)
La micro fusion laser (SLM) est une technologie de fabrication additive qui permet la

production de pieces de formes complexes a partir de poudres métalliques (métal pur, alliage
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ou composites). Les piéces sont construites couche par couche sous forme de cordons
juxtaposés produits par le passage d’un faisceau laser.

En pratique, un modéle numérique de la piéce est réalisé en trois dimensions par un logiciel
de conception assistée par ordinateur (CAQO) ou une tomographie (CT scan) [12]. Le modele
de la piece est ensuite divisé en couches d’épaisseur définie. Une stratégie de balayage du
faisceau laser est alors choisie pour permettre 1’¢laboration successive des couches
modélisées [13].

La poudre métallique, placée dans une atmosphére contrdlée, est fondue localement, c'est-
a-dire de facon sélective, par le faisceau laser. Chaque couche est élaborée successivement,
selon les paramétres définis par I’opérateur, jusqu’a ’obtention de la piéce réelle en trois
dimensions. Un schéma du procédé de fabrication additive par SLM est présenté dans la

Figure 1.2.

Laser
Mirror scanner

LN
XY déviation <>

Rouleau
_______\\‘

f-0 lens
Atmosphére

protectrice

X

Récipient d'alimentation J

Plagque de base

construire cylindre
Pécipient de trop-plein

Figure 1.2 Illustration schématique de la fabrication additive par fusion laser d’aprés Kruth et

al. [14]
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Actuellement, quatre aspects de la fabrication par SLM sont particuliérement étudiés : (i) la
nature du matériau, (ii) la structure des piéces, (iii) les parameétres du faisceau laser et
I’interaction entre laser et poudre, (iv) les propriétés fonctionnelles des piéces fabriquées.

Le procédé nécessite une puissance laser généralement comprises entre 100 et 4000 W
(Fibre Nd-YAG ou Er-YAG). Le diamétre du faisceau laser est compris entre une vingtaine de
micrometres et quelques millimeétres. L’épaisseur des couches élaborées est comprise entre
10 um et 1000 um en fonction de la puissance laser utilisée et de la précision recherchée [4].

Les principaux phénomeénes physiques mis en jeu dans la SLM sont les suivants :
absorption et diffusion du rayonnement laser, transfert thermique, transformation de phase,
flux de fluide dans le bain de fusion provoqué par les gradients thermiques et de tension

superficielle, évaporation et émission de matiere, réactions chimiques [15] (Figure 1.3).

r Poudre

Direction de
balayage _ /

ontou

Couche précédents

Figure 1.3 Illustration schématique de la fusion du matériau lors du passage du laser [16].

Un modéle numérique établi par Khairalah et al. [17] (Figure 1.4) révéle comment la forte
fluidit¢ dynamique du bain fondue engendre des pores, des éclaboussures et des zones de

récession. La piste de fusion est divisée en trois sections : une dépression topologique, une
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transition et une région de queue, chacun étant 1'emplacement d’effets physiques spécifiques.

Sous le faisceau, la haute température et la vaporisation du métal engendrent, une région de
haute pression. Quand le faisceau s’éloigne, la région de haute pression refroidit et attire le
métal liquide. Finalement, un cordon est formé. Avec I’accumulation des cordons, la couche et
la piece peuvent étre construites.

Pour améliorer la densité, la rugosité de surface, la microstructure et les propriétés
mécaniques des piceces fabriquées par SLM, une optimisation des paramétres doit étre
réalisée. La mise en ceuvre du procédé implique donc la maitrise de nombreux parameétres tels
que la puissance du laser, la vitesse de balayage, 1'espacement entre les cordons formés par le
passage du faisceau laser, la stratégie de balayage, 1’épaisseur des couches, I'atmosphére de

travail, la température du matériau (Fig. 1.4).
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Figure 1.4 Résultats de simulations de bain de fusion dans le processus SLM d’apres

Khairalah et al. [17]

Le déplacement du faisceau laser est le plus souvent géré par la rotation de deux miroirs.
Selon le mode de pilotage du déplacement de ces miroirs (moteur pas a pas, systéme
galvanométrique, piézoélectrique...) [18], le mouvement est continu ou discontinu. Dans le
cas d’'un mouvement discontinu, la vitesse de balayage du faisceau n’est donc pas constante.

La vitesse de balayage du laser est alors définie par le rapport de la distance entre deux points
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A et B (Figure 1.5) (Pgist) et le temps d’exposition sur chacun de ces points (Texpo).
V= Pdist / Texpo (1)
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Figure L.5 Représentation schématique du déplacement du faisceau laser et d’une stratégie
de balayage d’apres Song et al. [19]
1.3 Avantages et inconvénients de la SLM
Les avantages de la fabrication additive par laser par rapport aux procédés de fabrication
traditionnels peuvent étre énoncés comme suit :
» Liberté de conception : le processus de conception présente une grande liberté et

les modifications de conception peuvent étre réalisées facilement.
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» Diminution des opérations d’usinage : 1’obtention d’une forme définitive ou quasi
définitive permet de limiter les opérations d’usinages qui peuvent s’avérer
complexes selon la géométrie de la piece fabriquée.

» Efficacité et colt : le temps de réalisation et le prix de fabrication des piéces
peuvent étre diminués grace a un nombre d’opérations réduit. Par ailleurs le colt
de matiere peut aussi étre diminué (quantité nécessaire moins importante) et le
matériau non fusionné peut étre réutilisé.

» Recyclablilité : la réutilisation du matériau de base limite le gaspillage pendant la
phase de production. Des matériaux primaires peuvent ainsi étre utilisés plus de
20 fois sans traitement supplémentaire. La SLM est une technologie qui présente
un impact limité¢ sur I’environnement et devrait donc soutenir la fabrication
«verte ».

En résumé, la technologie SLM présente quatre avantages significatifs par rapport aux
méthodes traditionnelles de fabrication : (i) processus de fabrication flexible (sans outillage
spécifique) ; (ii) production de pieces de formes complexes ; (iii) possibilit¢ d’optimiser la
géométrie des pieces ; (iv) processus de solidification rapide permettant 1’obtention de
propriétés spécifiques.

Toutefois certains inconvénients subsistent comme une médiocre qualité des surfaces et des
propriétés fonctionnelles (liées a la microstructure) qui ne répondent pas toujours aux
prérequis nécessaires pour les applications industrielles [20]. Une solution pour remédier a ces
inconvénients peut étre apportée par des traitements complémentaires sur les pieces
fabriquées tels que le polissage, la peinture, les traitements thermiques, 1’infiltration [21] et le
pressage isostatique a chaud [22]. Cependant ces traitements allongent le cycle de production
et augmentent le colit final pour la réalisation des pieces. Les principales voies d’amélioration

¢tudiées se concentrent donc sur 1’évolution du matériel et sur la maitrise des parametres du
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procédé.
.4 Domaines d’application

Les domaines d’application de la SLM sont en premier lieu les domaines liés a la haute
technologie pour lesquels des picces fonctionnelles [23] doivent étre réalisées. Ces pieces de
géométrie complexe sont généralement fabriquées en petit nombre. Plusieurs applications
industrielles de cette technique sont présentées dans la Figure 1.6. Ces piéces de géométrie
complexe sont fabriqués pour répondre aux besoins de 1’aérospatial [24], du militaire [25], de
I’automobile [26] [27], de la mécanique [28] [29], et l'outillage rapide [30] [31], de

I’¢lectronique [32] [33], de la santé [11] et de nombreux autres domaines.

Figure 1.6 Exemples d’applications industrielles en fabrication additive (a) en alliage cobalt

chrome, (b) en titane, (c and d) en acier, fabriquées par SLM d’apres Guo et al. [34]

.5 Matériaux pour la SLM

Le développement de la fabrication additive a commencé avec |’utilisation de résines
polymérisables et de matériaux non métalliques (polymeéres) possédant un bas point de fusion.
De nos jours les pieces peuvent étre réalisées a partir de polymeres, de métaux [35] [36] et

méme de céramiques [37] [38] [39]. Le Tableau I.1 présente les matériaux les plus étudiés
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pour la fabrication par SLM.

Tableau I.1 Principaux matériaux étudié€s pour la fabrication par des procédés de fabrication

additive[40]
Métaux Polymeére Céramique Organique
Acier ABS Alumine
Aluminium | Polyamide Mullite Tissus / cellules

Titane PEEK Zircone

Inconel PMMA | Carbure de silicium

Cuivre Céramique (nano) renforcé par époxy

Cobalt chrome | ULTEM Graphite

Un systeme « grand public » de fabrication additive pour matériaux polymére est présenté

dans la Figure 1.7.

L

hemEL

Figure 1.7 Systéme de fabrication additive pour polymere d’aprés Dremel.[41]
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Dans la suite de ce travail, la fabrication de piéces a hautes caractéristiques a partir de

métaux sera plus particulierement considérée. Dans le cadre de la fabrication de pieces

métalliques, le matériau utilisé est généralement sous forme de poudre. Il se présente le plus

souvent sous la forme d’alliage notamment a base de Fe, de Ti, ou d’Al.

I.5.1 Alliages a base de fer

Un résumé des principaux travaux sur la fabrication de pieces en alliages a base de Fe par

SLM est présenté dans le Tableau 1.2.

Tableau 1.2 Alliages fabriqués par SLM a base de Fer

Année | Alliage Remarques Référence
2010 316L Premiére investigation sur acier, haute porosité | [42]
Acier inoxydable | (1-2%) avec « balling » et « microfissures».
2011 18Ni-300 | Haut comportement mécanique et microstructure | [43]
Acier ultra fine apres un traitement thermique de 8 h a
martensitique
450 °C. Dureté : 58§ HRC, UTS: 2160 MPa,
allongement 2%.
2012 17-4PH Effets de la nature des poudres et de [44]
Acier inoxydable | ]’atmosphére. Aprés un traitement thermique de
martensitique
1 h a482 °C, la dureté est 43 HRC.
2013 304 UTS : 715 MPa [45]
Acier inoxydable YS : 570 MPa

Les quatre types d’acier présentés dans le Tableaul.2 sont aujourd’hui proposés

commercialement notamment par les sociétés EOS et SLM Solution. Par exemple, des pieces

construites en acier se caractérisent par de trés bonnes propriétés mécaniques et un traitement
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thermique facile permettant d’obtenir un excellent comportement mécanique. Les
morphologies et comportement mécanique de pieces de traction fabriquées par SLM sont
présentées dans la Figure 1.8 a titre d’exemple. L’échantillon présente une haute densité avec

une microstructure ultrafine.
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Figure 1.8 Images de (a) pieces de traction fabriquées par un systéme SLM solution system

et (b) comportement mécanique correspondant d’apres Song et al. [46].

[.5.2 Alliages a base de titane

En raison de leur faible densité, leur haute résistance mécanique et leur excellente
biocompatibilité, les alliages a base de titane, surtout le Ti6Al4V, sont trés utilisés dans
I’industrie aéronautique et médicale [47]. Le tableau 1.3 présente une illustration des résultats

obtenus récemment.
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Tableau 1.3 Des alliages fabriqués par SLM a base de Titane

Année | Alliage Remarques Référence

2011, | Ti-24Nb— | Dense structure : faible porosité < 1%, YS = 563 MPa [48][49]

2015 4Zr-8Sn

2012 Ti6Al4V | Porosité <2%, UTS= 1267 MPa, YS=1110 MPa, [50]

Allongement = 7%

2014 Ti6Al4V | YS=1100 MPa [51]

Allongement = 12%

2015 TiMo Structure poreuse : [52]
Porosité : 35-60%

UTS : 200-300 MPa

2016 Ti-45Al- Nanoindentation : 8 GPa, [53][54]
2Cr-5Nb | UTS = 1200 GPa,

Allongement = 10%

2016 In-situ Module Young: 77 GPa, [55]

TiNb Dureté : 268 Hv

[.5.3 Alliages a base d’aluminium

Apres le fer et titane, le troisiéme métal le plus utilisé dans le domaine fabrication additive
est ’aluminium [56] [57]. Les alliages a base d’aluminium sont classés en différentes séries
en fonction des ¢léments d’alliage (Tableau 1.4). Les alliages d’aluminium classés dans les
séries 2000 (Al-Cu ou Al-Cu-Mg), 6000 (Al-Mg-Si), et 7000 (Al-Zn-Mg) peuvent é&tre
améliorés par divers traitements thermiques. Les alliages classés dans les séries 1000, 3000,
4000 et 5000 sont généralement non-traitables thermiquement et donc renforcés par des

processus de déformation mécanique [58].
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Les alliages a base d’aluminium sont trés étudiés en raison de leur recyclablilité, de leur
excellent rapport résistance-poids et de leur aspect attrayant. Ces alliages présentent
¢galement une bonne conductivité thermique et électrique, une résistance a la corrosion élevée

ainsi qu’une bonne formabilité.

Tableau 1.4 Séries des alliages a base d’aluminium et composition principale

Séries Eléments d’alliages principaux
d’alliages corroyeés fonderie

1xxx 99 % d’aluminium minimum

2XXX Cuivre

3xxx Manganese Silicium + cuivre et/ou magnésium

4xxx Silicium

S5XXX Magnésium

6xxX Magnésium et silicium N’existe pas

TXXX Zinc

8xxx Autres €¢léments Etain

9xxx N’existe pas Autres €¢léments

Les piéces en alliages a base d’aluminium sont cependant relativement difficiles a fabriquer
par SLM notamment en raison de la puissance importante nécessaire pour fondre le matériau.
Cette difficulté s’explique par la réflectivité élevée de I’aluminium au rayonnement infrarouge
(91% [59]) et la conductivité thermique élevée du matériau (237 W m™ K™ [60]). En plus de
la faible capacité¢ d'absorption de 1’énergie du faisceau laser, I’aluminium et ses alliages
présentent des films d'oxyde tenaces, des €léments a bas point d'ébullition (2054 K pour Al

sous 1 bar), un haut coefficient de dilatation thermique (23.1 pm m™ K™ [60]), un fort retrait
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de solidification, une tendance a former des constituants a bas point de fusion, une faible

viscosité et une haute solubilité de I'hydrogene a 1'état liquide [61].

De plus en plus d’études sont donc consacrées au traitement par SLS ou SLM de poudres

d'alliage d'aluminium et de leurs composites [62] [63] [64] en vue d'acquérir une meilleure

compréhension des phénomenes liés a la fusion de ces matériaux par laser (Tableau 1.5).

Tableau L.5 Alliages a base d’aluminium fabriqué par SLM

Année | Alliages Remarques Réf.
2011 | AISi10Mg | Puissance du laser 1000 W, taux de densification 100%, dureté | [63]
145 HV, 400 MPa (UTS).
2011 Al6061 | Tentative d’utilisation d’une faible puissance pour la | [62]
préparation d’aluminium dense ; taux de densification 89.5%.
2012 | AlSi10Mg | Résistance a la fatigue élevée par rapport a EN 1706. [65]
2012, | AlSi10Mg | Taux de densification 99,8%, texture significative, anisotropie | [66]
2013 des propriétés mécaniques, UTS = 390 MPa. [67]
2014 Al-20Si | Influence des traitements thermiques sur les échantillons. [68]
UTS > 500 MPa, ductilité > 8 % apres traitement thermique.
2015 Al12Si | Taux de densification 99 %, un traitement thermique controle le | [69]
comportement mécanique.
UTS > 400 MPa, ductilite = 4%.
AlSi10Mg | Taux de densification 99,2%. [70]
AISi10Mg | Migration des particules pendent le procedé. [71]
+TiC
2016 A356 Taux de densification 99,8%. UTS =400 MPa, | [72]

ductilité = 15 %.
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D’une fagon générale les auteurs constatent que la porosité diminue lorsque la puissance du

laser augmente (en fait la densité d’énergie). Par ailleurs, plus la vitesse du faisceau laser est

faible (ce qui correspond aussi a une augmentation de la densité d’énergie), plus la porosité

diminue. Ainsi les travaux les plus récents montrent que des piéces avec des porosités de

faibles dimensions peuvent étre fabriquées par fusion laser lorsque la quantité d’énergie

transférée au matériau est importante. Kimura et al. [72] et Buchbinder et al. [63] par exemple

ont obtenu une densité relative proche de 99.8% pour une pi¢ce fabriquée avec une vitesse de

balayage de 1300 mm/s et une puissance laser de 900 W (Figure 1.9).

Vitesse de balayage
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Figure 1.9 Micrographies de coupes transversales d'échantillons fabriqués par SLM avec

différentes vitesses de balayage et différentes puissances laser d’aprés Buchbinder et al. [63]

1.6 Alliages Al - Si

Selon la teneur en silicium, les alliages Al - Si peuvent étre définis comme hypo eutectiques

(<10% en poids Si), eutectiques (12-10% en poids Si), ou hyper eutectiques (> 12% en poids

Si). La Figure 1.10 présente le diagramme de phases des alliages aluminium — silicium.
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Figure 1.10 Diagramme de phase des alliages Al — Si d’aprés AMS. [73]

Les alliages a base de Al-Si contenant de 3 a 50% (en poids) en silicium sont aussi appelé
comme « Silumin » [74]. Ces alliages appartiennent en fait aux (3xxx) et (4xxx) [75]. Les
Silumin présentent une haute résistance au frottement et a la corrosion. En outre, 'addition de
Si a Al rend la phase liquide moins visqueuse, ce qui facilite la mise en forme par fonderie.
Les microstructures des alliages Al-Si-Mg avec différentes teneurs en silicium sont présentées
dans la Figure I. 11. Il est clair que la microstructure change avec I’augmentation de la teneur
en silicium lorsque le teneur de silicium dépasse 12%, on voit apparaitre les grains de silicium

primaire.
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(a)

(©)

Figure I.11 Microphotographies optiques de structure de fonderie: (a) Al 4% de Si-0,3%
Mg, (b) 8% d'Al-Si-Mg 0,3%, (c) 12% d'Al-Si-0,3% de Mg, (d) Al 16% Si-0,3% Mg et (e) Al-

20% Si-0,3% Mg (200 ) [76].

Les alliages Al - Si sont donc largement utilisés en fonderie en raison de leur bonne
coulabilité et parmi ces alliages, I’alliage Al-12Si proche de I’eutectique (12.6%) est 1'un des
plus utilisés. A la température eutectique (577 °C), I’Al et le Si peuvent former des solutions
solides avec une limite maximale de solubilité de 1,65% de Si dans I’Al et 0,17% de Al dans

le Si. La microstructure typique de Al-12Si fabriqué par fonderie est présentée dans la
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Figure [.12. Cette microstructure ne peut pas é€tre modifiée sensiblement par traitement
thermique. Par contre lorsque ce type d’alliage est fabriqué par SLM a partir de poudres [77]
[78], on obtient une microstructure ultrafine, ce qui conduit & une amélioration des propriétés
mécaniques [79].

Au niveau des propriées, Clarke et Sarkar [80] ont montréque la résistance al'usure des
alliages Al - Si augmente avec l'augmentation de la teneur en Si jusqu'ace que la composition
soit eutectique. Par ailleurs les propriéé& meeaniques sont influencées par la taille, la
morphologie et la distribution du silicium. Par exemple, Liu et al. [81] ont montré&qu'une
distribution sphé&ique, fine et uniforme du Si est bénéfique pour am@iorer les proprié&é&

meeaniques de ces alliages.
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Figure 1.12 Microstructure typique d’un alliage A112Si brut de fonderie d’apres Aktarer et al.
[82]

Dans l'industrie automobile le moulage d’alliages hyper eutectiques Al-18Si (% en poids)

est aussi largement utilis€épour la ré&lisation de composants anti-usure dans les moteurs. Les

mécanismes d’usure de ce matériau ont donc été largement étudiés et sont relativement bien

connus [83] [80]. Quelques particularités sur les mécanismes d’usure ont été rapportées par

Clark et al. [80].
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e Le transfert mutuel de matiée entre le pion d'Al-Si et de la contre-face en acier
semble &re une caractéristique de tous les régimes d'usure et devient d’autant plus
important que la charge augmente.

e La transition de 1égere a sévere de 1’usure est associée a l'existence d'un processus

de dé&aminage.

Pour les alliages Al-Si fabriqués par fonderie, les microstructures fines favorables aux
performances mécaniques sont généralement obtenues par I’addition d'agents de modification
comme le Ce [83] (Figure 1.13), car il est souvent difficile de jouer sur la vitesse de
solidification. Avec I’ajout de 1% de cérium on observe que la taille de silicium primaire
diminue notablement depuis une centaine de micrometres jusqu’a une vingtaine de
micrométres. La contrainte maximum arupture (UTS) augmente de 50% et la ductilité

d’environ 150% dans le méme temps (Figure 1.14).
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2 200pum.

Figure 1.13 Microstructures d’un alliage Al-20Si avec diffé&entes teneurs en Ce (a) 0%, (b)

0.3%, (c) 0.5%, (d) 0.8% and (e) 1.0% d’apres Li et al. [84]
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Figure 1.14 Propriétés mécaniques d’un alliage hyper eutectique Al-20Si avec diffé&entes

teneurs en Ce d’apres Li et al. .[84]
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Figure 1.15 Microstructure d’un alliage Al-70Si de fonderie d’aprés Hogg et al. [85]

Cependant, une éude de Hogg et Atkinson [86] a montréque l'addition d'un agent de
modification n’est pas suffisant pour affiner la phase de silicium primaire lorsque la teneur en
Si est sup€&ieure a25 en poids. %. Une autre fagn d'affiner la microstructure des alliages Al -
Si hyper eutectiques est bien sir 1’utilisation d’une cinétique de refroidissement rapide pour

limiter la croissance des grains. L’utilisation du processus de solidification rapide est
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indépendante de la composition de I’alliage et permet également une réduction des cotts [87].
La technique est toutefois difficile &mettre en ceuvre et le résultat dépend de la taille des
pieees.

Plus récemment, la production d'alliages Al - Si a repris de I’intérét grace a la fabrication
additive, en raison des taux élevés de refroidissement généralement observés. De nombreuses
techniques telles que le dépot direct de métal (DMD) [88], la pulvérisation (SF) [89], la
projection plasma [90] et le frittage / fusion par laser [91] [90] ont été considérées.
Olakanmi [92] a étudié la possibilité de produire de I'Al pur et des alliages Al-Mg et Al-Si par
SLM / SLS et rapporte que 1’alliage Al-12Si, en raison de sa faible dilatation thermique et
d’une répartition uniforme de la pellicule d'oxyde de surface, est un matériau particuliérement
approprié pour le SLM / SLS.

Les alliages Al - Si fortement hyper eutectiques préentent aussi une faible densité& une

conductivité thermique devée et un coefficient de dilatation thermique (7-9 <10-6 C™)

proche du silicium et du GaAs, qui sont des maté&iaux semi-conducteurs classiquement
utilisés en dectronique [16]. lls sont donc considéé& comme la prochaine géné&ation de
maté&iaux d'emballage pour les dispositifs &ectroniques (EPM). La Figure 1.15 préente la
microstructure d’un alliage Al-70Si de fonderie illustrant la taille trés importante des grains de
Si primaire, dans le cas d’une fonderie classique. Ces caractéristiques en font donc des

candidats privil&yies pour une mise en forme par fabrication additive.

[.7 Utilisation de mélanges de poudres.

Les matériaux généralement utilisés en SLM sont des poudres pré-alliées, correspondant a
des formulations d’alliages classiques comme Al-12Si [77], AlISi10Mg [93], Al-Cu et AL6061
[62]. Les poudres pré-alliées présentent d’une fagon générale de bonnes performances dans le

processus SLM en raison de la répartition homogéne du ou des éléments d’addition qui
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conduisent a des propriétés physiques et chimiques uniformes. Cependant le colt de
fabrication des poudres pré-alliées est trés supérieur au colt de revient d’une poudre
métallique pure. La fabrication d’une poudre pré-alliée introduit également une étape
supplémentaire dans le processus de fabrication. Certains auteurs [55] [59] [94] ont donc
commencé a étudier la possibilité de travailler a partir de mélanges de poudres en remplacant
I’étape de formation d’un alliage (colteuse) par une étape de mélange (peu coliteuse et simple
a réaliser). L'utilisation de mélanges de poudres permet ¢galement de gagner en flexibilité
(diverses compositions peuvent &tre réalisées et testées rapidement pour de petites quantités

avec des cotts réduits).

.8 Phénomeéne de « balling »

Au cours du processus SLM la piste de fusion laser tend a diminuer son énergie de surface
en réduisant le rapport surface/volume. Une sphéroidisation de la poudre fondu sous 1’effet de
tension superficielle. Donc un phénomene de « balling », typique des processus de fusion
locale, peut apparaitre et affectes significativement la qualit¢ de formage. Les effets
défavorables des phénomenes de « balling » peuvent se résumer comme suit [95]:

% Le phénoméne de « balling » augmente la rugosité de surface.
% Un grand nombre de pores ont tendance a étre formés entre les nombreuses billes
métalliques discontinues, ce qui entraine des propriétés mécaniques médiocres.

¢ Les billes de métal formées peuvent entraver le mouvement de balayage du racleur

de poudre et créer ainsi des défauts de remplissage, voié¢ un arrét de la machine.
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Chapitre II Moyens de caractérisation et

dispositifs expérimentaux

Ce chapitre présente les moyens de caractérisation, les matériaux et les équipements
utilisés. Dans un premier temps, les appareils permettant [’observation et des matériaux et
[’évaluation de leurs propriétés seront présentés. Dans un second temps, les caractéristiques
des poudres relatives a leur méthode d’élaboration ainsi que les spécificités des dispositifs

permettant la transformation de ces poudres (machine SLM, four, etc...) seront détaillées.
I1.1 Moyens de caractérisation

Afin d’évaluer les caractéristiques des poudres et des matériaux fabriqués par SLM
plusieurs techniques de caractérisation ont €té utilisées. Les principaux équipements (la
granulométrie, la diffraction des rayons X, les attaques chimiques, ’analyse d’images, les
microscopies optique et ¢électronique, la densitométrie, la rugosimétrie, la profilométrie, la

durométrie Vickers et les essais de traction) et leurs caractéristiques sont détaillés ci-apres.

II.1.1 Mesures de la granulométrie des poudres

Les matériaux de base utilisés en SLM sont sous forme de poudre. La taille et la
morphologie des particules de poudre influent sur les caractéristiques des pieces produites.
Lorsque la taille des particules de poudre est importante, la quantité d’énergie a fournir par le
laser pour fondre entiérement la particule sera plus grande.

Par ailleurs, afin de répartir de maniére uniforme et homogene la poudre sur le plateau

support lors de la fabrication des picces, la poudre doit avoir une bonne coulabilité. Les
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particules doivent également avoir de préférence des tailles inférieures a la hauteur des
couches réalisées afin de garantir la formation d’un lit de poudre homogene. La taille des
poudres utilisées dans ces travaux a été mesurée par un granulométre a diffraction laser,
Malvern Masterizer 2000. La Figure II.1 présente le principe de mesure de la granulométrie
des poudres. Cette méthode est basée sur I’interaction entre un écoulement de particules et un
faisceau laser incident. Ce type d’analyse est particuliérement adapté a la mesure de particules

de forme sphéroidale dont les propriétés optiques sont connues [1].

Détecteur d'angle

Cellule d'écoulement
Source de lumiére bleue & Filtre spauai -
& - r = Détecteur de
s
plan focal
Laserrouge (He-Ne)

Détecteur de

” s Détecteur de grand
rétrodiffusion

angle

Figure II.1 Schéma de principe d’une granulométrie a diffraction laser selon les instructions

du fabricant (Malvern Mastersizer 2000).

II.1.2 Observation et caractérisation de la microstructure

La microstructure des échantillons a été observée par microscopie optique (OM) (Nikon,
Japon) et microscopie €lectronique a balayage (MEB) (JEOL JSM 7800F, Japon). Le MEB du
laboratoire est équipé d’un spectrometre a dispersion d'énergie des rayons X (EDS)
permettant de déterminer la composition des pieces.

Le logiciel Image J (NIH, USA) permet une analyse quantitative des caractéristiques d’une
microstructure. Dans cette étude le taux de porosité, la taille des porosités et la taille des

cristallites ont été considérés comme des éléments caractéristiques [2]. Une vingtaine
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d’images ont été prises et analysées pour chaque échantillon.

La structure des matériaux a été analysée par diffraction des rayons X (DRX). La
diffraction des rayons X permet ’identification des phases cristallines grace a 1’interférence
d’un faisceau de rayons X avec les plans cristallins. Elle donne des informations sur les
structures, les orientations cristallines, les phases et la valeur des paramétres
cristallographiques. Un diffractométre de marque Bruker AXS D8 Focus (Allemagne), équipé
d’un compteur courbe permettant de faire des mesures sous une incidence fixe de 4°, a été
utilisé pour caractériser les poudres et les échantillons. Ce diffractométre est équipé d’une
anticathode de Co Ka (A = 1,7889 A). Dans le cas d’une identification simple des phases, un

domaine angulaire de 20 a 120° (en 20) a été balayé par pas de 0,02°.

I1.1.3 Mesure de la micro dureté

La dureté des piéces a été déterminée a I’aide d’un indenteur Vickers (Leitz, Allemagne).
Le principe de la mesure de dureté est présenté dans la Figure I1.2. C’est un effet de la charge
sur la dureté. Un indenteur permet la réalisation d’une empreinte sur la surface du matériau
préalablement poli. La mesure de la taille de I’empreinte permet le calcul de la valeur de
dureté en fonction des conditions d’essai (force appliquée). Dans ces travaux une charge de
200 g a été appliquée pendant un temps de 30 s. Pour chaque échantillon dix points de mesure
ont été réalisés et chaque valeur présentée correspond a une valeur de duret¢ moyenne et a

I’écart type calculé a partir des 10 mesures effectuées.
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(a) L el
Figure II.2 (a) Schéma de principe de la mesure de la dureté Vickers, (b) position des
empreintes, (c) morphologie d’empreinte
L’équation (2) présente la méthode de calcul de la micro dureté Vickers (en MPa) [3].

F F 2Fsini6° F
Hv = - = - — = —-=1,8544— 2)
A Edz/sin > d d

Avec Hv = Dureté Vickers [MPa], F = Force appliquée [N], d = Moyenne des diagonales de

I’empreinte [mm], A = Surface de I’empreinte [mm?]

II.1.4 Mesure des propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques des matériaux élaborés ont été déterminées par des essais de
traction réalisés a partir d’éprouvettes cylindriques normalisées (Norme DIN EN 10002-1)

comme montré dans la Figure I1.3.
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- L1 > BD R=10 mm

Figure 1.3 Schéma des éprouvettes de traction
L appareil utilisé pour tester la résistance des matériaux est une machine de traction (Lloyd
Instrument LR50K)) permettant de tester des éprouvettes jusqu’a 50 KN. La vitesse de traction
est de 2mmmin™. La Figure IL4 présente une photo d’une éprouvette installée dans la

machine de traction. L’essai de traction est répété 3 fois pour chaque échantillon.

Figure I1.4 Photographies montrant (a) la machine utilisée pour les essais de traction, (b)
avant et (c) pendant la traction.
I.1.5 Mesure de la résistance a I’usure
Les essais de frottement permettant de déterminer la résistance a 1’usure ont été réalisés

avec un tribométre (CSM, Suisse) [4]. Une bille de 6 mm en alumine (Al,O3) avec une

64



LERMPS, UTBM Nan KANG

finition de surface « miroir » a été utilisée. Aucune lubrification n’est utilisée pour les essais
réalisés sous environnement ambiant (température : 19-22 C, humidité : 45-55%). La charge

normale, le diamétre de rotation et la vitesse de glissement étaient respectivement de 2 N,
5 mm et 30 mm/s. Les picces testées ont ét¢ préalablement polies (Ra < 0,2).

La Figure I1.5 présente une photo de I’appareil de mesure de la résistance a I’usure et un
schéma de principe de 1’action de la bille sur le matériau testé. Le taux d'usure, défini comme
le volume usé par unité de charge normale rapporte a la distance de glissement, a été calculé
en utilisant la formule :

271rS
U, =

ox] 3)

Avec r = Rayon de la piste d'usure [mm]; S = Surface en coupe transversale de 1’arc de

cercle de la piste [mm’], p = Charge sur la bille [N] et 1 = Distance de glissement [m].

(a)

Charge «————— R=2.5 mm

Al203 ballee—]
Echantillon «<—

Surpport

B

V=30 mm/s
Température: 292-295 K —

Humidité: 45-55% =

Figure I1.5: (a) Représentation schématique et (b) photo de I'essai d'usure.

Apres l'achévement de 5000 lignes de glissement, la surface en coupe transversale des
zones usées a été évaluée par profilométrie 3D en utilisant un appareil Altisurf 500 (Altimet,
France). Les valeurs reportées dans ces travaux correspondent a une valeur moyenne d’un
ensemble de 6 mesures effectuées a des positions aléatoires réparties le long de la trace

d’usure.
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I1.2 Matériaux

Une partie des poudres utilisées a été fabriquée au laboratoire par atomisation sous gaz
inerte (argon). Le matériau choisi est tout d’abord fondu dans un autoclave. Pendant I’étape
d’atomisation, le métal liquide descend a travers la buse de coulée. Un gaz neutre
(généralement de I’argon) est utilisé pour resserrer le filet de métal liquide qui descend de
I’autoclave et ainsi permettre son atomisation spontanée sous 1’effet de la tension superficielle
et des turbulences. L’utilisation d’un gaz inerte permet d’éviter I’oxydation du matériau. Les
fines gouttelettes de métal liquide se solidifient dans la chambre principale grace a un échange
convectif avec I’atmosphére ambiante [5]. La Figure I1.6 présente une photo et un schéma de

principe de la tour d’atomisation du laboratoire.

| SRS |
SAUTOCLAVE !

Figure I1.6 (a) Photo et (b) schéma de la tour d’atomisation au gaz du laboratoire LERMPS.
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La poudre obtenue dans la chambre principale est collectée dans des pots réceptacles en
partic basse de la tour. Le procédé utilis¢ au LERMPS permet d'obtenir des poudres
sphériques de granulométrie resserrée comprise généralement entre 1 et 100 um pour des
tailles de lots entre 5 et 70 kg. Avant leur utilisation les poudres sont classifiées par tamisage

sous air ou sous atmosphere neutre selon le besoin.

I1.2.1 Poudres d’aluminium et de silicium

La poudre d’aluminium (XINGRONGYUAN, Chine) obtenue par atomisation au gaz
pré&ente presque une forme sphé&ique. La valeur du diamétre médian (D (50)) des particules a
éemesuree a42 um (Figure 11.7 (a)). La poudre de silicium fabriquée par broyage meeanique
a ééapprovisionné aupres de deux fournisseurs. En effet, deux types de poudre ont &é&
choisis afin de tester I’influence de la taille des particules dans le mé&ange. Une poudre dite
«fine »avec un diamére moyen de 6 pm (XINGRONGYUAN, Chine) (Figure 11.7 (b)) et
une poudre dite <«grosse » avec un diamére moyen de 16 pm (KAIMAN, Chine)
(Figure 11.7 (c)). Les distributions de taille des particules des deux poudres de silicium sont

pré&entées sur la Figure 11.7 (d, e et f) avec un aperqi de leur morphologie.
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Figure I1.7 Morphologies des poudres (a) d’aluminium, (b) de silicium gros, (c) de silicium
fine et les distributions de taille (d) aluminium, (e) silicium gros, (c) silicium fine.

I1.2.2 Poudre d’alliage aluminium - silicium

La poudre d’alliage Al-12Si a é&€produite par atomisation al'argon au sein du laboratoire.
La morphologie sphé&ique de la poudre est visible sur la Figure 11.8 (). La microstructure
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interne des particules en coupe transversale, aprés polissage, montre I'absence de porositéa
l'int&ieur des particules (Figure 11.8 (a)). Les distributions de taille sont indiquéss sur la

Fig. 11.8 (b), d’ou il ressort une taille moyenne de 30 pm.
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Figure I1.8 Images MEB de la morphologie de la poudre Al-12Si (a) et distribution de la taille
des particules (b).
Tous les mélanges de poudres ont été placé a I’étuve a 80 °C pendant 4 heures avant leur
utilisation.
I1.3 Machine de SLM
Une machine commerciale SLM 250 (MCP-HEK Tooling GmbH, Allemagne) équipée d'un
laser a fibre ytterbium-YAG avec une taille de spot de 40 pm et une puissance maximale de
400 W a été utilisée pour fabriquer nos échantillons. Une photo de la machine est présentée
dans la Figure I1.9. Pendant I’¢laboration des échantillons la chambre de travail est remplie
avec de I’argon (1 bar). L'utilisation d’un gaz neutre tel que I’argon permet de maintenir la
teneur en oxygene a un niveau inférieur a 0,2 vol.%, controlé par un détecteur d’oxygene, afin

de limiter les phénomenes d’oxydation du matériau pouvant se produire au cours du processus

de fabrication.
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Figure II. 9 Photo de (a) la machine SLM (MCP-realiser SLM 250) du laboratoire LERMPS

et (b) la chambre de travail.

Les échantillons exploratoires sont la plupart du temps des cubes de 8 mm d’aréte. Ces
cubes ont été réalisés suivant le mode de balayage (zigzag) représenté dans la Figure I1.10. Le
contour de la piéce est construit avant la partie intérieure. Pendant le processus de fabrication

le plateau de travail est chauffé a 400 K.
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Figure 11.10 Illustration schématique (a) du mode de balayage du spot laser et (b) des

dimensions des échantillons fabriqués par fusion laser.
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[1.4 systéme d’application d’un champ magnétique

Il est bien connu que lorsqu'un champ magnéique statique (SMF) est appliqué au cours du
proc&léde solidification d'un méal, la force magnéique (MF), la force de Lorentz (LF) et la
force magnéique thermodectrique (TEMF) influencent le processus de solidification et donc
la microstructure des alliages [6]. Dans le cas des alliages Al-Si, la convection magnéique
thermo@ectrique (TEMC) qui réulte de la TEMF a dgaé&éé&udié par Li et al [7]. Cette
éude a montréque la TEMC accé@eae la vitesse de preipitation de la phase de silicium
primaire et que sa morphologie tend adevenir colonnaire éjui-axe. Une macro-sérégation de
la phase de silicium primaire sous I'effet d'un champ magné&ique, lors de la coulé d'un alliage
hyper eutectique Al - Si, a éalement éedeerite par Jie et al. [8]. Le SMF affecterait de
manié&re significative la microstructure en influengnt le transport de chaleur et de soluté Par
cons&juent, comme indiquépar Yuan et al. [9], Yap et al. [10] et Khairalah et al. [11], il
semble que l'utilisation d'un SMF pourrait &re une méhode sans contact inté&essante pour le
contrde des &oulements de fluide dans un bain de micro-fusion.

Un dispositif permettant d’appliquer un champ magnétique durant le processus de
construction SLM a été réalis€¢ avec un aimant permanent placé sous le plateau support. La
Figure II.11 (a) présente une vue schématique du dispositif et les principaux parametres
utilisés pour la fabrication des échantillons. L'intensité du champ magnétique, mesurée par un
magnétometre (WEITE magnétique, Chine), est d'environ 175+ 1,5 mT sur la surface du
plateau support avec un gradient d'environ 10 mT/mm dans le sens vertical. La direction du
champ magnétique est parallele a la direction de construction (axe vertical comme représenté

sur la Figure I1.11 (b)).
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Figure II.11 Illustrations schématiques (a) de l'appareil de champ magnétique statique ; (b)

du procédé de fusion sélective au laser.
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Chapitre 111
Réalisation d’alliages Al-12Si par SLM a

partir de mélanges de poudres
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Chapitre II1 Réalisation d’alliages Al-12Si par

SLLM a partir de mélanges de poudres

Ce chapitre présente les premiers essais réalisés pour la fabrication d’échantillons en
alliage aluminium — silicium par SLM a partir de mélanges de poudres. Les premiers essais
ont été réalisés sur des alliages a 12% de silicium. Les principaux paramétres opératoires
(puissance du laser et vitesse de balayage) ont été étudiés. La densité des échantillons et les
propriétés mécaniques (résistance a la traction) ont été étudiées en fonction des parameétres
du laser. Les effets de ces parameétres sur la microstructure et la répartition des phases ont été
étudiés avec un accent particulier sur la compréhension des réactions in situ au cours du

processus de fusion.

[I1.1. Introduction

Lors de I’étape de fusion le choix des paramétres d’élaboration peut conduire a I’apparition
de phénoménes ou de caractéristiques néfastes pour la qualité des échantillons fabriqués.
Ainsi les phénomenes de «balling» [1], de distorsion, la porosité, la précision
dimensionnelle, la rugosité de surface, ainsi que la perte d'éléments d'alliage sont des aspects
qui doivent €tre pris en compte et évités lors de 1’¢élaboration. Ces inconvénients se produisent
généralement en raison de la contamination par des oxydes [2], du développement de
gradients thermiques non uniformes a travers les échantillons traités et de phénomenes de
convection de type « effet Marangoni » [3] [4]. Il a également été établi que ces difficultés

conduisent a des microstructures indésirables qui engendrent une dégradation des propriétés
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physiques et mécaniques. L’alliage Al-12Si a été choisi pour cette premiere partie de notre
¢tude car ce systéme a déja été largement étudié. Les deux poudres (Al pur et Si « fine ») avec
la proportion (en poids) Al: Si=88: 12 ont été mélangées dans un mélangeur a culbutage

pendant 60 minutes.

[I1.2 Reésultats expérimentaux

II1.2.1 Echantillons fabriqué par SLM
La figure III.1 présente les morphologies a 1’état brut d’un échantillon de traction et de
cubes en alliage Al-12Si fabriqués par micro fusion laser. Quelques particules indiquant le

phénomene de « balling » sont observées a la surface des pieces.

T T T T T

Figure I11.1 Echantillon de traction et cubes en alliage Al-12Si fabriqués par micro fusion

laser.

I11.2.2 Morphologie de surface

La Figure II.2 montre la morphologie de surface des alliages Al-12Si fabriqués avec
différentes puissances laser. Pour 1'échantillon obtenu a 180 W, de larges pores (plusieurs
centaines de micrometres) peuvent étre observés (Figure I11.2 (a)). Pour une puissance du

laser de 220 W, la taille des porosités diminue de quelques centaines a quelques micrometres

(Figure II1.2 (b)).
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Un phénomene de « balling » [1] (voir chapitre I — phénoméne de « balling ») est visible
sur la surface des échantillons obtenus a 180 W et 220 W. La composition des « balles » a été

caractérisée par EDS. Elles sont principalement composées d’élément Al. Comme on le voit

sur la Figure I11.2 (c), la taille et la quantité des particules formées par le phénoméne de
« balling » diminue quand la puissance du laser augmente a 260 W. Pour 1'échantillon obtenu
a 300 W, une surface trés lisse, sans pores et sans phénoméne de « balling » est obtenue
(Figure II1.2 (d)).

L'influence de la vitesse de balayage sur la morphologie de surface de I’alliage Al-12Si est
montrée sur la Figure I11.2 (e et ). Pour ces essais, la puissance du laser est fixée a 300 W et
la vitesse de balayage varie de 500 a 1000 mm/s. Lorsque la vitesse de balayage augmente, on
observe en surface la présence de particules partiellement fondues qui présentent une
morphologie hémisphérique (Figure I11.2 (d et e)). En outre des pores de petites dimensions
apparaissent au niveau des interfaces entre la zone fondue et la zone partiellement fondue

(Figure II1.2 (e et 1)).
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Figure I11.2 Morphologie de surface des éhantillons en fonction de la puissance laser (a)
180 W-500 mm/s, (b) 220 W-500 mm/s, (c) 260 W-500 mm/s, (d) 300 W-500 mm/s, (e)

300 W-750 mm /s, (f) 300 W-1000 mm / s.

[11.2.3 Densification

La densité relative des alliages Al-12Si a été mesurée en fonction des paramétre puissance

du laser et vitesse de balayage. Les résultats sont présentés dans la Figure II1.3. Pour une
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vitesse de balayage de 500 mm/s, la densité relative (mesurée par analyse d’image) (cf.
Chapitre I1.1.2) augmente continuellement de 92,7 a 99,0% lorsque la puissance du laser
augmente de 160 W a 300 W. Cependant, la densité relative des échantillons fabriqués reste

inférieure a celle obtenue a partir de poudres pré—alli¢es (99,6%) [5], [6].

08 |-
96 i
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92 -
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90 " 1 . 1 s I
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Puissance de Laser (W)

Figure I11.3 Densité relative des échantillons fabriqués par SLM en fonction de la puissance

du laser

Lorsque la puissance du laser est fixée a 300 W et que la vitesse de balayage est comprise
entre 500 et 1000 mm/s, la densit¢ relative des échantillons reste proche de 99%
(Figure I11.4). Dans cette gamme de vitesse de balayage et de puissance laser, 1’effet de la
puissance laser apparait donc prépondérant. Un matériau avec une densité proche de 99% peut

donc étre €élaboré avec une puissance de 300 W et une vitesse de balayage de 1000 mm/s.

82



LERMPS, UTBM Nan KANG

-
o

O
(o)
T

O
(N
T

Densité relative (%)

Figure I11.4 Densité relative des échantillons fabriqués par SLM en fonction de la vitesse de

balayage du faisceau laser.

I1.2.4 Analyse des phases

Les spectres de diffraction des rayons X des échantillons fabriqués avec plusieurs
puissances laser et plusieurs vitesses de balayage sont présentés dans la Figure IIL.S. Les
données correspondant aux pics identifiés pour la phase a-Al sont rassemblées dans le
Tableau III.1. Suite a la transformation du matériau par fusion laser aucune transformation de
phase n’est clairement observée. Les phases identifiées correspondent a du a-Al et du Si pur.
Cependant on constate que la position des pics identifiés pour I'a-Al se déplace vers la droite
quand la puissance du laser augmente. Au contraire, quand la vitesse de balayage augmente, le
déplacement des pics se fait vers des angles plus faibles. On peut en conclure que le taux de Si
dissout dans la matrice d’Al augmente quand la densité d’énergie diminue, i.e. quand la

vitesse de refroidissement augmente.
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Figure 111.5 Spectres de diffraction des rayons X pour le mé&ange des poudres et les

&hantillons traité& (a) adiffé&entes puissances laser et (b) adiffé&entes vitesses de balayage.
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Tableau III.1 Données DRX montrant le déplacement des pics identifiés pour la phase a-Al en

fonction de la puissance du laser et de la vitesse de balayage.

Puissance Vitesse de balayage
Echantillon 26 location (°)  A26 Echantillon 20 location (°)  A26
Poudre 45.06219 0 Poudre 45.06219 0
180 W 44.84287 -0.21932 | 500 mm/s  44.98244 -0.07975
240 W 44.96250 -0.09969 | 750 mm/s  44.88275 -0.17944
300 W 4498244 -0.07975 | 1000 mm/s 44.72324 -0.33895

11.2.4 Microstructures

La Figure II.6 montre la microstructure de l'alliage Al-12Si fabriqué a différentes
puissances laser. Les phases riches en silicium apparaissent en blanc et les phases riches en
aluminium (o) apparaissent en blanc. Une microstructure ultrafine composée de particules de
silicium réparties dans la matrice d'aluminium a ¢été¢ formée. Pour tous les échantillons les
grains d'aluminium présentent un diametre inférieur a 5 um avec une morphologie sphérique.
Par contre, la morphologie et la distribution du silicium varient en fonction de la puissance du
laser.

Pour 1'échantillon obtenu a une puissance laser de 180 W, la distribution de phase du
silicium est réguliere mais non homogene. On observe sur la Figure II1.6 (a) la présence
d’agrégats de particules riches en silicium. A 240 W (Figure II1.6 (b), la distribution des
particules de silicium est plus homogene. La fusion des particules de silicium et le mélange du
silicium avec la matrice d’aluminium semblent avoir été mieux réalisés. Le test réalisé¢ a
300 W (Figure II1.6 (¢) montre que la taille des particules de silicium augmente avec la

puissance laser et que la répartition des phases riches en silicium change et se localise
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préférentiellement dans la zone d’interface entre les grains d’aluminium. On remarque
¢galement que la taille des grains d’aluminium augmente avec la puissance du laser. Ce
changement est a relier a I’augmentation de la taille de la zone fondue lorsque 1’énergie
transférée au matériau est plus importante. Cela conduit a des températures plus élevées sur

une zone plus étendue et donc a des vitesses de refroidissement plus faible [7].

Figure I11.6 Images MEB de la microstructure des alliages Al-12Si fabriqué avec une

puissance laser de (a) 180 W, (b) 240 W ou (c) 300 W.

La microstructure des éhantillons fabriqués avec diffé&entes vitesses de balayage est
pré&enté& dans la Figure IIL.7. Nous pouvons observer que la microstructure de 1’échantillon
fabrigué a une vitesse de balayage de 500 mm/s est identique et celle obtenue pour

I’échantillon réalisé a 750 mm/s (Figure 111.7 (a et b)). Les petites particules de silicium sont
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situéss dans les interfaces des grains d’Al. L'éhantillon obtenu &une vitesse de balayage de
1000 mm/s présente une microstructure difféente avec une distribution non homogéne du

silicium (Figure 111.7 (c)).

Ty grain’

Figure 111.7 Images MEB de la microstructure des éhantillons fabriqués aune puissance de

300 W et &une vitesse de balayage de (a), 500 mm/s, (b) 750 mm/s and (c) 1000 mm/s.

Une vue agrandie de la microstructure des €hantillons obtenus aux vitesses de balayage de
750 et 1000 mm/s est pré&enté dans la Figure 111.8. Pour une vitesse de balayage de
750 mm/s (ou de 500 mm/s), on peut voir que les particules de silicium préentent un
diamétre inf@ieur al pm. Ces particules se situent sur le pourtour des grains d’aluminium.
Un micropore avec un diametre d’environ 1 pm peut étre &jalement observeé sur la

Figure 111.8 (a). Des zones dans lesquelles les particules de silicium apparaissent partiellement
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fondue sont aussi clairement observees. A 1000 mm/s (Figure 111.8 (b)) on remarque que le

silicium nanomérique a tendance &former des agréyats.

Micto-pote .=

B 23

Figure 111.8 Microstructure des éhantillons fabriqgué aune puissance de 300 W et aune

vitesse de balayage de (a) 750 mm/s et (b) 2000 mm/s.

II1.2.3 Propriétés en traction

Les courbes de contrainte-déformation des €hantillons fabriqués &300 W et avec une
vitesse de balayage de 500 mm/s ou 1000 mm/s (Relevées avec une machine de traction
Lloyd Instrument LRS50K, cf. Chapitre II.1.4, avec une précession de + 10MPa) sont
présentées dans la Figure 111.9. L’influence de la vitesse de balayage sur la résistance a la
traction est clairement observeée. La ré&istance ala traction la plus éevée (UTS) est observee
pour I'é&hantillon obtenu avec une vitesse de balayage de 500 mm/s. A 1000 mm/s, I’'UTS
diminue de 273 MPa &217 MPa. La ductilitédes &hantillons présente une tendance similaire

avec un allongement arupture qui passe de 9,5 a7,0 %.
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Figure I11.9 Courbes contrainte-déformation obtenues pour les échantillons fabriqués a 300 W

avec une vitesse de balayage de 500, 750 ou 1000 mm/s.

La facies de rupture apres essai de traction pour les échantillons fabriqués a différentes
vitesses de balayage est présentée sur la Figure I1I.10. Pour une vitesse de balayage de
500 mm/s, la porosité (Figure III.10 (a)) apparait supérieure a celle mesurée par analyse
d'image (1,0%). Cette valeur supérieure peut étre attribué¢ aux fissures qui se propagent de
manicre préférentielle aux endroits ou sont situées les porosités. Une image a grandissement
¢levé de la facies de rupture de cet échantillon est présentée sur la Figure I11.10 (b). Sur cette
micrographie une cupule, caractéristique d’une rupture ductile, peut étre observée sur la
surface de fracture.

Pour I’échantillon fabriqué a une vitesse de balayage de 1000 mm/s l'interface du bain

fondu apparait également sur la faci¢s de rupture (Figure I11.10 (c)). Cette zone est propice a
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la génération de concentrations de contraintes qui peuvent conduire a une réduction de la
résistance a la traction et de la ductilité des échantillons.

A fort grandissement, des petites cupules sont visibles sur la surface de clivage, ce qui
indique un mélange entre une fracture fragile et ductile. Un agrégat de silicium peut aussi étre
observé sur la faci¢s de rupture. Les zones riches en silicium présentent une faible ductilité et
favorisent ’apparition de fissures au début de I’essai de traction. Les agrégats de silicium
agissent donc comme point d’amorc¢age de rupture dans la structure dense, ce qui conduit a la

diminution de la résistance a la traction et de la ductilité.

Figure 111.10 Observation par MEB de la microstructure de la surface de fracture des

&hantillons produits aune vitesse de balayage (a et b) de 500 mm/s ou (c et d) de 1000 mm/s.
II1.3 Discussion

Nous avons observéque la vitesse du laser préente une influence sur la microstructure des

&hantillons Al-12Si. Des ré&ions riches en Si apparaissent dans 1’échantillons fabriqué avec
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une vitesse du laser @evee. La Figure I11.11 présente une illustration schématique de
I’évolution de la masse fondue en fonction de la vitesse de balayages du laser. Une plus
grande vitesse de balayage du faisceau laser correspond aune densitéd'éergie plus faible.
Dans ce cas les particules de silicium sont fondues partiellement (Figure 111.11 (a)) [8]. La
partie non fondue des particules de Si engendre alors une ré&gion riche en Si apres le processus
de solidification. Quand la vitesse de balayage du laser diminue, les particules de Si sont
compléement fondues et ainsi les groupes de particules de Si disparaissent. (Figure 111.11 (b)).
Par ailleurs une grande vitesse de balayage du laser correspond a une vitesse de
refroidissement élevée. Or, en partant d’un mélange de poudres, un processus de diffusion
entre Al et Si est né&essaire pour former une microstructure homogeéne. Avec une vitesse de
refroidissement deveé, cette inter diffusion pourra s’avérer incompléte [9]. Ainsi, des zones
riches en silicium sont formés pour les &hantillons obtenus &haute vitesse de balayage du
laser. Etant donnée la fragilitédu silicium, la présence d’amas de Si provoque une défaillance
lors de la solidification en traction, ce qui conduit aune diminution de la résistance ala

traction et de la ductilité

Poudre Si Liquide metal +Si Poudre Si Liquide metal

Couche précédente Couche précédente

(a) Vitesse balayage haute (b)Vitesse balayage faible

Figure I11.11 Illustration sché@natique de 1’évolution de la masse fondue en fonction de la
vitesse de balayage du laser (a) devée (1 m/s) et (b) faible (0.5 m/s) pour un méange de

poudres d’Al et Si.
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Par ailleurs, la vitesse de balayage du faisceau laser ne pré&ente pas clairement d'influence
sur le taux de porosité; cependant la morphologie de la porositésemble &oluer. Les images
de I'&hantillon obtenu &une vitesse de balayage de 500 mm/s (Figure 111.12 (a)), montrent
une porositésphé&ique (mode key-hole) [10] [11], par contre, I'é&hantillon fabriqguéavec une
vitesse de balayage de 1000 mm/s présente une porositéen forme de croissant (interface du
bain de fusion) [12]. La Figure 111.12 (b) propose une repréentation schématique de la
propagation de la fissure selon la morphologie et la disposition des porosités dans la piege. On
peut voir que le chemin empruntépar la fissure est plus court pour I'é&hantillon avec une
porositéen forme de croissant. Par consé&juent, les proprié&és de réistance ala traction et de

ductilitéseront plus faibles dans ce cas.
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Figure II1.12 (a) Aspect de la morphologie de la porosité des échantillons obtenus a 500 et a
1000 mm/s et (b) Représentation schématique de l'effet de la morphologie de la porosité sur la

propagation de fissure.

I11.4 Conclusion

Dans cette partie de notre travail, 1'alliage eutectique Al-12Si a été fabriqué in situ par
micro fusion laser d’un mélange de poudres d'Al et de Si. La vitesse de refroidissement €levée
obtenue par le procédé de SLM conduit a une microstructure ultrafine composée de grains

sursaturés riches en Al (a-Al cellulaire) et Si nanométrique. La distribution et la morphologie
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des particules de silicium nanométriques dépendent respectivement de la vitesse de balayage
et de la puissance du faisceau laser.

Une densité proche de 99% est obtenue. La valeur maximale de micro-dureté, environ
95 Hy, a été¢ mesurée sur des échantillons obtenus a une puissance laser faible (160 W).

La microstructure ultrafine des échantillons fabriqués pas SLM permet d’améliorer
significativement les propriétés de résistance a la traction (UTS=273 MPa) par rapport a
I’alliage Al-12Si obtenu par fonderie classique (UTS : 192 MPa) [5].

L'influence de la vitesse de balayage du faisceau laser sur les propriétés en traction a
¢galement été étudiée pour des échantillons fabriqués a une puissance laser de 300 W.
Lorsque la vitesse de balayage augmente, la résistance a la traction et la ductilité¢ des
¢chantillons diminue, bien que les échantillons présentent un niveau de porosité similaire.

Ces résultats peuvent étre attribués d’une part a la présence d’agrégats de silicium et
d’autre part a la forme des porosités qui change lorsque la vitesse de balayage augmente. Les
défauts a ’interface du bain de fusion sont également une raison sous-jacente de la réduction
des propriétés en traction due a un grand rapport longueur / largeur rapport de courbe qui
provoque une concentration des contraintes et raccourci la distance de propagation des
microfissures.

Par rapport a une poudre pré-alliée, une densité d'énergie plus importante doit €tre fournie
pour produire l'alliage Al-12Si par SLM. La raison peut étre attribuée au processus de
diffusion nécessaire a I'hnomogénéité et a la formation d'une structure dense et homogene. Par
conséquent, la distribution de phase du silicium est considérablement influencée par la vitesse
de chauffage et de refroidissement du matériau. Cette influence a ét¢ mise en évidence avec la

formation d’agrégats de silicium lorsque la vitesse de balayage du faisceau laser est ¢levée.
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Chapitre 1V
Réalisation d’alliages Al-18Si par SLM a

partir de mélanges de poudres
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Chapitre IV Réalisation d’alliages Al-18Si par

SLLM a partir de mélanges de poudres

Ce chapitre présente [’étude de la microstructure et du comportement a l'usure d’un alliage
Al-18Si, fabriqué par SLM a partir d'un mélange de poudres d’Al-12Si (% en poids) et de Si.
L’effet de la puissance du faisceau laser sur la microstructure (taille et morphologie de la
phase Si) du maté&iau a @éééudiee. Des essais d'usure, de glissement asec et des mesures de

micro duretéont ééutilisées pour caractériser les propriéés mé&aniques du maté&iau.

IV.1. Introduction

Il est bien &abli que les alliages hyper eutectiques Al - Si pré&entent un bon potentiel pour
des applications tribologiques [1] [2]. Le silicium primaire, en tant que matéiau dur,
augmente la résistance a l'usure de ce type d’alliages. [3] [4]. Dans l'industrie automobile le
moulage d’alliages hyper eutectiques Al-18Si (% en poids) est largement utilisé€ pour la
réalisation de composants résistant a 1’usure dans les moteurs. Les mécanismes d’usure de ce
maté&iau ont donc é&élargement éudiés et sont relativement bien connus [5]. Par consegjuent,
cette composition <«classique >»>a &échoisie dans ce travail pour analyser le potentiel de la

SLM pour la r&lisation de ce type d'alliage.

Une poudre sphé&ique préalliee Al-12Si (% en poids) et une poudre fine de silicium ont &&
utilisées pour les essais (Cf. Chapitre I1). La granulomérie fine de la poudre de silicium a &é

choisie afin d'obtenir une distribution homogene et une fusion plus facile lors du processus
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SLM. Afin d'atteindre la composition hyper eutectique &18% de Si, les deux poudres ont &&

mdéangees dans un culbuteur pendant 60 minutes avec la proportion massique :
Al-12Si: Si=92.6:7.4.

I'V.2 Résultats expérimentaux

IV.2.1 Echantillons fabriqué par SLM
Les trajectoires de balayage et morphologies des cubes des alliage Al-18Si fabriqué& par
micro fusion laser sont présentées dans la Figure IV.1. Quelques particules produites par le

phéomene de «balling >»sont observees ala surface des pieges.

a
/ =
Y

Figure IV.1 Echantillon d’alliage Al-18Si fabriquépar micro fusion laser.

IV.2.2 Morphologies de surface

La morphologie des éhantillons (vue de la surface) en fonction de la puissance du faisceau
laser est pré&sentée sur la Figure IV.2. Pour une puissance du faisceau laser de 120 W
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(Figure IV.2 (a)), les éhantillons préentent des particules partiellement fondues. La fusion
non complée des particules est visiblement due aun apport d'éergie insuffisant. On
remarque que les particules partiellement fondues apparaissent majoritairement &proximitéde
la zone de chevauchement de deux trajectoires du faisceau laser. Des pores ayant un diameétre
de plusieurs centaines de micrométres apparaissent &alement en raison de la quantitélimitée

de la phase liquide.

Lorsque la puissance du faisceau laser atteint 195 W ou 210 W (Figure IV.2 (b et c)), la
morphologie de surface devient plus lisse et plus réuliée avec un aspect dense. Pour une
puissance du faisceau laser de 225 W (Figure IV.2 (d)) de nombreuses petites boules, de

I’ordre de quelques micrométres de diamékre, apparaissent sur la surface.

Figure IV.2 Micrographies MEB de la surface des &hantillons pour des puissances laser de (a)

120 W (b) 195 W (c) 210 W et (d) 225 W.
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IV.2.3 Densité

La Figure IV.3 (a) montre la densitérelative des &hantillons fabriqués avec des puissances
laser allant de 120 W &a225 W. Les mesures ont &éréliséss selon la vue de dessus et la vue
laté&ale d'une section par rapport au plan d'accumulation. Les réultats montrent que la densité
relative des alliages Al-Si augmente lorsque la puissance laser augmente. Une valeur
maximale proche de 95% est obtenue pour les &hantillons fabriqués & 210 W. Une
puissance du laser élevée conduit a un apport d’énergie plus important et a une augmentation
de la taille du bain de fusion. Ainsi la porositédiminue et la densit€augmente. Toutefois,
lorsque la puissance du laser atteint 225 W, on observe la formation d’un phénomeéne de
«balling >»>(Cf. Chapitre | : phénomene de «balling > au cours du processus de fusion, ce qui
conduit aune répartition non homogéne de la couche de poudre suivante [6], et donc aun

accroissement de la porosité
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Figure IV.3 Evolution de la densité relative de I’alliage Al1-18Si en fonction de la puissance

du faisceau laser

103



LERMPS, UTBM Nan KANG
IV.2.4 Analyse de phase

Les spectres de DRX du méange de poudres et des ehantillons fabriqgués par SLM sont
pré&entes dans la Figure 1V.4. Seules les raies a-Al et Si sont observees dans le méange de
poudre (Figure 1V.4 (a). Aprés fusion adiffé&entes puissances laser (Figure 1V.4 (b)), les raies
observées sont les mémes. Toutefois, 1’intensité des pics Si (1 1 1), (22 0) et (3 1 1) augmente
lorsque la puissance du laser augmente. L’énergie supplémentaire apportée pour fondre le
maté&iau peut en effet conduire & une meilleure cristallisation du maté&iau lors du

refroidissement.
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Figure 1V.4 Spectres de DRX (a) du mé&ange de poudres et (b) des &hantillons fabriqués

par SLM.
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IV.2.5 Teneur de Silicium

La Figure IV.5 pré&ente la teneur en Si des &hantillons fabriqué adiffé@entes puissance
laser. Alors que la teneur en Si reste infé&ieure &15% en masse pour les é&hantillons fabriqués
avec une puissance laser infé&ieure 2160 W, elle augmente régulieéement avec la puissance

du laser pour atteindre 22 (% en poids) a225 W.
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Figure 1V.5 Evolution de la teneur en Si de é&hantillons produits avec plusieurs puissances

laser.

IV.2.6 Microstructure

La Figure IV.6 montre la microstructure des alliages Al - Si obtenus aplusieurs puissances
du faisceau laser, apres attaque chimique. On observe clairement une diminution de la
porositélorsque la puissance laser augmente. La morphologie des pores varie d'une forme

irrgguliere (Figure IV.6 (a)) aune forme sphé&ique (Figure IV.6 (b, ¢ et d)). Par ailleurs,
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lorsque I'on augmente la puissance du faisceau laser, la taille du bain fondu augmente,

QJ/

augmentant la largeur du cordon qui passe d'environ 80 um pour 160 W (Figure 1V.6 (a))

125 pm pour 225 W (Figure 1V.6 (d)).

Figure IV.6 Micrographies optiques de coupes transversales pour les &hantillons obtenus a

une puissance laser (a) de 160 W, (b) de 195 W, (c) de 210 W et (d) de 225 W.

La Figure IV.7 montre la microstructure des €hantillons vue en coupe transversale apres
attaque chimique. A 160 W (Figure 1V.7 (a)) des particules de silicium de tailles nano et
micromériques sont observéss. Quand la puissance laser augmente de 160 W a210 W, le
nombre de particules micromériques de Si ayant une forme irréuliée diminue

(Figure IV.7 (b et c)). A une puissance laser de 225 W (Figure 1V.7 (d)) la morphologie des
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particules de silicium devient sphérique, ce qui indique une bonne fusion de 1’élément. Par
ailleurs, les nano particules de Si observéss afaible puissance laser disparaissent pour la piese

fabriqguée &a225 W.

Figure 1\VV.7 Micrographies MEB de coupes transversales pour les &hantillons fabriqgué a

une puissance laser (a) de 160 W, (b) de 195 W, (c) de 210 W et (d) de 225 W

IV.2.7 Dureté

L'influence de la puissance du faisceau laser sur la micro dureté des &hantillons est
pré&enté& sur la Figure IV.8. On observe que la micro duretéaugmente continuellement de
80 Hv a130 Hv quand la puissance du laser augmente de 120 W &210 W. Ce comportement

pourrait &re liéala porositéqui diminue lorsque la puissance du laser augmente. Toutefois,
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pour une puissance laser sup&ieure &210 W, des valeurs de duretéinfé&ieures sont mesurées
(60 Hv seulement &225 W). On peut donc en déluire que la micro duretéest aussi fortement
influencé& par la microstructure de 1’alliage Al-Si, en particulier la distribution et la

morphologie de la phase silicium.
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Figure 1V.8 Evolution de la micro duretédes &hantillons en fonction de la puissance laser.

IV.2.8 Comportement a 1'usure

La Figure IV.9 pré&ente les coefficients de friction des diffé&ents ehantillons. Tous
pré&entent un coefficient de friction moyen de l'ordre de 0,46. Au dédut du glissement des
fluctuations locales apparaissent pour les &hantillons obtenus ades puissances laser éevees

(195 W a225W). Les &hantillons fabrigues &225 W pré&entent la plus longue duré du
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temps de fluctuation alors que les ehantillons obtenus & 160 W ne préentent pas de

fluctuation importante du coefficient de friction.
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Figure 1V.9 Coefficients de friction pour les &hantillons obtenus aplusieurs puissances

laser.

La duretéet le coefficient de friction sont deux facteurs importants qui influent sur la
résistance al'usure [8]. En regle généale une duretésupé&ieure et un coefficient de friction
infé&ieur conduisent aune réistance al'usure plus éeveée. Le taux d'usure des éhantillons
obtenus aplusieurs puissances du faisceau laser sont pré&enté& dans la Figure 1V.10. On
constate qu’il diminue a mesure que la puissance laser augmente jusqu'a 210 W. Ainsi, les

&hantillons obtenus &210 W pré&entent le taux d'usure le plus faible d'environ
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7,0 10* mm® N m™. Ce résultat est cohérent avec les valeurs de dureté et de densité relative.
Par contre, pour une puissance laser de 225 W, pour laquelle la dureté chute de fagon trés

importante, on constate que le taux d'usure augmente considérablement jusqu'a

16.5x10 *mm’ N m™, ce qui confirme la relation dureté/taux d’usure pour ce type d’alliage

[9].
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Figure 1VV.10 Taux d'usure pour les é&hantillons obtenus aplusieurs puissances laser.

Il est par ailleurs connu que la présence de porosités de surface, dans le cas d’un frottement
sec, augmente le taux d'usure en reduisant la surface de contact entre le mat&iau testéet la

surface abrasive opposee [10].

La Figure IV.11 montre la morphologie des traces d’usure apres les essais de frottement.

Pour les éhantillons obtenus & 160 W (Figure IV.11 (2)), la surface us& se compose
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principalement de profondes rainures parallées qui indiquent un méanisme d'usure par
abrasion. Certains grands fragments de forme irréguliée peuvent &alement &re observés sur
la surface useée (Figure IV.11 (a)). La présence de ces fragments de forme irréguliee ré/éde
une déformation locale sé&/é&e et une déamination de la surface usé. Pour les &hantillons
obtenus &210 W, seuls des débris d'usure de petite taille (constitué principalement d'oxydes
d’Al et Si) apparaissent sur la surface usée. La morphologie de la trace d'usure
(Figure IV.11 (c)) indique que le méanisme d'usure principal est toujours abrasif. A fort
grandissement, des fissures peuvent &re observées dans les traces d'usure des €hantillons
fabrigués a160 W et 210 W (Figures IV.11 (b et d)). En ce qui concerne les éhantillons
produits @225 W, il apparait clairement que le mécanisme d'usure n’est plus abrasif mais
adhésif. De nombreux petits débris réultant de la rupture de la tribo-couche peuvent &re
observés (Figure IV.11 (e et f)). Dans ce cas, en raison de la faible duretédu maté&iau, le
meéeanisme d'usure principal est le micro-labourage. A fort grandissement, quelques fractures

apparaissent &alement dans les traces d'usure.
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Figure IV.11 Micrographies MEB de surfaces uséss d'éhantillons fabriqué a(a, b) 160 W,

(c,d) 210 W et (e, f) 225 W.

IV.3 Discussion

En principe, une puissance laser éevée produit un bain de fusion plus grand, conduisant &

moins de porositéet donc une densitéplus éeveée. Toutefois, lorsque la puissance du laser est
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trop devee, la formation de boulette et de crasses pendant le processus de fusion conduit &
une réoartition inhomogéne de la couche de poudre de charge suivante [6]. Par ailleurs,
comme la température d'ébullition et la pression de vapeur saturante de I’aluminium sont
respectivement plus faible et plus @eveée que celles du silicium, une forte puissance laser
engendre un phéomeéne de vaporisation s&ieux [11]. Un comportement similaire a &alement
¢té observé pour le chrome dans d’autres travaux portant sur la fabrication de piéses en d'acier
inoxydable 316L [12]. Ainsi, I’évaporation de 1’aluminium est plus prononcée lorsque la
puissance du laser augmente et les &hantillons obtenus pré&entent donc une teneur en Si plus

dever.

Par ailleurs la morphologie de la phase Si change d’irréguliére a sphérique quand la
puissance laser augmente. Compte tenu de la forme initiale irréuliée des particules de
poudre de silicium, il apparait raisonnable de conclure que les particules de silicium qui
comportent une forme irréguliere n’ont pas été enticrement fondues au cours du processus de
fabrication, ce qui est observépour une puissance laser infé&ieur a180 W (Figure 11.5). Quand
la puissance du laser est plus deveée, la poudre est entieeement fondue et la phase de Si se
séare de la phase liquide au cours du processus de solidification avec des formes plus

arrondie.

Dans les essais de frottement sec, la fluctuation du coefficient de friction semble &re le
résultat de la formation d'une couche de méal stable sur la bille d'alumine. Le contact entre la
bille d'alumine et 1’échantillon se fait a travers une trés petite surface qui subit une pression
trés deveée. Avec l'augmentation de la distance de glissement, la surface de contact augmente

a cause de I'usure et d’une possible adhésion de métal sur la surface de la bille d'alumine [7].

Ainsi, une sorte de soudage afroid appara® entre la bille d'alumine enrobé& de méal et
I'échantillon jusqu’a ce qu’il y ait fracturation de la partie métallique adhérente. Ce

phéomene de soudage/fracturation se répete plusieurs fois et conduit ala fluctuation du
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coefficient de frottement. Aprés une certaine distance de glissement une couche stable est
formé sur I'é&hantillon et le coefficient de frottement tend &ase stabiliser. On peut donc
supposer que la duretéplus faible des &hantillons ainsi que la porositéplus éeveés pour
I’échantillon fabriqué a 160 W contribuent a réduire le processus de soudage/fracturation.
Comme tous nos &hantillons présentent un coefficient de frottement similaire, il semble
possible de conclure que leur résistance al'usure est principalement affectée par la duretéet la
porosité& Nous pouvons observer que la teneur en Si des &hantillons augmente en fonction de
puissance du faisceau laser (Figure IV.5). Comme le silicium pré&ente une duretédevee, la
duretédes ehantillons fabriqué sous la puissance du laser haute est plus grande. Hors
I’échantillon fabriquésous une puissance de 225 W qui préente une structure poreuse et donc
une faible dureté&pour la raison indiqué pré&é&emment. Ainsi les &hantillons obtenus a
210 W, qui pré&entent les valeurs de densitéet de duretéles plus éeveées, pré&sentent le plus

faible taux d'usure.

On notera que les &hantillons fabriqgué par SLM présentent une résistance a l'usure
supérieure a celle d’échantillons en alliage hyper eutectique Al - Si-Cu fabriqué plus
classiquement par extrusion achaud pour lesquels une valeur de 24x10”* mm’ N' m™ a éé
relevé par Gode et al. [13]. Par ailleurs, pour un composite Al+Al,O3 (18% en poids) r&lisé

par projection afroid, Shockley et al. [14] obtiennent une valeur de 20x10™* mm’® N"' m™.
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IV.4 Conclusion

(1) Des alliages hyper eutectiques Al - Si ont é&&obtenus in situ apartir d'un méange de

poudres en utilisant un procé&léde fusion séective par laser sous atmosphée d'argon.

(2) A une vitesse de balayage constante de 500 mm/s, la puissance du faisceau laser
pré&ente une forte influence sur les propriéé meeaniques et la microstructure du matéiau.
Jusqu'a 210 W, la densitérelative et la micro-duretédes €hantillons augmente de fagn
continue avec l'augmentation de la puissance du laser. Au-dessus de cette valeur, la densité
relative et la micro-dureté diminuent de mani&e prononcé. Les principaux facteurs
responsables de ce comportement sont la taille du bain fondu, le méanisme de pré&ipitation

de la phase primaire et la vaporisation de I'aluminium.

(3) Des particules de silicium de taille nanomérique apparaissent dans les €hantillons
produits ades puissances laser infé&ieures 2210 W. Ces particules sont béndfiques pour le
comportement meanique de lalliage. Au-dessus de 210 W, les particules de taille
nanométrique ne sont plus formeées et seules des particules de taille micrométrique (= 5 um)
apparaissent en raison d'un temps de solidification prolongé Ce changement de

microstructure entraine un affaiblissement de la r&istance al'usure.

(4) Des fluctuations du coefficient de frottement apparaissent pour les éhantillons obtenus
apuissance laser éeveée, ce qui peut &re attribuéala formation d'une couche adhé&ive sur la
surface du contre-&hantillon et & un méanisme de soudage/fracturation produisant des

fluctuations du coefficient de frottement.

(5) Les &hantillons fabriqgués aune puissance laser de 210 W pré&entent les valeurs les

plus devees de la densitérelative et de la micro-dureté lls pré&entent ejalement le taux
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d'usure le plus faible (7,0 x10™* mm*® N m™). Cette valeur est notamment infé&ieure acelle

obtenue pour des alliages hyper eutectique similaires extrudé achaud [13].

Ces résultats confirment que la technologie de SLM présente un potentiel inté&essant pour

la production d’alliages hyper eutectique Al - Si avec une microstructure contrdeés qui permet

un renforcement des propriéé meeaniques.
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Chapitre V
Reéalisation d’alliages A1-50Si a partir de

poudres d’Al et de Si par SLM
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Chapitre V Réalisation d’alliages Al-50Si a

partir de poudres d’Al et de Si par SLM

Dans ce chapitre des alliages Al-50Si (% en poids) ont &éfabriqués in-situ par SLM en
utilisant un méange de poudres (Al et Si) sous atmosphére protectrice d'argon. Les effets de
la puissance du laser sur la microstructure la taille et la morphologie de la phase Si primaire

et les propriéé mé&aniques ont &&déerminéss.

V. 1 Introduction

Les alliages Al-Si hyper eutectiques disposent de vastes applications commerciales dans
I’aéronautique, 1’industrie automobile et I’emballage électronique en tant que matériaux de
gestion thermique, en raison de leur bonne coulabilité, d’une conductivité thermique élevée,
d’un faible coefficient de dilatation thermique, d’une faible densité et de propriétés
mécaniques ¢élevées [1]. Pour obtenir des macrostructures fines la solidification rapide est
recherchée, qui permet une réduction des colits et s’affranchit des limites de composition.
Parmi les méthodes de solidification rapide, le processus de projection est le plus utilisé [2],
Si-30Al, Si-50Al, Al -30S:.

Dans ce travail, un alliage Al-50Si (% en poids) a été fabriqué par SLM en utilisant un
mélange de poudres d’Al et de Si sous atmosphére protectrice d'argon. La microstructure, le
comportement a l'usure et la micro dureté des échantillons ont été caractérisés avec un accent
porté sur la taille et la morphologie de la phase de silicium primaire. Pour une vitesse de
balayage fixée a 500 mm/s, les effets de la puissance du laser sur la microstructure et les

proprié&s meeaniques ont éédéerminés en lien avec la taille et la morphologie de la phase
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Si primaire.
Avant leurs introductions dans la machines SLM, les deux poudres (Al pur et Si pur) ont été

mélangées dans un mélangeur a culbutage pendant 60 minutes avec une proportion en poids
de:

Al:Si=50:50

V. 2 Résultats expérimentaux

II1.2.1 Echantillons fabriqué par SLM

La figure V.1 pré&ente un ensemble de cubes fabriqué par micro fusion laser avec

diffé&entes puissances du laser.

Figure V.1 Echantillons en alliage Al-50Si fabriqués par micro fusion laser selon diffé&ents

parametres.
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V.2.2 Densité

La porositédes alliages Al-50Si fabriqués avec des puissances laser allant de 260 W a
360 W est pré&senté dans la Figure V.2. On observe une diminution de la porosité avec
I'augmentation de la puissance du laser. Le diagramme de distribution de la porositéest divisé
en deux zones correspondant &l), une porosité éevee (> 3,0%), Il), une porosité faible
(<2,0%). Comme vu dans les chapitres pré&élent, I'augmentation de la densité d'éergie
dargit le bain de fusion et conduit aune diminution de la porositéet donc aune densitéplus
deveée. Une porositéinfé&ieure &2% est obtenue pour les &hantillons fabriqué avec une

puissance laser sup&ieure &300 W (Figure V.2).
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Figure V.2 Evolution de la porositédes &hantillons apres fusion laser en fonction de la

puissance du faisceau laser.

V.2.2 analyse de phase

La Figure V.3 présente les diagrammes de DRX des alliages obtenus a diffé&entes

puissances du faisceau laser. Par rapport au méange de poudres initial, aucune transformation
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de phase évidente n’est observée. Les pics de diffraction correspondent a 1’aluminium et au
silicium purs. Pour le mdange de poudres, l'intensité du pic principal d'aluminium est
supé&ieure acelle du silicium. Cependant, aprés transformation par fusion laser, on observe
que P’intensité du pic de Si est plus €levée que celle du pic d'Al pur. Ce résultat peut étre
attribu¢ a la vaporisation de ’aluminium au cours du processus de fusion qui conduit aun

plus grand pourcentage de Si dans le produit final [3].
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Figure V.3 Evolution des spectres de DRX du méange de poudres et des é&hantillons apres

fusion laser avec diffé&entes puissance laser.

V.2.3 Microstructure

La Figure V.4 montre la microstructure, la taille et la distribution de la phase silicium (vues
de dessus d'une section dans le plan de construction) pour des é&hantillons obtenus a

diffé&entes puissances laser. La phase de silicium primaire pré&ente une réartition homogene
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dans tous les alliages. A 260 W (Figure V.4 (a)), elle se présente sous la forme d’un granulat
ultrafin indéendant de la morphologie des particules initiales. D'apres les réultats
statistiques (Figure V.4 (e)), la taille moyenne des grains de silicium primaire est de 3 um. A
290 W (Figure V.4 (b et f)), le diamétre moyen de la phase Si primaire augmente &4 um. A
320 W (Figure V.4 (c et g)), les grains de silicium ont un diamétre moyen de 6 um avec une
morphologie qui devient plus irréuliée ; Certains grains peuvent atteindre 20 pm selon une
direction principale. A 350 W (Figure V.4 (d et h)), le diamére moyen de la phase de silicium
primaire augmente encore jusqu’a plus de 7 um. Cette évolution de la taille de la phase
primaire de silicium avec I'augmentation de la puissance du laser est liée a 1’agrandissement
de la masse fondue qui engendre des vitesses de refroidissement plus faibles. La taille des
grains de silicium primaire dans ces €hantillons reste toutefois nettement inf&ieure acelle
observeée dans des €hantillons fabriqué classiquement par fonderie (typiquement de 1’ordre

de 200 pm) [4].
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Figure V.4 Micrographies optiques et statistiques correspondantes de la taille des grains de
silicium primaire pour les éhantillons fabriqué a(a, €) 260 W, (b, f), 290 W, (c, g) 320 W et

(d, h) 350 W.
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La Figure V.5 préente la microstructure des éhantillons avec un plus fort grandissement
permettant d’observer le silicium eutectique. Aux basses énergie (260 W et 290 W
(Figure V.5 (a et b)), les grains de Si eutectique sont de forme plut@ arrondie. Aux plus
hautes énergies (320 W et 350 W (Figure V.5 (c et d)), la morphologie du silicium eutectique

change avec une forme qui devient irreguliere.

(a) | (c)
Si eutectique
b / Si eurecti/:ue f

Si primaire Si primaire

5 um

.

N\ / * p Si jﬁtectique

; : Si primaire i 1 primaire
Si eutectique \

S um

ot

Figure V.5 Morphologie de la phase silicium dans des €hantillons fabriqué a(a) 260 W,

(b) 290 W, (c) 320 W et (d) 350 W.

V.2.3 Teneur en silicium
Les teneurs en silicium (silicium eutectique et silicium primaire) dans les alliages Al - Si

ont &e&obtenues par EDS et analyse d'image (Figure V.6). Tous les éhantillons montrent une
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teneur en silicium supé&ieure acelle du mé&ange de poudres initial (50%). Ce résultat est
confirmépar I'analyse de diffraction des rayons X dans la Figure V.3. De plus, la teneur en
silicium eutectique augmente continuellement lorsque la puissance laser augmente. Ce
comportement est bien s liéau phéomene de vaporisation de l'aluminium au cours du

processus de fusion.
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Figure V.6 Variation de la teneur en silicium et de la proportion de silicium primaire dans

les &hantillons fabriqués adiffé&entes puissances laser.

V.2.4 Dureté

La micro duretéVickers moyenne est pré&enté dans la Figure V.7. Lorsque la puissance
laser augmente de 260 W &320 W, la micro dureté de I’alliage Al-50Si augmente &jalement.
La valeur de duretémaximale (environ 188 Hv) est mesuré& pour I'é&hantillon fabriquéa

320 W. Par contre, lorsque la puissance laser dépasse les 320 W la micro duretédiminue.
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Figure V.7 Evolution de la micro duretédes éhantillons en fonction de la puissance du

faisceau laser.

La distribution de la duretédes €hantillons obtenus adiffé&entes puissances laser est
pré&enté& dans la Figure V.8. Une réartition non homogéne des valeurs de duretépeut &re
observeée. La r&gion centrale de I'é&hantillon préente notamment une duretésup&ieure acelle

de la zone p&iphé&ique pour les &hantillons obtenus ala puissance laser éeveée.
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Figure V.8 Variation de la micro dureté&en fonction de la distance par rapport au centre de

I’échantillon.
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Les images MEB et EDS d'indentation sont pré&entés dans la Figure V.9. Des microfissures

caractéristiques d’une faible ductilité sont observées dans et autour de la trace d'indentation.

Figure V.9 (a) Micrographie MEB, (b) analyse EDS de I'empreinte sur un &hantillon

fabriquéa320 W

V.2.5 Macroségrégation du silicium primaire

La microstructure de 1’alliage Al-50Si SLM est pré&enté dans la Figure V.10. On constate
que I'&hantillon présente une distribution inhomogene du silicium. Pour les faces A et B des
cubes (Figure V.10 (a)), la teneur minimale en silicium primaire est déectée dans la zone
médiane entre la centre et le bord. Pour la face A (Figure V.10 (b)), la teneur en phase
primaire de silicium dans la région mé&liane est d'environ 43,7% (en poids). Sur le contour, la
teneur est proche de 53,4% (en poids) et au centre de 51,4% (en poids). L’analyse EDS
confirme que la teneur en silicium est d'environ 60% (en poids) dans le contour et au centre
alors qu’elle n’est que de 50% dans la zone méliane. Pour la face B (Figure V.10 (c)), la
phase silicium primaire préente (en poids) la mé&ne distribution. Toutefois, le centre et le
contour pré&sentent moins de pores en comparaison avec la zone interméliaire. Ces réultats
montrent que des régions riches en Si apparaissent au centre et sur le contour de la pi€se. Par
ailleurs un comportement de macro séyreégation de la phase de silicium primaire (silicium pro-

eutectique) est observé principalement dans la zone intermédiaire des &hantillons.
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Figure V.10 (a) Représentation schématique d’un échantillon (C1 : contour, C2 : centre) et micrographies correspondantes indiquant 1a teneur

en silicium primaire (vol. %) (b) face A vue du dessus, (c) face B vue de cGé
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La Figure V.11 montre la microstructure (vue de dessus) et les distributions de taille de la
phase de silicium primaire aplus fort grandissement. La phase de silicium primaire dans la
region de contour présente une structure fine (Figure V.11 (a)) avec une taille moyenne de
grain infé&ieure a3 um (Figure V.11 (d)). Dans la zone interméliaire, de grands grains
irrgguliers de silicium primaire (8 um) apparaissent (Figure V.11 (bete)). Ces grains
primaires sont entouré& par la structure eutectique. Les Figures V.11 (c et f) montrent une

phase de silicium primaire avec un diamétre moyen de 6 pm dans la région centrale.
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Figure V.11 Micrographies optiques de la microstructure des €hantillons fabriqués &a320 W,
(@) le contour, (b) la zone intermé&diaire et (c) le centre du cube vu de dessus. Avec en regard

la taille des grains de silicium primaire.

V.2.5 Comportement a l'usure

La Figure V.12 montre quelques évolutions repréentatives des coefficients de friction pour

des échantillons fabriqués a différentes puissances laser. Les courbes d’évolution du
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coefficient de friction préentent toutes la mé@ne tendance. Un éat d'&juilibre est atteint apres
une distance de glissement sup&ieure 210 m. Lorsque la distance de glissement atteint 125 m,
le coefficient de friction moyen est de 0,51, 0,49 et 0,48 pour les &hantillons fabriqués a

275 W, 320 W et 350 W respectivement.
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Figure V.12 Evolution du coefficient de friction en fonction de la distance parcourir et de la

puissance laser utilisée.

La Figure V.13 montre quelques évolutions représentatives des taux d'usure pour des
&hantillons fabriqgués adiffé@entes puissances laser. Les éhantillons fabriqués a275 W
montrent un taux de 8,0 <10 mm* N m™. Une valeur proche (8,3 x10™* mm® N* m™) est
mesurés pour les ehantillons fabriqué a320 W. A 350 W la valeur minimale du taux d'usure
est mesuré aenviron 5,5 <10 mm*® N m™. Ces valeurs peuvent &re comparés ala valeur
de 7,8 10" mm®*N* m™ obtenue pour Palliage Al-18 Si (wt. %) (Chapitre IV). Les

&hantillons aplus forte teneur en Si pré&entent donc une résistance al'usure sup&ieure.
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Figure V.13 Evolution du taux d'usure en fonction de la puissance laser utilisée.

Les pistes d'usure des &hantillons fabriqués a275 W et 350 W sont présentées sur la
Figure V.14. Les traces d'usure sur I'é&hantillon obtenu &275W (Figure V.14 (a et b))
montrent la pré&ence de rainures de labourage le long de la direction de glissement. Des
fissures et des microfissures de d&amination multiples apparaissent le long et al'inté&ieur des
rainures. Certains débris apparaissent sur la surface d'usure, ce qui correspond ala zone
d'endommagement local. Pour les éhantillons obtenus &350 W les traces d'usure présentent
&jalement des rainures le long de la direction de glissement, ce qui indigue que le méanisme
d'usure ne change pas (Figure V.14 (d et €)). On peut cependant remarquer que le nombre de
microfissures et de fissures de délamination est inférieur pour 1’échantillon obtenus a350 W.
L’analyse EDS des surfaces montre qu’une région d'oxydation apparait le long de la surface
d'usure pour tous les €hantillons, ce qui est dGala forte augmentation de la tempéature au
cours du processus de frottement. On peut en conclure que tous les &hantillons préentent un

meeanisme d'usure identique.
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Figure V.14 Micrographies MEB des surfaces apres les tests d’usure des échantillons
fabriqués par SLM a(a et b) 275 W et (d et €) 350 W et leur analyses EDS correspondantes :

(c) 275 W (f) 350 W.

V.3 Discussion

Nous avons observé que la morphologie du silicium primaire change d’arrondie a

irreguliere lorsque la puissance de faisceau du laser augmente. Un réultat similaire sur la
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transition de phase du silicium primaire a également &é&observépar Hogg et al.[2] dans le cas
de Si-30Al formépar projection. Quand la puissance augmente, le silicium pre&ipite apartir
de la solution solide sursaturé& Al (Si) en raison de la faible vitesse de refroidissement. La
croissance non facette-facettes du silicium dans les alliages Al-Si a tendance aformer une

morphologie irréguliere.

La dureté de I’alliage est affectée par deux facteurs principaux : la taille de la phase de
silicium primaire et la porosité La porositédevee ré&luit la duretéen diminuant la surface
reelle de contact entre le pénérateur et I'éhantillon. Mé&ne si la porositédes &hantillons est
relativement faible, la distribution inhomogene des pores mane aune diminution de la micro
duretédans les zones ou la porositéest sup&ieure. Donc les éhantillons obtenus avec une
puissance du laser haute, qui préentent une faible porosité sont plus durs. La taille de la
phase de silicium primaire est aussi un facteur important. En général, 1’échantillon avec la
microstructure la plus fine est plus dur [5], donc I’échantillon obtenue sous une puissance
laser (320 W) présente la plus haute dureté Nous avons aussi observé une distribution
inhomogene de la duretépour les &hantillons fabriqué sous une puissance du laser plus
deveés. Ce comportement peut &re attribuéaune macro ségrégation du silicium qui intervient

dans la partie centrale de 1’échantillon quand I’énergie transférée augmente [6].

Cette macroségregation est fortement influencé par la taille et la tempé&ature du bain de
fusion, qui est contrdé& par la densité d'éergie fournie par le laser. Une représentation
schématique du méanisme de macro sé&réyation de la phase silicium primaire pour un bain

de fusion est pré&entée dans la Figure V.15.

Plusieurs auteurs comme par exemple Dai et al. [7] ont rapportéqu'un é&oulement de fluide
appara® dans le bain fondu. Cet é&oulement est attribuéau gradient de tempé&ature entre la
partie centrale et les bords du bain liquide. En effet, ce gradient de tempé&ature induit des

variations de la tension superficielle et de la masse volumique qui produisent une force de
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cisaillement et provoquent I'é&oulement du fluide. En généal, la convection Marangoni se
produit quand une distribution de tempé&ature non homogéne existe dans le liquide selon la

formule (4).

7] oT
o = Vo @)

Ou 1 est la viscosité dynamique, y est la dérivée en tempéature de la tension superficielle
(N / (m x<K)). Le gradient tempé&ature dans la direction de X provoque un mouvement du
liquide dans la direction Y. Lorsque le gradient de tempé&ature change, le mouvement du

liquide change. Finalement, une circulation de liquide se forme [8].

Dai et al. [9] ont éudié l'influence de l'oxydation d’un alliage abase d'Al sur la tension
superficielle et I'é&oulement de Marangoni. lls ont montréque la masse fondue présente un
flux de fluide tel que celui repré&sentédans la Figure V.15 (b). Selon le diagramme de phase
binaire Al-Si, la phase de silicium est la premiee ala nuclé&tion au cours du processus de
solidification. Ainsi, la phase de silicium primaire est entramé& par I'é&oulement du fluide
dans le bain de fusion et commence ase solidifier dans les zones ouila tempé&ature est la plus
faible. La concentration de la phase de silicium primaire est donc plus importante dans la
réion exté&ieure de la masse fondue. Inversement la région interne est appauvrie en Si
(Figure V.15 (c et d)). Par ailleurs, en raison du gradient de tempé&ature et du temps de
solidification plus rapide sur les zones exté&ieures, la taille de la phase de silicium primaire

dans la ré&gion extérieure est infé&ieure acelle de la région inté&ieure (Figure V.15 (e)).
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Figure V.15 Représentation schématique du méeanisme de séaration et de macro
segrégation lors de la fusion et de la solidification de 1’alliage Al-Si (2) mode de balayage, (b-

d) processus de solidification et illustrations schénatiques du bain de fusion.

Ainsi, une forte puissance du faisceau laser provoque un large bain de fusion avec une
s@réyation importante du silicium primaire (Figure V.16 (2)). Dans ce travail, le bain de
fusion est considéé&comme circulaire. Le Figures V.16 (b et ¢) proposent une représentation
d’une couche obtenue avec une puissance laser basse ou haute (parametres de balayage
identiques). Cette repréentation indique que I'é&hantillon obtenu aune puissance laser faible

pré&ente une répartition quasi homogéne du silicium primaire. En revanche, I'&hantillon
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obtenu aune puissance laser éeveée montre la pré&ence de macro séregations avec une

distribution inhomogene du silicium primaire pour I'ensemble de I'é&hantillon.
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Figure V.16 Influence de la puissance laser sur la forme du bain de fusion (a) et

représentation d’une couche obtenue a (b) puissance laser faible et (¢) puissance laser ¢élevée.

Le silicium primaire agit comme renfort dans les alliages Al - Si et donc, méne si la
répartition et la microstructure jouent un rde, plus la teneur en Si est &eveg, plus la résistance

a ’usure est ¢levée [10].

D'une maniee géné&ale, pour les alliages coulé& classiques, les structures avec de petits
grains (<50 pm) de silicium primaire pré&entent une réistance al'usure plus éevee que celles
disposant de gros grains (>150 um), en raison de leur plus forte fraction volumique en surface
[11]. Mais dans la situation de micro fusion laser, les microstructures des alliages sont
ultrafines (< 10 pm). C’est pourquoi, une nouvelle repré&entation schématique du mé&anisme
d'usure en fonction de la taille du silicium primaire est proposee dans la Figure VV.17. Dans le
cas de gros grains de silicium primaire (~10 pm) (Figure V.17 (a et b)), de petits &lats
(environ 3 &4 pum) sont créés pendant le processus de glissement, par suite de I’é&rasement

des gros grains de silicium primaire (>6 |m), puis ils forment une couche de particules dans
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la trace (Figure V.17 (c). La Figure V.17 (d-e) présente le comportement & l'usure des
&hantillons avec de petits grains de silicium primaire (taille moyenne 3 um). Lorsque la bille
glisse sur la surface, le silicium primaire est directement pressé dans la matrice d’aluminium
et forme la couche pleine d'usure en contact (Figure V.17 (f)). Ainsi en raison de la réluction
du taux de silicium en surface de frottement, petit grains de silicium primaire préente une

résistance al'usure relativement plus faible.
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Figure V.13 Repreésentation schénatique du processus d'usure pour (a-c) de gros grains (=10 um) de Si et (d-f) de petits grains (= 3 um)) de

Si.
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V.4 Conclusion

Des alliages hyper eutectiques Al-50Si ont ée&fabriqués par micro fusion laser a partir d’un

m@&ange de poudres (Al et Si). Les conclusions peuvent &re éume&eées comme suit :

1)

)

3)

(4)

Une microstructure fine est obtenue avec une taille de la phase silicium primaire de
I’ordre de (5 um nettement infé&ieure acelle d’observée par des &hantillons coulé&
classiques (200 pm). La taille et la morphologie de la phase de silicium primaire est
fortement influencé& par la puissance du laser (densité d'éergie). Une puissance
laser plus @evée conduit & des grains de silicium primaire plus grands et plus

irreguliers.

Une micro dureté de 188 Hv a &ée& obtenue pour les &hantillons ré&lis&s ala
puissance laser de 320 W. Par rapport &des €hantillons denses Al-60Si (%, en poids)
obtenus par pulvé&isation pour lesquels une duretéde 165 Hv a é&éreportée dans la
littéature [6], les &hantillons fabriqué par fusion laser montrent une valeur de

duretésupéieure.

L'é&hantillon obtenu & 350 W pré&ente le taux d'usure le plus faible (environ
5,5 %10* mm 3 N m™). Ce taux est infé&ieur acelui des alliages Al-18Si fabriqués
par fusion laser et pré&enté& dans le chapitre V. Un meéanisme d'usure mixte
(abrasif et oxydatif) a &é& observé En plus, dans la situation de SLM (ultrafine
microstructure), les €hantillons avec des gros grains de silicium presentent une

haute résistance au frottement.

Au cours du processus de solidification, les grains de silicium primaire sont entramnes
par I'éoulement de fluide (convection Marangoni) et se solidifient dans la partie

externe du bain de fusion (basse tempé&ature). Ainsi, le bain de fusion interne se

144



LERMPS, UTBM Nan KANG

solidifié avec une teneur en Si plus faible. Dans la zone externe, les grains de
silicium primaire préentent des dimensions infé&ieures acelles de la ré&jion interne

en raison de la diffé&ence de vitesse de refroidissement.
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Chapitre VI
Effet d’un champ magnétique statique

sur la fabrication d’alliages Al-50Si
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Chapitre VI Effet d’un champ magnétique

statique sur la fabrication d’alliages Al-50Si

Les alliages traités par SLM pré&entent généalement une microstructure ultrafine qui peut
é@re plus ou moins ajustée en fonction des parameétres de traitement. Toutefois, pour des
maté&riaux tels que les alliages abase d'aluminium, la microstructure est difficile acontrder
en changeant uniquement les parameéres du proc&é Ainsi, dans ce chapitre, un champ
magnéique statique axial a &€ ajouté au procé&lé de fabrication. Les effets du champ
magnéique statique sur le comportement a la solidification, la microstructure et les

propriéés des alliages hyper eutectiques Al-50Si a ainsi @éééudie.
VI.1 Introduction

Du point de vue de l'efficacité structurelle, les maté&iaux composites fonctionnellement
gradué&s (FGCM) sont considé&é& comme une solution prometteuse [1]. Fondamentalement,
les FGCM pré&entent une structure hé&é&ogene présentant un profil de composition variant de
fagon continue dans 1’espace [2] [3]. Kieback et al. [4] divisent la famille des FGCMs en deux
types : (1) la structure continue et (2) la structure par éapes. Une variation de composition
et/ou de structure continue est géné&alement considéeé comme plus efficace mais aussi plus
difficile aobtenir.

Les mé&hodes de densification de mé&anges de poudres et les m&hodes de dé& par couches
avec des proceélés tels que la projection thermique sont les principales techniques envisagees
pour la production de FGCMs. Toutefois ces mé&hodes se confrontent &de nombreux déis : (1)

le cod, (2) l'automatisation, (3) la capacitéaproduire des formes complexes et de grande
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taille et (4) la pre&eision. 1l appara® en effet trés difficile de satisfaire &ces exigences en

utilisant des procé&lé classiques de fabrication.

VI. 2 Résultats

IV.2.1 Echantillon fabriqué par SLM

Un échantillon cubique fabriqué par micro fusion laser sous champ magnétique statique est

présenté dans la Figure VI. 1.

Figure VI.1 Cube d’alliage Al-50Si fabriquépar micro fusion laser sous 1’effet d’un champ

magné&ique statique.

V1.2.2 Analyses de phase

La Figure VI.2 pré&ente les spectres DRX des &hantillons fabriqués avec et sans champ
magnéique statique. Les analyses ont &é effectuées sur des coupes transversales apartir
d'une vue de coté (a) et d’'une vue de dessus (b). Les spectres indiquent que les principales

phases restent du a- Al et du silicium dans les deux cas. On observe cependant que 1’intensité
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des pics est modifiée apré I'ajout du champ magnéique statique, ce qui indique des
orientations privil&iés. Le spectre de diffraction des rayons X typique de ce type
d'alliage [5] montre que, dans une situation d'arrangement aléatoire, 1’intensité du pic Si (1 1 1)
est deux fois plus importante que celle du Si (2 2 0). Pour nos &hantillons produits par SLM,
le rapport d’intensité est d'environ 1,7 sans champ magnéique statique. Or ce ratio monte a
2,5 quand la piése est fabriqué avec un champ magnéique statique. Cette variation traduit
donc un changement significatif dans les orientations préé&entielles des grains. Pour
I’aluminium, l'intensité du pic Al (1 1 1) diminue lorsque l'intensitédu champ magné&ique
statique augmente alors que I’intensité du pic Al (2 0 0) augmente. Ainsi, on peut conclure
qu'une direction de croissance prééentielle se produit pour les deux phases lorsque les

&hantillons sont fabriqués en pré&ence d’un champ magné&ique statique.
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Figure V1.2 Spectres de rayons X pour des alliages Al-50Si fabriqués avec et sans champ

magnéique statique : (a) en vue lat&ale et (b) en vue de dessus. (Bottom : partie inf&ieure,

VI1.2.2 Microstructure

Top : partie sup&ieure de 1’échantillon)

Une comparaison des microstructures en coupe d’&hantillons fabriqués sans et avec champ

magnéique statique est proposes dans la Figure V1.3. Cette figure montre que la porositédes

&hantillons sans/avec champ magnéique statique ne change pas (environ 1,5%). Par contre,

on observe que la proportion de la phase silicium augmente lorsque l'intensitédu champ

magnéique statique augmente (Figure V1.3 (c, d et e)). Ce ré&ultat est confirmépar analyse

d'image et EDS (Tableau VI.1). La teneur en silicium augmente d'environ 56 a76 % (en
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masse) quand l'intensitédu champ magnéique statique passe de 0 a175 mT. Le réultat EDS

est une valeur moyenne correspondant a10 analyses (500 pm <500 pm).
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FigureV1.3 Comparaison de sections d’eéhantillons fabriqués (a) sans et (b) avec champ magné&ique statique et microstructures

correspondantes (c, d et e).
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Tableau VI-1 : Composition des échantillons obtenus avec ou sans champ magnétique

Echantillons 320 W —-0mT 320 W —-175mT
Régions Haut Bas Haut Bas
Meéthodes OM /EDS OM /EDS OM / EDS OM / EDS
Silicium 56,7 /58,7 51,4/53,9 65,0/ 66,4 75,6/ 76,4

Les images obtenues par des Figure de pde inverse (FPI) indiquant les orientations des
grains pour les éhantillons obtenus sans et avec champ magnéique statique sont pré&entés
dans la Figure VI.5. On observe aussi une orientation préé&entielle selon le plan (10 1)
lorsque le champ magnéique statique est ajouté& Ces images éant prises dans une section

parallée ala direction de construction, nous pouvons observer une orientation [0 1 0].
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Figure V1.4 Images FPI indiquant les orientation de grains des &hantillons obtenus (a) sans
champ magné&ique statique (la section perpendiculaire a la direction de la construction ); (b)

avec un champ magnéique statique de 85 mT (région sup€&ieure); (c) avec un champ

magnéique statique de 175 mT (région infé&ieure).

Afin de dé&erminer Il'effet du champ magné&ique statique sur les orientations
cristallographiques, les figures de pdes de la phase silicium ont &&é&ablies en tenant compte
de plus de 10 000 grains (Figure V1.5 (a, b et ¢). Les ré&ultats montrent que la densitédes
orientations augmente de 6 all quand le champ magnéique statique est ajout& ce qui
indique que le champ magné&ique statique induit une orientation préé&entielle selon la
direction [0 1 0], ce qui correspond ala direction de construction et &alement al'orientation
du champ magnéique. A partir de la diffraction des rayons X et des ré&ultats EBSD (electron
backscatter diffraction), on peut conclure que le plan Si(111) pré&ente une direction de
croissance préf&entielle selon le plan [0 1 0] en préence d'un champ magnéique statique. En
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outre, les réartitions de tailles de grains pré&entées sur la Figure V1.5 (d, e et f), montrent que

des grains plus gros sont obtenus lorsque le champ magné&ique statique est utilisé
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Figure V1.5 (a-c) Figures de pdes dans les éhantillons obtenus (a) sans champ magné&ique

statique ; (b) avec un champ magnéique statique &85 mT (r&gion sup€&ieure); (c) avec un

champ magné&ique statique &175 mT (ré&gion inf&ieure) et les distributions des tailles de

grain correspondantes (d) sans champ magnéique statique ; (e) avec un champ magnéique

statique a85 mT; (f) avec un champ magné&ique statique al75 mT.
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VI1.2.3 Dureté

Les mesures de micro dureté&(Tableau V1.2) montrent que la duretéest beaucoup plus grande
dans la r&gion soumise aun champ magnétique statique. Ce réultat peut en premier lieu &re

expliquépar la teneur en silicium sup€&ieure qui agit comme un renfort. Toutefois la diffé

rence est considérable et elle sera donc discutée ultérieurement.

Tableau VI-2 : Duretédes &hantillons obtenus avec ou sans champ magnéique

¢échantillons 320 W —-0mT 320W—-175mT

Régions Haut Bas Haut Bas

Micro dureté

194+51 165+36 387+128 535+169
(Hv0.2)

V1.2.4 Comportement a I’usure

Les coefficients de friction pour les alliages Al - Si fabriqués avec et sans champ magné&ique
statique sont présentés dans la Figure VI1.6. On peut voir que tous les ehantillons préentent
des évolutions similaires du coefficient de friction avec la distance de frottement. Au début, le
coefficient de frottement augmente rapidement de 0,3 &0,5 pendant les 10 premiers métres de
frottement. Apres, les valeurs restent stables pour la durée restante de l'essai. La valeur
moyenne des coefficients de friction est de 0,49, 0,47 et 0,52, respectivement sans champ
magnéique statique, avec un champ magnéique statigue de 85 mT et avec un champ

magnéique statique de 175 mT (reégions sup&ieure et infé&ieure).
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Figure V1.6 Evolution des Coefficients de friction des &hantillons obtenus sans ou avec un

champ magné&ique statique en fonction de la distance de frottement.

Par contre, les taux d’usure des échantillons sont tres différents (Figure VI.7). Les
&hantillons obtenus sans champ magné&ique statique montrent le taux d'usure le plus éevéde
8,2 <10 mm*® N* m™. Une valeur infé&ieure 27,0 x 10 mm*® N m™ est mesuré pour la
zone supé&ieure des &hantillons ayant subi un champ magné&ique statique d'environ 85 mT et
la ré&sistance al'usure la plus @evé (5,0 x 10* mm® N m™) est mesurée pour I’échantillon

fabriqguéavec un champ magnéique statique de 175 mT (zone infé&ieure des &hantillons).
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Figure V1.7 Taux d'usure des €hantillons obtenus sans ou avec un champ magnéique

statique.

La Figure V1.8 pré&ente les surfaces d'usure des &hantillons obtenus avec et sans champ
magnéique statique. Des rainures peuvent &re observées sur la trace d'usure des €hantillons
obtenus sans champ magné&ique statique (Figure VI.8 (a)) le long de la direction de
glissement. Les micrographies MEB montrent aussi que des particules de silicium sont
pré&entes sur la surface useé (Figure V1.8 (b)). Pour les é&hantillons obtenus avec un champ
magnéique statique (Figure V1.8 (c)) des fragments sont visibles sur la surface usés. De
multiples fissures de déamination correspondant a des dommages localisé apparaissent
&alement dans la trace d'usure (voir Figure V1.8 (d)). L'apparition de I&ions locales est
probablement lié& au comportement fragile du Si primaire qui se fissure et se fragmente
pendant le processus de glissement asec.
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Figure V1.8 Micrographies MEB des surfaces usees des €hantillons fabriqués (a, b) sans

champ magnéique statique et (c, d) avec champ magnéique statique al75 mT.

V1.3 Discussion

Nous avons observé que la taille de silicium primaire augmente lorsque les champ
magnéique statique est ajouté& Le champ magnéique statique entraine une quantité de
mouvement sup€&ieure dans le bain fondu qui conduit aune teneur plus éeveé en silicium. La
conductivité&thermique du silicium (148 W-m™-K™") &ant beaucoup plus faible que celle de
I’aluminium (237 W-m™-K™"), on peut supposer qu'un &hantillon avec une teneur plus evé
en silicium présente une conductivitéthermique plus faible et donc un taux de refroidissement
infé&ieur qui conduit &une taille de grain plus grande.

En synthéisant les donnés des Chapitres I11, IV et V, la Figure V1.9 présente ’effet de la
teneur en silicium sur la micro-duretédes éhantillons des alliages Al-Si fabriqué par micro

fusion laser. On observe que la duretédes éhantillons passe de 80 2500 Hv lorsque le teneur
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de silicium augmente de 12 &78%. Par ailleurs, cette augmentation est plus importante
lorsque la teneur en silicium est sup&ieure 250%. Toutefois, I’incertitude sur les mesures
(barre d'erreur sur la Figure V1.9) augmente pour les fortes teneurs en silicium. Ce phéomeéne
s’explique en partie par I’augmentation de la taille des grains de silicium, qui conduit a une
probabilité sup&ieure de réaliser une empreinte sur du silicium pur. L’aluminium et le

silicium préentant des duretés trés difféentes, la preeision sur les mesures diminue.
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Figure V1.9 Effet de la teneur en silicium sur la micro-duretédes €hantillons fabriqués par

micro fusion laser.

Comme deerit dans les chapitres prée&lents, une partie du méal peut &re vaporisée pendant
le processus de fusion (Verhaeghe et al. [6]). Dans notre cas un appauvrissement en Al se
produit (Cf. chapitre V). Par ailleurs, I’écoulement de fluide dans le bain de fusion, attribu¢ au
gradient de température entre l'intérieur et I’extérieur de la masse fondue [7], est &alement a
prendre en compte. Un modde adeux dimensions de I'é&oulement du fluide dans le bain de
fusion est illustrédans la Figure V1.10. La vitesse de I'é&oulement du mé&al en fusion peut &re

exprimeé comme suit :

V= J )2 + (1) + (v,)? 5)

oy v, vyet v, sont les composantes du vecteur vitesse suivant les axes X, Y et Z.
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Sans champ magnéique statique les vitesses sont orienté&s comme préenté dans la

Figure VI.10. La vdocitédu liquide se repartis dans les trois directions dans le systéme de
coordonnées cartésien (0 est l'angle entre la direction X et la direction d'écoulement du
fluide) :
vy =VcosO;v, =Vsinf,v, =0 (6)
Quand un champ magnétique statique est ajouté, la vitesse v,,, qui est parallée ala direction

du champ magnéique statique, n’est pas affectée. Au contraire, dans la direction X (v,),
I'é&oulement du fluide coupe les lignes d'induction magnéique et produit un courant
dectrique. Ainsi, une force supplémentaire est appliqué a I'é&oulement induisant une
composante v, verticale de la vitesse de circulation du fluide dans le bain de fusion.
L'intensitéde la force de Lorentz est directement corréé al'intensitéchamp magnéique
statique. Cette force renforce les mouvements (I’écoulement) dans le bain liquide et agit
comme un processus d'agitation (Cf. &uation (5). Ce mouvement d'agitation induit un taux
plus élevé de vaporisation de I’aluminium a cause de ’augmentation de la surface d’échange.
Lorsque la valeur du champ magné&ique statique augmente, la force de Lorentz, I’agitation et
donc le taux de vaporisation augmente. Ainsi, la teneur en silicium dans le bain de fusion

augmente.

Figure V1.10 Illustration schématique de la circulation du fluide dans le bain fondu.
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En ce qui concerne l'orientation cristalline des mat&iaux non-magnéiques en préence d'un
champ magnéique, la force d'aimantation semble &re le facteur principal d'entramement
d’aprés Asai et al. [8]. Cependant leur conclusion est basée sur la condition selon laquelle le
maté&iau doit &re suffisamment libre de contraintes ext&ieures, de mani&e a&re mis en
rotation librement par la force magnéique. Par cons&juent, compte tenu de la petite taille
(environ 100 % 100 pm?) et du taux de refroidissement @evédu bain de fusion, I'influence
possible d'autres paraméres ne doit pas &re né&jligée. En effet, le changement de
microstructure qui dé&ive du changement dans le mé&anisme de solidification doit prendre en
compte non seulement I'effet du champ magnéique statique mais aussi le mé&anisme de
pr&ipitation intrinsegue du Si dans le bain de fusion. Un schéma de principe de ce
meeanisme est pré&sentédans la Figure VI.11. Du fait de la convection Marangoni, le champ
d'é&oulement dans le bain de fusion se fait de la reégion centrale vers la région frontaliere [9].
Ainsi, la phase de silicium primaire est tout d'abord nuclé®e ala frontiée entre la masse
fondue et la matiée pré&é&emment solidifieée (Figure VI.11 (a)). Li et al. [10] ont aussi
observéque la vitesse de preeipitation de la phase Si primaire apartir de la matrice d'Al
affecte &alement la morphologie de cette phase. La TEMC qui ré&ulte du champ magné&ique
statique accéere la preeipitation du silicium (Figure VI.11 (b)). Ainsi, les grains de silicium
croissent plus rapidement dans la direction du champ magnéique statique (Figure VI1.11 (c)).
Au contraire, la zone centrale de la masse fondue, qui subit une vitesse de refroidissement
inférieure et dispose d’une teneur en silicium infé&ieure, présente des grains de silicium
primaire plus petits et irréguliers. Toutefois, la phase silicium primaire irréuliée localisée au
centre du bain fondu est géné&alement refondue lors de la formation de la couche suivante.
Ainsi, une solidification presque entiéeement directionnelle est observé dans I'ensemble des

&hantillons ré&lisés en pré&ence d'un champ magné&ique statique (Figure V.11 (d)).
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Figure VI1.11 Repré&entation schématique du processus de solidification dans la zone

infé&ieure en présence d’un champ magnétique statique

V1.4 Conclusion

Les résultats obtenus indiquent que la teneur en silicium des alliages produits augmente par
rapport &la composition nominale en fonction de l'intensitédu champ magné&ique statique ;
en outre une solidification directionnelle de la phase silicium primaire a &é&identifié dans la
direction du champ magnéique.

Les effets d'un champ magnéique statique sur la microstructure de 1’alliage hyper eutectique
Al-50Si peuvent &re traduits de la fagn suivante :

(1) L'ajout d'un champ magné&ique statique dans le traitement SLM d'un alliage Al - Si,
conduit &une augmentation de la teneur en silicium, en raison d'une augmentation de la
vaporisation d'Al résultant d'une acc@é&ation de la circulation du fluide dans le bain de fusion.

(2) Une orientation préé&entielle des grains de silicium primaire a &éé&observeés avec le plan
Si (1 1 1) orientédans la direction [0 1 O] correspondant &la direction de construction et ala

direction du champ magnéique. Cet effet peut &re attribuéau fait que la force de convection
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magné&ique thermo@ectrique accéere la vitesse de pre&ipitation du silicium primaire dans la
direction du champ magnéique.

(3) Lorsque l'intensitédu champ magnéique statique augmente la teneur en silicium dans
l'alliage augmente, ce qui va dans le sens d’une augmentation de la micro-dureté€et de la
résistance al'usure. Les réultats montrent que la micro-duretéet la réistance al'usure sont
considé&ablement am@&ioréss (60%) par le champ magnéique statique.

(4) En raison du gradient du champ magnéique statique imposé par le dispositif
exp&imental, les &hantillons préentent une é&olution de la teneur en silicium selon la
hauteur de la piése. Ainsi, la microstructure et donc les propri&é meeaniques varient le long
de la direction de construction. L’utilisation d’un champ magné&ique statique permet donc la
rélisation de FGCM.

(5) Les ré&sultats obtenus montrent que I'application d'un champ magnéique statique peut
permettre de contr@er la microstructure des alliages ré&lisés par micro fusion laser. Ce travail
donne des indications sur un moyen possible de construire des formes complexes avec des

maté&iaux composites fonctionnellement gradués.
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Chapitre VII. Conclusion générale et

perspectives

Cette étude avait pour objectif la réalisation d’alliages Al - Si et de leur composites par
SLM a partir de mélanges de poudres.

En premier lieu, les caractéristiques (densité, nature des phases, microstructure et propriétés
mécaniques) d’échantillons Al - Si eutectiques et hyper eutectiques fabriqués par SLM ont été
¢tudiées en fonction des parametres d’¢élaboration. L’influence de la puissance du faisceau
laser et de la vitesse de balayage sur ces caractéristiques a été mise en évidence.

Pour I’alliage eutectique Al-12Si1, I’énergie nécessaire pour fondre le mélange de poudres
est comparable a celle nécessaire pour une poudre pré-alliée. Les microstructures obtenues
apparaissent homogenes et en outre les contraintes résiduelles maximales au sein des
¢chantillons fabriqués a partir de mélanges de poudres sont plus faibles que pour les
échantillons fabriqués a partir d’une poudre pré-alliée.

Pour I’alliage Al-18Si hyper eutectique, un mélange de poudres d’Al-12Si et de Si a été
utilisé. Une microstructure ultra fine est obtenue dans les échantillons fabriqués par SLM
grace a la vitesse de refroidissement élevée. Les échantillons présentent des propriétés
mécaniques élevées avec par exemple un taux d’usure limité a 7,0<10™* mm’ N m™",

Des alliages a haute teneur en silicium Al-50Si ont également été fabriqués a partir de
mélanges de poudres Al et Si. Ces échantillons présentent une microstructure composite,
constituée par du Si primaire et une matrice a-Al. Les grains de Si primaire présentent un
diamétre inférieur a 5 um, bien inférieur au diameétre typique de 200 um obtenu pour des
échantillons classiquement fabriqués par moulage. Contrairement a des échantillons fabriqués

ar fonderie, la résistance au frottement augmente avec I’augmentation de la teneur en
fonderie, 1 t frott t t I tation de la t
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silicium. Une macro ségrégation de silicium apparait toutefois dans les échantillons a forte
teneur en Si fabriqués par SLM. Cette macro ségrégation est principalement visible dans la
région centrale pour laquelle la vitesse de refroidissement est réduite par rapport aux bords.
Les vitesses de chauffe et de refroidissement élevées (environ 10°-10% K) entrainent toutefois
des contraintes résiduelles importantes.

Un champ magnétique statique (SMF) a ¢été ajouté au processus SLM afin d’étudier sa
contribution possible au contrdle de la microstructure des alliages Al-50Si. Un gradient de
microstructure a été observé avec une teneur en silicium qui augmente dans le sens de
I’augmentation de I’intensité du champ magnétique. Ce résultat peut étre attribué a la vitesse
de I’écoulement du fluide au sein du bain de fusion qui augmente lorsque la force de Lorenz
augmente. Ces résultats montrent que l'application d'un SMF permet de jouer sur la
microstructure des alliages Al - Si fabriqués par micro-fusion laser. Ainsi, ce travail donne des
indications sur un moyen possible de construire des formes complexes avec des matériaux
composites fonctionnellement gradués. Par exemple, I'utilisation d’'un SMF permet de faire
varier la teneur en silicium dans les échantillons tout en utilisant une composition de mélange
de poudre unique. Dans le cas d’un SMF placé sous le plateau support, la partie basse de la
piece aura une teneur en silicium plus élevée et la partie haute présentera une teneur en
silicium plus faible et donc des propriétés thermiques et de résistance a 'usure supérieures.

La méthode de mélange de poudres présente une fenétre de parametres procédés assez
étroite. Toutefois des traitements thermiques et un champ magnétique statique peuvent étre
employés pour ajuster la microstructure et les propriétés mécaniques. L’intensit¢ du champ
magnétique pourra également étre adaptée pour permettre le traitement local des échantillons
sur des surfaces ou des zones spécifiques.

Les résultats de cette these constituent donc un point de départ pour approfondir la

problématique de la réalisation d’alliages Al-Si et de composites par SLM a partir de
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mélanges de poudres.

En prospective, il serait intéressant de réaliser des alliages Al - haut Si renforcés par des
céramiques ou des nanoparticules et d’étudier 1’influence de la teneur et de la nature des
phases de renforcement sur la densité, la microstructure et les propriétés mécaniques. La
réalisation d’alliages in situ par SLM a partir de mélanges de poudres avec des proportions
différentes et la formation de composites avec des proportions différentes de nanoparticules
pourraient étre étudiées.

Par ailleurs, I'influence d’un champ magnétique statique devrait étre analysée plus
systématiquement avec différente intensités et directions du champ magnétique statique. Les r

ésultats ontenus devraient aussi faire I’objet de comparaison au teneur en silicium.
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