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Cette étude a débuté au sein de la société Zodiac Aerospace avant que cette dernière ne 

fusionne avec le groupe Safran. La réduction de la masse des pièces étant un grand enjeu en 

milieu aéronautique, la fabrication additive métallique suscite beaucoup d’intérêt dans la 

mesure où la matière n’est utilisée que là où il y a un besoin.  

Par ailleurs, la fabrication additive doit également répondre aux challenges de l’industrie 

en matière d’optimisation de la qualité, temps et coûts de production. La figure ci-après illustre 

qualitativement un aspect de l’optimisation de procédé. La notion d’optimisation de procédé 

implique en amont un design réaliste des pièces. Ces dernières sont ensuite fabriquées suivant 

une gamme de fabrication (process) donnée. Généralement, les pièces subissent un post-

traitement ou sont partiellement usinées.  

À ce stade, il convient de caractériser les paramètres constitutifs de la matière et étudier 

leur impact sur les critères d’acceptabilité ou de validation des produits définis dans le cahier 

des charges. Sur certains aspects, de la caractérisation du matériau en lien avec les propriétés 

mécaniques, l’institut PPrime de Poitiers a été sollicité dans le cadre d’une thèse définie par la 

Convention Industrielle de Formation par la Recherche. Dans ce cadre, un dialogue permanent 

avec l’industriel a permis de positionner les résultats de l’étude dans une vision globale et 

d’intégrer ces résultats dans la feuille de route du groupe. Si les critères d’acceptabilité sont 

atteints, les pièces pourront être produites avec une connaissance des propriétés mécaniques en 

tous points.  

En parallèle de la démarche expérimentale qui constitue le cœur de cette étude, une 

approche numérique peut être déployée afin d’évaluer l’impact des différents paramètres du 

matériau sur les propriétés mécaniques en tous points de la pièce.  

 

Figure 0-1: Proposition d'une démarche d'optimisation d'un procédé de fabrication 

Dans cette étude, il est principalement question de la fatigue d’un alliage AlSi10Mg 

élaboré par fusion laser sélective. L’approche est essentiellement expérimentale. Elle consiste 
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à identifier le paramètre du matériau qui pilote la limite de fatigue à l’ordre 1 ; aussi, de 

contribuer à la compréhension des mécanismes d’endommagement par fatigue. Les travaux 

sont effectués sur des éprouvettes de laboratoire.  

L’objectif de ce manuscrit est de proposer une démarche d’étude de l’endommagement 

par fatigue des éprouvettes usinées ou avec sections utiles brutes de fabrication, ayant subi ou 

non des différents post-traitements. Afin de s’inscrire dans une stratégie d’optimisation du 

procédé, il sera question avant toute chose de porter une grande attention sur la caractérisation 

du matériau en lien avec le procédé, et surtout, de proposer une approche expérimentale qui 

permette d’évaluer et de comprendre l’influence des défauts (type, taille, morphologie et 

position) et de la microstructure sur la limite de fatigue. Pour ce faire, il sera systématiquement 

proposé une analyse des défauts, leur impact sera quantifié au travers des diagrammes de 

Kitagawa, de sorte à pouvoir étudier les autres paramètres (orientation, état de surface, …) à 

iso-défaut. 

En préambule, il s’agit de positionner les motivations des travaux et d’illustrer 

succinctement une démarche d’optimisation d’un procédé de fabrication. Quatre chapitres 

seront ensuite développés dans ce manuscrit. 

Le chapitre I, concerne l’étude bibliographique. Il est notamment question de faire un 

état de l’art sur la fabrication additive des aluminiums. L'influence des paramètres du procédé 

et des post-traitements sur l’intégrité de la matière ainsi que sur la tenue mécanique, est 

présentée. L’objectif étant de comprendre l’impact des paramètres du matériau sur la tenue en 

fatigue, ce chapitre traite aussi des généralités sur la fatigue en amorçage et en propagation. 

Une attention particulière est portée à l’influence des défauts sur la limite de fatigue. À l’issue 

du chapitre I, quelques questions de fond sont soulevées et font l’objet des chapitres suivants.  

Au chapitre II, il est essentiellement question de la caractérisation du matériau. Les 

paramètres de la matière sont quantitativement étudiés à cœur et en surface. La notion de 

matériau de référence pour ce type de procédé est abordée. 

Dans le chapitre III, il est question d’étudier la tenue en fatigue du matériau usiné. Dans 

un premier temps il s’agit d’évaluer la tenue en fatigue en regard des paramètres du procédé. 

L’influence du traitement thermique T6 est également quantifiée. Dans un second temps, il est 

question de comprendre les mécanismes d’endommagement par fatigue dans ce type de 

matériau. Pour cela, le suivi en surface des fissures naturelles est réalisé par la technique des 

répliques. Il en découle une loi de fissuration des défauts naturels, c’est-à-dire inhérents au 

procédé. Les résultats obtenus sont comparés au cas des fissures longues. Enfin, l’étude de la 

topologie des faciès de rupture permet d’analyser les modes de propagation. D’autre part, 

l’analyse des faciès de rupture permet de quantifier les sites d’amorçage qui sont le plus souvent 

des défauts dus au procédé. Il en découle une analyse basée sur des diagrammes de type 

Kitagawa expérimentaux et analytiques. Ces diagrammes de Kitagawa permettent d’étudier 

l’influence de la taille des défauts et de la microstructure sur la limite de fatigue. Dans ce cadre, 

quelques critères de fatigue sont discutés, et l’approche DSG prenant en compte les effets de 
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gradient de contrainte autour des défauts, est adaptée au matériau d’étude en prenant en compte 

des considérations cristallographiques. 

Au chapitre IV, il est essentiellement question d’étudier la tenue en fatigue des surfaces 

brutes de fabrication. Dans un premier temps, l’influence de la direction de construction des 

éprouvettes, notamment du mode de suppression des supports de construction est étudiée. 

Ensuite, afin de s’affranchir de l’effet des supports, la suite du chapitre est plus centrée sur les 

éprouvettes produites verticalement, dans l’objectif principal de pouvoir aborder l’effet des 

défauts sur la limite de fatigue, en présence de la rugosité de surface aux échelles des particules 

de poudre et de l’ondulation de surface. Dans ce cadre, une démarche d’analyse basée sur le 

diagramme de Kitagawa permet d’étudier la compétition entre défaut isolé et rugosité de 

surface. Enfin, dans un cadre de développement industriel, une étude paramétrique du procédé 

(Puissance du laser, vitesse de balayage, espacement entre tracés laser, type de poudre, 

épaisseur du lit de poudre) est faite en vis-à-vis de la limite de fatigue ; cela pourrait alimenter 

les discussions sur l’optimisation du procédé. 

À l’issue de ce manuscrit, une conclusion générale de l’étude est présentée et quelques 

perspectives sont proposées.   
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Ce chapitre propose un état de l’art de la littérature autour de la fabrication additive des 

aluminiums. Les notions d’intégrité de la matière associée à ce type de procédé (microstructure, 

défauts, rugosité et contraintes résiduelles) ainsi qu’au comportement en fatigue associé sont 

abordées. L’objectif de l’étude étant de comprendre l’impact des paramètres du matériau sur la 

tenue en fatigue, ce chapitre aborde aussi quelques généralités sur la fatigue en amorçage et en 

propagation. Une attention particulière est portée sur l’influence des défauts sur la limite de 

fatigue qui constitue le cœur de l’analyse des chapitres suivants. À l’issu du chapitre I, quelques 

questions de fond sont soulevées et font l’objet des prochains chapitres.  

I.1. Fabrication additive métallique 

I.1.1. Définition et enjeux 

La fabrication additive (FA) repose sur le principe de l’impression 3D. Les procédés de 

fabrication additive consistent en la simplification 2D d’un problème 3D plus ou moins 

complexe. En effet, les pièces sont fabriquées couche par couche. Ainsi, la FA permet 

l’optimisation topologique et surtout la réalisation des pièces de géométrie complexes [1]–[6]. 

C’est donc un procédé en rupture avec ceux existants comme l’usinage ou le formage 

schématisés en Figure I-1. 

 

Figure I-1: Schématisation de la fabrication additive, (a) comparaison avec les procédés par 

enlèvement de matière et par formage [7], [8], (b) illustration de l'aspect couche-

par-couche. 
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 Quel que soit le procédé, le principe de fabrication additive repose sur quatre piliers 

comme le montre la Figure I-2. En données d’entrée, l’opérateur dispose de fichiers de type 

STL par exemple, ou alors de type Point Data, respectivement issus de la CAO ou de la 

numérisation 3D. Les fichiers 3D sont ensuite définis en empilement de plans 2D. La réalisation 

proprement dite de la pièce implique un choix du matériau. La matière première peut être à 

l’état liquide ou solide (poudre ou lingots) en fonction de la méthode de réalisation qui sera 

adoptée et de l’utilisation de la pièce ainsi fabriquée. 

 

Figure I-2 : Définition du périmètre de la fabrication additive, quel que soit le procédé [7] 

Dans le secteur aéronautique, il est notamment possible de produire par fabrication 

additive des pièces complexes comme des servovalves [9]. Pour ce type de pièces, la fabrication 

additive offre la possibilité de réduire les coûts et parfois le temps de production. Selon Chee 

et Kah [7], l’intégration des outils de fabrication additive permet de réduire les coûts et le temps 

de production jusqu’à hauteur de 50 %. L’analyse de la Figure I-3 permet de dégager quatre 

principaux axes d’optimisation : 

➢ Conception des produits dédiés avec optimisation de masses ; 
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➢ Recyclage de la matière première ; 

➢ Réduction des assemblages ; 

➢ Suppression des coûts d’outillage et de machines de formage. 

 

Figure I-3 : Réduction des coûts et temps de production par la fabrication additive [7] 

I.1.2. Le procédé « Selective Laser Melting (SLM) » 

Comme le montre la Figure I-2, il existe plusieurs méthodes de fabrication additive. Ce 

paragraphe présente la méthode par fusion laser sélective de poudre dont les pièces font l’objet 

de ce manuscrit. Toute la production se fait sous atmosphère contrôlée. Généralement, dans le 

cas des métaux, l’environnement de fabrication est constitué d’argon. Un système permet 

d’approvisionner la poudre qui est ensuite étalée sur le plateau de construction à l’aide d’un 

rouleau pour les machines de première génération et de racleur pour les générations suivantes. 

Un faisceau laser correctement dimensionné (diamètre du spot, puissance) traverse une plaque 

située à une certaine distance du plateau. L’énergie ainsi fournie au niveau du plateau, via le 

laser, permet de fondre les particules de poudre. Le lasage se fait dans le plan XY à une vitesse 

donnée. Une fois la zone effective lasée, le plateau est déplacé d’une distance donnée vers le 

bas dans la direction de construction, Z. La distance de translation définit l’épaisseur de lit de 

poudre déposée.  
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Figure I-4 : Schéma de principe du procédé SLM [7] 

 Selon Chee et Kah [7], un des inconvénients est la lenteur de production car il est 

difficile d’atteindre une cadence supérieure à 70 cm3/h. En revanche, l’auteur propose, entre 

autres avantages, l’application à une grande classe de matériaux dont les alliages d’aluminium. 

I.1.3. Synthèse 

La fabrication additive permet de fabriquer des pièces de géométrie complexe. Nous 

nous intéressons au procédé SLM qui est bien adapté pour des alliages comme ceux à base 

d’aluminium. La qualification et la certification des pièces produites par le procédé SLM 

impliquent une étude paramétrique du procédé afin d’évaluer la dépendance des principaux 

paramètres matériaux classiquement regroupés en quatre familles : 

• Défauts ; 

• Microstructure ; 

• Rugosité ; 

• Contraintes résiduelles. 

Ces éléments ont un impact sur les propriétés mécaniques des pièces fabriquées [10]–[20]. 
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I.2. Étude de l’alliage AlSi10Mg obtenu par SLM 

I.2.1. Défauts 

Comme les autres procédés de fabrication, la fabrication additive génère des défauts au 

sein des pièces produites. Il est généralement possible comme le montre Figure I-5, d’identifier 

des défauts régulièrement disposés en sous couche des pièces, notamment quand celles-ci ont 

subi un lasage de contours. On peut donc regrouper les défauts suivant deux populations : la 

première étant due à la stratégie de lasage des contours de la pièce et la deuxième à la stratégie 

de lasage du cœur. Cette deuxième population de défaut est plus aléatoirement répartie.  

 

Figure I-5 : Mise en évidence par tomographie de deux populations de défauts [21].  

Les défauts en fabrication additive sont généralement de plusieurs types que l’on peut 

distinguer en fonction de leur morphologie comme le montre la Figure I-6. 

 

Figure I-6 : ‘Petites’ porosités entourant un défaut de lasage [22] 
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Il est donc possible de classifier les défauts rencontrés en fabrication additive des 

aluminiums suivant deux grandes familles [10], [21]–[33], à savoir les porosités et les défauts 

de lasage. 

1- Les porosités  

Ces défauts se distinguent principalement par leurs formes relativement sphériques 

(Figure I-7). Selon les travaux de Kun V. Yang et al. [24] les défauts de type porosités encore 

appelés « keyholes-porosity », sont généralement localisés en fond de bain de fusion et 

également au bord des contours de la pièce. Les travaux de Kun V. Yang et al. [24] ont été 

réalisés sur un alliage d’aluminium à 7% de silicium et un autre à 10%. Les auteurs montrent 

qu’il est possible de s’affranchir des pores en réduisant la densité d’énergie surfacique due au 

laser. Selon les travaux de Weingarten et al menés sur l’alliage AlSi10Mg [26], les porosités 

peuvent aussi être dues à l’environnement de production. En l’occurrence, les auteurs pointent 

la présence d’hydrogène, l’effet d’un « prélasage », ainsi que les paramètres intrinsèquement 

liés au laser tels que la vitesse de balayage et le diamètre du spot. Rappelons ici que le 

« prélasage » consiste à effectuer un premier passage avec un laser correctement défini, de 

façon à ne pas provoquer la fusion des particules. Le but de cette étape est de réduire le taux 

d’humidité dans le lit de poudre. Comme Kun V. Yang et al., les travaux de Weingarten et al. 

[26] montrent que l’on peut réduire les porosités en réduisant la densité d’énergie surfacique 𝐸𝑠. 

Dans le cas de deux pièces ayant subi un « prélasage » à 90°C, le taux de porosité peut être 20 

fois plus important en divisant par 3 la taille 𝑑 du spot laser et en multipliant par 10 la vitesse 

de balayage V. 

 
𝐸𝑠 =

𝑃

𝑉. 𝑑
[

𝐽

𝑚𝑚2
] 

 

Équation 1 

 

Figure I-7 : Mise en évidence de défauts de type porosité sphérique, relativement grossiers et 

régulièrement disposés en sous couche de la pièce [26] 
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2- Les défauts dits « de lasage » ou « lack-of-fusion, caractérisés par leurs formes 

complexes (Figure I-6). 

Ce type de défauts est également associé aux paramètres du laser. Les défauts de lasage 

peuvent être dus à des zones non fondues et se traduisent généralement par la présence de 

particules de poudre. Il existe cependant des défauts de lasage allongés, mais ne contenant pas 

de particule de poudre. Selon Kun V. Yang et al.[24], on peut éviter ce dernier cas de figure en 

réalisant des empilements fins, ce qui augmente la densité volumique d’énergie due au laser. 

 
𝐸𝑣 =

𝑃

𝑉. 𝑑. 𝑒
[

𝐽

𝑚𝑚3
] 

Équation 2 

Avec 𝑒 désignant l’épaisseur de poudre déposée. 

Dans le cadre des travaux sur l’AlSi10Mg, Aboulkhair et al.[22] proposent de classifier 

les paramètres du procédé suivant l’arborescence représentée en Figure I-8. Cette liste est bien 

évidemment non exhaustive. Les auteurs se proposent de réduire le taux de porosité en fixant 

la puissance du laser et l’épaisseur du lit de poudre. Dans cet objectif, on peut évaluer 

l’influence de la stratégie de balayage, le décalage entre chaque tracé laser, et la vitesse de 

balayage sur les défauts de lasage.  Pour une même stratégie de lasage, les auteurs fixent la 

vitesse et observent que sur une plage de 50 à 300 µm de décalage laser, il est préférable de 

resserrer les passes afin de réduire le nombre de défauts allongés. Dans un second temps, les 

auteurs font varier seulement la vitesse de balayage et constatent que pour le même décalage 

entre tracés lasers, il y a une réduction du nombre de défauts allongés avec la vitesse de 

balayage. 

 

Figure I-8 : Classification des paramètres du procédé SLM selon Aboulkhair et al. [22] 
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Afin d’évaluer l’influence de la stratégie de balayage sur la population de défauts, 

Aboulkhair et al. comparent cinq cas de figure, toutes choses égales par ailleurs. La Figure I-9 

montre que les résultats obtenus sont plus satisfaisants lorsque le lit de poutre subit un 

« prélasage » à faible puissance. 

 

Figure I-9 : Influence de la stratégie de balayage sur les défauts allongés [22] 

Dans la suite de l’étude des défauts inhérents au procédé SLM, il semble pertinent 

d’avoir deux approches de caractérisation des défauts qui permettront à terme d’établir un lien 

avec les caractéristiques mécaniques des pièces : 
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• Une approche globale basée sur le taux de porosité ; 

• Une approche spécifique basée sur l’étude de chaque défaut en termes de taille, 

morphologie, position et orientation. 

Caractérisation globale des défauts 

Pour beaucoup d’applications mécaniques, le taux de porosité est un critère 

d’acceptabilité des pièces. Aboulkhair et al [22] parviennent à atteindre des densités de l’ordre 

de 97,74 à 99,82% en agissant sur les paramètres de lasage (cf. Figure I-10). Selon ces auteurs, 

pour la même puissance de laser (500/750/1000 W), le même décalage et la même épaisseur de 

poudre déposée, il est possible d’atteindre des taux de porosité optimaux en couplant faible 

vitesse de balayage et prélasage.  

 

Figure I-10 :  Optimisation du taux de porosité selon Aboulkhair et al[22] 

Kempen et al.[34] proposent également une approche d’optimisation du taux de porosité 

des pièces en AlSi10Mg en agissant sur les paramètres de lasage. Dans cette approche, deux 

poudres S1 et S2 sont étudiées. Sachant que la norme ISO 3522 traitant de la composition 

chimique de la poudre dispose d’une teneur en silicium entre 9 et 11% wt. pour l’alliage 

AlSi10Mg,  la poudre S2 contient 8,05% wt. de silicium contre 9,02 % wt.pour la poudre S1. 

Les valeurs renseignées correspondent à des pourcentages massiques (d’où le sigle wt. pour 

désigner weight : masse). En termes de granulométrie, Kempen et al.[35] constatent que la 

poudre S1 est constituée de particules plus sphériques que la poudre S2. La granulométrie de la 

poudre S1 est plus fine avec une taille moyenne de 16 µm contre 48 µm pour la poudre S2. 

Pour ces deux lots de poudres, Kempen et al.[35] réalisent des échantillons en faisant varier la 

vitesse de balayage et constatent que la poudre S1 conduit toujours à de meilleurs taux de 

porosité. Cet écart observé est essentiellement dû à la densité du lit de poudre inhérent à une 

faible granulométrie et une composition chimique plus riche en silicium. Forts de ce constat, 



Chapitre I : Etude bibliographique 

22 

 

les auteurs proposent d’évaluer, pour la poudre S1, l’influence de la puissance du laser et de la 

vitesse de balayage sur le taux de porosité.  

 

Figure I-11 :  Optimisation du taux de porosité selon Kempen et al.[10] 

La Figure I-11 montre que le taux optimal est atteint pour deux couples puissance laser 

et vitesse de balayage respectivement : (170 W, 1000 mm/s) et (200 W, 1400 mm/s). Dans un 

souci d’amélioration de productivité, Kempen et al.[10] proposent naturellement que le couple 

adéquat corresponde à une forte puissance associée à une grande vitesse de balayage (200 W, 

1400 mm/s). Selon Kempen et al.[10], on peut encore améliorer le taux de porosité en procédant 

à un « prélasage » à plus forte température de façon à faire fondre partiellement le lit de poudre 

déposée.   

Caractérisation spécifique des défauts 
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Dans certaines applications comme la fatigue, c’est souvent un défaut critique, défini 

par sa taille, sa morphologie et sa position par rapport à la surface libre, qui pilote la durée de 

vie au premier ordre [21], [36]–[39]. Dans cette partie, une approche d’analyse spécifique des 

défauts est proposée sur la base des travaux de Damon et al.[27] sur l’AlSi10Mg de fabrication 

additive par le procédé SLM. La stratégie de balayage adoptée est présentée en Figure I-I-12. 

Les tracés de lasers sont croisés d’une couche à l’autre et les contours des pièces subissent 

également trois balayages laser.  

 

Figure I-I-12 :  Stratégie de balayage adoptée par Damon et al. [27] 

 

Figure I-13 :  Caractérisation des défauts par microtomographie aux rayons X, (a) principe 

de fonctionnement [40] ; (b) image originale, (c) image traitée [27]. 
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Deux états sont étudiés par Damon et al. [27]: un état brut de fabrication et un état ayant 

subi un grenaillage. La caractérisation des défauts se fait par micro-tomographie par diffraction 

de rayons X comme le schématise la Figure I-13-a. Un échantillon de diamètre 8 mm est disposé 

verticalement sur un support en liaison pivot.  L’échantillon subit une rotation autour de l’axe 

Z avec une incrémentation de 0,15° jusqu’à couvrir les 360°. Pendant la rotation, l’échantillon 

est irradié par un faisceau de rayons X à une tension d’accélération de 180 kV et un courant de 

120 µA. Un détecteur permet de récupérer le profil du signal incident. Le rendu est réalisé sous 

forme d’images par nuances de gris comme le montre la Figure I-13-b avec une résolution de 8 

µm par pixel. Un traitement numérique permet d’améliorer l’image comme le montre la Figure 

I-13-c ; on peut voir les deux familles de défauts (porosités sphériques et défauts allongés) 

présentées dans les travaux précédents [10], [22].  

Cinq éprouvettes sont étudiées par Damon et al.[27] avant et après grenaillage. De prime 

abord, les auteurs mesurent les taux de porosité selon trois méthodes : 

• Analyse des données de tomographie ; 

• Analyse des surfaces polies ; 

• Pesées d’Archimède en négligeant la porosité ouverte. 

Les résultats obtenus sont consignés sur la Figure I-15-a. La détermination du taux de 

porosité par micro-tomographie et par coupes polies a été faite seulement pour les éprouvettes 

après grenaillage. La méthode par pesée a été faite avant et après grenaillage. La sous-

estimation du taux de porosité par tomographie peut être due à la résolution du tomographe qui 

exclut les défauts de 512 µm3. En revanche, les coupes polies et la méthode par pesée conduisent 

à des résultats similaires. On note pour chaque cas d’étude une réduction du taux de porosité 

liée au grenaillage qui a pour effet de comprimer la sous couche des éprouvettes et donc de 

réduire la taille des défauts de sous-couche comme l’observe Damon et al.[27]. La Figure I-14 

montre la diminution de la taille d’un défaut du fait du grenaillage. Le défaut étudié avant 

grenaillage est représenté en arrière-plan. 

 

Figure I-14 :  Évaluation de l'effet du grenaillage sur un même défaut caractérisé par micro-

tomographie [27]. 
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Figure I-15 : Caractérisation des défauts par tomographie [27] (a) évaluation du taux de 

porosité suivant trois méthodes pour des éprouvettes ayant ou non subi un 

grenaillage, (b) projection de tous les défauts dans un plan perpendiculaire au 

plateau de construction, distribution du volume 3D des défauts en fonction (c) de 

la distance par rapport au centre et (d) en fonction de la sphéricité. 

La Figure I-15-b donne une projection de tous les défauts dans un plan perpendiculaire 

au plateau de construction. Deux approches sont ensuite proposées pour étudier chaque défaut 

dont les tailles sont déjà obtenues en termes de volume et la surface extérieure du défaut (surface 

3D). 

(1) La position du défaut est déterminée par rapport au centre de l’éprouvette comme le 

montre la Figure I-15-c. La partie haute donne le volume de chaque défaut en 

fonction de la position par rapport au centre de l’éprouvette. La forte concentration 

de défauts (petits et grands) en périphérie de l’éprouvette confirme que le lasage des 

contours induit des défauts. Dans la partie basse, Damon et al.[27] représentent 

l’évolution du volume cumulé en fonction de la position au centre de l’éprouvette. 

La courbe en traits interrompus représente la différence des volumes cumulés (avec 

et sans grenaillage) normée par la différence maximale. L’analyse des courbes en 

traits pleins montre que le grenaillage impacte également les défauts internes jusqu’à 

une profondeur de 2,5 mm, ce qui semble relativement important. 

 

(2) La sphéricité de chaque défaut est calculée (Équation 3) à l’aide de son volume (V) 

et son aire (A) obtenus par tomographie. Une sphéricité de 1 correspond à la sphère 



Chapitre I : Etude bibliographique 

26 

 

parfaite, 0.806 pour le cube et 0,671 pour un tétraèdre régulier. Plus on se rapproche 

de 0, plus le défaut est tortueux [41]. 

 

𝜓 =
𝜋

1
3. (6𝑉)

2
3

𝐴
 

Équation 3 

 

La Figure I-15-d donne une représentation du volume des défauts en fonction de la 

sphéricité. L’analyse des courbes des volumes cumulés en fonction de la sphéricité 

montre que le grenaillage n’impacte que très légèrement la sphéricité des défauts.  

Synthèse sur les défauts 

Dans cette section, il ressort que les défauts inhérents à la fabrication additive de 

l’aluminium sont classifiés selon deux grandes familles, d’une part les porosités sphériques et 

d’autre part les défauts allongés. Il a été proposé d’étudier la notion de défaut en fabrication 

additive suivant le taux de porosité qui est une approche globale, et suivant une approche 

spécifique où chaque défaut est caractérisé par son type, sa taille, sa morphologie et sa position 

par rapport à la surface libre de la pièce. Dans la plupart des métaux, il a été montré par ailleurs 

que les défauts génèrent de forts abattements sur les propriétés mécaniques quasi-statiques ou 

dynamiques [1], [42]–[49].  Quelques travaux proposent une démarche d’étude permettant 

d’améliorer la santé matière des productions, du point de vue des défauts. La Figure I-16 issue 

des travaux de Tang [23] présente les deux principaux types de défauts qu’on peut rencontrer 

dans la fabrication additive des aluminiums. Il peut aussi exister des défauts résultant de la 

matière non consolidée, c’est à dire non fondue. À l’issue de ce manuscrit, cette classification 

sera examinée de façon critique, voire étendue. 

 

Figure I-16 :  Type de défauts en lien avec les paramètres de balayage (a) application au titane 

Ti-6A6-4V [50]. Morphologie des défauts en lien avec les paramètres du procédé 

pour l’AlSi10Mg, (a) « Keyhole », (b) « lack-of-fusion » [23]. 

I.2.2. Microstructure  

Avant d’aborder l’étude de la microstructure proprement dite, il est important de 

présenter ici le diagramme des phases Al-Si. L’alliage qui fera l’objet de cette étude est un 
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alliage d’aluminium à 10% en masse de silicium. Cette composition en fait un alliage assez 

proche de l’eutectique. Ainsi, lors du procédé de fabrication additive, le passage des phases 

solide (poudre) – liquide (bain de fusion) – solide (pièce) se fait assez rapidement. On parle de 

refroidissement rapide. À l’état solide, on s’attend naturellement à une matrice solide 

d’aluminium entourée par le silicium solide de composition proche de celle de l’eutectique. En 

fonction des gradients thermiques mis en jeu dans le procédé SLM, différentes échelles de la 

microstructure sont générées au sein de la microstructure. 

 

Figure I-17 :  Diagramme de phase Al-Si 

Les melt-pools 

La section I.2.1 du présent manuscrit évoque les paramètres laser mis en jeu lors de la 

fabrication des pièces. On peut rappeler ici la puissance du laser, le diamètre du spot laser et les 

croisements de laser qui permettent de définir les melt-pools du point de vue des dimensions 

caractéristiques et de l’orientation par rapport aux paramètres de balayage.  Dans le cadre des 

travaux de Kempen et al.[10] sur l’optimisation du procédé SLM et l’étude de la microstructure, 

il a été observé, comme le montre la Figure I-18, que la structure des melt-pools diffère suivant 

le plan d’observation. Les échantillons d’étude ont été prélevés au cœur des barreaux, puis, 

enrobés, polis et observés en microscopie optique sans attaque chimique préalable. Dans le plan 

de lasage, on observe des ellipses qui se croisent suivant un angle régulier. Comme Ming Tang 

dans le cadre de ses travaux de thèse [23], Kempen et al. [10] associent ces croisements à la 

stratégie de balayage. En revanche, dans le plan YZ, les melt-pools semblent avoir une 

morphologie de coupole. Les melt-pools peuvent donc être définies au moins au travers des 

deux paramètres largeur et profondeur.  

 

Figure I-18 : Observation des melt-pools suivant deux plans caractéristiques. Morphologie des 

melt-pools  dans le plan de balayage (haut), dans un plan perpendiculaire au plan 

de balayage (bas)  [10] 
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Selon Tang [23], même si les croisements de melt-pools sont fidèlement liés à la 

stratégie de croisement du laser, il est important de noter que les dimensions caractéristiques 

des melt-pools résultent de l’empreinte thermique du faisceau laser définie par sa taille et sa 

puissance. La Figure I-I-19-a illustre notamment que, dans le plan perpendiculaire au plan de 

balayage, l’impact thermique peut être trois fois supérieur à la taille du lit de poudre déposé. 

De même, l’impact thermique dû au laser est d’environ trois à quatre fois le diamètre du spot 

laser. La Figure I-I-19-b propose une schématisation des melt-pools. 

 

Figure I-I-19 : Schématisation de la melt-pool (a) en lien avec les paramètres de lasage, (b) 

représentation 3D [23]. 

Structure du silicium (structure dendritique)  

 En s’appuyant sur le diagramme de phase Al-Si en Figure I-17, on peut admettre que, 

du point de vue de la chimie, le matériau peut être en tout point décrit par une matrice 

d’aluminium entourée par une structure proche de l’eutectique. Plusieurs travaux permettent de 

valider cette hypothèse [11], [23], [51]. Dans ces références, les melt-pools sont décrites du 

point de vue physico-chimique. En effet, les bordures des melt-pools peuvent finalement être 

liées à une taille différente de la structure du silicium à l’échelle macroscopique, comme 

l’illustre la Figure I-20. Les échantillons d’étude ont été prélevés au cœur de barreaux n’ayant 

subi aucun traitement thermique. Ces échantillons ont été polis finement et attaqués au réactif 

de Keller avant d’être observés au Microscopie Electronique à Balayage (MEB). Dans le plan 

de lasage (XY), on observe que la structure dendritique, relativement équi-axe, est plus 

grossière sur les bordures des melt-pools. Dans le plan YZ en revanche, la structure est plus 

allongée. Les travaux précédemment cités dans ce paragraphe stipulent que la structure 

observée correspond à une structure de type dendritique. Ainsi Tang [23] propose d’étudier 

quantitativement cette structure en s’appuyant sur la définition globale des dendrites dans des 

procédés impliquant des longs temps de refroidissement. Dans ces conditions, la dendrite est 

constituée d’une partie principale et des bras secondaires comme l’illustre la Figure I-21-a, 

issue des travaux de Tang, où λ1 et λ2 désignent respectivement les distances primaires et 

secondaires (équivalent à la SDAS de fonderie [52]) de dendrites. Du fait du refroidissement 

rapide lors du procédé SLM, on considère que les bras secondaires de dendrites n’ont pas le 

temps de se développer. Tang [23] propose d’associer le paramètre λ mesuré sur la Figure I-20 

(plan YZ) à la distance λ1 de la Figure I-21-a.  

Connaissant les taux de refroidissement, il est possible de prédire la taille de la structure 

dendritique en s’aidant de l’approche empirique de Grant (1993), développée pour plusieurs 
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classes de matériaux, Figure I-21-b. Dans ses travaux de thèse, Tang [23]   approche le problème 

de prédiction de la taille de la structure dendritique en s’appuyant sur la théorie de Rosenthal 

(1941) et le modèle de Matyja et al. (1968). Les résultats obtenus expérimentalement sont en 

accord avec la théorie. La Figure I-21-c confirme que la structure dendritique est plus grossière 

en bordure de melt-pools du fait des faibles taux de refroidissement. Par ailleurs, Siddique et 

al. [53] constatent dans le cas de l’AlSi12Mg, que préchauffer le plateau de production a pour 

effet d’augmenter considérablement la taille de la structure dendritique (0,35 µm à 0°C contre 

0,56 µm à 200°C). 

 

Figure I-20 : Observation MEB de la structure dendritique sur un échantillon poli et attaqué 

au réactif de Keller, (1 et 3) mise en évidence de la différence de taille suivant la 

position dans la melt-pool, (2) mise en évidence de l’effet d’anisotropie [23]. 

Comme le prévoit le diagramme de phase Al-Si, plusieurs études [28], [31], [54][42], 

[55], [56], montrent que l’application d’un traitement conventionnel de type T6 (mise en 

solution proche du palier eutectique suivi d’un refroidissement rapide à l’eau à température 

ambiante puis d’un vieillissement artificiel à environ 160-180 °C) a pour effet de détruire la 

structure dendritique au profit de la formation de grosses particules riches en silicium.  



Chapitre I : Etude bibliographique 

30 

 

 

Figure I-21 : Étude quantitative de la structure dendritique, (a) schématisation des distances 

primaires et secondaires, (b) modélisation de la distance primaire en fonction du 

taux de refroidissement, (c) application à l'AlSi10Mg élaboré par fabrication 

additive [57]. 

Grains cristallographiques 

Thijs et al. [11] s’intéressent à la texture cristallographique dans l’alliage AlSi10Mg. 

Les éprouvettes d’étude sont réalisées sur une machine Concept Laser équipée d’un rouleau. 

Les couches empilées sont lasées dans la même direction que celle de déplacement du rouleau 

RD. Deux échantillons ont été prélevés respectivement dans le plan de balayage (RD, TD) = 

(XY) et un plan transversal (TD, BD) = (YZ). Les échantillons ont été préparés pour observation 

par diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD). La Figure I-22 permet de montrer une forte 

anisotropie de la morphologie des grains dans le plan (YZ) ainsi que des grains orientés vers 

les centres de melt-pools, contrairement au plan (XY) où les grains sont relativement équi-axes. 

De même, on note qu’un grain peut s’étendre sur plusieurs melt-pools (matérialisées par des 

traits interrompus) et donc plusieurs couches. Thijs et al. [11] suggèrent qu’il peut y avoir 

reprise de la croissance d’un grain à partir de la couche précédente. La longueur d’un grain peut 
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atteindre 100 µm. Dans le plan XY, on note que les grains sont d’autant plus grossiers à mesure 

qu’on se déplace vers les centres des melt-pools. La taille des grains varie de 3 à 12 µm. 

 

Figure I-22 :  Observations EBSD de l'anisotropie cristallographique dans l'AlSi10Mg [11]. 

Synthèse sur la microstructure 

Dans ce paragraphe, la microstructure du matériau brut de fabrication a été décrite au travers 

de trois principaux paramètres : 

• Les melt-pools, en première approche, liées à l’empreinte laissée par le faisceau laser, 

sont donc intrinsèquement liées à la stratégie de balayage. Celles-ci ressemblent à des 

coupoles définies par leur largeur et leur profondeur (100 à 200 µm) dans ces deux 

directions.  

• La structure dendritique également anisotrope qui résulte de l’organisation du silicium 

eutectique autour de la matrice d’aluminium. Cette échelle de la microstructure plus fine 

(0,3 à 1 µm) est également liée aux melt-pools. La structure dendritique peut disparaître 

suite à un traitement conventionnel de type T6 au profit d’une structure de précipitation 

du silicium. De même, un traitement T6 entraîne la formation d’intermétalliques riches 

en fer, et sous forme d’aiguilles [57]–[61]. 

• Les grains au sens de la cristallographie qui présente une forte anisotropie. Les grains 

peuvent être représentés par des ellipsoïdes de largeur caractéristique (3 à 12 µm) et de 

longueur pouvant atteindre 100 µm. Dans le plan de balayage, les grains sont 

relativement équi-axes et plus fins à mesure qu’on s’approche des bordures de melt-

pools. Dans le plan perpendiculaire au plan de balayage, les tailles de grain sont deux à 

trois fois plus grandes que l’épaisseur de couche déposée.  
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I.2.3. Rugosité 

Parmi les avantages de la fabrication additive, on peut revenir sur la possibilité de 

réaliser les pièces de géométrie complexe. De ce point de vue, se pose clairement le problème 

de la possibilité ou non de reprendre par usinage certaines surfaces fonctionnelles des pièces. 

En d’autres termes, les pièces de fabrication additive peuvent-elles vivre avec un état de surface 

brut de fabrication ?  Sachant que pour beaucoup d’applications, la rugosité de surface peut être 

un paramètre critique d’abattement des propriétés mécaniques, plusieurs études proposent 

d’optimiser la rugosité ou alors d’en prédire les niveaux [10], [62], [63]. L’analyse des travaux 

de la bibliographie permet de distinguer deux approches d’étude de la rugosité : 

(1) Dans un plan perpendiculaire au plateau de construction, Boschetto et al.[63] 

considèrent que la rugosité est liée à l’empilement des couches comme le prévoit la 

Figure I-23-a. Dans leurs travaux, Boschetto et al. proposent un modèle théorique 

pour définir la rugosité arithmétique en s’appuyant sur l’angle d’inclinaison et 

l’envergure du staircase due à l’empilement des couches fusionnées. Le modèle est 

validé expérimentalement sur une pièce réelle comme le montre la Figure I-23-b. 

L’analyse en contraste de couleurs proposée par Boschetto et al. sur la Figure I-23-

c montre une bonne corrélation entre le modèle proposé et les résultats 

expérimentaux. 

 

(2) Dans le plan de balayage, Wang et al.[62] considèrent que la rugosité est liée à 

l’aspérité de  la surface balayée. Les auteurs s’intéressent à l’optimisation de la 

rugosité Ra dans le cas de l’alliage AlSi10Mg. La Figure I-24-a présente la stratégie 

de balayage adoptée à une couche donnée. La Figure I-24-b permet de visualiser le 

profil de rugosité 2D et 3D d’une surface balayée. Différents échantillons ont été 

produits suivant cette stratégie mais en faisant varier la densité d’énergie volumique 

via la puissance instantanée du laser entre deux points de fusion adjacents comme le 

montre la Figure I-24-a. D’après les mesures de rugosités linéiques consignées sur 

la Figure I-24-c, il est possible d’optimiser la rugosité en agissant sur la densité de 

puissance volumique du laser.  

De ce qui précède, on peut aussi noter une ondulation de surface probablement liée à la 

stratégie de balayage telle que présentée en Figure I-24-a. Ainsi il est possible de définir la 

rugosité d’ondulation de surface à une échelle globale, ainsi qu’à une échelle plus fine de 

rugosité. Sur la Figure I-24-c, il est important de noter que pour des cas extrêmes de rugosité 

arithmétique, les rugosités pic-vallées sont équivalentes. Ainsi, du point de vue de la tenue 

mécanique, il se pose la question du paramètre de rugosité pertinent à considérer lors du 

dimensionnement des pièces. 
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Figure I-23: Étude de la rugosité arithmétique dans une pièce sphérique en AlSi10Mg. (a) 

schématisation du facteur de rugosité. (b) cas d'étude. (c) comparaison du rendu 

expérimental avec la prédiction numérique [63]. 
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Figure I-24 :  Influence de la densité volumique d’énergie sur la rugosité arithmétique, mise en 

évidence de l’ondulation de surface [62]. 
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I.2.4. Contraintes résiduelles 

La température du plateau de production et les stratégies de balayage induisent des 

cycles thermiques très complexes dans les pièces réalisées par fabrication additive [44], [64]. 

Ces cycles thermiques induisent des contraintes résiduelles. Salmi et al.[65] proposent une 

étude quantitative des contraintes résiduelles inhérentes au procédé SLM dans le cas de 

l’AlSi10Mg. Les résultats étudiés dans cette revue bibliographique concernent quatre 

éprouvettes en forme de pavé (30x20x10 mm3). Les pavés sont dénommés A, B, D, F. 

Contrairement aux pavés B, D et F, le pavé A ne dispose pas de supports de construction. Le 

pavé D a subi un traitement thermique de relaxation pendant 3h à 300°C.  Les contraintes 

résiduelles (min et max) de surface ont été mesurées à différentes profondeurs de l’échantillon. 

Les résultats sont disposés sur la Figure I-25. Les points expérimentaux sont reliés par des 

courbes de tendances polynomiales.  Pour les éprouvettes A, B et D, les mesures ont été faites 

sans que les éprouvettes soient détachées du plateau. L’éprouvette D a quant à elle été décrochée 

du plateau et a subi un grenaillage avec des billes de zirconium de diamètre 200 µm projetées 

avec une pression de jet de 3 bars. La Figure I-25-a montre clairement un effet des supports. La 

présence des supports agit sur la surface effective de diffusion et a pour effet d’augmenter le 

niveau de contraintes résiduelles.  

Selon Salmi et al.[65], l’ondulation observée peut être liée à la rotation des traits de 

lasage d’une couche à l’autre. En l’absence de traitement, on note que le procédé SLM induit 

de fortes contraintes résiduelles de traction pouvant atteindre 300 MPa jusqu’à une profondeur 

de 0,8 mm. Dans le cas des éprouvettes avec supports, la Figure I-25-b montre un net abattement 

dû au traitement thermique de relaxation appliqué, ainsi qu’une réduction de l’amplitude 

d’oscillation. En décochant les éprouvettes du plateau et en réalisant ensuite un grenaillage, on 

peut également réduire le niveau de contraintes résiduelles.  

Par ailleurs, dans le cas de l’AlSi12Mg, pour une densité d’énergie laser de 39,6 J/mm3, 

Siddique et al.[53] évaluent l’influence de la température du plateau (0°C ou 200°C) et d’un 

post-traitement de relaxation à 200°C sur les contraintes résiduelles. Selon ces derniers, un 

plateau de construction maintenu à 200°C suivi d’un traitement de relaxation minimise les 

contraintes résiduelles. 

I.2.5. Quelques propriétés mécaniques de base 

À partir des données de la littérature, il est proposé au Tableau I-1, une synthèse des 

propriétés mécaniques de l’alliage AlSi10Mg élaboré par fabrication additive, en comparaison 

des propriétés des alliages équivalents élaborés par fonderie classique. En complément de 

l’approche proposée par Tang et al.[33] qui proposent une lecture en regard de la puissance et 

de la vitesse du laser, il est ici proposé deux lectures : d’une part, en regard du taux de porosité 

dont le lien a été établi par ailleurs avec les paramètres du procédé liés au laser, mais aussi de 

la stratégie de balayage et des poudres utilisées. D’autre part, la lecture du Tableau I-1 peut se 

faire en vis-à-vis de la dureté liée aux post-traitements réalisés.  Tout compte fait, les propriétés 

mécaniques en traction étant sensibles aux aspects moyens (populations de défauts, de grains, 

…) il est à ce stade difficile de proposer une analyse fine des résultats recensés dans la 

littérature...   
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Figure I-25 Etude comparative des contraintes résiduelles dans différentes configurations d'éprouvettes. (a) influence des supports de construction. 

(b) influence d'un post-traitement de relaxation. (c) influence du grenaillage[65]
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Tableau I-1: Propriétés mécaniques en traction de l'alliage AlSi10Mg de fabrication additive, 

comparaison avec les alliages de fonderie 

I.3. Généralités sur la fatigue 

L’étude de la tenue en fatigue de l’alliage AlSi10Mg élaboré par fabrication additive 

constitue le cœur de ce manuscrit. Avant de s’intéresser spécifiquement à la fatigue dans ce 

type d’alliage, il convient de présenter quelques généralités sur la notion de fatigue.   

 

Réf 

 

Machine/ 

procédé 

Taux de 

porosité (%) 
TTh Sens 

Rm 

(MPa) 

Re 

(MPa) 
À% HV 

[29] 

 

Concept 

Laser M1 0,2-1,5 
/ XY 385-397 / 5,2-5,6 127 

  / Z 388-404 / 2,9-4,1 / 

[66] 
Renishaw  

AM250 
/ Aucun 

XY (as-

built) 
320-340 

 

/ 
1,1-1,7 

 

/ 

  / T6 Idem 388-396 / 3,4-4,3  

[67]  EOS M400 / Aucun XY 360-370 220-230 6,2-7,2 
/ 

 

  
/ 

 
 Z 400-410 220-252 4,9-5,7 / 

  
/ 

 
 XY 440 305 6,7 / 

  /  XY 440-446 287-295 6,2-7 / 

  /  Z 435-445 250-256 2,8-3,2 / 

[68] 
SLM 250 

HL 
0,25-0,3 200°C Z 355-365 187-205 

250-256 

3,9-4,2 / 

  0,01 CIC Z 150-160 18-21 / 

[33] EOS M280 0,05-0,15 
300°C, 

2H 
XY 285 182 18 / 

    Z 287 180 14,3 / 

[69] EOS M280 / Aucun Z 472-474 258-268 7,6-7,8 125 

  / 
300°C, 

2H 
Z 477-481 293-303 5,5-5,7 132 

  / 
200°C, 

2H 
Z 284-288 178-188 18-20 110 

  / CIC Z 183-185 110-120 38-40 60 

[70]  
Concept 

Laser M2 
0,29 / XY 300-375 235-270 0,5-2,1 / 

  0,29 / Z 280-360 223-241 0,7-1,5 / 

[71]  

Fonderie 

0,69-0,74 / / 289-298 269-278 3,3 - 3,4 / 

 0,05-0,06 
CIC+T

6 
/ 316-328 291-296 3,6 – 4,3 / 

[72]  0,7 T6 / 270-300 230 0,5 - 1,4 
123 

 0,2 T6 / 300 245 2,5 – 3,7 

[73] 0,002 T6 / 335 275 6 116 
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I.3.1. Définition 

La fatigue est définie comme l’endommagement d’une pièce ou d’une structure à la suite 

de sollicitations variables répétées. Deux notions permettent de caractériser un essai de fatigue : 

l’amplitude de la contrainte appliquée et le nombre de cycles à rupture. Ainsi, pour une 

population d’éprouvettes a priori équivalentes et soumises à des essais de fatigue, il est courant 

de représenter les résultats bruts sous forme de courbes S-N (Figure I-26) encore appelées 

courbes de Wöhler. 

 

Figure I-26 : Représentation d'une courbe S-N. Mise en évidence des différents domaines 

caractéristiques d'un essai de fatigue. (I) domaine oligocyclique, (II) domaine 

d'endurance limitée, (III) domaine d'endurance illimitée. 

 La limite de fatigue est définie comme la contrainte en dessous de laquelle la probabilité 

de rupture par fatigue est quasiment nulle. Cette limite de fatigue est matérialisée par une 

asymptote horizontale. Dans le cas de certains matériaux comme les aluminiums, il n’existe pas 

de limite de fatigue au sens strict. Ainsi, on parle souvent de limite conventionnelle d’élasticité. 

La limite conventionnelle de fatigue est généralement définie entre 106 et 108 cycles. Dans la 

suite de cette étude, nous parlerons de limite de fatigue qui est en fait une limite conventionnelle 

de fatigue. Plusieurs méthodes peuvent être utilisées pour déterminer la limite de fatigue.  

Les méthodes avec écart-type qui nécessitent un nombre très important d’éprouvettes. 

On peut citer : 

▪ La méthode des « probits » [9] ; 

▪ La méthode de l’escalier [9]. 

Par ailleurs, lorsque le nombre d’éprouvettes à disposition est faible comme c’est le cas 

dans cette étude, on utilise les méthodes sans écart-types. Dans cette étude, nous détaillons deux 

méthodes : la méthode de Locati [74], et la méthode par paliers qui s’en rapproche. 

▪ La méthode de Locati  
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Cette méthode permet de déterminer la limite de fatigue pour une seule éprouvette. Un 

premier chargement est effectué en dessous de la limite de fatigue. Lorsque le nombre de cycle 

défini par convention est atteint sans que l’éprouvette soit rompue, la charge est incrémentée 

d’une certaine valeur et l’essai est relancé jusqu’à rupture de l’éprouvette. Chaque palier induit 

un dommage au sens de Miner. Les dommages ainsi créés sont pris en compte dans le calcul de 

la limite de fatigue. 

À un palier i, sous une amplitude de contrainte 𝜎𝑖, le dommage 𝑑𝑖 est exprimé en 

fonction du nombre de cycles 𝑛𝑖 vécus par l’éprouvette et du nombre de cycles 𝑁𝑅𝑖
auquel elle 

aurait rompu sous cette même contrainte. 

 

 𝑑𝑖 =
𝑛𝑖

𝑁𝑅𝑖

 Équation 4 

D’après la loi de Miner, l’éprouvette est rompue lorsque le dommage cumulé D vaut 1. 

 

𝐷 = ∑
𝑛𝑖

𝑁𝑅𝑖

𝑝

𝑖=1

= 1 

Équation 5 

 L’application de la méthode de Locati implique la connaissance d’une courbe de Wöhler 

du matériau.  Deux autres courbes hypothétiques dont les asymptotes sont décalées du pas de 

chargement sont représentées de part et d’autre de la courbe de référence. Pour chaque niveau 

de charge, on calcule le dommage créé par rapport à chaque courbe. La limite de fatigue est la 

valeur de contrainte qui conduit à un dommage de l’unité. Une fois la bonne courbe identifiée, 

on peut déterminer la limite de fatigue au nombre de cycles voulu.  

▪ La méthode par palier. 

Cette méthode est semblable à la méthode de Locati mais repose sur le fait que 

l’historique de chargement ne crée pas de dommage. Cette hypothèse a été validée pour 

plusieurs alliages, dont notamment l’Al356 de fonderie par Roy et al.[37] et sur un alliage de 

titane Ti-6Al-4V par Lanning et al.[75]. Dans le principe, le premier palier est choisi 

suffisamment bas pour éviter la rupture au premier niveau. Dans ce cas, la limite de fatigue est 

déterminée par interpolation linéaire entre le palier à rupture et le dernier palier à non-rupture. 

L’avantage principal de cette méthode est qu’elle est la seule qui permette de déterminer la 

limite de fatigue pour une éprouvette avec un défaut naturel. Aussi, la connaissance au préalable 

d’une courbe de Wöhler du matériau n’est pas nécessaire.  
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I.3.2. Fatigue des alliages de fonderie 

Du point de vue matériau, la notion d’endommagement par fatigue est définie par deux 

principaux phénomènes : l’amorçage et la propagation. L’analyse d’un faciès de rupture 

permet d’identifier ces deux phases.  

I.3.2.1. Amorçage  

L’amorçage en fatigue peut se définir comme la contrainte seuil qui provoque 

l’apparition de fissures au sein de quelques grains plastifiés du fait de la présence d’un 

concentrateur de contrainte. Ainsi, lors d’un essai de fatigue, il existe dans le matériau des 

concentrateurs de contraintes, souvent des défauts, qui provoquent l’amorçage des fissures. Ces 

concentrateurs, qui sont des zones de non-linéarité physique, peuvent aussi être des joints de 

grains, des éléments chimiques comme les dendrites, ou des bandes de glissements [37], [39], 

[71], [76]–[79]. Par ailleurs, l’amorçage de la fissure est souvent dû à des concentrateurs de 

contraintes reflétant des non-linéarités géométriques. C’est le cas des défauts internes ou 

externes, artificiellement créés ou inhérents aux procédés de fabrication [36], [38], [39], [41], 

[47], [73], [80]–[83]. Afin d’étudier la sensibilité de la tenue en fatigue à la microstructure et 

aux défauts, Ceschini et al.[77] proposent d’étudier l’effet de la compression isostatique à chaud 

(CIC) sur la tenue en fatigue en flexion alternée pour deux nuances d’aluminium A356-T6 et 

A204-T6. En l’absence de CIC, l’analyse des faciès de rupture révèle un amorçage 

systématiquement dû aux défauts de surface, contrairement au cas des éprouvettes ayant subi 

un traitement CIC où l’amorçage a lieu au niveau des bandes de glissement proches de la surface 

libre. En présence de défauts, l’alliage A204-T6 est légèrement moins résistant à la fatigue que 

l’A356-T6. Après CIC, en considérant pour référence l’état non CIC, Ceschini et al. [77] 

constatent une très forte amélioration de la tenue en fatigue de près de 70% pour l’A204-T6 

contre environ 40% pour l’alliage A356-T6.  

Viet-Duc et al. [39] étudient l’amorçage des fissures en fatigue multiaxiale (traction et 

torsion pures, et traction torsion) dans trois microstructures différentes (A, B et C) de l’alliage 

A356-T7 de fonderie. Le premier matériau (A) est enrichi en cuivre (0,5%). Les deux autres 

matériaux (B et C) ont la même composition chimique mais l’un (C) a subi un traitement CIC 

avant de subir le traitement T7. Le matériau C ayant subi un CIC est toujours plus résistant à la 

fatigue que les autres. L’analyse des fûts d’éprouvettes, Figure I-27, montre que dans le cas C, 

l’amorçage a lieu sur des bandes de glissement alors que les fissures s’amorcent toujours sur 

les défauts dans les cas A et B. En considérant que l’état de référence est le matériau non enrichi 

en cuivre et n’ayant pas subi de CIC, on note que les limites de fatigue en traction R = -1 et en 

traction-torsion R = -1 sont quasiment doublées lorsque les éprouvettes sont sans défaut. Alors 

que toutes choses égales par ailleurs, l’enrichissement en cuivre génère au maximum 25 % 

d’augmentation des limites de fatigue. Les travaux de Ceschini et al.[77] et Viet-Duc et al. [39], 

proposent que les défauts impactent fortement l’amorçage des fissures de fatigue.  
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Figure I-27 : Identification des sites d'amorçages au niveau des fûts d'éprouvettes polies. 

Différents types de matériau (A, B ou C) , selon différentes sollicitations [39]. 

I.3.2.2. Propagation 

Quand les niveaux de contraintes sont tels qu’il y a de la plasticité localisée dans le 

matériau et qu’une fissure s’amorce, si la sollicitation continue et que le facteur d’intensité de 

contrainte généré dépasse un certain seuil, la fissure commence à se propager. En général, dans 

le cas de sollicitations uniaxiales pour les matériaux polycristallins, la propagation est d’abord 

cristallo- dépendante (Stade I) dans le plan de scission maximale. Ce plan de scission maximale 

correspond à un plan orienté à 45° par rapport au plan perpendiculaire à la direction de 

sollicitation dans le cas d’un essai de traction alternée par exemple. Dans le stade I, la fissure 

se propage sur quelques grains au maximum, avant de bifurquer et suivre le plan 

perpendiculaire à la direction de sollicitation (stade II). Les travaux de Viet-Duc et al. [39], dans 

le cas de l’A356-T6, montrent que lorsque la fissure est amorcée sur des bandes de glissement 

persistantes, elle croît d’abord suivant le plan de scission maximale avant de passer en stade II, 

comme le montre la Figure I-28. En revanche, en cas d’amorçage sur défauts, la fissure se 

propage directement en stade II. Dans ces mêmes travaux, Viet-Duc et al.[39] constatent 

également la présence des fissures non propageantes sur le fût d’éprouvettes. Ces fissures sont 

en effet bloquées aux joints de grains défavorablement orientés du point de vue de la 

propagation. En d’autres termes, les joints de grains peuvent se comporter comme des obstacles 

à la propagation des fissures.  

Dans le cas de l’A357 élaboré par rhéomoulage et par moulage permanent, Brochu et 

al.[84] s’intéressent également aux mécanismes de fissuration. Dans ce cadre, les auteurs 

observent une fissure s’amorcer sur une particule de silicium. Cette fissure se propage en Stade 

I en traversant plusieurs cellules dendritiques (Figure I-29-a) jusqu’à être stoppée par un cluster 

de silicium à un joint de grain (Figure I-29-b), alors que plus de la moitié de la durée de vie de 

l’éprouvette est consommée. Une autre fissure naît alors au niveau de la même particule de 

silicium d’où est partie la fissure primaire (Figure I-29-c). Cette nouvelle fissure se propage en 

Stade II jusqu’à la rupture de l’éprouvette (Figure I-29-d). Brochu et al.[84] proposent alors 

qu’en l’absence de défauts, il est possible d’améliorer la tenue en fatigue en affinant les grains. 

De même Vincent[85] constate dans ses travaux de thèse sur le fer pur, qu’affiner les grains 

permet justement d’améliorer la résistance à la fatigue. Avant les travaux de Vincent et de 

Brochu, Franck Alexandre faisait également le même constat dans le cas de l’Inconel 718 [86]  
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Figure I-28: Iillustration du phénomène de propagation suivant le stade I, puis II. Cas de 

l'A356-T6 de fonderie [39] 

 

Figure I-29 : Mécanisme d'endommagement par fatigue dans l'alliage A357, (a)amorçage 

d'une fissure à partir d'une particule de silicium, (b) propagation en stade I, (c) 

la fissure est déviée puis stoppée par un cluster de silicium à un joint de grain, (d) 

une autre fissure s’amorce à la même particule de silicium et se propage en stade 

II [84]. 

I.3.3. Notions de critères  

Plusieurs critères entrent en jeu dans le dimensionnement en fatigue des structures. En 

l’absence de défauts, un élément de la microstructure peut jouer le rôle de maillon faible et 

provoquer l’amorçage puis la propagation de la fissure jusqu’à la rupture [76]–[78]. La rugosité 

de surface et les contraintes résiduelles peuvent également impacter la tenue en fatigue de 

certains matériaux. Plusieurs études proposent que les défauts impactent la tenue en fatigue à 

l’ordre 1 [36], [39]. Un critère de fatigue est un outil de dimensionnement en fatigue des 

composants. Les critères de fatigue d’une façon ou d’une autre prennent en compte l’influence 

sur la tenue en fatigue d’au moins un des paramètres cités précédemment. Ces critères peuvent 
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être purement théoriques ou empiriques. Dans tous les cas, ils doivent permettre de garantir un 

domaine de sûreté (domaine d’endurance illimitée) en service ou alors, ils doivent permettre de 

prédire la durée de vie en service (domaine d’endurance limitée). Quand le critère prédit une 

tenue en fatigue inférieure aux résultats expérimentaux, il est dit conservatif. À l’inverse, quand 

les résultats expérimentaux sont supérieurs à ceux prédits par le critère, le critère est qualifié de 

non conservatif.  

I.4. Modélisation de la limite de fatigue des matériaux sans défauts 

Dans ce paragraphe, il est présenté dans un premier temps quelques critères uniaxiaux 

permettant de modéliser l’effet des contraintes moyennes que l’on peut représenter dans un 

diagramme de Haigh-Goodman ou DVM. Dans un second temps, il est question de décrire les 

phénomènes de triaxialité des contraintes à l’échelle locale lorsqu’on applique une contrainte 

uniaxiale à l’échelle macroscopique. Le choix est porté sur le critère de Crossland. 

I.4.1. Critères empiriques basés sur la contrainte moyenne 

L’une des représentations les plus courantes de l’influence de la contrainte moyenne sur 

la limite de fatigue est le diagramme de Haigh-Goodman encore appelé diagramme A-B. Les 

critères de type Haigh-Goodman s’appuient sur la tendance de liaison des points A et B. Dans 

le cas d’un chargement traction/compression, le point A est identifié à partir d’un essai de 

fatigue à R = -1 et le point B est identifié à partir d’un essai de traction monotone. Sur la Figure 

I-30, les droites de Goodman et Söderberg, la parabole de Gerber et l’ellipse de Marin sont 

présentées. Elles modélisent l’influence de la contrainte moyenne sur la tenue en fatigue. 

 

Figure I-30 : Diagramme de Haigh-Goodman 

Susmel et al.[87] proposent une analyse des résultats de la littérature pour plusieurs 

classes de métaux. La Figure I-I-31 montre que la droite de Södergerg serait trop non 

conservative dans la mesure où tous les points expérimentaux se situent entre la droite de 

Goodman et l’ellipse de Marin. Dans leurs travaux, Susmel et al.[87] suggèrent que l’effet de 

la contrainte moyenne sur la limite de fatigue dépend du matériau et de son état microstructural. 
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Figure I-I-31 : Prise en compte du type de matériau dans la description de l’influence de la 

contrainte moyenne sur la limite de fatigue[87]. 

Toujours dans le cas de la traction alternée, Iben Houria[52] s’intéresse à l’effet de la 

contrainte moyenne en présence de défauts. Les travaux sont effectués sur l’A356-T6 de 

fonderie. Les résultats des travaux de Iben Houria sont consignés sur la Figure I-32. Les essais 

de fatigue sont faits à deux rapports de charge R = -1 et R = 0. L’auteur propose de modéliser 

l’effet de la contrainte moyenne par les droites de Goodman. Le matériau de référence est réputé 

sain sans défaut, ainsi, Iben Houria propose que l’effet de la contrainte moyenne dépend aussi 

de la taille des défauts et du rapport de charge. Pour les 2x3 éprouvettes testées, si les droites 

de Goodman sont des bons indicateurs de la sensibilité du matériau à la contrainte moyenne, il 

semble alors que cette sensibilité est diminuée avec la taille des défauts. 

 

Figure I-32 : Prise en compte de la taille des défauts dans la description de l’influence de la 

contrainte moyenne sur la limite de fatigue [52]. 

Dans le contexte allemand, la DVM, équivalent de la SF2M française, préconise 

d’identifier le diagramme de Haigh-Goodman avec deux limites de fatigue : la résistance 

mécanique et la limite conventionnelle d’élasticité. Cette approche permet de modéliser l’effet 

d’une contrainte moyenne de compression. 
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Figure I-33 : Diagramme de Haigh recommandé par la DVM 

Kamaya et al.[49] abordent les aspects de contraintes moyennes dues au chargement 

et/ou des contraintes résiduelles liées au grenaillage dans le cas de l’A316. Les désignations 

CW0 et CW20 correspondent respectivement aux taux 0 et 20% de précontraintes induites par 

le procédé mécanique. Les limites de fatigue calculées se situent entre les derniers points à 

non- rupture et les premiers points à rupture pour chaque rapport de charge sur la Figure I-26. 

Les paraboles de Gerber ainsi que les droites de Goodman (telles que formulées précédemment) 

sont tracées pour chaque type de matériau. On peut noter que pour les deux états du matériau, 

la parabole de Gerber permet de bien modéliser l’effet de la contrainte moyenne. Les résultats 

de Kamaya et al.[49] montrent que pour la même contrainte moyenne, on note un fort 

abattement de la limite de fatigue qui est liée au taux de précontrainte. En revanche, il semble 

que les contraintes résiduelles induites pas le procédé de précontrainte n’impactent pas le mode 

de description de l’influence de la contrainte moyenne. 

 

Figure I-34 :Influence de la contrainte moyenne dans le cas d’un acier inoxydable [49]. 
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I.4.2. Critère de Crossland 

Le critère proposé par Crossland en 1956 est un critère de type Von Mises basé sur les 

invariants du tenseur des contraintes. Dans sa formulation, le critère prévoit que l’amorçage 

d’une fissure est piloté par l’amplitude de la contrainte déviatorique 𝐽2,𝑎 et la contrainte 

hydrostatique maximale  𝐽1,𝑚𝑎𝑥. Sur un cycle de chargement, le critère de Crossland s’écrit : 

 𝜎𝑐𝑟 = √𝐽2,𝑎 + 𝛼𝑐𝑟𝐽1,𝑚𝑎𝑥 < 𝛽𝑐𝑟 Équation 6 

Les paramètres 𝛼𝑐𝑟 et 𝛽𝑐𝑟 sont identifiés avec deux limites de fatigue en torsion alternée 

à R=-1 et en traction alternée à R=-1 par exemple, ou alors avec deux limites de fatigue à R= - 1 

et à R=0,1. 

Pour cela, il faut revenir aux définitions des invariants du tenseur des contraintes
𝜎
=

. 

 𝜎
=

= [

𝜎𝑥𝑥 𝜎𝑥𝑦 𝜎𝑥𝑧

𝜎𝑥𝑦 𝜎𝑦𝑦 𝜎𝑦𝑧

𝜎𝑥𝑧 𝜎𝑦𝑧 𝜎𝑧𝑧

] 
Équation 7 

 

Ainsi, 

 
𝐽1 =

1

3
𝑡𝑟(

𝜎
=

) 
Équation 8 

 

Et  

 

√𝐽2 = √
1

2
𝑆
=

:
𝑆
=

 

Équation 9 

  

Avec  

 𝑆
=

=
𝜎
=

−
1

3
𝑡𝑟 (

𝜎
=

) .
𝐼
=

 
Équation 10 

I.5. Modélisation de la limite de fatigue des matériaux avec défauts 

I.5.1. Approche de la Mécanique de la Rupture en Élasticité Linéaire (MREL) 

On considère qu’un défaut présent dans le matériau est assimilable à une fissure de taille 

équivalente au dit défaut. L’approche de la mécanique de la rupture en élasticité linéaire repose 

sur la propagation d’une fissure sous un chargement à vitesse constante dans le domaine 

d’élasticité du matériau. On considère que le chargement provoque une plasticité localisée à la 

pointe de fissure. La fissure devient alors propageante à partir d’un certain seuil ∆𝐾𝑡ℎ. Au-delà 

de ce seuil de propagation, le facteur d’intensité de contrainte est calculé en fonction de 

l’amplitude de contrainte appliquée ∆𝜎 et de l’évolution de la taille √𝜋𝑙 (en µm) et du facteur 

de forme Y de la fissure.  

 ∆𝐾𝑡ℎ = 𝑌. ∆𝜎. √𝜋𝑙 Équation 11 
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À partir de la relation 11, il est possible de suivre l’évolution de la limite de fatigue en fonction 

de la taille des défauts. 

 L’implémentation de ce modèle nécessite de déterminer le facteur d’intensité de 

contrainte seuil ∆𝐾𝑡ℎ. Dans le cas d’éprouvettes cylindriques, l’évolution du facteur de forme 

peut aussi être déterminée par analyse des faciès de rupture d’éprouvettes à sections utiles 

circulaires. Cette étape peut être délicate en l’absence de marquage. Dans ce cas, il faudrait 

mettre en place une manipulation spécifique de marquage, par encre par exemple ou thermique 

dans certaines conditions. Aussi, il faut que le défaut soit débouchant et qu’on puisse le 

localiser. Pour une éprouvette de diamètre D contenant une fissure de taille l,  Carpinteri [72] 

propose une loi empirique qui rend compte de l’évolution du facteur de forme en fonction de 

l’évolution de la taille de la fissure. 

 
𝑌 =

2

𝜋
+ 0,986 (

𝑙

𝐷
) − 1,357 (

𝑙

𝐷
)

2

+ 4,172 (
𝑙

𝐷
)

3

 
Équation 12 

  Les travaux de  El Haddad et al.[88] montrent que l’approche MREL classique n’est 

pas toujours valable et propose une correction pour des fissures courtes. 

I.5.2. Approche de El Haddad 

Les travaux de El Haddad et al.[88] sont réalisés sur un acier. En exprimant la limite de 

fatigue en traction R = -1 en fonction de la taille de la fissure, les auteurs constatent qu’en 

dessous d’une certaine taille de fissure 𝑙0, la pente de -1/2 prédite par l’Équation 11 ne permet 

plus de décrire l’évolution réelle de la limite de fatigue en fonction de la taille de la fissure (cf. 

Figure I-35). Cette taille critique est identifiée expérimentalement et approchée par la MELR. 

 
𝑙0 =

1

𝜋
(

∆𝐾𝑡ℎ

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 )

2

 
Équation 13 

 

 

Figure I-35 : Correction de l'évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille des défauts 

pour des fissures courtes[88] 

La prise en compte de la taille critique 𝑙0 permet de proposer une correction de la MELR pour 

des fissures courtes sous la forme : 
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∆𝜎 =

1

𝑌

∆𝐾𝑡ℎ

√𝜋(𝑙 + 𝑙0)
 

Équation 14 

Le modèle d’El Haddad et al s’écrit alors : 

 

∆𝜎 =
𝜎𝐷−1

𝑡𝑎

𝑌
√

𝑙0

𝑙 + 𝑙0
 

Équation 15 

 

 Il existe cependant plusieurs études qui montrent que les défauts ne sont pas toujours 

assimilables à des fissures [21], [36], [38], [80], [89]. Ces études tendent ainsi à limiter le champ 

d’applications des approches de type MELR.  

I.5.3. Approche de Murakami 

Murakami et Endo s’intéressent pour la première fois à la description de la taille des 

défauts par le paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒 que l’on peut voir en Figure I-36. Ce paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒 choisi 

sur des considérations de facteur d’intensité de contrainte, correspond en fait à la projection 

d’un défaut de géométrie donnée dans le plan perpendiculaire à la direction de sollicitation de 

la plus grande contrainte principale. 

 

Figure I-36 : Taille de défaut au sens de Murakami et Endo [80]. 

Ce critère très robuste a été employé pour différentes classes de métaux [80]. Murakami 

et Endo montrent que pour tous les métaux, l’abattement de limite de fatigue en fonction du 

paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒 suit une pente de -1/n. La première formulation du critère s’écrit donc : 

 
𝜎𝑤 = 𝐶. √𝑎𝑖𝑟𝑒

−
1
𝑛 

Équation 16 

 

Où « C » est une constante qui dépend du matériau et n =6 pour les métaux. Le critère initial a 

subi plusieurs modifications avant d’être réécrit en 1986 dans sa forme la plus générale qui 

prend en compte non seulement la taille des défauts mais aussi la position par rapport à la 

surface libre et ainsi que la dureté HV et le rapport de charge R. 

Dans le cas des défauts de surface, le critère s’écrit : 

 
𝜎𝑤 = 1,43(𝐻𝑣 + 120). √𝑎𝑖𝑟𝑒

−
1
6. (

1 − 𝑅

2
)

𝛼

 
Équation 17 

 

Avec  

 𝛼 = 0,226 + 𝐻𝑣. 10−4 Équation 18 
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I.5.4. Approche DSG 

Nadot et Billaudeau [81] étudient l’influence de la taille des défauts sur la limite de 

fatigue d’un acier 1045. Les essais de fatigue sont menés en traction uniaxiale et en torsion sur 

des éprouvettes contenant des défauts artificiels semi-sphériques puis sans défauts. L’analyse 

des fûts d’éprouvettes montre que les fissures sont amorcées aux points chauds dans les plans 

de cisaillement maximal, ce qui est classique en l’absence de défauts et non en présence des 

défauts. Cette observation permet de justifier la prise en compte des effets de gradients dans les 

mécanismes d’amorçage des fissures de fatigue. Dans sa première description, le critère DSG 

prend en compte les effets de gradient de la partie hydrostatique du tenseur des contraintes. En 

2013, Vincent et al.[82] ont proposé une extension du critère DSG aux défauts semi-elliptiques 

en calculant les champs mécaniques en utilisant la théorie d’Eshelby [90]. Dans leurs travaux, 

Luu et al.[91] appliquent le critère DSG en prenant en compte les effets de gradient des 

contraintes de scission et hydrostatique dans l’état adapté. Cette récente formulation a été 

implémentée pour plusieurs résultats de la littérature et s’est avérée intéressante pour décrire 

les effets des défauts. Le critère DSG s’écrit : 

 𝜎∇ = 𝜎eq,M − 𝑎∇

𝜎eq,M − 𝜎∞ 

√𝑎𝑖𝑟𝑒
≤ 𝛽 

Équation 19 

Où 𝜎∇ est un scalaire équivalent qui intègre la présence du défaut, 𝜎eq,M la contrainte au point 

chaud du défaut, lorsqu’on applique à l’éprouvette une contrainte 𝜎∞. Le paramètre 𝑎∇, 

homogène à une taille est identifié en considérant que la contrainte du critère DSG est égale à 

la contrainte seuil 𝛽. 

 Dans le cadre de ses travaux de thèse, Iben Houria [52] a réalisé des essais de torsion à 

R  = 0 et à R = -1 sur des éprouvettes d’alliage A356-T6 sans défauts. Il constate une forte 

dispersion des résultats qui est en lien avec le paramètre SDAS de la microstructure qui traduit 

la distance entre les bras secondaires des dendrites. La contrainte équivalente 𝜎eq,M est alors 

identifiée par le critère de Crossland en prenant en compte la dépendance de la limite de fatigue 

du matériau sain à la taille de la SDAS. Le critère s’écrit alors : 

 𝜎∇ = 𝜎eq,M − 𝑎∇

𝜎eq,M − 𝜎∞ 

√𝑎𝑖𝑟𝑒
≤ 𝛽(𝜆2) 

Équation 20 

Où 𝜆2 désigne la taille de la SDAS. 

Si les critères précédents peuvent permettre une bonne description des phénomènes de 

fatigue, il est tout de même important de garder à l’esprit que la fatigue est souvent un problème 

de surface. La suite ce chapitre bibliographique propose de considérer les aspects de rugosité 

de surface dans l’analyse de la limite de fatigue. Ce type d’approche pourrait être adapté pour 

dimensionner les pièces réalisées par fabrication additive dans la mesure où l’état de surface est 

très rugueux. 

I.5.5. Approches Kf 

Ce paragraphe s’appuie sur les travaux de Arola et Williams [92] pour proposer une 

définition globale de la rugosité dans le cas de la fabrication additive. Sur la Figure I-37-a, la 

courbe en trait plein schématise une surface réelle avec sa rugosité locale et la courbe en trait 

interrompu schématise l’ondulation de surface. Cette définition de la rugosité est assez 

représentative d’une surface élaborée par fabrication additive. Ce type de considération a 
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également été étudié dans le cadre des travaux de Gerin pour comprendre les effets de défauts 

et d’intégrité de surface sur le comportement en fatigue des composants forgés [93] 

 

Figure I-37 : Définition de la rugosité pour une surface réelle, (a) illustration de la rugosité et 

de l'ondulation, (b, c) schématisation du phénomène de concentration de 

contrainte dans les cas de fonds d'entaille à faible et à fort gradients[92]. 

À partir de ce profil, on peut rappeler les différentes définitions des grandeurs de 

rugosité. 

➢ La rugosité arithmétique Ra ou encore la moyenne intégrale des écarts pic-vallée en 

valeurs absolues.  

 
𝑅𝑎 =

1

𝐿
∫ |𝑍|

𝐿

0

𝑑𝑥 
Équation 21 

La grandeur L désigne la longueur d’acquisition portée par l’axe X. 

➢ La rugosité pic-vallée, Ry qui désigne en valeur absolue l’écartement entre le plus haut 

pic et la plus basse vallée.  

 𝑅𝑦 = |𝑅𝑝 − 𝑅𝑣| Équation 22 

➢ La moyenne des rugosités Pic-valée, Rz. 

 

𝑅𝑧 =
1

𝑚
⌈∑(𝑍𝑖)𝑚𝑎𝑥

𝑚

𝑖=1

+ ∑(𝑍𝑗)𝑚𝑖𝑛

𝑚

𝑗=1

⌉ 

Équation 23 

Les Figure I-37-b et Figure I-37-c schématisent la prise en compte des phénomènes 

locaux dus aux rayons en fond de vallées.  

En s’appuyant sur les travaux de Neuber (1958) et des récents travaux d’Arola et Ramulu 

[94], Arola et Williams [92] proposent de définir le facteur effectif de concentration de 

contrainte  par la relation : 

 
𝐾𝑡
̅̅ ̅ = 1 + 𝑛 (

𝑅𝑎

𝜌̅
) (

𝑅𝑦

𝑅𝑧
) 

Équation 24 

Où 𝜌̅ désigne le rayon de fond de profil et 𝑛 = 2 pour les essais de traction.  

L’Équation 24 est intégrée dans le critère de Peterson (1974) basé sur l’expression du 

facteur d’intensité de contrainte effectif en fatigue 𝐾𝑓
̅̅ ̅.  

 𝐾𝑓
̅̅ ̅ = 1 + 𝑞(𝐾𝑡

̅̅ ̅ − 1) Équation 25 
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Avec 𝑞 un facteur désignant la sensibilité du matériau au défaut, défini par la relation : 

 
𝑞 =

1

(1 +
𝛾

𝜌̅ ⁄ )
 

Équation 26 

Le paramètre 𝛾 est donc matériau-dépendant. Selon Dowling[95] le paramètre 𝛾 vaut 

0,51 pour la plupart des aluminiums. Pour des matériaux à forte résistance mécanique 𝑅𝑚, le 

paramètre est déterminé par une loi empirique également proposée par Dowling [95] : 

 
𝛾 = 0,025 (

2070𝑀𝑃𝑎

𝑅𝑚
)

1,8

 
Équation 27 

Connaissant la limite de fatigue d’un état considéré comme référence, on peut alors en 

déduire la limite de fatigue de l’état rugueux en appliquant le facteur 𝐾𝑓
̅̅ ̅̅ . 

 𝐾𝑓
̅̅ ̅ =

𝜎𝐷,𝑟é𝑓

𝜎𝐷,𝑟𝑢𝑔𝑢𝑒𝑢𝑥
 

Équation 28 

Rappelons que le facteur 𝐾𝑡
̅̅ ̅ peut aussi être calculé en utilisant la formule de Peterson 

[96] qui l’exprime en fonction de 𝜌̅  et 𝑡̅  la profondeur de l’entaille. 

 

𝐾𝑡
̅̅ ̅ = 1 + 𝑛√

𝑡̅

𝜌̅
 

Équation 29 

Dans cette section, quelques généralités sur la fatigue ont été abordées. En s’inspirant des 

travaux de Gerin [93], il a été rappelé quelques définitions fondamentales. Quelques critères de 

fatigue ont été présentés en contexte uni et multi-axial.  En présence de défauts, en s’appuyant 

sur des approches de type Murakami ou entailles, les rôles, des défauts, de la microstructure 

ainsi que de l’état de surface ont été évalués sur les mécanismes d’amorçage et de propagation 

des fissures dans le cas de plusieurs types de matériaux métalliques. Dans la dernière partie de 

ce chapitre, il est question de se focaliser sur la tenue en fatigue des alliages d’aluminium 

élaborés par fabrication additive. Une attention particulière est portée à l’AlSi10Mg qui est le 

matériau de cette étude. 

I.6. État de l’art sur la fatigue de l’alliage AlSi10Mg élaboré par voie additive 

Comparativement aux alliages de fonderie, la littérature est à ce jour peu fournie en ce 

qui concerne l’étude de la tenue en fatigue des alliages d’aluminium élaborés par fabrication 

additive. Afin de passer en revue l’état de l’art sur la question, cette étude bibliographique 

propose deux approches. Cette partie permettra d’évaluer l’état d’avancement des travaux sur 

l’influence des paramètres matériaux (défauts, microstructure, contraintes résiduelles et état de 

surface) sur la tenue en fatigue sous différentes sollicitations. Le but ultime étant de positionner 

et d’orienter nos travaux qui font l’objet des chapitres suivants de ce manuscrit. 

I.6.1. Analyse des courbes S-N 

Plusieurs études proposent d’évaluer la tenue en fatigue des aluminiums (AlSi7Mg, 

AlSi10Mg ou AlSi12Mg) de fabrication additive au travers des courbes S-N classiques pour 

différents états de microstructures, soit inhérents au procédé soit résultants d’un traitement 
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thermique [24], [27], [28], [30], [33], [40], [53], [66], [67], [97]. Brandl et al.[28] évaluent 

l’influence de la direction de production, de la température du plateau de construction et du 

traitement thermique de type T6 sur la tenue en fatigue. Trois directions de productions 

(éprouvettes à plat sur le plateau : 0°, à 45° et à 90°), deux températures du plateau (30°C et 

300°C) sont évaluées en regard de la tenue à la fatigue. Le traitement T6 pratiqué est le suivant : 

• Mise en solution : 6h à 525°C ; 

• Refroidissement à l’eau à température ambiante ; 

• Vieillissement artificiel : 7h à 165°C. 

Toutes les éprouvettes étudiées ont une surface usinée. Les essais de fatigue sont réalisés 

en traction R = 0,1. Selon Brandl et al.[28] l’effet de la direction de production est prononcé 

lorsque le plateau est maintenu à 30°C pendant la fabrication. Les auteurs attribuent cela aux 

contraintes résiduelles, d’autant plus que les éprouvettes produites à 300°C ne révèlent pas de 

différences significatives. Pour une température de plateau donnée, Brandl et al. montrent que 

le traitement T6 a pour effet d’améliorer la tenue en fatigue. L’analyse des faciès de rupture 

montre que les fissures de fatigue sont toujours dues aux défauts présents en surface ou en 

sub- surface des éprouvettes (Figure I-38-a et c). Les faciès de rupture reflètent clairement un 

mode d’endommagement différent, se traduisant par un aspect plus lisse dans la zone de 

propagation (cf. Figure I-38-a et c), et dans la zone de rupture finale, le faciès des éprouvettes 

ayant subi un traitement T6 (cf. Figure I-38-d) semble présenter plus de marques d’arrachement 

ductile que dans le cas non T6 en Figure I-38-b. Pour le même rapport de charge R = 0,1, 

Maskery et al.[66] constatent que l’effet du traitement thermique T6 est bénéfique même en 

présence d’un état de surface brut de fabrication. Par ailleurs, Aboulkhair et al.[97] constatent 

le même effet du traitement T6 sur la tenue en fatigue. Dans ces mêmes travaux, les auteurs 

montrent, (Figure I-39) que l’état de surface brut de fabrication ne semble pas générer 

d’abattement significatif sur la résistance à la fatigue pour des fortes sollicitations, mais 

constatent que l’abattement généré est d’autant plus significatif à mesure que l’on s’éloigne du 

domaine oligocyclique. Comme Maskery et al. [66], ainsi que Brandl et al [28], Aboulkhair et 

al.[97] constatent que l’amorçage a toujours lieu à partir d’un défaut surfacique ou sub-

surfacique.  
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Figure I-38 : Faciès de rupture typiques des éprouvettes produites sur un plateau à 300 °C avec 

l’orientation 0° , testées en fatigue sans traitement thermique (a) et (b), et après 

traitement thermique T6 (c) et (d). (a) et (c) sites d’amorçage, (b) et (d) zones de 

rupture ductile [28]  

Yang et al.[24] proposent d’alimenter l’état de l’art pour le même rapport de charge 

R = 0,1 dans le cas de l’AlSi10Mg. Trois cas de figure sont étudiés dans un état de 

microstructure type T6. Premièrement, des éprouvettes avec sections utiles brutes de fabrication 

(diamètre 3 mm) et présentant une population de défauts en sub-surface. Deuxièmement, une 

partie de ces éprouvettes a légèrement été polie (Ra = 0,2 µm) de façon à s’affranchir de la 

rugosité due à l’état brut de fabrication tout en conservant la population de défauts 

sub- surfacique. Troisièmement, des éprouvettes avec sections utiles brutes de diamètre 4 mm 

ont été usinées et polies (Ra = 0,2 µm) au diamètre 3 mm de façon à s’affranchir des défauts 

sub-surfaciques. Yang et al.[24] constatent un abattement significatif des propriétés de fatigue 

qui est selon eux dû à la présence de défauts sub-surfaciques, étant donné que les éprouvettes 

usinées et polies présentant des défauts sub-surfaciques ont la même tendance que les 

éprouvettes avec surfaces brutes et défauts sub-surfaciques (Figure I-40). Yang et al.[24] 

proposent également que les défauts de surfaces ou sub-surfaciques pilotent l’amorçage des 

fissures de fatigue au premier ordre. Sur la base des résultats de la littérature, Beretta et al.[98] 

proposent de décrire l’influence du défaut sur la limite de fatigue au travers le paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒 

de Murakami mais le peu de résultats existants [98] ne permet pas encore d’établir des 

diagrammes de Kitagawa robustes pour cette classe de matériau.  

 

Figure I-39 : Influence de l’état de surface et du traitement thermique T6 sur la résistance à 

la fatigue à R = 0,1 [97]. 

Rappelons que la température du plateau agit sur la taille de la structure dendritique et 

que réaliser un post-traitement à 200°C permet de minimiser les contraintes résiduelles dans le 

cas de l’AlSi12Mg. Dans ce contexte, pour un rapport de charge R = -1, Siddique et al. [53] 

proposent d’évaluer l’influence de la température du plateau et du post-traitement de relaxation 

des contraintes résiduelles sur le comportement en fatigue. Quatre gammes d’éprouvettes 

référencées E, F, G et H sont produites avec la même densité d’énergie laser. Les gammes E et 

F sont produites sur un plateau à 0°C alors que pour les gammes G et H, le plateau a été 

maintenu à 200°C. Les gammes E et G n’ont pas subi de post-traitement alors que les gammes 
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F et H en ont subi. Siddique et al.[53] proposent que la réduction des contraintes résiduelles et 

l’augmentation de la taille des dendrites dues au couplage entre la température du plateau et le 

traitement de relaxation a pour effet de réduire la durée de vie en fatigue et la dispersion des 

résultats. Cependant l’observation des faciès de rupture montre des tailles de défauts différentes 

à l’origine de la rupture. Il est donc difficile d’isoler l’effet des défauts dans l’étude de la tenue 

en fatigue. Selon Damon et al.[27], dans le cas de l’alliage AlSi10Mg sollicité en flexion 

rotative, la dispersion des résultats de fatigue est certainement due à l’hétérogénéité des défauts 

 

Figure I-40 : Évaluation de la sensibilité de l’AlSi10MgSi à l’état de surface brute de 

fabrication et aux défauts sub-surfaciques, (a) courbes S-N à R = 0,1 pour 

différents états, (b-f) analyse des faciès de rupture, mise en évidence des défauts 

à l’origine de l’amorçage [24] 
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I.6.2. Analyse des courbes da-dN/ΔK 

Quelques études s’intéressent aux aspects de propagation des fissures dans les 

aluminiums de fabrication additive [30], [40], [67]. Suryawanshi et al.[30] s’intéressent à 

l’identification des paramètres de la droite de Paris à R =0,1 pour différentes orientations et 

traitements thermiques (Figure I-41). Les éprouvettes d’étude sont produites avec différentes 

stratégies de balayage et suivant deux orientations. Certaines éprouvettes sont testées à l’état 

brut de fabrication et d’autres ont subi au préalable un post-traitement de relaxation de 300°C 

pendant 6h.  En l’absence de traitement thermique, il n’y a pas d’influence notoire de la 

direction de production et de la stratégie de balayage sur la résistance à la propagation des 

fissures longues. En revanche, un traitement thermique permet de révéler l’influence de la 

direction de production sur la résistance à la propagation des fissures. Selon Siddique et al.[40], 

un traitement thermique plus doux, 2h à 240°C peut avoir pour effet de modifier légèrement la 

pente de Paris. Dans les travaux de Romano et al.[67] sur l’alliage AlSi10Mg effectués à R 

=0,7, l’évolution de la fissure dans ce cas est semblable à celle observée par Suriawanshi pour 

l’AlSi12Mg à R = 0,1. Le Tableau I-2 regroupe les valeurs de seuil de fissuration pour quelques 

travaux de la littérature. Comme sur la Figure I-41, les résultats sont comparés à ceux obtenus 

sur l’alliage A356 de fonderie. 

 

Figure I-41 : Courbe de fissuration des alliages d’aluminium de fabrication additive, influence 

de la direction de production après traitement thermique[30], du post-

traitement[40], du rapport de charge [67] ; comparaison avec la fonderie [99]. 
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Tableau I-2 : Quelques propriétés mécaniques en fatigue de l’alliage AlSi10Mg de fabrication 

additive, comparaison avec la fonderie. 

Matériau 
et procédé 

Stratégie de 
balayage 

Température 
du plateau 

(°C) 
TTh Orientation R ∆𝐾𝑡ℎ 

(𝑀𝑃𝑎√𝑚) m 

AlSi12Mg 
(FA) [30], 

[40] 

Single-
melt[30] / 

/ 

XY 0,1 1,1 3,1 

Single-
melt[30] / Z 0,1 1,4 3,7 

Check 
board [30] / XY 0,1 1,3 3,4 

Check 
board [30] / Z 0,1 1,3 3,9 

Check 
board [30] / 

6h, 
300°C 

XY (//) 0,1 2,0 3,1 

Check 
board [30] / Z (┴) 0,1 3,1 3,7 

/ 0 
2h, 

240°C 

Z 0,1 3,1 2,74 

/ 200 Z 0,1 3,2 2,81 

AlSi10Mg 
(FA)[67] 

/ 200 / / 0,7 < 1,3 3,6 

/ 200 240°C / -1 3,2-3,6 3,6 

A356 (*) 
(fonderie) 

[52] 
  T6  -1 1,5 2 

A356  
(fonderie) 

[99] 
  T6  -1 3,5 3 

(*) fissures courtes 

I.7. Conclusion du chapitre I et orientation des travaux 

Dans ce chapitre, les généralités sur la fabrication additive ont été présentées. Dans le 

cas des aluminiums élaborés par le procédé SLM, le matériau a été décrit qualitativement et 

quantitativement en l’absence de traitement type T6, au travers de 5 paramètres : 

(1) Les défauts qui peuvent être des porosités sphériques ou allongées. La taille et la 

morphologie des porosités varient fortement avec les paramètres du procédé. La 

répartition des défauts est homogène à cœur alors qu’il peut y avoir une organisation 

privilégiée en surface ou en sub-surface dès lors qu’il y a lasage des contours. 

(2) Les melt-pools ayant des morphologies de coupoles allongées. Les frontières de ces 

melt-pools traduisent macroscopiquement l’empreinte laissée par le faisceau laser. Dans 
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le plan de lasage, les melt-pools se croisent avec le même angle de croisement que celui 

des tracés du laser. Du fait de l’empreinte thermique due au faisceau laser, la largeur 

des melt-pools dépasse généralement le diamètre du faisceau. Il a été possible d’évaluer 

les largeurs de melt-pools à environ 250 µm. Dans les plans perpendiculaires au plan de 

balayage, il est pertinent de considérer plutôt la profondeur des melt-pools. Il est 

important de rappeler que l’empreinte thermique due au laser peut atteindre les 150-200 

µm soit jusqu’à plusieurs fois la taille de poudre déposée. La longueur des melt-pools 

correspond alors à la distance de parcours du faisceau laser. De l’analyse de cette étude 

bibliographique, il ressort que c’est la densité locale du silicium qui permet de 

matérialiser les frontières des melt-pools à l’échelle microscopique. Cette densité du 

silicium constitue la structure dendritique. 

(3) La structure dendritique qui résulte de l’organisation du silicium autour de la matrice 

primaire d’aluminium. Cette structure dendritique est semblable à la SDAS de fonderie. 

Considérant les fortes vitesses de refroidissement inhérentes au procédé SLM, les bras 

secondaires n’ont pas le temps de se former. Dans ce cas, on parlera alors de DAS pour 

désigner les distances primaires. La structure dendritique présente également une 

certaine anisotropie dans les plans perpendiculaires au plan de balayage. Les tailles 

caractéristiques des DAS varient entre 0.5 et 1 µm.  Cette structure dendritique disparaît 

lorsque le matériau subit un traitement thermique de type T6. Dans ce cas, il se forme 

une structure de précipitation constituée de plaquettes de silicium pures ainsi que 

d’intermétalliques riches en fer et sous forme d’aiguilles. 

(4) Les grains d’aluminium au sens cristallographique, fortement anisotropes, qui ont des 

formes d’ellipsoïdes avec une croissance orientée vers les forts gradients thermiques. 

Dans le plan de balayage, les analyses de coupes polies permettent de noter que les 

grains sont relativement équiaxes avec des tailles caractéristiques entre 2 et 20 µm ; 

contrairement aux plans perpendiculaires où les grains sont très allongés et traversants 

parfois plusieurs melt-pools. Dans ce plan, les grains peuvent atteindre 100 µm de 

longueur. 

(5) L’état de surface AB (brut de fabrication) est caractérisé dans quelques études au 

travers du paramètre Ra qu’il est possible d’optimiser en agissant sur les paramètres du 

procédé. Du point de vue de la tenue en fatigue, l’analyse des travaux de la bibliographie 

notamment des approches entaille, justifient qu’il faille considérer d’autres échelles de 

rugosité, dès lors qu’on veuille en évaluer l’impact sur les propriétés mécaniques.  

Cependant, il est important de noter que le procédé de fabrication additive par fusion 

laser de lit de poudre génère de très fortes contraintes résiduelles. Ainsi, un post-traitement est 

systématiquement recommandé afin de relaxer les éprouvettes produites.  

En résumé, le procédé SLM génère une microstructure complexe, relativement fine et 

fortement anisotrope dont certaines échelles peuvent être modifiées par un traitement 

thermique. Dans le cas des éprouvettes ayant subi un traitement thermique de type T6 ou CIC, 
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il y a disparition de la structure dendritique au profit d’une structure de précipitation riche en 

silicium. 

En termes de propriétés mécaniques de base, les essais de traction monotones révèlent 

des effets d’anisotropie entre les éprouvettes construites verticalement et celles construites 

horizontalement. Pour ce qui est de la fatigue, il faut noter une littérature à ce jour peu fournie. 

Quelques études permettent cependant d’aborder et de poser les bases dans la prise en compte 

des paramètres matériau sur la tenue en fatigue, notamment les défauts d’où s’amorcent presque 

systématiquement les fissures de fatigue. Cependant, il existe à ce jour peu de diagrammes de 

type Kitagawa complets qui permettraient de décrire l’influence de la taille et du type de défauts 

sur la limite de fatigue. De même, la littérature est peu fournie en courbes de fissuration pour 

des défauts naturels. Par ailleurs, aussi bien pour les surfaces usinées que pour les surfaces 

brutes de fabrication, l’interaction entre microstructure et défaut mérite une attention afin 

d’apporter des compléments à l’état de la littérature. 

Fort de ces éléments, la suite de ce manuscrit tentera de répondre aux questions 

suivantes : 

Dans le cas des éprouvettes usinées à cœur de barreaux : 

(1) Dans ce type de microstructure, quelle est l’influence des défauts sur la limite de 

fatigue ? 

(2) Comment se comportent les fissures naturelles pour ce type de matériau ? 

Sachant que certaines parties fonctionnelles des pièces devront vivre avec un état de 

surface non usiné (cf. Figure I-42) : 

(3) Quel est le bon paramètre pour caractériser l’impact d’une surface brute de fabrication 

sur la tenue en fatigue ? 

(4) Comment définir la notion de taille de défauts en présence de rugosité et d’ondulations 

de surface ? Le cas échéant, à partir de quelle taille de défauts peut-on considérer que la 

rugosité est sans effet sur la limite de fatigue : c’est-à-dire comment aborder la notion 

de compétition entre défauts et rugosité de surface ? 

 

Figure I-42 : Vue 3D d’une servovalve [Zodiac Hydraulics], données CAO avant fabrication 

additive. 
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Enfin, dans un contexte plus ouvert : 

(5) Comment aborder la notion d’optimisation de ce type de procédé au regard de la tenue 

en fatigue ? De ce point de vue, la contribution des chapitres suivants va permettre 

d’enrichir le protocole d’optimisation proposé en Figure I-43. 

 

Figure I-43 : Proposition d’une démarche globale de l’optimisation du procédé de fabrication 

SLM. Application à l’AlSi10Mg. 

Avant d’aborder les chapitres suivants, il semble important de rappeler ici que 

l’analyse des défauts et leur impact sur la tenue en fatigue est systématiquement proposée au 

travers des diagrammes de Kitagawa sur lesquels on s’appuie pour découpler l’effet des autres 

paramètres du matériau, à iso-défaut.
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Au chapitre I de ce manuscrit portant sur l’étude bibliographique, quelques généralités 

sur la fatigue ont été présentées. Dans le cas de l’AlSi10Mg qui est l’alliage retenu pour cette 

étude, cinq principaux paramètres du matériau en lien avec les paramètres du procédé sont 

identifiés. Le but de cette étude étant d’étudier le comportement en fatigue de cet alliage, ce 

chapitre sera consacré à trois principaux axes qui sont : 

• La réalisation des éprouvettes ; 

• La caractérisation de la microstructure du matériau en lien avec les paramètres de 

fabrication et le traitement thermique T6 ; 

• La caractérisation des propriétés mécaniques de base, ainsi que de fatigue du matériau.  

À l’issu de ce chapitre, une démarche d’analyse des résultats de fatigue est présentée. 

L’étude de la tenue en fatigue constituant le cœur de ce travail, les résultats obtenus sont 

présentés et analysés aux chapitres III et IV de ce manuscrit. 

II.1. Production des éprouvettes 

II.1.1. Différentes productions 

La matière brute est fournie sous forme de pavés ou de barreaux à partir desquels seront 

prélevées les éprouvettes par usinage. Afin d’évaluer l’influence de l’état de surface sur les 

propriétés mécaniques, certaines éprouvettes sont fabriquées avec la section utile à la cote. Dans 

ce cas, seules les parties filetées sont reprises par usinage. Toutes les éprouvettes sont issues de 

la technologie de fabrication par fusion de lit de poudre, suivant deux types de machines (EOS 

et SLM). Il est important de noter dès à présent que ce travail ne vise pas à opposer les deux 

constructeurs dans la mesure où les éprouvettes ne sont pas produites dans les mêmes 

conditions.  Les éprouvettes issues des productions EOS constitueront le cœur de ces travaux 

et les éprouvettes des productions SLM seront ponctuellement évoquées pour consolider les 

démarches d’analyse. Au cours de cette étude les principales familles de références seront donc 

dénommées : 

• Us-SLM-Pav 

• Us-SLM-Bar  

• Br-SLM-Bar 

• Us-EOS-Bar 

• Br-EOS-Bar 

Le symbole Us signifie que la section utile de l’éprouvette est usinée tandis que Br fait 

référence à un état de surface brute de fabrication. Les symboles Pav ou Bar font 

respectivement référence à la forme de pavé ou de barreau à partir desquels sont prélevées les 

éprouvettes. Dans le cas d’éprouvettes avec sections utiles brutes de fabrication, le symbole 

Bar est maintenu du fait de la forme cylindrique des têtes.  

Le chapitre précédent a montré qu’il existe un vaste panel de paramètres pilotant le 

procédé de fabrication additive. Ces paramètres peuvent être regroupés en six sous-familles 

relatives respectivement à la poudre, au laser proprement dit, au mode de balayage, au lit de 
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poudre, à la température et à l’environnement. Pour toutes les productions SLM, la température 

du plateau est maintenue à environ 150°C contre environ 200°C pour les productions EOS. 

Pour les productions SLM, il faut noter que les barreaux ont été produits avec les paramètres 

standards référencés en Annexe 1. Ces mêmes paramètres ont été adoptés pour la production 

des pavés avec pour seule différence la stratégie de balayage. La Figure II-1 renseigne sur la 

stratégie de balayage adoptée sur une couche de poudre dans le cas des productions Us-SLM-

Bar et Br-SLM-Bar. Le code couleur notifie le fait que les paramètres impactant les densités 

d’énergie sont différents entre le cœur et les contours. Tous les paramètres de la Figure II-1 

sont détaillés dans le guide d’utilisateur fourni par le constructeur [100]. Au besoin, certains 

paramètres spécifiques seront présentés dans le détail tout au long de ce manuscrit. Retenons à 

ce stade que le paramètre Stripe distance est nul dans le cas des productions SLM-Pav. Ce qui 

revient à effectuer de longs tracés de laser. En dehors de ce paramètre de lasage à cœur, les 

autres paramètres sont identiques entre productions SLM.  Par ailleurs, les éprouvettes Us-EOS-

Bar et Br-EOS-Bar sont produites avec les paramètres standards recommandés par le 

constructeur. 

 

Figure II-1: Stratégie de balayage standard adoptée pour la fusion d’une couche de poudre des 

barreaux SLM [100]. 

II.1.2. Choix des post-traitements 

Afin de relaxer les contraintes résiduelles des éprouvettes fabriquées, tous les plateaux 

ont systématiquement subi un post-traitement de détensionnement. Rappelons ici que celui-ci 

est effectué sur chaque plateau avant décrochage des éprouvettes. Deux détentionnements ont 

été réalisés suivant les recommandations des constructeurs de machines. 

• 1h à 210°C pour les productions SLM  

• 2h à 300°C pour les productions EOS  

Au vu de l’impact des nombreux paramètres de production sur la microstructure et 

contraintes résiduelles, il a été montré par ailleurs que l’état T6 peut être considéré comme  

référence dans la mesure où ce traitement gomme les différences d’une production à l’autre 

[89]. Le détail du traitement thermique T6 pratiqué dans cette étude est spécifié au Tableau II-1, 

c’est le même traitement couramment pratiqué en interne à la société Safran, dans le cas des 
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pièces de fonderie [101]. L’optimisation de ce traitement n’a pas été effectuée pour la 

fabrication additive. 

Tableau II-1 : Détail du T6 pratiqué dans cette étude. 

Étapes Température 
(°C) 

Durée 
(h) Environnement 

Mise en solution 540 8 Air 

Trempe 20  Eau 

Maintient 20 24 Air 

 
Revenu 160 10 Air 

II.1.3. Dénomination des éprouvettes 

Afin de répondre aux questions soulevées au chapitre précédent, deux états de surface 

et trois orientations d’éprouvettes sont étudiés dans ce manuscrit.  

 

Figure II-2 : Orientation des éprouvettes d’étude, (a) toutes les surfaces des éprouvettes seront 

usinées, (b) seuls les filetages seront usinés, et dans les cas XY et Z, les supports 

seront décochés puis meulés. 

La Figure II-2 donne l’orientation des éprouvettes. L’orientation d’une éprouvette est 

donnée par rapport au plan du plateau de production. Les éprouvettes d’étude sont référencées 

selon l’état de surface de la section utile, de la machine de production, l’état du matériau brut 

dans lequel est prélevée l’éprouvette, l’orientation ainsi que l’état T6 ou non. Les 17 

dénominations dénombrées dans ce manuscrit feront l’objet d’analyse en fonction du besoin. 

Le Tableau II-2 présente les différentes dénominations utilisées dans cette étude. 

La compréhension des mécanismes d’endommagement par fatigue en vue de 

l’optimisation des paramètres du procédé nécessite une bonne connaissance en amont de la 

microstructure inhérente au procédé de fabrication et ou des post-traitements appliqués. C’est 

pourquoi les paragraphes suivants sont consacrés à l’étude quantitative du matériau. 
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Tableau II-2 : Dénomination des éprouvettes étudiées 

État de surface de la partie utile Machine Forme du 

brut 

Détentionnement T6 Orientation Dénomination 

 

 

 

 

Usinée (Us) 

 

 

 

 

 

SLM 

 

 

 

Pavés 

 

1h, 210°C 

 

 

 

 

 

Oui 

 

 

 

XY Us-SLM-Pav-XY-T6 [Rapport interne, Nadot, 2018] 

Z Us-SLM-Pav-Z-T6 [Rapport interne, Nadot 2018] 

 

Barreaux 

XY Us-SLM-Bar-XY-T6 

Z Us-SLM-Bar-Z-T6 

 

 

EOS 

 

 

 

 

 

Barreaux 

 

 

 

 

 

2h, 300°C 

 

 

 

XY Us-EOS-Bar-XY-T6 

alpha-45 Us-EOS-Bar-alpha45-T6 

Z Us-EOS-Bar-Z-T6 

 

Non 

 

XY Us-EOS-Bar-XY 

alpha-45 Us-EOS-Bar-alpha45 

Z Us-EOS-Bar-Z 

 

 

 

Brute (Br) 

 

 

SLM Barreaux 1h, 210°C  

Oui 

 

 

Z Br-SLM-Bar-Z 

 

 

EOS 

 

 

 

 

Barreaux 

 

 

 

 

2h, 300°C 

 

 

XY Br-EOS-Bar-XY-T6 

alpha-45 Br-EOS-Bar-alpha45-T6 

Z Br-EOS-Bar-Z-T6 

 

Non 

XY Br-EOS-Bar-XY 

alpha-45 Br-EOS-Bar-alpha45 

Z Br-EOS-Bar-Z 
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II.2. Caractérisation de la matière  

Dans la suite de ce manuscrit, le choix est fait d’aborder la microstructure sous plusieurs 

aspects. Dans un premier temps suivant les défauts de fabrication, c’est-à-dire des vides. 

Ensuite, suivant la microstructure de la matière, puis la rugosité et les contraintes résiduelles.  

II.2.1. Défauts 

II.2.1.1. Caractérisation par coupes polies 

Dans un premier temps, des coupes polies ont été préparées. Les observations ont été 

réalisées à la loupe binoculaire. La Figure II-3 renseigne sur la qualité de production du point 

de vue des défauts. Quatre références sont observées : Us-EOS-XY (Figure II-3-a), Br-SLM-

XY (Figure II-3-b), Us-Pav-XY (Figure II-3-c) et Us-Pav-Z (Figure II-3-d). Sur les Figure II-3-

a et b, on peut noter une forte présence de défauts de forme régulière. Sur la Figure II-3-b il est 

possible d’identifier deux populations de défauts, l’une en sub-surface et l’autre à cœur. Ces 

deux populations de défauts, notées P1 et P2, sont certainement dues à la stratégie de balayage 

illustrée en Figure II-3. Cette première famille de défauts sera qualifiée de porosité du fait de 

leur géométrie relativement régulière. Par ailleurs, l’analyse des Figure II-3-c et d permet 

d’illustrer des défauts relativement allongés et qui le sont d’autant plus lorsque l’échantillon est 

observé dans le plan de balayage. Ces défauts seront qualifiés de lack-of-fusion. Ils sont souvent 

allongés et leurs axes longitudinaux peuvent être liés aux croisements des traits de laser. 

Rappelons à ce stade que les productions SLM ont été réalisées dans un contexte particulier qui 

justifie la présence d’une telle population de défaut. 

 

Figure II-3 : Mise en évidence des défauts sphériques par analyses optiques dans le plan de 

balayage (a) échantillon issu de la référence Us-EOS-Bar-Z, (b) échantillon issu 

de la référence Br-SLM-Bar-Z. Mise en évidence des défauts allongés, (c) 

échantillon issu de la référence Us-SLM-Pav observé dans le plan de  balayage, 

(d) échantillon issu de la référence Us-SLM-Pav observé dans un plan 

perpendiculaire au plan de balayage. 



Chapitre II : Caractérisation du matériau, méthodes expérimentales 

 

66 

 

Il est donc possible à ce stade de l’étude, de grouper les défauts en deux familles : 

• Les porosités qui présentent une géométrie circulaire Figure II-3 (a) et (c) ; 

• Les défauts dits de lasage qui se caractérisent par une géométrie complexe Figure II-3 

(b). 

L’analyse des défauts par des coupes polies ne donne qu’une vision partielle de la santé 

de la matière. Les notions de taille et de morphologie ne sont que qualitatives du fait de la 

position des plans de coupe par rapport aux défauts. Les images précédentes ont tout de même 

été binarisées sous Paint®, puis segmentées sous Fiji® et les fractions surfaciques de porosité 

ont été calculées également à l’aide de l’outil Fiji®. 

 

Figure II-4 : Images binarisées avant segmentation (a) échantillon issu de la référence Us-

EOS-Bar-Z, (b) échantillon issu de la référence Br-SLM-Bar-Z. Mise en évidence 

des défauts allongés, (c) échantillon issu de la référence Us-SLM-Pav observé 

dans le plan de  balayage, (d) échantillon issu de la référence Us-SLM-Pav 

observé dans un plan perpendiculaire au plan de balayage. 

Le Tableau II-3 présente les résultats en termes de fraction surfacique de défauts. Les 

résultats sont obtenus à partir des images optiques à partir desquelles sont également calculées 

les surfaces de référence.  

Tableau II-3 : Résultat de la segmentation des défauts dans chaque échantillon analysé issus 

de différentes productions. 

Production Nombre de défauts Fraction surfacique des 
défauts % 

Us-EOS-Bar-XY 43 0,4 

Br-SLM-Bar-XY 179 4 
Us-SLM-Pav-XY 10 8 

Us-SLM-Pav-Z 15 20 
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On peut noter une faible fraction surfacique de défauts dans le cas de l’échantillon issu 

de la référence Us-EOS-Bar-XY. La fraction surfacique est multipliée par 10 pour l’échantillon 

issu de la référence Br-SLM-Bar-XY dont on a exclu les porosités ouvertes lors du calcul. Par 

ailleurs, pour une même production SLM-Pav, on peut noter que la présence de plus gros 

défauts s’accompagne d’une fraction surfacique de défauts nettement plus grande. Il est 

cependant important de noter que la méthode des coupes polies est peu fiable pour évaluer les 

taux de porosité notamment en présence de gros défauts de morphologie complexe. 

II.2.1.2. Mesure du taux de porosité par calculs 

 Afin d’aborder la notion de taux de porosité sous un aspect volumique, la technique 

de pesée a été déployée. Des échantillons 30 x 5 x 1.5 mm3 de caractérisation ont été prélevés 

par électro-érosion à cœur de barreaux ou de pavés. Un polissage mécanique a été ensuite 

effectué pour ramener la rugosité à moins de 1 µm. Les dimensions de chaque échantillon ont 

été déterminées avec précision ainsi que leur densité déterminée à ±0,01. La Figure II-5 

permet de schématiser les zones de prélèvement d’échantillons de caractérisation du taux de 

porosité dans le cas des pavés de production SLM. On peut y distinguer des échantillons dont 

les axes longitudinaux sont orientés selon l’axe de construction Z, ces échantillons peuvent 

être dénommés Us-SLM-Pav-Z, et les autres Us- SLM-Pav-XY. Les taux de porosités sont 

évalués à 3 hauteurs pour le cas XY et à 2 pour le cas Z. 

 

 

Figure II-5 : Zone de prélèvement d'échantillon de caractérisation de module d'Young et de 

taux de porosité. Cas d'un pavé Us-SLM-Pav. 
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 La masse volumique retenue pour les calculs est de 2620 Kg/m3. Cette valeur a été 

déterminée sur des échantillons issus d’une pièce certifiée de fonderie. Le Tableau II-4 

répertorie les résultats obtenus. 

Tableau II-4 : Mesure du taux de porosité par pesée. 

Référence 
Niveau de 

prélèvement Nombre d’échantillons Taux de porosité % 

Us-EOS-Bar-XY / 2 
<1 

Us-EOS-Bar-Z / 2 

Us-SLM-Pav-XY 
Bas 3 

3-5 Milieu 3 
Haut 3 

Us-SLM-Pav-Z 
Bas 3 

4-6 Haut 3 

II.2.1.3. Caractérisation des défauts par Micro-tomographie aux rayons X 

Il a été observé au paragraphe précédent que le taux de porosité peut fortement varier 

d’une production à l’autre. Aussi, nous avons pu observer quelques écarts entre les fractions 

surfaciques et les taux de porosité obtenus par calculs. Ces écarts sont certainement dus au fait 

que la méthode des coupes polies donne des taux de porosité très locaux dans un plan de coupe. 

Par ailleurs, la méthode par calcul est limitée par le choix de la densité théorique et ne donne 

qu’un aspect trop global de l’étude des défauts. Afin d’aborder l’étude des défauts à la fois du 

point de vue global au sens du taux de porosités et spécifique au sens de l’étude de chaque 

défaut, la méthode par tomographie sera déployée. Cette dernière présente le principal avantage 

de caractériser chacun des défauts rencontrés dans la matière notamment en termes de taille et 

de morphologie. Deux échantillons de deux références seront étudiés :  

• Us-EOS-Bar (1 XY et 1 Z); 

• Us-SLM-Bar (1 XY et 1 Z). 

Les échantillons d’étude sont des cylindres de diamètre 3 mm et de longueur 10 mm 

prélevés par électro-érosion à cœur de barreaux, au même niveau que la partie utile des 

éprouvettes de fatigue. L’équipement de caractérisation est un tomographe UltraTom® équipé 

d’une source de 150 kV qui permet d’atteindre une résolution de 125 µm3 par voxel pour la 

taille des échantillons observés.  

 La Figure II-6 donne un aperçu des défauts dans une image prise parmi les milliers 

d’images obtenues pour chaque échantillon de tomographie. On peut déjà remarquer que les 

productions SLM, Figure II-6-(a) et (b) contiennent plus de défauts que les productions EOS, 

Figure II-6-(c) et (d). Aussi, il est possible de remarquer la présence de gros défauts de 

morphologie plutôt circulaire ou légèrement elliptique. 
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Figure II-6 : Images brutes de tomographie avant segmentation (a) Us-SLM-Bar-XY, (b) Us-

SLM-Bar-Z, (c) Us-EOS-Bar-XY, (b) Us-EOS-Bar-Z. 

 

Figure II-7 : Projection dans un seul plan de tous les défauts dans deux productions (a) Us-

SLM-Bar-XY, (b) Us-EOS-Bar-Z 
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 Comme les images de microscopie optique présentées en section II.2.1.1, celles de 

tomographie sont traitées suivant les quatre étapes clés du traitement d’image qui sont : 

1- Le prétraitement qui consiste à appliquer un filtre et définir l’image par 

niveaux de gris ; 

2- La binarisation qui consiste à filtrer l’image de façon à affecter aux défauts 

une couleur et à la matière une autre ;  

3- La segmentation proprement dite qui consiste à regrouper les pixels voisins 

ayant le même niveau de gris pour définir chaque défaut. 

 Le logiciel commercial Avizo® a été utilisé pour réaliser la segmentation des défauts. 

La Figure II-7 est une projection dans un seul plan de tous les défauts contenus dans les 

échantillons analysés. Il est possible de confirmer que la production SLM conduit à une 

mauvaise santé matière comparativement à la production EOS. Les deux productions sont 

réalisées avec les paramètres standards recommandés par les constructeurs.  

 Après ce post-traitement, chaque défaut a été caractérisé par son volume V et sa 

surface A. Connaissant le volume théorique de l’échantillon, il a ainsi été possible de calculer 

un taux de porosité global pour chaque échantillon. Les résultats obtenus pour la production 

EOS donnent un taux de porosité de l’ordre de 0.4 % contre environ 4% pour les échantillons 

issus des barreaux SLM.  

 Sur la Figure II-7 on peut également noter une certaine différence de forme des 

défauts. Ainsi, afin de décrire plus finement chacun de ces défauts, le paramètre 𝑠 traduisant la 

sphéricité d’un élément 3D a été utilisé pour caractériser la morphologie des défauts [41]. 

 
𝑠 = 𝜋

1
3. (6𝑉)

2
3𝐴 

Équation 30 

 L’indice de sphéricité 𝑠 varie entre 0 pour un défaut très tortueux comme c’est le cas 

pour les défauts dits de lasage et 1 pour les défauts parfaitement sphériques qualifiés de pores. 

La Figure II-8 donne la distribution de sphéricité en fonction de la taille de défauts. Le premier 

constat qu’on peut faire est que les gros défauts peuvent être sphériques ou tortueux. Ce constat 

est en accord avec les coupes polies des échantillons Us-EOS-Bar-XY et Br-SLM-Bar-XY 

présentés respectivement en Figure II-3-a et b ou en Figure II-4-a et b.  

 Les Figure II-8-(a) et (b) confirment en effet que les éprouvettes de production SLM 

contiennent plus de défauts que les éprouvettes de production EOS caractérisées par les Figure 

II-8-c et d. D’après les indices de sphéricité, il est possible de noter une forte présence de défauts 

sphériques dans le domaine de tailles allant de 0 à 120 µm. Des analyses quantitatives des 

différentes populations de défauts montrent que près de 60 à 90 % des défauts, exceptés ceux 

représentés Figure II-8-(c), ont une sphéricité supérieure à 0,8. Nous pouvons donc conclure 

que 60 à 90% des défauts sont relativement isotropes et peuvent être assimilables à des sphères. 

Dans cette étude, le domaine de tortuosité correspond aux défauts dont les sphéricités sont 

inférieures à 0,6. Pour les trois références Us-SLM-Bar-XY, Us-SLML-Bar-Z et Us-EOS-Bar-

Z, les domaines de défauts sphériques et de défauts tortueux sont matérialisés par des rectangles. 
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Les parties grisées correspondent aux queues de distribution du point de vue de la taille. Ces 

queues de distribution sont définies pour chaque référence par les 5 plus gros défauts. On peut 

noter que les gros défauts ne sont pas toujours essentiellement tortueux tout comme les petits 

défauts ne sont pas nécessairement sphériques. Aussi, on peut noter que les plus gros défauts 

de chaque référence sont relativement tortueux.  

 

Figure II-8 : Distribution des défauts en taille et en sphéricité (a) XY-SLM (b) Z-SLM, (c) XY-

EOS, (d) Z-EOS 

 Nous pouvons à ce stade ouvrir une parenthèse sur les aspects de tenue en fatigue en 

présence de défauts. Sachant que les phénomènes de fatigue sont sensibles aux queues de 

distribution, et au regard de cette analyse quantitative des défauts, on peut conjecturer que les 

défauts les plus nocifs en fatigue seront les plus tortueux, d’autant plus qu’ils sont plus grossiers 

que les plus gros défauts sphériques.  

 Cependant, il ne faut pas perdre de vue la notion de position des défauts qui n’est pas 

quantitativement abordée dans les analyses de tomographie. Rappelons à cet effet que les 

échantillons de tomographie ont un diamètre de 3 mm et sont prélevés à cœurs des barreaux. 

Soit une différence de 1 mm au rayon par rapport à la section utile des éprouvettes de fatigue. 

La Figure II-9 représente tous les défauts caractérisés par tomographie dans deux éprouvettes 

XY et Z prélevées à cœur de barreaux SLM. Tous les défauts sont projetés dans le plan 

perpendiculaire à la direction de la contrainte principale appliquée. En supposant que les Figure 

II-9-a et b représentent les défauts rencontrés dans une éprouvette de fatigue, il se peut qu’on 

rencontre une population de défauts sphériques en surface ou en sub-surface des éprouvettes de 

fatigue, dans ce cas, les plus gros défauts sphériques seraient les plus nocifs en fatigue (cf. 

Figure II-9-a). Dans le cas où les deux populations de défauts sphériques et tortueux sont 

présentes dans la zone critique, le défaut le plus nocif serait probablement le plus gros des 
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défauts tortueux qui est susceptible de générer de forts concentrateurs de contraintes. La Figure 

II-9-b illustre un gros défaut tortueux sur la couronne de la zone analysée.  

 

Figure II-9 : Scénario sur la notion de nocivité des défauts en fatigue  pour deux morphologies 

de défauts différentes. (a), image issue de la référence Us-SLM-XY avec un gros 

défaut en sous couche. (b), image issue de la référence Us-SLM-Z, avec un gros 

défaut tortueux en sous couche. 

 Pour discuter des aspects de nocivité des défauts en fatigue, deux approches peuvent 

être déployées : 

1- Réaliser une tomographie avant chaque essai de fatigue, identifier un certain nombre de 

défauts dont la criticité peut être calculée au travers des critères de fatigue, puis après 

essais, analyser des faciès de rupture pour valider les prédictions. 

2- Réaliser des essais de fatigue et analyser tous les faciès. Dans ce cas, la notion de 

morphologie est traitée en 2D. C’est cette démarche qui sera abordée dans cette étude. 

 Après cette parenthèse sur les aspects de fatigue en présence de défauts, il est 

nécessaire de faire une synthèse sur les défauts avant de poursuivre la caractérisation du 

matériau du point de vue de la microstructure. 

II.2.1.4. Synthèse sur les défauts  

Pour différentes productions SLM ou EOS, les défauts inhérents au procédé de 

fabrication additive ont été caractérisés par deux moyens : destructif au travers des coupes 

polies et non destructif au travers de l’analyse par tomographie aux rayons X. Les taux de 

porosités ont été mesurés pour différentes références EOS ou SLM. Les tailles de défauts ont 

été mesurées ainsi que les morphologies. À ce stade de l’étude, il est possible de regrouper les 

défauts inhérents au procédé suivant deux grandes familles : 

• Les défauts sphériques, assimilables à des pores. Les tailles de ces défauts sont de 20 à 

120 µm selon la production ; 

• Les défauts allongés, encore appelés lack-of-fusion, dont les tailles varient de 40 à 500 

µm selon la production. 
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Dans la section II.3.4.2.1)1-II.3.4.3 un protocole de mesure de la taille de défauts du 

point de vue de la nocivité en fatigue sera proposé. Le chapitre suivant traitera donc de la 

nocivité de ces défauts du point de vue de la fatigue. Au dernier chapitre de ce manuscrit, l’étude 

de la nocivité des défauts en fatigue sera abordée en lien avec quelques paramètres du procédé 

comme la puissance du laser, la vitesse de balayage, l’espacement entre les traits de lasers ainsi 

que l’épaisseur du lit de poudre déposé.  Cela constituera quelques éléments d’optimisation du 

procédé.   

II.2.2. Microstructure 

Dans cette étude, nous décrivons la microstructure au travers de quatre paramètres 

caractéristiques : les melt-pools, la structure dendritique, les grains au sens de la 

cristallographie, ainsi que les précipités et intermétalliques. 

II.2.3.1. Composition chimique du matériau 

Avant d’engager la caractérisation de la microstructure, il est nécessaire de s’assurer 

que le matériau d’étude est conforme aux spécifications de la norme. De ce point de vue les 

teneurs en silicium et en magnésium ont été évaluées. Pour cela, un morceau d’échantillon non 

traité thermiquement a été prélevé dans la référence Us-EOS-Bar. L’échantillon prélevé a été 

poli dans le plan de balayage XY. Cet échantillon a été observé sans attaque chimique préalable, 

au MEB-FEG JEOL 7001-TTLS haute résolution, équipé d’un détecteur d’électrons 

secondaires et d’électrons rétrodiffusés ainsi que de détecteurs EDS et WDS. Le Tableau II-

II-5 donne la composition trouvée en EDS. Les valeurs obtenues sont proches des standards 

utilisés : AlSi10Mg0,4. La suite de l’étude porte sur la caractérisation de la microstructure 

proprement dite. 

Tableau II-II-5 : Composition chimique de l'alliage étudié en comparaison avec celle donnée 

par la norme DIN EN 1706:2010 

 Al Si Fe Mg Mn Zn Ti 

DIN EN 1706:2010 Bal 9-11 <0,55 0,2-0,45 <0,45 <0,1 <0,15 

Mesures EDS, W% EDS Bal 9,55  0,4    

II.2.3.2. Melt-pools 

Les échantillons de caractérisation ont été prélevés à cœurs des barreaux de la 

production Us-EOS-Bar. Ainsi, pour caractériser les melt-pools, trois faces polies ont été 

observées dans les trois plans caractéristiques du procédé : le plan de lasage XY et les deux 

plans XZ et YZ. Dans un premier temps une analyse optique permet de révéler une première 

échelle d’anisotropie au niveau des melt-pools. Dans le plan de lasage, la structure en forme 

d’ellipses avec croisement permet de révéler la stratégie de balayage d’une couche à l’autre. 

Les plans transversaux quant à eux montrent une structure en « fish-chip » qui traduit la 

profondeur du bain de fusion due au faisceau laser.  



Chapitre II : Caractérisation du matériau, méthodes expérimentales 

 

74 

 

Les melt-pools peuvent donc être décrites comme des coupoles allongées définies par 

les trois grandeurs caractéristiques que sont la longueur, la largeur et la profondeur (cf Figure 

II-11). Une étude quantitative des melt-pools a été faite sur une population de 70 individus. La 

longueur caractéristique moyenne des melt-pools obtenue est de 600 µm dans un intervalle 

entre 168 µm et 1300 µm et un écart-type de 310 µm. Cet écart-type relativement élevé traduit 

le fait que la coupe ne soit pas exactement dans le plan XY. La largeur caractéristique des melt-

pools a également été évaluée. La moyenne est de 146 µm dans un intervalle entre 75 µm et 

245 µm avec une dispersion de 40 µm. De même il a été possible de fournir une hauteur 

moyenne de melt-pools de 80 µm dans un intervalle entre 40 µm et 110 µm avec une dispersion 

de 20 µm.
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Figure II-10 : Reconstruction 3D de la microstructure par imagerie optique en champ sombre des surfaces polies (a)Us-EOS-Bar sans T6 (b)Us-

EOS-Bar ayant subi un traitement thermique T6.  
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Figure II-11 : Schématisation représentatif d'une melt-pool et des grandeurs caractéristiques 

associées. 

II.2.3.3. La structure dendritique 

Une analyse de la microstructure au MEB-FEG JEOL 7001-TTLS permet d’associer les 

contrastes observés en microscopie optique à la chimie locale du matériau. Pour cela, un 

échantillon a été prélevé dans la référence Us-EOS-Bar. Cet échantillon a été poli au micron et 

observé dans le plan XY sans attaque chimique. La Figure II-12 donne une cartographie de la 

répartition des éléments chimiques en surface de l’échantillon. Ceci permet de montrer que les 

cellules-alpha résultent de l’organisation d’une structure riche en silicium autour de la matrice 

riche en aluminium. Ces analyses EDS ne permettent pas de confirmer que ces cellules-alpha 

ont la composition de l’eutectique. Cependant, on peut s’appuyer sur les travaux de la littérature 

pour qualifier ces cellules de dendrites. Dans la suite de ce manuscrit, le terme DAS déjà défini 

dans le chapitre bibliographique, est adopté pour faire allusion à cette structure riche en silicium 

qui décore la matrice d’aluminium. 

 

Figure II-12 : (a) Imagerie MEB d’un échantillon Us-EOS-Bar dans le plan XY. Cartographies 

des contrastes chimiques, distribution (b) du silicium (vert), (c) de l'aluminium 

(rouge), (d) du magnésium (orange) 
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Figure II-13 : (a) Imagerie TEM d’un échantillon Us-EOS-Bar dans le plan XZ. Cartographies 

des contrastes chimiques, distribution (b) de l’aluminium (vert), (c) du magnésium 

(orange), (d) du silicium (rouge). (e) profil de composition chimique. 

Une lame du matériau non traité thermiquement a été prélevée par faisceau d’ions 

focalisés (FIB). Une analyse fine en microscopie électronique en transmission permet de 

confirmer que les zones riches en silicium sont pauvres en aluminium (cf Figure II-13-e). 

L’aluminium, matérialisé par la couleur verte (cf Figure II-13-b) est uniformément réparti sur 

la lame. Le silicium quant à lui matérialisé en rouge sur la Figure II-13-d est réparti de façon 

structurée et suivant une direction privilégiée. Le magnésium, en orange sur la Figure II-13-c 

se retrouve uniformément distribué mais on peut noter quelques agglomérats présents dans les 

zones riches en silicium. L’analyse globale de la chimie ne révèle pas de présence des autres 

éléments susceptibles de faire partie de l’alliage (Fe, Mn, Zn et Ti) ce qui signifie que s’il y en 

a, ils sont distribués dans l’ensemble de l’échantillon tel qu’il soit impossible de les détecter 

avec la résolution de l’équipement.  

Par ailleurs, des observations ont été faites au microscope optique à plus fort 

grossissement suivant les trois plans de l’espace. La Figure II-14 est une reconstruction 3D des 

images obtenues. Dans le plan de lasage, on note une structure relativement isotrope. Dans ce 

plan, les cellules élémentaires sont d’autant plus grandes à mesure que l’on s’approche des 

joints de melt-pools. En revanche, dans les plans transversaux, la structure assez colonnaire est 

orientée vers les centres des melt-pools. La structure dendritique peut être représentée par des 

ellipses dont la taille caractéristique dans le plan XY varie entre 0,5 et 2µm et peut atteindre 5 

µm dans les plans XZ ou YZ. Comparativement à la fonderie, dont la structure dendritique est 

caractérisée par des SDAS de l’ordre de quelques dizaines à la centaine de micromètres [36], 

[52], la fabrication additive génère quant à elle une structure dendritique très fine. La Figure 

II-14 met donc en évidence l’anisotropie de la microstructure à l’échelle de la DAS. 
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Figure II-14 : Reconstruction 3D permettant d’illustrer l’anisotropie de la microstructure à 

l’échelle de la structure dendritique. Images optiques du matériau Us-EOS-Bar 

sans attaque chimique. 

II.2.3.4. Précipités et intermétalliques 

Comme mentionné au chapitre 1, lors d’un traitement thermique de type T6, pendant la 

phase de mise en solution à 540°C, il y a diffusion du silicium en solution solide d’insertion 

dans la matrice d’aluminium. Plus le temps de mise en solution est long, plus la longueur de 

diffusion augmente et donc il y a plus de matière disponible pour une coalescence. Ce qui 

conduit à la formation de phases de plus en plus grosses. Le matériau subit ensuite une trempe 

brusque à 20°C. Ainsi, le silicium est figé dans l’état sous forme de précipités de taille 

micrométrique comme il est possible de voir sur la Figure II-15-b. À l’issue du traitement 

thermique, il est possible de détecter la présence d’éléments sous forme d’aiguilles. L’analyse 

EDS a permis de révéler une concentration d’élément fer bien que ce dernier ne semblât pas 

présent dans le matériau non traité. Ces agglomérats de fer permettent de justifier de la diffusion 

qui se produit lors du T6.  

 

Figure II-15: (a) Observation par microscopie électronique en transmission d'une lame 

d'échantillon ayant subi un traitement T6 et cartographies EDS des composants 

chimiques. Distribution (b) du silicium (violet), (c) du fer (jaune), (d) de 

l'aluminium (vert), (e) du magnésium (rose). 
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Figure II-16: (a) Micrographie MET d'une lame de matériau prélevée dans une éprouvette 

traitée T6 (b), (c) profils de compositions dans les zones 1 et 2 respectivement, (d) 

illustration de l'effet de bruit dû au volume analysé. 

Une lame de Microscopie Electronique en Transmission (MET) analysée permet de 

donner localement les quantités atomiques des éléments présents dans l’alliage. Dans la zone 

1, on note la présence d’éléments de l’alliage Al-Si-Fe dans les proportions atomiques 60-15-

15 avec quelques traces de magnésium. Dans la zone 2 les proportions sont de 50-13-13. Dans 

les deux cas, la différence observée est liée au porte-objet et à la résolution du microscope. Le 

ratio fer-silicium est le même dans les deux zones d’observation. En revanche, on note une 

différence en pourcentage atomique d’aluminium qui est certainement due au volume sondé 

(cf. Figure II-16-d). Les profils de compositions atomiques en Figure II-16-b et c montrent de 

façon globale qu’une forte présence d’aluminium s’accompagne d’une très faible présence de 

silicium. Mais on note tout de même sur la Figure II-16-b un domaine de 100 nm, la présence 

significative des éléments suivants : Aluminium, Fer et Silicium. Sur la base de la cartographie 

EDS en Figure II-15 on peut associer les pics observés aux précipités riches en silicium et en 

fer. Afin de justifier cette association, des analyses ont été faites à très forte résolution et sont 

présentés sur des images (a) et (b) de la Figure II-17. 

 

Figure II-17 : Micrographies MET montrant la structure de précipitation (a) d’une particule 

silicium (b) et d’une aiguille riche en fer. 

Les résultats révèlent 98% de silicium pour 2 % d’aluminium dans les zones à fort 

contraste de silicium, contre une proportion Al-Si-Fe de 41-49-10 au niveau des aiguilles. 
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Il découle de ces analyses que le traitement T6 favorise la séparation de la 

microstructure à l’échelle de l’aluminium et du silicium. Cela peut s’expliquer par la diffusivité 

du silicium dans l’aluminium suivant une loi de type Arrhenius : 

𝐷 = 8.3. 10−3. 𝑒
−0.81

𝑘𝑇
 

Où k désigne la constante de Boltzmann et T la température en K. La diffusivité D est 

exprimée en cm²/s.  

II.2.3.5. Les grains 

 Afin de caractériser les grains au sens de la cristallographie, les échantillons ont 

préalablement été enrobés dans une résine conductrice. Ces échantillons ont d’abord subi 

plusieurs polissages au papier abrasif. Deux polissages de semi-finitions ont été ensuite 

conduits avec des solutions diamantées de 3 et 1 µm respectivement. Afin d’avoir un meilleur 

état de surface, le polissage final a été fait avec une solution colloïdale OP-S contenant des 

oxydes en suspension. 

 La morphologie et l’orientation des grains ont été caractérisées par diffraction des 

électrons rétrodiffusés (EBSD). Cette partie de l’étude a été faite par Wen Hao dans le cadre 

d’une collaboration avec l’université de Sydney en Australie et qui a fait l’objet d’une 

communication [89]. Chaque cartographie EBSD a été effectuée sur un microscope 

électronique à balayage à canon à émission de champ Zeiss Ultra. Cet équipement est doté d'un 

détecteur EBSD qui a été utilisé pour les scans en utilisant les conditions suivantes : une tension 

d'accélération de 20 kV, une taille de grain de 0,8 µm, une ouverture de 120 µm et une zone de 

balayage de 600 µm x 600 µm. Les taux d'indexation pour toutes les analyses étaient supérieurs 

à 90%. L'analyse des données a été réalisée à l'aide des logiciels Oxford Instruments HKL 

Tango et Mambo. Un angle de désorientation de 10° et un angle de complétion des joints de 

grains à 0 ° ont été utilisés pour définir les limites de grains. Quand une section d’un grain se 

trouve en dehors des limites de la zone balayée par la fenêtre de scan (c’est-à-dire que le grain 

est incomplet), la taille du grain est alors estimée en multipliant la taille calculée par un facteur 

de 2 (si elle intercepte une frontière) ou un facteur de 4 (si elle intercepte deux frontières).  

 

Figure II-18 : Caractérisation des orientations de grains par imagerie EBSD, (a) observation 

3D du matériau Us-EOS-Bar n'ayant pas subi de T6, (b) le matériau a subi un 

traitement T6, observation dans le plan XZ. 
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À partir de la Figure II-18 cette étude propose une description qualitative des grains par 

un ellipsoïde. La notion de facteur de forme entre donc en jeu. Il s’agit du ratio entre le grand 

axe de l’ellipse et son petit axe. Les tailles caractéristiques peuvent donc être définies dans le 

plan de lasage (XY) et dans le plan perpendiculaire. Ces tailles caractéristiques sont calculées 

à partir des données de traitements d’images EBSD ; les grains sont projetés dans un plan et 

chaque grain est défini par sa surface dans ce plan. Dans le plan de lasage XY, les grains 

semblent relativement équiaxes mais il est difficile d’aborder les notions de taille compte tenu 

de l’orientation de la croissance des grains. En effet au sein d’une melt-pool une coupe dans le 

plan XY aura tendance à exacerber le facteur de forme des grains les plus excentrés. Dans cette 

étude, nous caractérisons les tailles de grains dans le plan YZ perpendiculaire au plan de lasage. 

Dans ce cas, les grains allongés sont assimilables à des ellipses. Deux paramètres sont alors 

nécessaires pour définir la taille du grain : le grand axe et le petit axe. Les fichiers d’EBSD 

traduisent l’allongement des grains via le facteur de forme désignant le ratio entre le grand axe 

et le petit axe du grain correspondant au diamètre du cercle circonscrit à la projection de 

l’ellipsoïde dans le plan perpendiculaire à la direction de croissance du grain. Connaissant la 

surface de chaque ellipse, on calcule le grand axe en considérant que le petit axe correspond au 

diamètre du cercle équivalent dans le plan XY. 

Le tableau suivant donne les dimensions caractéristiques des grains avant et après 

traitement T6. 

Tableau II-6 : Dimensions caractéristiques des grains dans un plan YZ perpendiculaire au plan 

de lasage XY, cas du matériau Us-EOS-Bar avant et après T6. 

 
Taille caractéristique Min (µm) Max (µm) 

Moyenne 

(µm) 

Écart type 

(µm) 

 

Sans T6 

Diamètre 3 62 8 6 

Longueur 3 194 25 28 

 Diamètre 3 76 6 4 

T6 Longueur 3 221 10 9 

Bien que les populations étudiées soient suffisamment grandes (plus de 4000 grains 

indexés pour chaque état microstructural), la notion de moyenne n’est pas pertinente du fait de 

la présence de petits grains en bordure de melt-pools. Cette étude propose donc de considérer 

le domaine de variation des tailles caractéristiques entre le minimum et le maximum. On 

confirme ainsi l’anisotropie de morphologie cristallographique due aux effets de gradients 

thermiques induits par le procédé[102]. Aussi, il est important de noter qu’un grain peut 

dépasser 200 µm, soit environ 3 fois la hauteur moyenne des melt-pools (80µm) et 4 fois 

l’épaisseur de poudre déposée (50 µm). 

Une analyse statistique de la distribution du facteur de forme des grains est proposée sur 

la Figure II-19 pour le matériau issu de la référence Us-EOS-Bar dans les deux états 

microstructuraux de l’étude : T6 et non T6. Il convient de signaler que ce n’est pas le même 

échantillon au sens strict du terme qui est observé avant et après T6. Cela est dû à la complexité 

de la mise en œuvre d’une telle manipulation. On peut tout de même noter que les grains 

peuvent être jusqu’à 17 fois plus longs que larges.  De même, après traitement T6, le facteur de 
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forme diminue globalement. Cela se traduit par un écart-type plus resserré autour de la moyenne 

également plus basse. On suggère ainsi que le T6 induit un léger gonflement des grains. Ce 

résultat contribue à soutenir les conclusions soulevées par Takata et al.[102] sur le même alliage 

de fabrication additive. 

 

Figure II-19 : Distribution du facteur de forme des grains à partir des données de traitement 

des images d’EBSD (a)  Us-EOS-Bar-YZ dans le cas non T6, (b) Us-EOS-Bar-YZ  

dans le cas T6. 
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II.2.3.6. Synthèse sur la microstructure 

Dans cette section, il a été proposé une description de la microstructure de l’alliage 

d’étude suivant cinq paramètres présentés sur la Figure II-20.  Les principales conclusions de 

cette partie concernent l’influence du traitement T6 sur la microstructure au travers de : 

• L’homogénéisation de la répartition du silicium et disparition de la structure 

dendritique ; 

• La disparition des bordures de melt-pools au sens de la structure dendritique ; 

• La formation de précipités de silicium relativement isotropes et d’intermétalliques en 

forme d’aiguilles ; 

• Un léger grossissement des grains cristallographiques.  

Une étude quantitative de chaque élément de la microstructure (Figure II-20) a été proposée. 

L’ensemble des résultats est résumé dans le Tableau II-7. 

 

Figure II-20 : Synthèse des paramètres de la microstructure de l'AlSi10Mg de fabrication 

additive, avant et après traitement T6. 

Tableau II-7 : Morphologie et taille caractéristiques des paramètres de la microstructure, lien 

avec le traitement thermique T6. 

Paramètre 

microstructural 

Avant 

T6 

Après 

T6 

Morphologie 

(description) 

Taille 

Melt-pools ✓   
Anisotrope (coupoles 

allongées) 

[168-1300] x [75-245] x [40-110] 

µm3 

DAS ✓   Anisotrope  [0,5-2] x [1-5] µm² 

Précipités de 

silicium 
      ✓  / 3-7 µm 

Intermétallique 

riche en fer 
      ✓  Anisotrope (aiguilles) 3-5 µm 

Grains  ✓  ✓  
Anisotrope (ellipsoïdes) 

+ sphériques 
[3-76] x [3-225] µm² 
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II.2.3. Rugosité 

Dans cette étude, la rugosité de surface est caractérisée d’une part par contact au 

rugosimètre linéique et d’autre part sans contact au microscope optique à variation de focale.  

Dans un premier temps, les mesures sont faites au rugosimètre. Un palpeur est en contact 

avec la section utile de l’éprouvette à caractériser. L’acquisition se fait de façon électronique 

via un amplificateur de signal. Un logiciel intégré à l’équipement analyse le signal et donne 

accès à différentes grandeurs caractéristiques de rugosité. Le Tableau II-8 présente les résultats 

de mesures obtenus au rugomisètre linéique en termes de rugosité arithmétique (𝑹𝒂) et de 

rugosité de vallée maximale (𝑹𝒗, 𝒎𝒂𝒙). 

 Pour les éprouvettes avec sections utiles brutes, deux séries de mesures ont été faites 

pour les références Br-EOS-Bar-XY et Br-EOS-Bar-alpha- 45. Dans le cas d’éprouvettes XY, 

une première acquisition (side) a été faite dans le plan YZ Figure II-2-(b) et une deuxième dans 

le plan XY le long du dernier trait du laser. Comparativement aux mesures sur le côté (side) on 

peut noter que les paramètres 𝑹𝒗,𝒎𝒂𝒙 et 𝑹𝒂 sont respectivement 25 et 36% plus bas pour la 

partie supérieure de l’éprouvette. Pour les éprouvettes construites à 45°, les deux séries 

d’acquisition sont faites dans les parties supérieures et inférieures de la section utile dénommées 

respectivement upskin et downskin, et illustrées par la figure présente dans le Tableau II-8. Les 

résultats des mesures montrent que la partie upskin est plus rugueuse que la partie downskin. 

Dans le cas des éprouvettes Z, une seule génératrice suffit à décrire la rugosité linéique. Les 

résultats se situent dans la même gamme que pour les autres configurations avec un Rv,max à 

80 µm. 

Il semble pertinent de considérer a priori que le paramètre de rugosité Rv,max est le plus 

performant pour décrire les phénomènes de fatigue qui sont souvent très locaux. La rugosité 

arithmétique moyenne n’est donnée qu’à titre indicatif pour se rendre compte de la différence 

globale d’état de surface entre éprouvettes avec sections utiles usinées et celles avec sections 

utiles brutes de fabrication. 

Deux réserves principales doivent cependant être émises dès lors que la rugosité est 

quantifiée via le rugosimètre : 

(1) L’impossibilité d’avoir des données surfaciques ; 

(2) L’encombrement propre de la tête de mesure qui peut empêcher de quantifier les vallées 

trop profondes.  

Afin de pallier les réserves précédentes, les mesures de rugosité ont été faites de façon 

optique. Le dispositif utilisé permet de faire des mesures 3D avec précision. Le principe de 

mesure repose sur la variation focale. L’équipement utilisé a une résolution verticale de 10 nm. 

Afin d’avoir des mesures fiables et précises, il est important de s’assurer d’une luminosité 

adéquate qui illumine toutes les zones de la surface à observer. Les résultats des mesures sont 

consignés dans le Tableau II-8 par les paramètres 𝑺𝒂 et 𝑺𝒗,𝒎𝒂𝒙. Le premier, 𝑺𝒂, désigne la valeur 

absolue de la moyenne arithmétique de la différence de hauteur de chaque point par rapport au 
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plan moyen et le second, 𝑺𝒗,𝒎𝒂𝒙, traduit la profondeur maximale. Les mesures ont été faites sur 

des sections utiles brutes de fabrication pour une éprouvettes Z et dans les parties critiques (du 

point de vue des mesures linéiques) des éprouvettes XY et alpha-45. On constate en effet que 

les mesures optiques conduisent à des valeurs plus importantes que celles obtenues au 

rugosimètre. Les résultats sont meilleurs en optique certainement du fait d’un éclairage adéquat 

qui permette de caractériser les zones impossibles d’accès au rugosimètre classique. la 

pénétration de la lumière. La Figure II-21 est un exemple de mesure de rugosité par variation 

de focale dans le plan YZ d’une éprouvette Br-EOS-XY. 

Tableau II-8 : Valeurs de rugosité exprimées en termes de rugosité arithmétique (Ra et Sa) et 

de profondeur maximale de valées (Rv,max et Sv,max). Mesures effectuées sur les 

références usinées : Us-EOS-Bar-(XY/Z/alpha45) et brutes de fabrication : Br-

EOS-Bar-(XY/Z/alpha45). 

  
 

 
Ra (µm) 

 
Rv, max (µm) 

 
Sa 

 
Sv, 
max 

 
Surface usinée  

 
XY, Z, 

Alpha-45 

 
0,7-1,2 

 
2-4 

  

 
 
 
 

Surface brute de 
fabrication 

 

 
Z 

 
19 

 
80 

 
30 

 
223 

 
XY, side 

 
25 

 
80 

 
37 

 
170 

 
XY, top 

 
16 

 
60 

 
 

 
 

 
alpha-45, 

upskin 

 
22 

 
90 

 
26 

 
216 

 
Alpha-45, 
downskin 

 
22 
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Figure II-21 : Profile de rugosité obtenue par mesure optique à l'Alicona, éprouvette XY avec 

section utile brute de fabrication, mesure dans le plan YZ. 

II.2.4. Contraintes résiduelles 

Les contraintes résiduelles ont été quantifiées par le CETIM. Les mesures ont été faites 

par diffractions des rayons X suivant la norme AFNOR NF EN 15305, relative aux méthodes 

d’essais pour l’analyse des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X. C’est une 

méthode non destructive reposant sur le déplacement des plans atomiques distants de d(ϕ,ψ) 

d’une même famille (hkl) pour plusieurs incidences ψ dans une direction ϕ. L’angle ϕ renseigne 
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la direction de mesure sur la surface de l’échantillon et l’angle ψ définit l’angle entre la normale 

à l’échantillon et la normale aux plans diffractants. Les mesures ont été faites en externe sur un 

banc RIGAKU, en montage Psi qui permet de détecter les plans (311) de l’aluminium à l’aide 

de la raie Kα du chrome. L’installation est donc équipée d’un tube à rayons X et d’un détecteur 

permettant de localiser les plans (311) de l’aluminium à 2θ = 140°. Dans ces conditions, il est 

possible d’avoir la valeur des contraintes résiduelles jusqu’à une profondeur d’environ 6µm. 

Dans la direction de mesure, 13 inclinaisons d’incidences ψ ont été effectuées. Ces inclinaisons 

ont été faites de façon à définir des intervalles de sin²ψ égaux, tels que 0 ≤ sin²ψ ≤ 0.5.  

 

Figure II-22 : Illustration des grandeurs caractéristiques utilisées pour la détermination des 

contraintes résiduelles par diffraction des rayons X [rapport du CETIM-

CERTEC]. 

Dans ce protocole expérimental, pour une incidence donnée de rayons X, ce sont les 

plans atomiques qui servent de jauges de déformation dans la direction de mesure. La 

déformation εφψ est donnée par la relation : 

 
𝜀ϕψ =

∆𝑑

𝑑
=

1 + 𝜐

𝐸
. 𝑠𝑖𝑛2ψ. 𝜎ϕ = ½ 𝑆2  

 

Équation 31 

½ S2 désigne une constante d’élasticité radiocristallographique correspondant à la réflexion 

(311) de l’aluminium.  

La déformation εφψ est déterminée à partir des déplacements des pics de diffraction, via 

la méthode du barycentre-centré développée par le CETIM. Pour les différentes valeurs d’angle 

d’incidence, une régression linéaire de la déformation en fonction de sin²ψ permet de 

déterminer la pente. Connaissant la pente, la contrainte σϕ est déterminée en considérant que la 

constante d’élasticité radiocristallographique ½ S2 vaut 19.07 10-6 MPa-1. 

Le protocole a été déployé sur 4 éprouvettes cylindriques usinées de la production EOS. 

Ces éprouvettes ont subi au préalable des essais de fatigue, donc les contraintes mesurées ne 

sont pas forcément celles inhérentes au procédé, mais les mesures obtenues permettent tout de 

même de renseigner sur le niveau de contraintes résiduelles dans les éprouvettes après essais 

puis de discuter sur le niveau initial avant essais. Le point de mesure est situé suffisamment loin 
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du faciès de rupture. Deux types de contraintes résiduelles sont mesurées en surface, suivant la 

circonférence de l’éprouvette et suivant l’axe de la génératrice. Les résultats des mesures sont 

consignés dans le Tableau II-9. Les résultats obtenus se situent dans la gamme d’incertitude de 

la technique de mesure. On peut donc considérer qu’il n’y a pas de contraintes résiduelles dans 

les éprouvettes. Ainsi on peut supposer qu’il n’y en avait pas non plus avant essais. Ainsi, on 

peut admettre que le détensionnement recommandé par EOS permet effectivement de relaxer 

les éprouvettes. Et par extension, le T6 aussi. 

Tableau II-9 : Résultats des mesures des contraintes résiduelles dans les éprouvettes usinées et 

testées du lot usiné EOS, avant et après T6. 

 
 Références 

CR axiales 

(MPa) 

CR circonférentielles 

(MPa) 

 

Us-EOS-Bar-XY 4 8 

Us-EOS-Bar-Z -13 -11 

Us-EOS-Bar-XY-T6 -39 -55 

Us-EOS-Bar-Z-T6 -17 -26 

Les mesures n’ont pas été faites sur les sections brutes de fabrication du fait de la 

rugosité très importante qui a tendance à perturber la diffraction rendant ainsi difficile 

l’identification des pics de diffractions. En s’appuyant sur l’analyse précédente sur le matériau 

usiné, dans cette étude, on admet qu’il n’y a plus de contraintes résiduelles après T6. 

II.3. Caractérisation des propriétés mécaniques 

Les paragraphes précédents ont permis de contribuer à la description des paramètres du 

matériau : défauts, microstructure et contraintes résiduelles. Il est maintenant question 

d’évaluer quelques propriétés mécaniques telles que la dureté, le module d’Young et les 

propriétés de traction monotone.  

II.3.1. Dureté  

Il est important de rappeler en préambule de ce paragraphe que l’orientation des 

barreaux produits, implique des hauteurs de production très différentes sur le même plateau : 

20 à 100 millimètres. Rappelons aussi que dans le cas des productions EOS, tout au long de la 

fabrication, la température du plateau est maintenue à 200 °C contre 150°C pour les productions 

SLM. Par exemple, un plateau contenant 12 éprouvettes horizontales et 7 verticales est fabriqué 

en environ 12 heures. Ainsi, à ces températures pendant la durée de fabrication, il peut se 

produire un vieillissement structural de l’alliage ; ce qui peut impacter la dureté.  

Dans un premier temps l’effet de la hauteur de production a été évalué via la macro-

dureté. D’abord pour la production Us-SLM-Bar-Z puis Us-SLM-Bar-Z. Pour cela, deux 

échantillons ont été prélevés dans chaque cas. L’un à la base de l’éprouvette en contact direct 

avec le plateau, l’autre à environ 9 centimètres plus haut. Les échantillons ainsi prélevés ont été 

polis jusqu’au papier 4000. Cinq indentations ont ensuite été faites sous une charge de 20 N. 

Les résultats obtenus sont équivalents. Cela peut être dû aux forts taux de porosités qui sont 
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prépondérants à cette échelle de caractérisation. Afin de discriminer l’effet des défauts, une 

campagne expérimentale équivalente a été menée sur du matériau de production EOS, dix fois 

moins poreux. Dans ce cas, les résultats montrent que la dureté est maximale pour l’échantillon 

prélevé loin du plateau. On révèle ainsi l’effet de l’histoire thermique vécue par les éprouvettes 

lors de la production. 

 Dans un second temps, l’effet de la direction de production a été observé. La 

caractérisation a été faite uniquement sur les productions EOS. Pour cela, deux échantillons ont 

été prélevés à iso-hauteur dans les têtes d’éprouvettes de test : un dans une éprouvette XY et 

l’autre dans une éprouvette Z. La dureté moyenne obtenue pour l’échantillon prélevé dans 

l’éprouvette produite horizontalement est comprise entre 97 et 101contre 100 et 105 pour 

l’échantillon issu de l’éprouvette produite verticalement.  Les résultats obtenus semblent donc 

équivalents.  En revanche, après traitement T6, on note une dureté supérieure pour les 

échantillons issus du matériau Us-EOS-XY, comparativement au cas Us-EOS-Z.  

 

Figure II-23 : Illustration des zones de prélèvement pour les mesures de dureté 

Tableau II-10:Influence de la hauteur de production et du traitement thermique T6 sur la 

macro-dureté moyenne ; cas des matériaux Us-EOS-Bar et Us-SLM-Bar. 

 
T6 (oui/non) XY, HV[min, 

max] 
Z, HV[min, max] 

SLM-Bar bas non / 130 [129 ; 133]  

SLM-Bar haut  non / 129 [128 ; 131]  

EOS-Bar bas  non 98 [97 ; 101]  103[100 ; 105]  

EOS-Bar haut  non / 115[114 ; 116]  

EOS-Bar oui 112[111 ; 114]  104[101 ; 108]  

Dans un matériau multiéchelle comme l’AlSi10Mg de fabrication additive, il est 

important de caractériser la dureté à une échelle suffisamment fine pour capter les champs 

locaux. Pour cela, les essais de micro-indentation ont été faits sur des échantillons avant et après 

T6 de la production EOS. 14 essais ont été effectués sur chaque échantillon. Les résultats sont 

consignés au Tableau II-11.  La caractérisation a été faite sur les productions EOS uniquement. 

On confirme qu’en l’absence de défauts, le traitement T6 permet d’augmenter la dureté. Aussi, 
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il est important de noter une forte dispersion des résultats après T6 qui est certainement due à 

la présence de précipités de silicium pur connus pour leur forte dureté. Ces précipités sont 

entourés par une matrice d’aluminium nettement moins dure.  

II.3.2. Traction monotone 

Les éprouvettes de traction ont toutes été prélevées à cœur de barreaux. Deux références 

sont étudiées ici : les éprouvettes Us-EOS-Bar-(XY/Z) avec et sans traitement T6, et les 

éprouvettes Us-SLM-Bar-XY-T6. Rappelons que les productions SLM telles que produites 

pour cette étude, ont un taux de porosité 10 fois plus important que les productions EOS. L’effet 

du taux de porosité a été étudié pour l’état microstructural T6. Les effets d’anisotropie ont été 

évalués pour de faibles taux de porosité, sur les références Us-EOS-Bar-XY et Us-EOS-Bar-Z 

avant et après T6.   

Les essais de traction ont été réalisés conformément à la norme NF EN 10002-1, en 

utilisant une machine Instron 4505. La traverse mobile se déplace à une vitesse de 0,22 mm / 

min. Tous les essais ont été menés à température ambiante. L'allongement a été mesuré avec un 

extensomètre, avec une longueur de référence de 12,5 mm. Les éprouvettes de test ont toutes la 

même géométrie. Le plan des éprouvettes de traction pour le matériau EOS est présenté en 

Figure II-24. Pour le matériau SLM, les essais ont été effectués sur une autre géométrie 

correspondant à celle de la Figure II-28.  Les parties utiles n’ont pas subi de polissage, elles ont 

donc une rugosité arithmétique due à l’usinage, comprise entre 0,7 et 1,2 µm. Deux essais de 

traction sont réalisés pour chaque référence. 

 

Figure II-24 : Plan d’une éprouvette de traction avec vue de la section utile dans le cas d’une 

éprouvette Us-EOS-Bar ayant subi un traitement thermique T6. 

Deux productions sont étudiées. Dans le cas de la production EOS, deux directions de 

production sont abordées avec et sans traitement T6. La production SLM n’est abordée que 

dans la configuration XY-T6.  Les courbes de traction obtenues après essais sont reportées en 

Figure II-25. De ces courbes, il est possible d’extraire les grandeurs caractéristiques de l’alliage 

comme la limite conventionnelle d’élasticité (Re), la limite d’élasticité à 0.02% de déformation 

plastique (Re0.02), la résistance à la traction (Rm), et l’allongement à rupture. Ces grandeurs 

sont consignées dans le Tableau II-11.  
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Figure II-25 : Influence de la direction de production et du traitement T6 sur les propriétés 

mécaniques en traction monotone de l'alliage AlSi10Mg 

Dans le cas non T6, la résistance mécanique des éprouvettes prélevées à cœur des 

barreaux Z est plus grande que celles des barreaux XY. L’état T6 donne des résultats dispersés 

pour la résistance mécanique dans une plage entre 300 et 345 MPa.  

Du point de vue de la ductilité, on note une forte réduction entre le matériau SLM et le 

matériau EOS. Tous les résultats sont équivalents à l’état T6 pour les références Us-EOS-Bar-

XY/Z. En l’absence du traitement thermique T6, il est possible de noter un effet de la direction 

de production bénéfique à la référence Us-EOS-Bar-XY. 

La limite conventionnelle d’élasticité est réduite en l’absence de traitement thermique 

T6 et semble ne pas dépendre de la direction de production. Après T6, on note une dispersion 

de la limite d’élasticité qui s’accompagne également d’une dispersion de dureté. Aussi, on peut 

noter que l’augmentation de la limite d’élasticité s’accompagne de l’augmentation de la micro-

dureté. Aussi, cette augmentation de la dureté due au traitement T6 s’accompagne de 

l’augmentation de la capacité d’écrouissage du matériau ainsi que la diminution du taux de 

consolidation plastique. 
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Tableau II-11 : Propriétés mécaniques en traction monotone et dureté 

 

 

Taux de 

porosité (%) 

Rp 0,2 

(MPa) 

Rp 0,02 

(MPa) 
Rm (MPa) À% µHV 

 

Us-SLM-Bar-XY-T6 
~ 4 / / 320 1.05 / 

  / / 320 1.1 / 

 

Us-EOS-Bar-XY 
0,3-0,4 210 172 325 11 

 

136 +/- 28 

  208 175 330 11  

 

Us-EOS-Bar-Z 
0,3-0,4 195 145 350 8 

 

136 +/- 24 

  195 145 350 8  

 

Us-EOS-Bar-XY-T6 
0,3-0,4 275 / 330 14.3 

 

178 +/- 53 

  285 / 345 15.7  

 

Us-EOS-Bar-Z-T6 
0,3-0,4 280 200 300 14.7 

 

180 +/- 50 

  255 225 330 15.2  

Fonderie A356/A357-T6[71]–

[73], [77], [103] 
/ 210-300 / 220-330 0.3-4.3 / 
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II.3.3. Module d’Young 

Cette partie de la caractérisation a été réalisée par Pascal Gadaud au sein du laboratoire. 

Le module d’Young est déterminé par la méthode dynamique résonante (DRM). La technique 

est basée sur la détection de la fréquence de résonance de l’échantillon posé sur un support. Un 

formalisme permet de déterminer le module d’Young dans le cas d’une poutre sollicitée en 

flexion[104]. 

 
𝐸 = 0.9464𝜌𝐹𝐹

2
𝐿4

𝐵2
 

 

Équation 32 

Où FF est la fréquence de résonance de flexion,  la densité, L la longueur et B 

l’épaisseur de l’échantillon 

Les échantillons de caractérisation sont des parallélépipèdes rectangles de dimensions 

30*5*1,5 mm3 qui ont été prélevés à cœur de barreaux ou pavés par électro-érosion. Un 

polissage mécanique a été effectué pour améliorer l’état de surface (Ra<1µm). Pour cette étude, 

20 éprouvettes ont été testées : 15 sont prélevés des pavés réalisés sur la machine SLM : 6 

horizontalement à trois hauteurs et 6 verticalement à deux hauteurs (cf. Figure II-5). Le 

prélèvement à différentes hauteurs permet d’évaluer l’effet de la hauteur de production sur le 

module d’Young. Pour évaluer l’effet du taux de porosité, 4 éprouvettes sont prélevées dans 

des barreaux XY et Z de la production EOS (2 verticalement, barreaux Z, et 2 horizontalement, 

barreaux XY), et la dernière d’une pièce de fonderie qui servira de référence. Pour chaque 

échantillon, Figure II-26 positionne le module d’Young en fonction du taux de porosité. 

 

Figure II-26: Représentation du module d’Young en fonction du taux de porosité, prise en 

compte du type de production, du traitement thermique et de l’anisotropie due à 

la direction de production. 

Pour les différentes productions (EOS avec un taux de porosité inférieur à 1%, SLM 

dont les taux de porosité peuvent atteindre 4,7%), la caractérisation du module d’Young a été 

faite dans deux directions différentes (XY et Z) afin d’évaluer sa sensibilité du taux de porosité 
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et à l’anisotropie de morphologie grains due à l’orientation des éprouvettes par rapport au 

plateau de construction. Quel que soit le type de production, la Figure II-26 montre globalement 

un abattement du module d’Young avec l’augmentation du taux de porosité. À iso-taux de 

porosité, on voit un léger effet d’anisotropie élastique entre les éprouvettes Us-SLM-Bar-Z et 

Us-SLM-Bar-XY. Cette anisotropie peut être due à l’anisotropie de morphologie des grains ou 

de défaut. Dans le cas des éprouvettes de productions EOS, il est difficile de dégager un effet 

d’anisotropie due à la direction de production. Une analyse approfondie de ces résultats sera 

proposée dans un autre périmètre que celui de la fatigue qui constitue le cœur de ce manuscrit. 

II.3.4. Fatigue 

II.3.4.1. Préparation des éprouvettes 

Pour l’étude de la tenue en fatigue, deux familles d’éprouvettes sont considérées :  

• Les éprouvettes usinées à cœur de barreaux (éprouvettes usinées) ;  

• Les éprouvettes avec sections utiles brutes de fabrication dont seuls les filets 

de serrage ont été usinés (éprouvettes brutes de fabrication).  

Pour les éprouvettes usinées, une première tentative a été faite sur des éprouvettes à 

sections utiles droites dont le plan est donné en Figure II-27. Cependant, les essais menés ont 

conduit à des ruptures dans les filets comme le montre la Figure II-27. 

 

Figure II-27 : Première version d’éprouvettes de fatigue ayant conduit à la rupture dans les 

filets. 

 Pour éviter la rupture dans les filets, la section utile a été ramenée au diamètre 6. Ainsi, 

34 éprouvettes ont été testées en fatigue. Après cette première campagne d’essais, la suite des 

essais a été menée sur des éprouvettes normalisées (NF EN 6072).  La Figure II-28 présente le 

plan des éprouvettes normalisées.  
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Figure II-28 : (a) Plan d’éprouvette normalisée pour les essais de fatigue. Différents états de 

surface des sections utiles (b) usinées (c) brutes de fabrication avec supports de 

fabrication, (c) brutes de fabrication sans supports de fabrication. 

 Dans le cas des éprouvettes avec sections utiles brutes de fabrication, on note une 

légère différence par rapport au plan de la norme au niveau du congé de raccordement de 20. 

Un calcul statique en élasticité linéaire permet de donner la répartition du champ de contrainte 

dans chaque type d’éprouvettes d’étude. Ce calcul permet ainsi d’évaluer le facteur de 

concentration de contrainte (Kt) dans chaque éprouvette. Les dénominations suivantes sont 

adoptées : 

• C1 : éprouvettes cylindriques de diamètre 8 mm ; 

• C2 : éprouvettes cylindriques de diamètre 6 mm ; 

• C3 : éprouvettes normalisées à doubles congés ; 

• C4 : éprouvettes à congés uniques.  

 Les résultats des calculs sont consignés au Tableau -II-12. La correction maximale à 

appliquer du fait du changement de géométrie des éprouvettes est de 3% en fatigue. Par ailleurs, 

parmi les éprouvettes de type C2, il n’y a pas eu de rupture systématiquement aux congés donc 

l’effet du congé de raccordement est négligeable. Ainsi, dans la suite de cette étude, tous les 

résultats de fatigue seront analysés en négligeant les effets de Kt. 

Il a été mentionné en section II.1.3 que certaines éprouvettes avec sections utiles brutes de 

fabrication (XY et alpha45) ont également sur leurs parties utiles des supports de fabrication 

visibles sur la Figure II-29-a. Ces supports doivent évidemment être décochés avant essais. 

Dans ce manuscrit, la notion de surface brute de fabrication peut donc impliquer les aspects liés 

à la suppression des supports. Pour aborder l’influence des supports sur la tenue en fatigue, 

cette étude propose un même protocole de suppression des supports pour chaque éprouvette. 

Ce protocole se décline en 4 étapes : 
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1- Les éprouvettes sont tenues à l’étau par des mors doux ; 

2- Les tenailles ① et ② de la Figure II-29 permettent de dégrossir le décochage ;  

3- Les tenailles ③ et ④ de la Figure II-29 sont utilisées pour s’approcher au mieux 

de la géométrie nominale de l’éprouvette ;  

4- La dernière étape est faite au moyen d’une meule tournant à 1200 tours/minutes 

et équipée du papier SiC 500. Les parties sujettes à la suppression des supports 

ont donc toutes la même rugosité a priori. 

 La Figure II-29-c permet de visualiser le rendu pour deux éprouvettes des références 

Br-EOS-Bar-XY et Br-EOS-Bar-alpha45. 

 

Figure II-29 : Schématisation du protocole de suppression des supports de construction. (a) 

Br- EOS-Bar-XY et Br-EOS-Bar-alpha45 avec supports, (b) outillage mis en jeu 

pour la suppression des supports, (c) éprouvettes avant usinage des filets.  
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Tableau -II-12:Vue en coupe de la répartition du champ de contrainte calculé par éléments finis en élasticité linéaire, et estimation du facteur de 

concentration de contraintes pour les différentes géométries d'éprouvettes utilisées dans cette étude. 

 
C1 C2 C3 C4 

Champ de contrainte en 

volume de chaque type 

d’éprouvettes, selon le 

critère de Von Mises 

    

Facteur Kt  
~1,04 ~1,05 ~1,04 ~1,02 

 Nota :  

• Dans le cas des éprouvettes de types C1 et C2, Kt est calculé entre le congé de raccordement et la section droite 

• Dans le cas des éprouvettes de types C3 et C4, Kt est calculée en considérant la contrainte nominale dans le cylindre de diamètre 5,64
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II.3.4.2. Conduite des essais et détermination de la limite de fatigue 

 Les essais de fatigue ont été effectués à la température ambiante sur une machine à 

résonance, pilotée en force. La fréquence des essais est d’environ 80 à 90 Hz suivant la 

géométrie de l’éprouvette. La plupart des essais est menée à R = -1 c’est-à-dire sans contrainte 

moyenne. Pour des besoins d’analyses spécifiques, des essais sont menés à un rapport de charge 

positif R = 0,1. Une chute de fréquence de 5 Hz a été considérée comme critère de détection de 

rupture. Cette chute de fréquence correspond à une fissure qui s’est propagée jusqu’à une 

profondeur de l’ordre de la moitié de la surface utile de l'éprouvette comme le montre la Figure 

II-30 représentant un faciès de rupture d’une éprouvette de fatigue. La ligne interrompue est la 

frontière entre la zone de propagation et la zone de rupture ductile. Cette ligne correspond donc 

à l’activation du critère d’arrêt basé sur la chute de fréquence de 5Hz. 

 

Figure II-30 : Vue macroscopique d'un faciès de rupture d’une éprouvette de type C2 de la 

référence Us-EOS-Bar-XY. 

 La contrainte est définie comme l'amplitude de charge, c'est-à-dire la charge 

maximale moins la charge moyenne. Cette définition est formalisée par l’équation 

 𝜎(𝑡) = 𝜎𝑚𝑜𝑦 + 𝜎𝑎 sin 𝜔𝑡 Équation 33 

 

 Dans cette étude, la méthode par palier a été utilisée pour déterminer la limite de 

fatigue à 106 cycles. C'est le seul moyen qui permette d’évaluer la limite de fatigue d’une 

éprouvette en présence de défauts naturels que l’on ne peut pas reproduire sur plusieurs 

éprouvettes.  Un premier niveau de charge est réalisé au palier numéro n à la contrainte 𝜎𝑛. Si 

au bout de 106 cycles il n’y a pas de chute de fréquence, l’essai est interrompu, le niveau de 

charge est incrémenté de 10 MPa, et le cycle est ainsi répété jusqu’à rupture de l’éprouvette au 

sens de l’activation du critère de chute de fréquence.  
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Quand il y a rupture après un ou plusieurs paliers à non-rupture, la limite de fatigue 𝜎𝐷𝑅
𝑡𝑎  

est calculée par interpolation linéaire selon la relation suivante : 

 
𝜎𝐷𝑅

𝑡𝑎 =
𝑁𝑓

106
. (𝜎𝑛 − 𝜎𝑛−1) + 𝜎𝑛−1 

Équation 34 

Où 𝜎𝐷𝑅
𝑡𝑎  désigne la limite de fatigue en traction alternée (𝑡𝑎) pour un rapport de charge R et 

𝜎𝑛−1 la contrainte appliquée au palier précédant le palier de rupture. 

La détermination de la limite de fatigue par la méthode par palier telle que présentée 

repose sur une hypothèse forte selon laquelle il n’y a pas d’influence de l’histoire de chargement 

sur la limite de fatigue. C’est-à-dire qu’on admet que les étapes de chargement appliquées avant 

l'étape conduisant à la rupture n'introduisent aucun dommage significatif. Cette hypothèse a été 

validée par Roy et al.[37]. Les travaux de Iben Houria[52] et Rotella et al.[36] sur les 

aluminiums de fonderie supposent également que l’on peut négliger les effets d’histoire de 

sollicitation dans la détermination de la limite de fatigue par la méthode par paliers. 

Par ailleurs, quand il y a rupture au premier palier de chargement, la limite de fatigue 

est calculée à partir d’une loi de type Basquin qui a préalablement été identifiée 

expérimentalement en modélisant les résultats expérimentaux par une courbe de tendances 

obtenue par la méthode des moindres carrés. 

 𝜎𝐷𝑅
𝑡𝑎 = 𝐴. 𝑁𝑟

𝛼  

 

Équation 35 

Où 𝑁𝑟 désigne le nombre de cycles à rupture, tandis que A et 𝛼 sont des paramètres du matériau 

identifiés expérimentalement. 

Rappelons ici que la ligne interrompue sur la Figure II-30 matérialise la frontière entre 

les domaines de rupture ductile et de propagation. Il a été rappelé au chapitre bibliographique 

que la propagation est consécutive à une phase d’amorçage souvent due à la présence d’un 

défaut d’une certaine criticité. La suite de ce chapitre porte donc sur les méthodologies 

expérimentales déployées pour étudier l’amorçage et la propagation des fissures de fatigue dans 

l’AlSi10Mg de fabrication additive. 

II.3.4.3. L’amorçage 

Après rupture des éprouvettes, les faciès sont systématiquement observés au microscope 

électronique à balayage. Le but est d’identifier les sites d’amorçage des fissures fatales. Dans 

cette étude, il a toujours été question de défauts. 

Les défauts observés sur les faciès de rupture sont quantifiés par l’intermédiaire du paramètre 

racine de l’aire √𝑎𝑖𝑟𝑒 au sens de Murakami. 

Pour les des défauts naturels la taille du défaut critique a été estimée suivant le protocole 

proposé par Iben Houria[52]. La convergence des rivières permet de localiser le site 

d’amorçage sur le faciès de rupture. Les contrastes de gris permettent de définir le contour des 
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défauts. Deux cas de figure peuvent se présenter : rupture à partir d’un défaut unique ou par le 

concours de plusieurs défauts. 

1- Dans les cas d’amorçage unique Figure II-31-a, il convient de décrire le critère dans 

le cas d’un défaut sub-surfacique. Une fois le contour réel du défaut identifié, il est 

ensuite extrapolé en incluant les parties concaves du défaut. Une première taille est 

alors définie. Cette taille est comparée à la taille du ligament à la surface libre. Si 

cette dernière est inférieure à la taille du défaut avec concavités, la taille critique est 

obtenue en considérant l’aire totale des ligaments débouchant.  

2- Dans le cas d’amorçage sur plusieurs défauts de tailles différentes Figure II-31-b, 

pour chacun, le contour réel est déterminé puis le contour extrapolé qui inclut les 

parties concaves. Les deux tailles sont ensuite mesurées. La moyenne arithmétique 

des diamètres des cercles circonscrits à chaque défaut est comparée à la taille 

minimum des ligaments qui séparent les défauts.  Si la moyenne des diamètres est 

inférieure à la taille minimum des ligaments entre les deux défauts, le défaut critique 

est le plus grand. 

 

Figure II-31 : Protocole de mesure  de la taille des défauts (a) défaut unique surfacique ou 

sub-surfacique, (b) défauts multiples [52]. 

 Pour les défauts artificiels semi-elliptiques ou semi-sphériques, deux paramètres sont 

nécessaires pour définir la taille du défaut. Le diamètre Ø et la profondeur P induits par le fil 

d’électroérosion sont mesurés sur les faciès de rupture. Il est alors possible de donner la taille 

√𝑎𝑖𝑟𝑒 du défaut suivant l’équation généralisée au cas d’une demi-ellipse : 

  
√𝑎𝑖𝑟𝑒 =

1

2
√𝜋∅𝑃 

Équation 36 

Il a été observé en Figure II-3, que le procédé de fabrication induit des défauts naturels 

relativement sphériques d’une part (pores gazeux) et de forme relativement complexe et 

allongée d’autre part (lack-of-fusion). Ainsi, les défauts créés artificiellement dans cette étude 
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sont de deux types : les défauts hémisphériques pour modéliser les pores gazeux et les défauts 

semi-elliptiques pour modéliser les lac-of-fusion.  

II.3.4.4. Propagation  

Ayant identifié et caractérisé les sites d’amorçage, il en découle l’étape de 

compréhension de la phase de propagation de l’endommagement. De ce point de vue, deux 

approches sont utilisées : la propagation des fissures naturelles d’une part, c’est-à-dire des 

fissures dues à la présence de défauts inhérents au procédé. D’autre part, il sera question des 

fissures dues aux défauts créés artificiellement. 

a) Cas des fissures naturelles 

Afin de comprendre les mécanismes d’endommagement par fatigue en présence de 

défauts naturels, la technique des répliques a été déployée pour suivre l’endommagement en 

surface d’éprouvettes. Cette technique consiste à appliquer un mélange de deux polymères sur 

le fût d’une éprouvette polie afin de capter les fissures de surface. Du fait du mélange, le 

polymère résultant durcit. Le substrat obtenu est ensuite métallisé et observé au MEB afin de 

mesurer les tailles de fissure. 

Dans la pratique, quatre étapes sont importantes pour réussir la manipulation. 

(1) La qualité du polissage 

Le polissage se fait au moyen d’une machine de polissage conçue et développée au 

laboratoire. Un premier polissage grossier est effectué de façon à produire des rayures 

orientées à 45° par rapport à l’axe longitudinal de l’éprouvette. Le but de ce premier 

polissage est de supprimer la rugosité induite par le tournage des éprouvettes. Différents 

polissages de plus en plus fins sont ensuite réalisés jusqu’à un état de surface 

submicronique. Le couplage adéquat des vitesses de rotation de la broche et du papier 

ainsi que les vitesses de translation suivant les axes de la broche et du papier, permet de 

croiser une fois sur deux les rayures d’une granulométrie à l’autre. Pour ne pas 

confondre les rayures de polissage aux fissures dues à la fatigue, il est important que le 

dernier polissage laisse des rayures parallèles à l’axe de l’éprouvette.  

(2) La conception des moules à répliques 

C’est une étape fondamentale de l’expérience. Plusieurs critères sont considérés dans la 

conception du moule. La légèreté pour éviter que le poids propre des moules fasse perdre 

les informations données par les répliques. Ensuite, les moules doivent permettre de 

réaliser un méplat à l’arrière de la réplique de façon à faciliter le collage sur plaques 

avant analyse. Enfin les moules doivent permettre de limiter le gaspillage des répliques 

et de contrôler la pression appliquée par l’utilisateur lors de la prise de l’empreinte du 

fût des éprouvettes. Pour cela, un épaulement est prévu à chaque extrémité des moules. 

Afin de bien repérer chaque réplique, des flèches et des références (I, II, III, ou IIII) 

physiques sont imprimées dans les moules. Dans les études précédentes, trois répliques 
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étaient appliquées de façon à couvrir toute la partie utile de l’éprouvette. Dans cette 

étude, les répliques sont appliquées par couple comme le montre les Figure II-32-b et d. 

Cela permet de gagner environs 10 minutes par arrêt pour application des répliques. Les 

moules de cette étude ont été réalisés par fabrication additive, par la méthode de dépose 

de fil fondu.  

 

Figure II-32 : Conception et réalisation des moules à répliques. 

(3) L’application des répliques 

Une fois l’éprouvette installée et prête à tester, le choix du niveau de contrainte doit être 

fait de façon objective. Cela nécessite au préalable la connaissance des courbes de 

tendance S-N pour la configuration sujette à l’expérience. L’essai sera ensuite 

interrompu à un échantillonnage bien défini de façon à cibler suffisamment de points 

expérimentaux.  Afin de favoriser la pénétration de la réplique dans les fissures, à chaque 

arrêt, l’éprouvette est maintenue sous une tension d’environ 3/4 de la contrainte 

appliquée pour ouvrir les fissures. Une première série de répliques est faite à 0 cycle.  

Les épaulements prévus dans les moules permettent de contrôler la pression appliquée 

par l’expérimentateur évitant les artefacts. De plus deux cales sont prévues pour éviter 

les glissements verticaux. Au bout de quelques minutes, les répliques solidifiées sont 

démoulées et rangées par niveau d’arrêt. 

 

Figure II-33 : Application des répliques 
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(4) La métallisation des répliques 

À l’issue des essais, on identifie en s’aidant du faciès de rupture, la réplique contenant 

la dernière fissure qui est généralement visible à l’œil nu : c’est la dernière réplique fille. 

La réplique faite à la même position à l’arrêt précédent est appelée réplique mère. Les 

répliques sont ensuite collées sur une plaque en veillant à bien identifier chaque famille. 

Les observations se font au microscope électronique à balayage. De ce fait, il est 

important de s’assurer qu’elles soient conductrices. Pour cela, les répliques à observer 

sont collées sur une plaque métallique au moyen d’une colle carbone (conductrice), un 

pont de conduction est réalisé et l’ensemble subit ensuite une métallisation par un 

revêtement de platine Figure II-34. Quand la fissure finale est totalement contenue dans 

la dernière réplique fille, toutes les répliques mères de cette lignée sont analysées. En 

revanche, il se peut que la dernière fissure soit partagée par plusieurs dernières répliques 

filles, dans ce cas, toutes les répliques mères des différentes lignées seront observées.  

 

Figure II-34 : Répliques collées sur une plaque métallique puis métallisées par déposition 

d’une couche de platine, cas d’une éprouvette de la référence Us-EOS-Bar-

alpha45-T6 sollicitée à 145 MPa en traction compression R = -1. 

Après métallisation, les répliques sont observées au microscope électronique à balayage. 

Un modèle développé sous CATIA permet de calculer l’abscisse curviligne des fissures.  

Bien que délicate, la méthode des répliques permet de suivre avec fiabilité l’évolution 

d’une fissure se propageant en surface de l’éprouvette. Il est ainsi possible de détecter une 

fissure avec une résolution de quelques microns. Le principal avantage de cette technique est 

qu’elle permet de gagner beaucoup de temps. En effet, s’il fallait observer directement 

l’endommagement en surface de l’éprouvette, il faudrait prendre en compte les temps de 
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montage et démontage de l’éprouvette sur la machine d’essai d’une part, et d’autre part, les 

temps de mise sous vide du MEB. Aussi, il faudrait réaliser les observations in situ sur un 

montage spécifique qui mette l’éprouvette sous tension au MEB de façon à ce qu’il soit possible 

d’observer les fissures. Le fait de remonter à l’historique de la fissure à partir de la dernière 

fissure, permet d’éviter de devoir chercher et suivre au MEB une même petite fissure de 

quelques microns sur un fût de diamètre 6 mm. 

Cas des fissures longues. 

Cette partie de l’étude a été faite dans une collaboration avec l’école polytechnique de 

Montréal au Canada, dans le cadre d’un stage effectué par Manon Monchatre. Un rapport de 

stage, disponible à la bibliothèque de l’ENSMA a été produit à cet effet. Une loi de fissuration 

a été obtenue et sera comparée aux résultats obtenus à partir des répliques. Les éprouvettes 

d’étude sont de type CT32. La géométrie des éprouvettes est présentée en Figure II-35.  

 

Figure II-35 : Plan d'une éprouvette CT, selon la norme ASTM E647-15. Pour cette étude, W 

= 32 mm et B = 7,6 mm. 

Les essais de fissuration sur éprouvettes CT de la production EOS ont été réalisés sur une 

machine MTS 312.31 ayant une capacité maximale de 250 kN. La machine est équipée d’une 

cellule de charge de 25 kN. Dans la pratique, les étapes suivantes sont suivies.  

(1) L’adaptation des éprouvettes et du montage. Cette étape a consisté en la réalisation des 

mors adaptés et la fixation des couteaux pour fixer l’extensomètre ;  

(2) La pré-fissuration. Cette étape cruciale permet de s’assurer que l’on est effectivement 

dans le domaine de propagation. La méthode de pré-fissuration par charge décroissante 

est déployée. Elle permet de réduire les temps de manipulation et de ne pas manquer le 

seuil de fissuration ; 

(3) Descente au seuil, consiste à réduire davantage la charge jusqu’à déterminer le seuil de 

fissuration ; 
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(4) Fissuration proprement dite, qui consiste à faire propager la fissure jusqu’à rupture de 

l’éprouvette. La taille des fissures est mesurée par suivi optique et par mesure de 

complaisance.  

II.4. Conclusion du chapitre II 

Dans ce chapitre le protocole expérimental déployé pendant la thèse a été présenté. Ce 

protocole a permis d’une part de caractériser le matériau du point de vue de la microstructure, 

et d’autre part, du point de vue des caractéristiques mécaniques. 

Pour ce qui est de la microstructure du matériau, deux états sont distingués : l’état non 

traité thermiquement et l’état traité thermiquement T6. En l’absence de traitement thermique, 

le matériau peut-être décrit au travers cinq paramètres : 

(1) Les défauts qui peuvent être des porosités, des manques-matières ou des particules 

infondues. La taille et la morphologie des porosités varient fortement avec les 

paramètres du procédé. La répartition des défauts est homogène à cœur alors qu’il peut 

y avoir une organisation privilégiée en surface ou en sub-surface dès lors qu’il y a lasage 

des contours. 

(2) Les melt-pools qui traduisent macroscopiquement l’empreinte laissée par le faisceau 

laser. Les dimensions caractéristiques ont été données dans la section II.2.3.2. 

(3) La structure dendritique qui résulte de l’organisation du silicium autour de la matrice 

primaire d’aluminium. Dans cette étude le terme DAS a été retenu en comparaison avec 

le paramètre SDAS de la fonderie. La taille caractéristique de la DAS est de l’ordre de 

quelques microns (cf II.2.3.3) 

(4) Les grains d’aluminium au sens cristallographique, fortement anisotropes, qui ont des 

formes d’ellipsoïdes avec une croissance orientée vers les forts gradients thermiques. 

Rappelons que les grains peuvent avoir une longueur de près de 200 µm c’est-à-dire 

plus grandes que la taille du lit de poudre déposé. Les grains peuvent franchir plusieurs 

melt-pools.  

(5) L’état de surface a été caractérisé sur des éprouvettes avec section utile brute de 

fabrication d’une part et usinée d’autre part. 

Il est important de noter que le procédé de fabrication additive par fusion laser de lit de 

poudre génère des contraintes résiduelles. Ainsi un post-traitement est systématiquement réalisé 

afin de relaxer les éprouvettes avant de procéder à la découpe des pièces. Dans cette étude, les 

mesures de contraintes résiduelles dans la section utile des éprouvettes, après essais montrent 

des niveaux équivalents d’une production à l’autre et négligeables, c’est-à-dire inférieurs à la 

précision du moyen de mesure.  

Par ailleurs, du fait de la température du plateau de fabrication au moins à 150°C, il se 

produit fatalement un vieillissement structural lors de la fabrication. Ce vieillissement se traduit 

par la formation d’un gradient de précipités le long de la hauteur de production. L’ensemble 

des paramètres de la microstructure et donc la tenue mécanique, est fortement dépendant des 

paramètres du procédé. Ainsi dans cette étude, il est suggéré un traitement thermique qui 

ramène la microstructure dans un état de référence. Il a été question ici du traitement thermique 
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de type T6 qui favorise la redistribution du silicium des cellules alpha, ce qui conduit à la 

disparition des frontières de melt-pools au sens des cellules alpha. La diffusion des éléments 

chimiques lors du T6 conduit à la formation d’une structure de précipitation qui constitue le 

sixième paramètre du matériau : 

(6) La structure de précipitation, constituée des précipités très riches en silicium, 

relativement isotrope et d’intermétalliques riches en fer. Les intermétalliques précipitent 

sous forme d’aiguilles. 

En termes de propriétés mécaniques de base, les essais de traction monotone ont permis 

de révéler des effets d’anisotropies entre les éprouvettes construites verticalement et celles 

construites horizontalement. Le traitement thermique tend à homogénéiser la ductilité et la 

limite d’élasticité. Aussi, on note une augmentation du taux de consolidation cyclique. À iso-

microstructure (T6) il est possible de noter une forte diminution de la ductilité qui est liée à 

l’augmentation du taux de porosité. De même, il a été établi une dépendance du module 

d’Young vis-à-vis du taux de porosité et de la morphologie des défauts.  

Pour ce qui est de la dureté, il a été observé dans le cas des éprouvettes EOS, une 

augmentation de la micro-dureté liée au traitement T6, avec une forte dispersion qui est liée à 

la présence de précipités riches en silicium.  En revanche, on note une diminution de la macro-

dureté après le traitement T6. 
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III. Chapitre III : Fatigue des 

éprouvettes prélevées à cœur par 

usinage. 
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À l’issue du chapitre bibliographique, cinq questions scientifiques ont été évoquées. 

L’analyse de la revue bibliographique montre que la microstructure de l’alliage AlSi10Mg de 

fabrication additive est très dépendante des paramètres du procédé. Dès lors, ce chapitre 

propose une contribution à l’étude de l’influence des défauts et de la microstructure sur la 

tenue en fatigue.  

Dans un premier temps, il est question d’évaluer expérimentalement l’influence des 

paramètres d’élaboration comme la direction et la hauteur de production. Comme il a été montré 

au chapitre précédent, que dégrader les paramètres d’une production à une autre conduit à 

multiplier par 10 le taux de porosité et à doubler la taille de défaut maximale. La suite des 

constats expérimentaux permettra d’évaluer l’impact de ces défauts sur la tenue en fatigue. 

Dans un second temps, l’analyse portera sur la limite de fatigue. Pour cela, les faciès de 

rupture seront systématiquement observés de manière à identifier et quantifier les sites 

d’amorçage de chaque éprouvette rompue. Le paramètre « taille », au sens de Murakami, est 

utilisé pour décrire les défauts. In fine, la limite de fatigue sera représentée en fonction de la 

taille des défauts et de la microstructure au travers des diagrammes de type Kitagawa. Le 

diagramme de Kitagawa sera ensuite simulé analytiquement à l’aide du critère DSG dont les 

paramètres seront identifiés au travers des critères tels que Crossland et Dang Vang qui prennent 

en compte la triaxialité du champ de contraintes[105]. 

Enfin, afin d’étudier le comportement des fissures naturelles et de comparer avec les 

résultats des fissures longues sur éprouvettes CT, la méthode des répliques sera déployée pour 

suivre l’évolution de l’endommagement en surface d’éprouvettes polies d’une part, et, d’autre 

part, pour séparer la phase d’amorçage et de propagation. 

III.1  Constats expérimentaux 

III.1.1  Influence de la direction de production et du traitement thermique T6 

Il a été montré au chapitre précédent que les éprouvettes sont fabriquées suivant trois 

orientations particulières par rapport au plan du plateau, à savoir : 

• L’orientation de type XY pour les barreaux à plat sur le plateau de fabrication,  

• L’orientation de type alpha-45 dont l’axe principal fait un angle de 45° avec le plan  

Au chapitre précédent, il a été montré que l’application d’un traitement de type T6 a pour effet 

de réorganiser la microstructure au profit d’un état plus homogénéisé où les effets des 

paramètres du procédé sont relativement gommés. Ainsi, le matériau T6 est considéré comme 

le matériau de référence dans la suite de cette étude. 

Il faut noter qu’à ce jour, relativement peu de données expérimentales de fatigue sont 

disponibles dans la littérature pour l’alliage AlSi10Mg. Ainsi, avant de s’intéresser 

spécifiquement aux paramètres pilotant la limite de fatigue, il semble pertinent de réaliser des 

essais dans le domaine d’endurance limitée des courbes de Wöhler. Dans ce paragraphe, tous 

les essais sont présentés pour un rapport de charge R=-1 en fatigue uniaxiale. Dans ces 
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conditions, la résistance à la fatigue des éprouvettes est évaluée pour les trois directions 

précédemment citées. La Figure III-1 donne l’évolution de la contrainte maximale appliquée en 

fonction du nombre de cycles à rupture dans le cas des éprouvettes ayant subi un traitement T6. 

Rappelons ici que le nombre de cycles à rupture est défini quand le critère de chute de fréquence 

est atteint (cf. chapitre 2). Les points expérimentaux ont été interpolés par une loi de Basquin 

avec la méthode des moindres carrés.  

 

Figure III-1: Influence de la direction de production sur la résistance à la fatigue du matériau 

à l’état T6. 

Les coefficients de corrélation R² traduisent une forte dispersion des résultats pour les 

configurations XY et Z. Cependant, les courbes de tendance permettent tout de même de 

dégager un effet de la direction de production qui est favorable au cas Z, suivi du cas alpha-45. 

De même, les courbes S-N ont été établies pour les éprouvettes non T6. Sur la Figure III-2, on 

compare les données d’éprouvettes traitées T6 à celles d’éprouvettes non-traitées. Les domaines 

grisés ont des arrêtes qui passent par des points extrêmes des nuages : avec et sans T6. On note 

alors, dans le cas des éprouvettes non-traitées, un abattement de la résistance à la fatigue par 

rapport aux éprouvettes ayant subi un traitement T6. Pour les éprouvettes Us-EOS-Bar-XY et 

Us-EOS-Bar-Z, les courbes de tendances, montrent qu’à la différence des éprouvettes ayant 

subi un traitement thermique, les éprouvettes non traitées ne révèlent pas un effet significatif 

de la direction de production. Dans le cas non-traité, on note en revanche que, les éprouvettes 

Us-EOS-Bar-alpha45 ont une résistance légèrement supérieure aux éprouvettes Us-EOS-Bar-
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XY et Us-EOS-Bar-Z. Dans le cas T6, la courbe de tendance des éprouvettes Us-EOS-Bar-

alpha45 se situe entre celles des éprouvettes Us-EOS-Bar-XY et Us-EOS-Bar-Z. 

 

Figure III-2 : Comparaison de la résistance à la fatigue entre l'état T6 et l'état non T6 pour les 

trois directions de fabrication. 

III.1.2  Influence de la hauteur de production 

Au chapitre précédent, il a été suggéré que l’histoire thermique du matériau génère un 

gradient de microstructure qui peut être révélé via la dureté. Afin d’évaluer l’impact du 

vieillissement dû à la hauteur de production, un plateau dit « étagé » a été produit. Trois niveaux 

d’éprouvettes notées H1, H2 et H3, espacés de 25 mm ont été réalisés. Les supports pleins 

permettent d’assurer l’inertie et la continuité thermique. Seules les éprouvettes de type XY sont 

étudiées ici. Les barreaux n’ont subi que le traitement de détensionnement classique, le 

traitement T6 n’a pas été effectué. Après usinage, les essais d’endurance répertoriés en Figure 

III-3 montrent que la résistance à la fatigue est meilleure pour les éprouvettes prélevées au 

niveau H2. Toutefois, il est, à ce stade, prématuré d’attribuer les écarts observés à la seule 

hauteur de production. Les défauts peuvent en être responsables. Dès le paragraphe suivant, il 

est proposé de s’intéresser à la contribution des défauts sur l’évolution de la tenue en fatigue. 
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Figure III-3 : Influence de la hauteur de production sur la tenue en fatigue, cas du matériau 

Us-EOS-Bar-XY. 

III.1.3  Influence du taux de porosité 

L’un des constats marquants de l’étude est le fort abattement observé entre les 

éprouvettes XY des productions SLM et EOS (cf. Figure III-4). Le chapitre précédent présente 

les différents paramètres de fabrication déployés pour chaque production. Dans le cas du 

matériau des productions EOS qui constitue le cœur de cette étude, un traitement T6 a été 

effectué. Il est important de rappeler ici que deux analyses par tomographie ont été effectuées 

pour ces productions. Outre la distribution spatiale des défauts qui est relativement homogène 

d’une production à une autre, les analyses de tomographie faites au chapitre précédent 

conduisent à deux conclusions fortes : 

• Un taux de porosité 10 fois plus important pour la production SLM. 

• La production SLM conduit à des défauts plus gros, en termes de racine cubique 

du volume, avec une sphéricité équivalente. 

Sur la partie droite de la Figure III-4 des images de tomographie permettent d’aider à 

l’interprétation des résultats.  On peut proposer que le fort abattement observé soit la 

conséquence d’une dégradation de la santé matière du point de vue des défauts. 
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Figure III-4 : Prise en compte de la population des défauts dans l’abattement de la tenue en 

fatigue ; comparaison entre une production SLM fortement poreuse et une 

production EOS 10 fois moins poreuse. 

Avant toute chose, le rôle des défauts sera étudié du point de vue de la fatigue, 

précisément, de la limite de fatigue telle que définie au chapitre précédent. Ainsi, la suite de ce 

chapitre portera essentiellement sur l’étude de la limite de fatigue et le comportement des 

fissures naturelles. Dans ce contexte, une attention particulière sera portée sur l’impact des 

défauts et de la microstructure sur le comportement en fatigue de l’alliage AlSi10Mg. 

III.2  Synthèse et orientation de l’analyse 

Dans le cas des productions EOS, il est important de rappeler que les éprouvettes ont 

été produites dans les mêmes conditions. De ce fait, on supposera que les différences observées 

entre l’état T6 et l’état non T6 sont dues à la microstructure définie ici par quatre 

constituants caractéristiques :  

• Les melt-pools ; 

• La structure dendritique ;  

• La structure de précipitation ; 

• Les grains. 

La comparaison entre les éprouvettes XY et Z ayant subi un traitement T6 permet 

d’isoler l’effet des melt-pools et de la structure dendritique qui disparaissent avec la mise en 

solution. Comme la structure de précipitation est équivalente entre les différentes orientations 

d’éprouvettes après traitement T6, les résultats obtenus suggèrent que seule l’anisotropie de 

morphologie cristallographique doit être considérée pour expliquer la différence entre les 

éprouvettes Us-EOS-Bar-XY, Us-EOS-Bar-Z et Us-EOS-Bar-alpha45. Il sera question par la 

suite de discuter les effets de tailles de grain en présence de défauts. 
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Par ailleurs, il a été montré précédemment que les plus forts abattements observés sur 

les courbes S-N sont dus aux défauts. L’influence des défauts sur la limite de fatigue sera donc 

au cœur de l’analyse dans cette étude. L’évaluation de la nocivité des défauts sur la limite de 

fatigue se fera au travers des paramètres suivants : 

• La taille ; 

• Le type (naturel inhérent au procédé ou artificiel) ; 

• La morphologie ; 

• La position ; 

• La population. 

III.3  Détermination de la limite de fatigue 

La limite de fatigue a été déterminée par la méthode par palier pour deux rapports de 

charge R = 0,1 et R = -1. Entre deux et quatre éprouvettes ont été testées pour chaque 

configuration. 

Tableau III-1: Évaluation de la limite de fatigue à R=-1(en MPa) déterminée par la méthode 

par palier. L’incertitude correspond à la moyenne de la différence entre le maximum et le 

minimum. 

 XY Alpha-45 Z 

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑇6) 110+/-5 129(+/-3) 137(+/-5) 

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑛𝑜𝑛 𝑇6) 102(+/-8) 111(+/-1) 106(+/-6) 

𝜎𝐷0,1
𝑡𝑎 (𝑇6) 88 / 104 

𝜎𝐷0,1
𝑡𝑎 (𝑛𝑜𝑛 𝑇6) 81 / / 

 

La dispersion des résultats est certainement due à la singularité des défauts dans chaque 

éprouvette. Ceci justifie l’utilisation de la méthode par palier, qui est la seule méthode 

permettant de déterminer la limite de fatigue spécifique à une éprouvette donnée. Ainsi, il 

convient dès à présent de découpler le rôle de la taille des défauts avant toute autre analyse. De 

ce fait, les faciès de rupture seront analysés dans la section suivante. 
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III.4  Identification des sites d’amorçage 

L’analyse des faciès de rupture en Figure III-5 et Figure III-6 montre que 

l’endommagement par fatigue des éprouvettes est toujours dû à la présence d’un défaut. La 

convergence des lignes de rivière pointées par des flèches en traits pleins (Figure III-5) permet 

de localiser le site d’amorçage sur le faciès. Les contours réels des défauts sont matérialisés par 

des traits interrompus courts noirs (cf. Figure III-5 et Figure III-6). Ensuite, le domaine critique 

est défini en incluant les concavités autour du défaut réel et en considérant les ligaments jusqu’à 

la surface libre. Le domaine critique est alors matérialisé par les traits pleins en blanc (cf. Figure 

III-5 et Figure III-6). La taille du défaut critique est ensuite estimée suivant le protocole proposé 

par Iben Houria  dans ses travaux de thèse[52] et rappelé au chapitre précédent. 

Les figures  Figure III-5 et Figure III-6 présentent les faciès de rupture des éprouvettes 

issues des barreaux de productions SLM et EOS respectivement. Dans le cas des éprouvettes 

SLM, il est courant de rencontrer plusieurs sites d’amorçage qui sont des défauts. Deux de ces 

défauts critiques sont assimilables à des porosités sphériques et l’autre de forme complexe est 

semblable à un défaut de type lack-of-fusion. Les tailles de ces défauts critiques, au sens de la 

racine de l’aire, varient entre 110 µm et 400 µm. L’analyse de la convergence des rivières et la 

taille des domaines de propagation tendent à suggérer que le défaut principal est le plus gros 

(400 µm). Aussi, il semble que toute la population de défauts ne participe pas à 

l’endommagement au sens de l’amorçage des fissures, c’est notamment le cas des défauts 

internes. 

 

Figure III-5 : Imagerie MEB en électrons secondaires des sites d’amorçage multiple dans une 

éprouvette de production SLM fortement poreuse. 

Dans le cas des éprouvettes EOS, les sites d’amorçage sont toujours des défauts uniques 

morphologies sphériques. Ces défauts critiques, assimilables des porosités gazeuses, sont 

toujours localisés en surface ou en sub-surface des éprouvettes. Aucun n’amorçage interne n’a 

été observé dans l’ensemble des éprouvettes étudiées. 

Les défauts critiques observés sur les faciès de rupture sont quantifiés au travers du 

paramètre racine de l’aire √𝑎𝑖𝑟𝑒 au sens de Murakami. Dans le cas des productions EOS, les 

défauts naturels mesurés sur les faciès ont une taille comprise entre 50 et 120 µm contre 100 et 
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400 µm dans le cas des productions SLM. Il est donc nécessaire de considérer le paramètre 

taille des défauts dans l’analyse de l’évolution de la limite de fatigue. 

 

Figure III-6 : Imagerie MEB en électrons secondaires des sites d’amorçage unique dans le cas 

des éprouvettes de production EOS. 
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III.5  Évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille des défauts 

III.5.1. Prise en compte de la direction de production et du traitement 

thermique T6 

Dans cette section, l’analyse des résultats s’appuie sur des diagrammes de type 

Kitagawa. Pour chaque éprouvette, dont la limite de fatigue a été déterminée, la taille du défaut 

à l’origine de la rupture a été mesurée. Afin d’étudier une large gamme de tailles, des défauts 

sphériques ont été artificiellement créés par électroérosion (cf Figure III-7). La taille du défaut 

est dans un premier temps estimée comme précédemment. Ce qui donne une racine de l’aire 

sensiblement égale à 305 µm. En considérant le défaut artificiel comme une demi-ellipse de 

diamètre Ø et la profondeur P induits par le fil d’électroérosion. La taille √𝑎𝑖𝑟𝑒 est alors 

calculée suivant l’équation : 

 
√𝑎𝑖𝑟𝑒 =

1

2
√𝜋∅𝑃 

Équation 37 

Le résultat obtenu est par ce calcul est de 298 µm soit une sous-estimation d’environ 3% par 

rapport à la mesure précédente : ce qui est négligeable.  Ainsi, pour les défauts artificiels, on 

peut simplifier la procédure de quantification de la taille en appliquant l’Équation 37.  

 

Figure III-7 : Défaut artificiel hémisphérique, créé par électroérosion sur un faciès de rupture 

d’une éprouvette issue de la référence Us-EOS-Bar-XY. 

La Figure III-8 donne l’évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille des 

défauts. Deux familles d’éprouvettes sont représentées : le cas T6 et le cas non T6.  

Dans le cas du matériau non traité thermiquement, en partant d’une éprouvette contenant 

un défaut de 50 µm et ayant une limite de fatigue de 106 MPa, les abattements de limite de 

fatigue ont été calculés pour deux tailles de défaut voisines (100 µm et 115 µm) : le premier 

défaut est dit naturel inhérent au procédé et l’autre est dit artificiel, créé par électro-érosion.  

Les abattements obtenus sont équivalents (environ 18 et 21 %) comme le montre la Figure III-8.  

On peut par conséquent considérer qu’il n’y a pas d’influence du type de défaut sur la limite de 
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fatigue et que les résultats expérimentaux obtenus sur des défauts naturels peuvent donc être 

extrapolés avec ceux des défauts artificiels. À partir des points expérimentaux, les courbes de 

tendance sont décrites par une loi de type puissance ajustée par la méthode des moindres carrés. 

Les évolutions de la limite de fatigue en fonction de la taille des défauts (cf. Figure III-8) 

confirment les effets de la microstructure et de la direction de production, mis en avant sur les 

courbes S-N qui traduisent, elles, l’évolution de la contrainte maximale en fonction de la durée 

de vie totale.  

Les courbes de tendance montrent que la limite de fatigue est pilotée par la taille des 

défauts. Plus la taille des défauts est faible, plus la limite de fatigue est élevée. Pour des faibles 

tailles de défaut, inférieures à 100 µm, on note toutefois une forte contribution de la 

microstructure (direction de production + T6). Ces effets de la microstructure s’amenuisent à 

mesure que la taille des défauts augmente. 

Dans le cas de certains alliages de fonderie comme l’A356 ou l’A357 qui sont proches de 

l’AlSi10Mg, il existe une taille critique de défauts au-delà de laquelle il y a abattement de la 

limite de fatigue[21], [36]–[38]. En dessous de cette taille critique, la limite de fatigue n’est 

plus pilotée par la taille des défauts mais par un paramètre microstructural appelé SDAS. Dans 

ce cas, le matériau est considéré comme sain au sens des défauts[52]. 

Pour l’alliage AlSi10Mg de fabrication additive, la notion de matériau sain n’est pas 

encore maîtrisée. En d’autres termes, est-il possible d’améliorer la limite de fatigue en agissant 

sur la taille des défauts ? Pour aborder cet aspect, quatre éprouvettes Us-EOS-Bar-XY-T6 ont 

subi un traitement de Compression Isostatique à Chaud (CIC) sous 200 bars pendant 2h à 

500°C. Notons ici que le CIC a été réalisé sur éprouvettes usinées. Le but était de réduire la 

taille des défauts et d’en quantifier l’impact sur la limite de fatigue. Pour ces éprouvettes, les 

limites de fatigue n’ont pas pu être déterminées expérimentalement par la méthode par palier 

car les éprouvettes ont été rompues à des niveaux de charge plus faibles qu’espérés. Ainsi, sur 

la Figure III-9 on représente la contrainte maximale appliquée en fonction du nombre de cycles 

à rupture. Les résultats sont comparés aux résultats obtenus sur éprouvettes Us-EOS-Bar-XY-

T6. On constate un abattement significatif (~20%) par rapport à l’état non CIC. L’analyse des 

faciès révèle un gonflement des éprouvettes au niveau du défaut. Ce gonflement peut être dû à 

la diffusion de l’argon que contiennent les porosités. L’analyse des faciès de rupture montre en 

outre que les défauts mesurés sont nettement plus gros que ceux observés avant CIC. Les tailles 

obtenues sont positionnées dans un diagramme de Kitagawa en Figure III-10. L’analyse en 

limite de fatigue conforte la courbe de tendance des éprouvettes XY, ce qui permet de fiabiliser 

l’approche Kitagawa déployée pour ce type de matériau. Pour autant, la notion de matériau sain 

reste à définir.  

Afin de définir la notion de matériau sain, il conviendrait d’effectuer un CIC avant 

usinage. Dans ce cas, il peut être possible de réduire la taille des défauts internes (surfaciques 

ou sub-surfaciques après usinage). Dans cette étude, on considère que le matériau sain pour 

chaque famille d’éprouvettes correspond à la plus performante.   
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Figure III-8 : Influence de la taille des défauts au travers du diagramme de Kitagawa. Prise 

en compte de la microstructure et de la direction de production 
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Figure III-9 : Évaluation de l’influence du CIC effectué sur éprouvettes usinées, au travers des 

courbes S-N, application au cas Us-EOS-Bar-XY. 

La Figure III-10 est une représentation en échelle log-log du diagramme de Kitagawa.  

Les résultats expérimentaux sont comparés à ceux des calculs analytiques basés sur la 

mécanique de la rupture en élasticité linéaire. 

De façon simplifiée, la limite de fatigue est alors exprimée en fonction de la valeur seuil 

de l’étendue de variation du facteur d’intensité de contrainte ΔKth, du facteur de forme Y et la 

taille 𝑎  de la fissure. 

∆𝜎 =
1

𝑌

∆𝐾𝑡ℎ

√𝜋𝑎
 

On fait l’hypothèse que la fissure a un front semi-circulaire. Ainsi, le facteur de forme 

Y est supposé constamment égal à 0,64. Le seuil de fissuration a été déterminé sur une 

éprouvette CT prélevée dans la direction Z de la production EOS : ΔKth = 2MPa×m1/2. Cette 

éprouvette n’a pas subi de traitement T6. Pour les gros défauts assimilables à des fissures 

longues, on constate que l’approche MELR décrit bien les résultats expérimentaux.  
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Figure III-10 : Modélisation de la limite de fatigue par les approches El Haddad [88] et MELR 

comparaison avec des alliages de fonderie pour différentes valeurs de SDAS. 

Cependant, il est connu que les fissures courtes peuvent se propager à des niveaux de 

ΔK inférieurs au seuil ΔKth des fissures longues [95], [106]. Pour ne pas  surestimer la limite 

de fatigue, la prédiction de la mécanique de la rupture en élasticité linéaire est corrigée par des 

plateaux tels que proposés par Kitagawa et Takashi [107]. Ces plateaux traduisent la notion de 

matériau sain dans cette étude. Il a ainsi été possible de prédire les tailles critiques au sens des 

fissures longues. Les tailles critiques estimées sont répertoriées dans le Tableau III-2.  

Dans le cas des éprouvettes non traitées thermiquement, n’ayant pas différences 

significatives entre les éprouvettes Us-EOS-Bar-XY et Us-EOS-Bar-Z, un seuil critique 

commun a été estimé. Dans le cas des éprouvettes ayant subi un traitement thermique T6, on 

peut noter que l’approche Kitagawa prévoit un seuil différent entre les éprouvettes XY-T6 et 

Z-T6. Cela permet donc de suggérer que l’approche Kitagawa permet dans le cas de la 

fabrication additive, de capter les effets de l’anisotropie de morphologie cristallographique, qui 

est le seul paramètre microstructural qui permet de distinguer les éprouvettes Us-EOS-Bar-Z et 

Us-EOS-Bar-XY. Aussi, si l’on compare le matériau T6 et le matériau non T6, pour la même 

configuration (XY par exemple), c’est-à-dire à iso-morphologie cristallographique, on peut 

alors suggérer que la différence observée est due à la disparition de la structure dendritique 

et/ou du léger gonflement des grains du(s) au traitement T6.  

Par ailleurs, il semble que, les petits défauts naturels inhérents au procédé de fabrication 

additive ne puissent pas être considérés comme des fissures se propageant en mode I avec un 

facteur d’intensité de contrainte de 2MPa.m1/2 tel que le prévoit la mécanique de la rupture en 

élasticité linéaire. Afin de prédire la limite de fatigue pour les petites fissures, le critère 

analytique d’El Haddad est implémenté et analysé. Ce critère établit un lien entre le seuil de 
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propagation dans le matériau sain et le seuil de propagation dans le matériau contenant des 

fissures longues. 

∆𝐾𝑡ℎ = 𝑌∆𝜎√𝜋(𝑎 + 𝑎0) 

Dans cette formulation, 𝑎0 désigne la longueur de fissure effective qui est calculée par 

la MELR. 

𝑎0 = (
∆𝐾𝑡ℎ

𝑌∆𝜎0
)2.

1

𝜋
 

Où ∆𝜎0 désigne la limite de fatigue du matériau sain au sens des défauts. 

Le Tableau III-2 permet de comparer les données expérimentales à celles issues des 

analyses basées sur les approches de Kitagawa et Takashi et El Haddad. Seules les éprouvettes 

de production EOS sont considérées. 

Connaissant la limite de fatigue du matériau sain, pour chaque configuration 

d’éprouvettes, les tailles de fissures effectives sont calculées à partir de l’approche El Haddad 

en considérant un seuil effectif de 2MPa.m1/2. Les résultats sont comparés à la prédiction de 

Kitagawa et Takashi. Il en ressort que, tel qu’identifié, le critère de El Haddad est relativement 

en bon accord avec les prédictions de Kitagawa. Les différences observées (moins de 5%) 

peuvent être dues au choix du seuil et du facteur de forme du front de la fissure. 

Afin de discuter de la prédictivité de l’approche El-Haddad, la limite de fatigue est 

calculée pour trois tailles de défauts données et les résultats sont comparés à ceux des essais. 

L’écart est estimé relativement à l’expérience. Dans les cas des éprouvettes Us-EOS-Bar-Z-T6, 

le critère d’El Haddat décrit bien l’expérience alors qu’il est conservatif dans le cas des 

éprouvettes Us-EOS-Bar-Z-T6 (-15 %) et XY/Z (-5%) n’ayant pas subi de traitement T6. Il en 

ressort que le mode d’identification adopté permet d’assurer une bonne prédiction des résultats 

pour les éprouvettes Us-EOS-Bar-Z-T6 et pour les éprouvettes non-traitées.  

En outre, au regard des données expérimentales et des deux modes de dimensionnement 

proposés (MREL et El Haddad), on peut proposer une autre lecture du diagramme de Kitagawa. 

En effet, les points expérimentaux semblent converger vers la prédiction MREL à mesure que 

la taille des défauts augmente, les prédictions de El Haddad aussi, avec un écart qui augmente 

à mesure qu’on diminue la taille des défauts. Ainsi, il semble se dégager trois domaines sur la 

Figure III-10:  

(1) Pour des tailles de défauts inférieures à 100 µm, on note une amélioration de la limite 

de fatigue qui n’est pas due à la taille des défauts mais à la microstructure. Dans un 

premier temps, la comparaison entre les éprouvettes non-traitées thermiquement et 

les éprouvettes XY-T6 permet de découpler l’effet des melt-pools ou de la structure 

dendritique. Aussi, pour les éprouvettes ayant subi un traitement T6, quand la limite 

de fatigue n’est plus pilotée par la taille des défauts, on peut associer la différence 

observée à l’anisotropie de morphologie cristallographique qui existe entre les 

éprouvettes Us-EOS-Bar-Z-T6 et Us-EOS-Bar-XY-T6. L’analyse de la contribution 

de ces échelles de la microstructure est détaillée à la section III.7.3. 
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(2) Pour des tailles de défauts supérieures à environ 250 µm, la limite de fatigue semble 

pilotée essentiellement par la taille des défauts. 

(3) En fin, pour des tailles de défauts intermédiaires, entre 100 µm et 250 µm, la limite 

de fatigue est pilotée par, la microstructure (melt-pool, structure dendritique, 

précipités, intermétalliques, et anisotropie de morphologie cristallographique) et la 

taille des défauts au sens de la racine de l’aire.  

Tableau III-2 : Comparaison de l’approche d’El Haddad avec les résultats expérimentaux de 

cette étude. 

 ∆𝜎0 

(MPa) 

𝑎0,𝐾𝑖𝑡𝑎𝑔𝑎𝑤𝑎 

(µm) 

𝑎0,𝐸𝑙 𝐻𝑎𝑑𝑑𝑎𝑑 

(µm) 

∆𝜎𝐷,𝐸𝑙 𝐻𝑎𝑑𝑑𝑎𝑑 

(MPa) 

∆𝜎𝐷,𝐸𝑥𝑝(𝑎 𝑒𝑛 µ𝑚) 

(MPa) 

Écart 

(%) 

Z-T6 142 156 154 104 (√𝑎𝑖𝑟𝑒 = 133µm) 103 (√𝑎𝑖𝑟𝑒 = 133µm) +1  

XY-T6 115 227 235 88 (√𝑎𝑖𝑟𝑒 = 160 µm) 104 (√𝑎𝑖𝑟𝑒 = 160 µm) -15  

XY/Z 108 267 266 75 (√𝑎𝑖𝑟𝑒 = 270 µm) 79 (√𝑎𝑖𝑟𝑒 = 270 µm) -5  

III.5.2. Prise en compte de la hauteur de production 

Au travers des courbes S-N, il a été montré au paragraphe que la hauteur de production 

pouvait impacter la résistance à la fatigue. L’analyse proposée dans cette partie se veut 

complémentaire dans la mesure où l’on prend en compte la taille des défauts. De ce point de 

vue, le diagramme de Kitagawa est proposé en Figure III-11. Pour chacune des trois hauteurs 

H1, H2 et H3, la limite de fatigue a été déterminée pour deux éprouvettes à R = -1 par la 

méthode par palier. Les éprouvettes testées ont été prélevées des barreaux XY de production 

EOS. Aucun traitement thermique n’a été réalisé. Après essais, les faciès de rupture ont été 

observés au MEB de façon à caractériser les sites d’amorçage. Les images obtenues (Figure 

III-12, Figure III-13, et Figure III-14) montrent que la rupture est toujours due à un défaut 

débouchant dont la taille a été quantifiée. Les tailles de défauts mesurées à différentes hauteurs 

sont équivalentes. 

Le but du diagramme de Kitagawa ici est de proposer, une lecture des résultats, de façon 

à dégager, l’influence de la taille des défauts tout en prenant en compte, les effets dus à la 

hauteur de production. Dans cette approche, les résultats de fatigue à différentes hauteurs de 

production sont comparés à d’autres résultats obtenus à la hauteur de référence H0. Cet état de 

référence correspond en fait au lot d’éprouvettes US-EOS-Bar-XY, d’où la courbe de tendance 

reprise. Il en ressort que, dans le domaine des défauts naturels inhérents au procédé, on peut 

proposer une lecture verticale des résultats expérimentaux. Les résultats des essais à la hauteur 

H1 se situent dans le nuage des éprouvettes du niveau de référence H0. De façon globale, à iso-

défauts, on note que la limite de fatigue peut être optimisée via la hauteur de production. Le 

Tableau III-3 donne les valeurs des limites de fatigue obtenues pour chaque hauteur étudiée. 
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Figure III-11 : Influence de la hauteur de production sur la limite de fatigue en fonction de la 

taille des défauts. 

Tableau III-3 : Limite de fatigue obtenue à différentes hauteurs de production. 

Hauteur de production 
Espacement en mm 𝜎𝐷−1

𝑡𝑎 (𝑀𝑃𝑎) 

 
104,5(+/-0,5) 

119,5(+/-2,5) 

113(+/-2) 
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Figure III-12 : Sites d'amorçage pour les éprouvettes EOS produites à des hauteurs H1 (a) et 

(b), et H3 (c) et (d). Les contraintes mentionnées correspondent aux limites de 

fatigue à 1 million de cycles. 

En outre, le faciès de rupture présenté en Figure III-13 montre le phénomène d’amorçage 

multiple qui peut se produire lors d’un essai de fatigue. Dans le cas d’espèce, les deux sites 

d’amorçage sont des défauts de type porosité et les tailles ont été mesurées. Bien que cohérentes 

vis-à-vis de l’augmentation de la limite de fatigue mentionnée, les tailles mesurées équivalentes 

ouvrent la discussion sur la notion de nocivité de défauts dans ce type de procédé. La Figure 

III-13-c présente le défaut principal. En effet, c’est celui qui participe le plus à 

l’endommagement ; le domaine de propagation étant le plus grand. En d’autres termes, ces deux 

défauts ne se comportent pas de la même façon en amorçage, le défaut de la Figure III-13-b a 

une durée de vie à l’amorçage plus élevée que celui de la Figure III-13-c. 
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Figure III-13 : Sites d'amorçage sur une éprouvette issue d'une production EOS à la hauteur 

H2 dont la limite de fatigue à 1 million de cycles  est de 117MPa, (a) vue générale, 

(b) défaut secondaire de 40 µm, (c) défaut principal de 38 µm.  

 

Figure III-14 : Mise en évidence d'un petit défaut elliptique à l'origine de la rupture d'une 

éprouvette de production EOS à la hauteur H2. La contrainte mentionnée 

correspond à la limite de fatigue à 1 million de cycles. 

Bien plus, l’analyse du faciès de rupture d’une éprouvette prélevée à la hauteur H2, qui 

plus est la plus performante en termes de limite de fatigue, révèle un défaut certes de plus petite 

taille mais de morphologie elliptique (cf. Figure III-14). S’il est vrai que le paramètre taille 

permet d’expliquer la meilleure tenue en fatigue de cette éprouvette par rapport aux autres, il 

n’en demeure pas moins que la morphologie du défaut soit également à considérer.  

En somme, il ressort de cette campagne expérimentale que la notion de matériau sain 

reste à explorer pour ce type de procédé de fabrication. Aussi, d’après la Figure III-11, il est 

important d’admettre que la taille du défaut, au sens de la racine de l’aire, n’est peut-être pas le 
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bon paramètre pour définir la notion de matériau sain.   La notion de nocivité des défauts doit 

être prise en compte, notamment sur des considérations morphologiques.  

III.5.3. Prise en compte de la morphologie des défauts 

III.5.3.1.  Défauts naturels 

En parallèle des travaux de cette thèse, Nadot et al.[108] ont réalisé des essais sur des 

éprouvettes Us-SLM-Bar-Z-T6, Us-SLM-Pav-(XY/Z)-T6 contenant des défauts de lasage 

souvent très allongés. Les données de tomographie permettent aux auteurs de classifier les 

défauts rencontrés en trois classes :  

• les sphères ; 

• les ellipsoïdes ; 

• les oblates.  

Les limites de fatigue obtenues sont comparées à celles calculées en extrapolant des 

résultats expérimentaux obtenus sur des éprouvettes Us-SLM-Bar-XY-T6. Ces éprouvettes 

contiennent des défauts sphériques. L’ensemble des résultats obtenus sont répertoriés au 

Tableau III-4.  

Tableau III-4 : Influence de la morphologie des défauts 

Production 𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑀𝑃𝑎) Défaut 

(µm) 

Type 
(naturel 
par défaut) 

Forme [109] 

Us-EOS-Bar-XY/Z-T6/no T6 70-90 250-600 Artificiel sphère 

 
Us-EOS-Bar-Z-T6 

 
130-142 

 
<100  

 

Us-EOS-Bar-XY-T6 100-120 <100  

Us-SLM-Bar-XY-T6 ~55 300-600  

Us-SLM-Bar-Z-T6[108] 76 250  ellipsoïde 

 113 194  

 

 104 88  

Us-SLM-Bar-XY-T6[108] 94 130  

Us-SLM-Pav-Z-T6[108] 53 510  
 

Oblate 
 

Us-SLM-Pav-XY-T6[108] 50 530-630  

  42 1565  
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Le Tableau III-4 permet d’évaluer globalement l’influence de la morphologie des 

défauts dans des plages de tailles équivalentes ; il semble que les défauts en formes d’oblates 

soient les plus nocifs en fatigue.  

Quatre faciès typiques sont présentés sur la Figure III-15 pour illustrer les gros défauts 

naturels rencontrés dans les productions SLM. La Figure III-15-a présente un ensemble de 

défauts observés sur un faciès de rupture d’une éprouvette Us-SLM-Bar-XY-T6. Les fonds de 

ces défauts donnent matière à les considérer comme des sphères. Le défaut critique entouré sera 

considéré comme un défaut unique sphérique. Les cas de Figure III-15-b et c, présentent des 

défauts en forme d’oblates plus ou moins aplatis, dont les grands axes sont orientés à 90° l’un 

par rapport à l’autre. Sur la Figure III-15-c, il est possible de noter la présence de plusieurs 

autres défauts qui participent certainement à l’endommagement. Le plus gros défaut a été 

entouré mais il est difficile d’affirmer qu’il s’agit du défaut fatal. Enfin, la Figure III-15-d est 

un cas de figure plus complexe encore dans la mesure où le site d’amorçage contient les trois 

types de défauts présentés précédemment. Notons ici que les deux défauts en forme d’oblate ou 

d’ellipsoïde ont des tailles équivalentes (~633 µm) légèrement supérieures à celle du défaut 

sphérique (~530 µm) qui plus est peut-être considéré comme interne, mais sûrement lié à la 

surface par pontage. La Figure III-15 confirme que le paramètre taille seul ne suffit pas à décrire 

la nocivité des défauts. La position, la morphologie et l’orientation des défauts doivent être 

prises en compte. 

 

Figure III-15 : Faciès typiques rencontrés dans le cadre de gros défauts naturels. (a) US-SLM-

Bar-XY-T6 avec défaut sphérique de 360 µm, limite de fatigue à 55 MPa. (b) Us-

SLM-Pav-Z-T6 avec défaut elliptique de 510 µm orienté à 90° par rapport à un 

axe diamétral, limite de fatigue à 53 MPa. (c) Us-SLM-Pav-XY-T6, un défaut 

elliptique orienté vers le centre de l’éprouvette. (d) Us-SLM-Pav-XY-T6 [108]. 
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III.5.3.2.  Défauts artificiels 

Compte tenu de ce qui précède, nous proposons dans ce paragraphe quelques bases de 

discussion sur la notion de morphologie des défauts. Afin de comprendre le problème de 

morphologie des défauts, cette étude propose de modéliser l’impact d’un défaut unique de 

surface allongé vers le centre de l’éprouvette. Les défauts ont été créés par électroérosion. Ces 

défauts pourraient à terme permettre de simuler le comportement des défauts de type lack-of-

fusion généralement allongés. Chaque défaut créé est caractérisé par un facteur de forme qui 

désigne le ratio entre sa profondeur et son diamètre. La Figure III-16, présente ces défauts 

elliptiques, à l’origine de la rupture par fatigue des éprouvettes Us-EOS-Bar-XY (Figure III-16 

a et b) et Us-EOS-Bar-Z (Figure III-16 c et d). 

 

Figure III-16: sites d’amorçage des sur défauts artificiels semi-elliptiques, créés par électro-

érosion. (a) et (b) Us-EOS-Bar-XY, facteur de forme respectif de 2,3 et 3,6. (c) et 

(d) Us-EOS-Bar-Z, facteur de forme respectif de 2,28 et 4. 

Avant toute analyse, on considère que l’hypothèse de non-influence du type de défaut 

est toujours valide même pour les défauts allongés. Aussi, on considère qu’en présence de deux 

défauts de taille identique, toutes choses par ailleurs égales (position, chargement) le défaut 

sphérique est moins nocif que l’elliptique donc le grand axe est orienté vers le centre de 

l’éprouvette. Ainsi, les éprouvettes de référence considérées et dans lesquelles sont créés les 

défauts allongés, sont issues de la production EOS qui présente de petits défauts de type porosité 

gazeuse, assimilables à des sphères. Vu le nombre d’éprouvettes à disposition (2 XY et 2 Z) le 

choix a été fait d’étudier le matériau non T6, qui se situe dans la limite inférieure de résistance 

à la fatigue, toutes choses égales par ailleurs. 
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Au travers du diagramme de Kitagawa, la Figure III-17 permet d’évaluer l’influence, 

sur la limite de fatigue, des défauts isolés de morphologies elliptiques. Les flèches en traits 

interrompus, orientées vers le bas indiquent les éprouvettes rompues dès le premier palier 

Figure III-17-b et c. Il est impossible dans cette configuration de déterminer une valeur précise 

de la limite de fatigue. Nous savons en revanche qu’elle se situe en dessous du niveau de 

contrainte appliquée, d’où le sens des flèches en traits interrompus. Pour les deux autres 

éprouvettes (Figure III-17-a et d) ayant eu des paliers de non-rupture, les limites de fatigue ont 

pu être déterminées.  Par rapport au matériau de référence non traité dont la limite de fatigue 

d’environ 108 MPa, on note des abattements significatifs de plus de 40 %. Par rapport au 

matériau sain dans le cas Us-EOS-Bar-XY-T6 dont la limite de fatigue est de 115 MPa, 

l’abattement quantifié pour le défaut naturel en forme d’oblate, de la Figure III-15-d (Us-EOS-

Bar-XY-T6) est de l’ordre de 57 %.  

 

Figure III-17 :  évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille des défauts, prise en 

compte de la morphologie du défaut. 

N’ayant pas de défauts sphériques à iso-taille, il est proposé à la Figure 

III-17d’encadrer quelques résultats expérimentaux d’éprouvettes contenant des défauts 

artificiels, d’une part en forme de sphères (rectangle en trait plein), et d’autre part en forme 

d’ellipses et d’oblate (rectangle en trait interrompu). Les contours des domaines sont définis de 

façon à encadrer tous les points extrêmes. Il semble alors qu’à iso-taille, l’abattement de limite 

de fatigue est dû à la forme du défaut. Pour seulement deux éprouvettes elliptiques, il est 

difficile de dégager de façon déterministe une tendance d’évolution de la limite de fatigue en 

lien avec le facteur de forme. 

Les deux sections précédentes ont permis d’analyser les évolutions de la limite de 

fatigue en fonction de la taille des défauts. Dans ce contexte, l’influence, de la direction de 

production, de la hauteur de production et de la morphologie des défauts a été analysée au 
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travers des diagrammes de type Kitagawa. Dans la section suivante, nous tentons d’étudier le 

comportement des fissures de fatigue inhérentes à un défaut naturel. 

III.6  Étude des fissures naturelles 

III.6.1. Évolution de la taille en surface  

Après analyse des données de la littérature sur la tenue en fatigue de l’AlSi10Mg de 

fabrication additive, il est proposé ici d’aborder les aspects de fatigue dans notre alliage d’étude, 

sous l’angle du suivi de l’endommagement en surface. C’est l’objectif de la contribution 

proposée dans ce paragraphe. La méthode des répliques sera déployée afin d’identifier une loi 

de propagation pour des fissures naturelles, c’est-à-dire dues aux défauts inhérents au procédé. 

Déjà décrite au chapitre précédent, la méthode de suivi de l’endommagement par répliques a 

été utilisée sur une éprouvette issue de la configuration ayant la plus forte résistance à la 

fatigue : Us-EOS-Bar-Z-T6. L’éprouvette a été sollicitée à 155 MPa pendant 141 000 cycles, 

c’est-à-dire dans le domaine de l’endurance limitée. La Figure III-18 présente le faciès de 

rupture de l’éprouvette d’étude. La Figure III-18-a montre la présence de deux sites d’amorçage 

dénommés Site 1 et Site 2. Il est possible de noter que ces deux sites sont situés dans deux plans 

distants d’environs 2 mm comme le montre la Figure III-18-b. Du fait du rapport de charge R 

= -1 et de la non-activation du critère d’arrêt sur la chute de fréquence à la dernière étape, 

certaines parties du faciès de rupture sont dégradées comme l’on peut remarquer sur les Figure 

III-18-a-c-e. Cependant les sites d’amorçage sont identifiables et quantifiables, Figure III-18-

c-d-e-f. Les tailles de défauts responsables de la rupture sont équivalentes en termes de 

paramètre « racine de l’aire » et l’analyse du faciès ne permet pas de discriminer la fissure 

principale. 

 

Figure III-18 : (a) faciès de rupture d’une éprouvette Us-EOS-Bar-Z-T6 (rupture après 141 000 

cycles sous 155 MPa). Mise en évidence de deux sites d’amorçage dénommés Site 

1 et Site 2, (b) vue macroscopique de l’éprouvette pour illustrer le dénivelé des 

plans de propagation des deux sites d’amorçage, (c-f) imageries des différents 

sites d’amorçage à fort grossissement et mesure des tailles de défauts. 
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Afin de proposer une loi de propagation pour des fissures naturelles, la taille des fissures 

issues de chaque site d’amorçage a été mesurée dans chaque réplique en partant de la dernière. 

Un modèle CAO permet de corriger l’erreur de mesure due à l’abscisse curviligne (cf. Figure 

III-19). La correction repose sur l’hypothèse que la fissure se propage avec un front constant 

semi-circulaire. Évidemment, il a été observé que l’effet de l’abscisse curviligne est impactant 

pour les dernières fissures plus grandes. Les données brutes avant corrections sont reportées sur 

les Figure III-20 et Figure III-21, pour les sites 1 et 2 respectivement. 

 

Figure III-19 : Correction de taille par l’abscisse curviligne. 

 

Figure III-20 : Suivi de l'endommagement à partir du site 1. 
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Figure III-21 : Suivi de l'endommagement à partir du site 2. 

À partir des mesures de taille de fissures sur répliques, puis correction de l’abscisse 

curviligne, l’évolution de la taille du dommage est représentée en fonction de la durée de vie 

pour les deux sites S1 et S2. Les courbes de tendances obtenues par la méthode des moindres 

carrés, sont présentées en Figure III-22 (description par des exponentielles) et Figure III-23 

(description par des polynômes de degré 4).   

Dans le Tableau III-5, il est proposé une synthèse de notre réflexion sur les domaines 

de validité des lois d’évolution des fissures en surface. Dans le cas des lois exponentielles, il 

semble qu’à partir de 100 000 cycles, les courbes de tendances proposées ne décrivent pas très 

bien les résultats expérimentaux. En revanche, les lois polynomiales elles, semblent mieux 

décrire les résultats expérimentaux. Au degré 4, les lois polynomiales sont en bon accord avec 

la réalité expérimentale qui traduit qu’il n’y a pas d’évolution de la taille des fissures dans les 

domaines de durée de vie inférieurs à 60 000 cycles. Dans la suite de l’étude, nous considérons 

les deux types de lois mais avec quelques réserves pour les exponentielles. 

Tableau III-5: Validité des lois d'évolution de la taille de la fissure en surface, en fonction du 

domaine de durée de vie 

 DDV 

Loi 

De 0 à 60 000 

cycles 

De 50 000 à 

100 000 cycles 

De 100 000 

cycles à la rupture 

S
it

e 
1

 Poly. ✓  ✓  ✓  

Expon. ✓  ✓   

S
it

e 
2

 Poly. ✓  ✓  ✓  

Expon. ✓  ✓   
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Figure III-22 : Evolution des longueurs de fissure en fonction du nombre de cycles, suivant une 

loi exponentielle. 

 

Figure III-23: Evolution des longueurs de fissure en fonction du nombre de cycles, suivant une 

loi polynomiale. 

III.6.2. Loi de fissuration des défauts naturels 

À partir de ces lois, la taille moyenne de la fissure est calculée tous les 10 000 cycles ; 

et pour cette taille de fissure, le facteur d’intensité de contrainte est également évalué. On 

considère que la fissure se propage avec un front constant semi-circulaire. Il en découle une loi 

de propagation des fissures issues des deux sites d’amorçage, comme le montre la Figure III-24.  
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Dans le domaine de Paris, on peut noter une différence de comportement des fissures, 

selon que la loi de propagation dérive d’une exponentielle ou d’un polynôme. Lorsqu’elles 

dérivent d’une loi polynomiale, les fissures issues des sites 1 et 2, ont le même comportement. 

En revanche, lorsque l’on s’écarte du domaine de Paris, vers les faibles vitesses de propagation, 

il semble se dégager deux seuils estimés à 0,6 MP.m1/2 et 0,8 MPa.m1/2 correspondant 

respectivement aux fissures amorcées aux sites 1 et 2. Cette légère différence peut s’expliquer 

par des champs locaux dus à la microstructure du matériau. 

Par ailleurs, lorsque les lois de propagation des fissures dérivent des exponentielles, il 

ne semble pas avoir de seuil. Tout se passe comme si les fissures se propageaient dès les 

premiers cycles. Ce qui ne semble pas le cas au vu de l’analyse des répliques. Cependant, les 

pentes du domaine de Paris sont équivalentes pour les fissures issues des deux sites d’amorçage 

S1 et S2. À iso-taille de fissure, l’écart observé sur les facteurs d’intensité de contrainte est 

certainement lié à l’écart observé sur les exponentielles dont ils découlent.   

 

Figure III-24: Évolution de la vitesse de fissuration à partir de deux sites d'amorçage (défauts 

naturels) présents dans une éprouvettes Us-EOS-Bar-Z-T6. 

Sur la  Figure III-25, on représente la loi de propagation des fissures naturelles de 

l’éprouvette Us-EOS-Bar-Z-T6 en comparaison avec les données de la littérature, obtenues 

dans différentes conditions (type de fissure, matériau, structure et chargement). Le Tableau III-6 

regroupe les paramètres des lois de Paris identifiées pour chaque matériau.  
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Figure III-25 : Loi de propagation des fissures naturelles dans une éprouvette Us-EOS-Bar-Z-

T6 sollicitée en traction R = -1 ; comparaison avec les données de la littérature 

obtenues dans différentes conditions de chargement [30], [40], [67], [99] . 

Il s’agit dès lors d’analyser le comportement des fissures naturelles en comparaison avec 

les fissures longues. Rappelons que les fissures naturelles sont des fissures amorcées sur une 

surface polie, alors que les fissures longues, de tailles initiales très grandes par rapport à la 

microstructure, sont celles que l’on rencontre sur une éprouvette CT. La comparaison entre 

fissures naturelles et fissures longues est faite pour différents matériaux au sens de la 

microstructure. Les conditions de chargement ainsi que la structure (géométrie des éprouvettes) 

sont également prises en compte dans la comparaison des résultats obtenus dans cette étude 

avec ceux issus de la littérature.  L’analyse proposée pour la Figure III-25 est faite sous réserve 

que les différentes conditions de similitude de la MREL soient vérifiées.  

Comparativement aux fissures longues, la Figure III-25 montre un léger décalage des 

lois de fissuration pour les fissures naturelles. Sachant que tous les essais de fissuration sur 

éprouvettes lisses ont été effectués à R  = -1, on note également que les courbes obtenues à 

partir de l’éprouvette Us-EOS-Bar-Z-T6 sont très légèrement décalées (trois des quatre) par 

rapport à celle obtenue à partir de l’éprouvette Us-SLM-Bar-XY-T6. On peut alors associer ce 

très léger décalage au mode d’interpolation de l’évolution en surface de la taille des fissures, 

mais aussi à l’anisotropie de morphologie cristallographique.  

En outre, pour les petites valeurs de ΔK (~3MPa√𝑚), on note que les fissures naturelles 

ont tendance à se propager plus rapidement que les fissures longues. Au-delà d’un certain seuil, 

toutes les courbes des matériaux de fabrication additive semblent converger, indépendamment 

de la microstructure du matériau et du rapport de charge. En effet, on constate que la loi de 

propagation des fissures naturelles obtenue à R = -1 tend à converger vers le comportement des 

fissures longues à R = 0,1 et notamment à R = 0,7 c’est-à-dire près du seuil effectif. En d’autres 
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termes, pour des faibles valeurs de ΔK, il faut prendre en compte les effets de fermeture 

certainement liés à la rugosité de surface. Selon Suresh et Ritchi [110], la fermeture peut aussi 

être due à des phénomènes de plasticité confinée en pointe de fissure ainsi qu’à l’oxydation du 

faciès, mais ces aspects n’ont pas été abordés dans cette étude.  

Par ailleurs, pour des faibles vitesses de propagation, on remarque que les fissures se 

propagent dans le matériau de fonderie pour des facteurs d’intensité de contraintes plus élevés. 

Cela traduit dans ce cas précis, que l’A356-T6 de fonderie semble avoir une meilleure résistance 

à la propagation des fissures que les matériaux de fabrication additive.  

Le Tableau III-6 donne une synthèse des paramètres de Paris pour le matériau d’étude 

et ceux issus des travaux de la littérature pour différents rapports de charge, différentes 

compositions chimiques et microstructures.  

Tableau III-6 : Synthèse des paramètres des lois de paris pour différents matériaux. 

 Matériau TTh R Type de fissure 𝐶 𝑚 

Us-EOS-Bar-Z, Expo. Site 1 

AlSi10

Mg 
T6 -1 Naturelles 

2x10-9 2 

Us-EOS-Bar-Z, Expo. Site 2 3x10-9 2 

Us-EOS-Bar-Z, Poly. Site 1 / / 

Us-EOS-Bar-Z, Poly. Site 2 / / 

Us-SLM-Bar-XY [rapport 

interne, Nadot 2018] 
AlSi10

Mg 

2x10-9 2 

Us-EOS-CT-Z [rapport 

interne, Monchatre 2017] 
/ 0,1 

Longues 

(éprouvette 

CT) 

6x10-12 5 

Siddique et al.[40], Z(┴) 

AlSi12

Mg 

2h 

240°C  
0,1 

Longues 

(éprouvette 

CT) 

1x10-9 2,9 

Suryawanshi et al.[30], XY 

(//) 

6h 

300°C 
0,1 

Longues 

(éprouvette 

CT) 

2x10-12 5,7 

Suryawanshi et al.[30], Z(┴) 
6h 

300°C  
0,1 

Longues 

(éprouvette 

CT) 

5x10-11 4,3 

Romano et al.[67] 
AlSi10

Mg 
/ 0,7 

Longues 

(éprouvette 

CT) 

3x10-10 3,6 

Roy et al.[99] 

 
A356 T6 0,1 

Longues 

(éprouvette 

CT) 

2x10-10 3 

 



Chapitre III : Fatigue des éprouvettes prélevées à cœur par usinage 

136 

 

Ayant établi les lois de propagation pour les fissures naturelles inhérentes aux défauts 

du procédé de fabrication, dans un cas Us-EOS-Bar-Z-T6, la section suivante propose d’aborder 

les aspects de durée de vie en amorçage qui constituent un autre enjeu de l’étude de 

l’endommagement en fatigue par la méthode des répliques.  

III.6.3. Courbes S-N à l’amorçage 

Sachant que la durée de vie en fatigue est la somme de la part d’amorçage et de 

propagation, il est possible, connaissant la loi de propagation des défauts naturels, de calculer 

les courbes S-N à l’amorçage. Il faut en plus de la loi de propagation deux tailles de fissures : 

• La taille initiale, 𝑎𝑖, désigne le rayon du demi-cercle d’aire équivalente à la racine de 

l’aire du défaut mesuré sur le faciès de rupture ; 

• La taille finale, 𝑎𝑓 qui correspond à la profondeur de la zone de propagation, également 

quantifiable sur le faciès de rupture. 

Ces données sont recensées dans le Tableau III-7. Connaissant ces éléments, on calcule 

le nombre de cycles à rupture en intégrant la loi de propagation entre les bornes correspondant 

au défaut initial et la fin de la zone de propagation, suivant la relation : 

 

𝑁𝑝 = ∫
1

𝐶∆𝐾𝑚
𝑑𝑎

𝑎𝑓

𝑎𝑖

 

Équation 38 

Où C et m désignent les paramètres de la loi de Paris. 

On considère qu’il n’y a pas d’évolution du facteur de forme de la fissure. 

Dans le cas d’étude (Us-EOS-Bar-Z-T6), rappelons que l’hypothèse de propagation 

avec un front semi-circulaire a été faite. Connaissant la durée de vie en propagation, il est 

possible de représenter la durée de vie en amorçage comme le prévoit la Figure III-26. De 

même, on peut aussi calculer la fraction de durée de vie en amorçage qui désigne le pourcentage 

de durée de vie en amorçage par rapport à la durée de vie totale. Les calculs ont été effectués 

en considérant le mode de propagation dérivé de la loi puissance. 

Tableau III-7:Données expérimentales utilisées pour le calcul de la durée de vie en amorçage, 

cas des éprouvettes Us-EOS-Z-T6. 

 
Contrainte 

appliquée 

Nombre de cycles 

à rupture 
𝑎𝑖 (µm) 𝑎𝑓(µm) 

Us-EOS-Bar-Z-T6-1 130 559 000 62 2200 

Us-EOS-Bar-Z-T6-2 140 434 000 76 1100 

Us-EOS-Bar-Z-T6-3 140 800 000 94 450 

Us-EOS-Bar-Z-T6-4 150 216 000 65 1500 

Us-EOS-Bar-Z-T6-5 (site1) 155 141 400 31 1560 

Us-EOS-Bar-Z-T6-5 (site2) 155 141 400 55 2054 

Us-EOS-Bar-Z-T6-7 160 267 000 78 900 
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Figure III-26 : Courbe S-N à l’amorçage, Us-EOS-Bar-Z-T6. 

On peut également remarquer que les durées de vie en amorçage (voire en propagation 

par déduction) et durée de vie totale, n’ont pas la même tendance. Dans la configuration Us-

EO-Bar-Z-T6, l’évolution de la durée de vie en amorçage en fonction de la taille des défauts 

est donnée sur la Figure III-27. 

En s’appuyant sur la courbe S-N en amorçage Figure III-26, qui prévoit que la durée de 

vie en amorçage est d’autant plus grande que la contrainte appliquée est faible, et sachant que 

les phénomènes d’amorçage dépendent entre autres de la taille de défauts et des contraintes 

moyennes [80] ; il est important d’analyser ces effets en considérant ces paramètres. De ce point 

de vue, la Figure III-27 est exprimée relativement à la contrainte appliquée pour chaque 

éprouvette. Les fractions de durée de vie à l’amorçage sont représentées en fonction de la taille 

des défauts en abscisses. On note alors que les phénomènes d’amorçage sont plus longs en 

présence de gros défauts. Ceci a été montré par ailleurs dans les travaux de Nadot sur les fontes 

GS [111] ; dans ce cadre, l’auteur considère que plus le défaut est grand plus il faut plastifier 

de grains qui l’entoure retardant ainsi la phase d’amorçage, contrairement au cas des petits 

défauts. Cette définition de l’amorçage n’est certainement pas isolée des effets d’acuité de 

défauts qui seront abordés au chapitre suivant. De ce point de vue, pour l’alliage d’étude, il se 

pose la question de savoir si l’hypothèse selon laquelle le défaut est assimilable à une fissure 

est valable pour toutes les tailles de défauts. Par ailleurs, il semble que pour des tailles des 

défauts équivalentes, la durée de vie en amorçage est plus grande pour les faibles contraintes 

(cf. domaine encadré sur la Figure III-27). 
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Figure III-27 : Représentation de la fraction de durée de vie en amorçage en fonction de la 

taille (racine de l’aire) des défauts responsables de la rupture par fatigue.  

III.7  Influence de la microstructure sur la résistance à la fatigue 

Au terme des paragraphes précédents, l’étude de l’endommagement par fatigue a été 

abordée sous l’angle du suivi en surface des fissures. Cette section propose d’étudier le rôle des 

paramètres de la microstructure du matériau sur le comportement en fatigue. 

III.7.1. Contribution des précipités de silicium et des intermétalliques 

Rappelons que pour chaque direction de production, on note des abattements 

significatifs de la résistance à la fatigue en l’absence de traitement thermique (cf. Figure III-2). 

Sous réserve que chaque production EOS génère une microstructure équivalente d’une 

production à l’autre, on peut tout à fait faire l’hypothèse que l’état T6 a une meilleure résistance 

à la fatigue du fait de la présence des précipités de silicium présents dans le matériau ainsi que 

d’autres nano particules induites par ledit traitement thermique [102]. 

Afin d’étudier le rôle des précipités de silicium et des intermétalliques, deux éprouvettes 

sont analysées : Us-EOS-Bar-Z et Us-EOS-Bar-Z-T6. Dans un premier temps, il est important 

de noter l’aspect relativement lisse des faciès de rupture des éprouvettes non traitées, contre un 

aspect visiblement accidenté des faciès d’éprouvettes traitées thermiquement. Ces effets de 

topologie ont été mis en évidence par observations MEB de faciès de rupture et observations 

en microscopie optique des coupes transversales enrobées et polies telles que présentées sur les 

Figure III-28-a-2 et b-2. L’analyse de ces coupes polies permet d’associer le relief de la surface 

de rupture au mode de rupture. En l’occurrence, dans le cas des éprouvettes non traitées 

thermiquement (Figure III-28-a) il semble que la fissure se propage essentiellement en stade II 

dans le plan perpendiculaire à la direction de sollicitation, alors que dans les cas des éprouvettes 
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traitées, le mode de rupture est plus complexe. Cette étude propose l’hypothèse que les faciès 

d’éprouvettes T6 sont plus accidentés du fait de la présence des précipités qui auront tendance 

à interagir avec la propagation des fissures de fatigue.  Pour appuyer cette hypothèse, l’approche 

adoptée est basée sur l’observation à très fort grossissement d’une lame MET prélevée dans la 

tête d’une éprouvette T6 après un essai de fatigue. L’analyse MET en Figure III-29 révèle la 

présence de dislocations dans la matrice d’aluminium, mais pas dans les précipités de silicium 

et intermétalliques riches en fer. L’absence de dislocations dans les précipités et 

intermétalliques suggère donc que ces derniers se comportent comme des barrières à la 

plasticité. Les fissures de fatigue ont alors tendance à contourner ces éléments d’où l’aspect très 

accidenté des faciès de rupture. De manière générale, il est ainsi possible d’attribuer la meilleure 

tenue en fatigue des éprouvettes T6 à la présence des précipités et intermétalliques 

aléatoirement répartis dans la matrice. 

 

Figure III-28 : Illustration des différences observées sur les faciès de rupture avant et après T6. 

(a) éprouvette Us-EOS-Bar-Z, 115 MPa, 570 000 cycles. (a)-1 observation MEB 

du  faciès de rupture, (a)-2 observation MO d’une coupe polie. (b) éprouvette Us-

EOS-Bar-Z-T6, 110 MPa, 406 000 cycles. (b)-1 observation MEB du  faciès de 

rupture, (b)-2 observation MO d’une coupe polie.  
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Figure III-29 : Micrographie en champ clair d'une lame MET prélevée à cœur d'une éprouvette 

T6 ayant subi un essai de fatigue. (a) mise en évidence des dislocations dans la 

matrice d'aluminium, (b) particule de silicium ne contenant pas de dislocations, 

(c) aiguille d’intermétallique également non chargée en dislocations[89]. 

III.7.2. Contribution des grains cristallographiques 

En présence de défauts on peut définir la limite de fatigue comme étant la contrainte 

seuil qui provoque la rupture des grains autour d’un défaut de taille et de morphologie données 

[111]. 

Dans cette partie, nous nous consacrons aux éprouvettes de production EOS. Nous 

savons désormais que même en présence de défauts, les éprouvettes ayant subi un traitement 

thermique T6 révèlent un effet de la direction de production. Dans cette étude, on considère que 

les défauts après T6 sont de tailles équivalentes et que la structure de précipitation est également 

équivalente, indépendamment de la direction de production. Sous ces hypothèses, seule la 

texture morphologique des grains cristallographiques, a priori inchangée après T6, permet 

d’expliquer les effets de direction de production observés. Au chapitre précédent nous avons 

vu que la taille des grains est nettement plus petite dans le plan de lasage XY, comparativement 

aux plans perpendiculaires XZ et YZ. Vu la morphologie des grains, il est pertinent de 

considérer que la taille de ces derniers est intermédiaire dès lors que l’on se place dans un plan 

bissecteur médian entre le plan de lasage et un plan perpendiculaire. Afin d’évaluer l’influence 

de la cristallographie sur la tenue en fatigue, il est proposé ici une analyse à fort grossissement 

des faciès de rupture en fatigue pour les configurations Us-EOS-Bar-Z-T6, Us-EOS-Bar-

alpha45-T6 et Us-EOS-Bar-Z-T6. La Figure III-30 présente le cas d’une éprouvette du lot Us-

EOS-Bar-alpha45-T6. On peut noter sur la Figure III-30-b des marques de propagation 

cristallographiques du site d’amorçage qui est difficile à identifier dans ce cas. 
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Figure III-30 : Faciès de rupture d’une éprouvette Us-EOS-Bar-alpha45-T6 (130 MPa, 

500 000 cycles à rupture), (a) vue d’ensemble d’un domaine d’endommagement 

par fatigue, (b) premiers stades de l’endommagement avec des marques de 

propagation cristallographiques, (c) image à fort grossissement mettant en 

évidence des facettes dans la zone de propagation. 

III.7.3. Proposition d’un basé sur le rôle de la microstructure dans la tenue en 

fatigue 

Les melt-pools étant constituées de l’organisation de cellules dendritiques plus ou moins 

grossières, il est proposé dans cette étude d’analyser leur impact en fatigue en s’appuyant sur 

l’effet de la SDAS des alliages équivalents de fonderie. Selon les travaux de Wang et al [79] ou 

plusieurs autres auteurs [36], [38], [67], en l’absence de défauts et à iso-taille de grains, une 

SDAS fine s’accompagne d’une meilleure tenue en fatigue. Dans le cas de l’AlSi10Mg de 

fabrication additive, cette section va tenter d’aborder deux questions : 

• Comment expliquer qu’en l’absence de traitement T6, la tenue en fatigue est équivalente 

entre les éprouvettes Us-EOS-Bar-XY et Us-EOS-Bar-Z ? 

• Quelle explication donner à la différence révélée entre les différentes directions de 

production, après traitement thermique ? 

En s’appuyant sur la caractérisation du matériau faite au chapitre 2 de ce manuscrit, 

cette étude propose donc d’expliquer l’anisotropie observée sur la résistance à la fatigue par un 

scénario basé sur le franchissement des barrières microstructurales aux échelles des melt-pools 

et des grains au sens de la cristallographie. À l’état T6, seule la taille caractéristique des grains 

entre en jeu alors qu’à l’état non T6 l’effet de la cristallographie est annihilé par l’effet des 

melt-pools. 
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Figure III-31: Imagerie 3D de la microstructure à l’échelle des melt-pool (a : optique) et des grains cristallographiques (b : EBSD) et illustration 

d’un scénario expliquant la différence observée en termes de résistance à la fatigue entre les éprouvettes XY et Z, (a) prise en compte 

de la taille des melt-pools, (b) prise en compte de la taille des grains[89]. 
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Le scénario proposé en Figure III-31 repose sur le fait que les fissures de fatigue doivent 

plastifier suffisamment de barrières microstructurales avant de se propager. D’après ce 

scénario, dans le cas Z-T6 les phénomènes d’endommagement par fatigue sont retardés par des 

grains plus fins contrairement au cas XY-T6. Dans le plan de lasage, la fissure devra plastifier 

plus de grains que dans les plans perpendiculaires. Ainsi, dans le plan de lasage (éprouvette Z), 

le nombre important de grains est forcément associé à une forte probabilité de présence de 

grains orientés défavorablement qui auront pour effet de retarder les phénomènes d’amorçage. 

Il faudra donc une contrainte plus élevée pour que s’amorcent les fissures dans le cas 

d’éprouvettes Us-EOS-Bar-Z-T6. Ce phénomène est toujours valide en l’absence de traitement 

T6 mais il est connu que la structure dendritique joue un rôle important dans la tenue en fatigue 

des aluminiums. En effet, une SDAS fine est souvent associée à une limite de fatigue élevée 

[21], [38], [52]. En conséquence, toutes choses par ailleurs égales, la présence des melt-pools 

peut être étudiée comme la SDAS de fonderie. Ces melt-pools sont plus grandes dans le plan 

de lasage (éprouvettes Z non T6) que dans les plans perpendiculaires (éprouvettes XY non T6). 

Par analogie à la fonderie, ces melt-pools plus grandes dans des éprouvettes Z, ce qui a pour 

conséquence d’annihiler l’effet bénéfique des grains fins. A contrario, dans le cas d’éprouvettes 

XY non T6, des melt-pools plus fines pourraient réduire l’effet néfaste des grains plus allongés.   

Somme toute, le scénario proposé suppose que c’est la combinaison de ces ensembles 

d’évènements antagonistes qui expliquerait l’égalité de limite de fatigue observée entre les 

configurations XY ; le T6 gommant les melt-pools à l’échelle de la structure dendritique, 

laissant des grains inchangés, la différence observée entre les éprouvettes XY et Z serait 

principalement due à l’anisotropie de morphologie cristallographique. 

III.8  Application de quelques critères de fatigue 

III.8.1. Prise en compte de la contrainte moyenne en présence de défauts 

Rappelons que les chargements de fatigue sont définis par l’amplitude de la contrainte et 

la contrainte moyenne. Les essais présentés jusqu’ici ont été menés à contrainte moyenne nulle. 

Dans cette partie, il est question d’évaluer, à iso-défaut, dans le cas des éprouvettes de 

production EOS, l’influence d’une contrainte moyenne positive sur la résistance à la fatigue. 

Le rapport de charge choisi est R = 0,1 qui est couramment utilisée en contexte aéronautique.  

Seule l’orientation XY est abordée pour quantifier l’abattement de la courbe S-N. Six 

éprouvettes sont testées. Les niveaux de contrainte sont choisis de façon à rester dans le 

domaine d’endurance limitée. On note sur la Figure III-32 une diminution significative de la 

résistance à la fatigue. 

Tous les faciès de rupture ont été analysés. La rupture est toujours due aux défauts 

surfaciques dont les tailles varient entre 40 et 100 µm. Les défauts rencontrés sont donc 

identiques à ceux jusqu’ici rencontrés dans les autres éprouvettes de productions EOS qui ont 

été testées à R = -1. Ainsi la diminution observée est principalement due un effet de la contrainte 

moyenne.  
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Figure III-32 : Influence du rapport de charge sur la résistance à la fatigue. 

Afin d’évaluer l’effet des contraintes moyennes, des limites de fatigue ont été déterminées 

à R = 0,1 par la méthode par palier. Les essais ont été menés pour les productions Us-EOS-Bar-

(Z/XY) -T6, Us-EOS-Bar-XY. Les résultats obtenus sont répertoriés dans le Tableau III-8. Les 

abattements de limites de fatigue y sont quantifiés pour chacune des références considérées. 

Les abattements observés sont principalement dus à la contrainte moyenne vu que les tailles 

des défauts mesurées sur faciès sont équivalentes. Il semble alors que le matériau est d’autant 

plus sensible à la contrainte moyenne que sa résistance à la fatigue à R = -1 est grande. 

Tableau III-8: Évaluation de l’effet d’une contrainte moyenne positive sur la limite de fatigue. 

Référence 𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑀𝑃𝑎) Défauts 

(µm) 𝜎𝐷0,1
𝑡𝑎 (𝑀𝑃𝑎) Défauts 

(µm) 
Différence 

(%) 

Us-EOS-Bar-Z-T6 142 65 82  27 

Us-EOS-Bar-XY-T6 115 84 92 65 20 

Us-EOS-Bar-Z 100 60 / / / 

Us-EOS-Bar-XY 108 50 81  15 

Afin d’étendre l’analyse de la contrainte moyenne pour tout rapport de charge positif, 

trois critères analytiques sont identifiés et représentés de manière à construire le diagramme 

classique de Haigh-Goodman : 
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• Goodman 

• Soderberg 

• Gerber 

Ces critères sont identifiés à partir des limites de fatigue à R = -1 et les données de traction 

monotones obtenues expérimentalement. Les courbes analytiques sont ainsi construites et 

reportées sur la Figure III-33. Pour modéliser l’effet des contraintes moyennes dans le domaine 

de la compression nous nous sommes basés sur les travaux d’Aboulkhair et al.[31] ainsi que de 

Chou et al.[112] qui montrent que le durcissement structural de la matrice dû au T6 a pour effet 

d’induire un abattement de la limite d’élasticité de compression par rapport à la limite 

d’élasticité en traction. À l’état T6, les abattements de limite d’élasticité quantifiés sont situés 

entre 30 et 35% par rapport à l’état non T6. Pour ce même état de microstructure, la résistance 

mécanique en traction est comparée à la résistance mécanique en compression correspondant à 

25% de déformation plastique. Selon Aboulkhair et al.[31] on note que la résistance mécanique 

en compression (environ 466 MPa) est supérieure d’environ 60% à la résistance mécanique en 

traction.  

D’autre part, la résistance mécanique en compression des travaux de Chou et al.[112] qui 

est de l’ordre de 320 MPa après T6 est du même ordre de grandeur que la résistance mécanique 

en traction obtenue dans cette étude (entre 300 et 350 MPa). Selon les travaux d’Aboulkhair et 

al.[31], en l’absence de traitement thermique, la limite d’élasticité en compression est 

augmentée d’environ 18% par rapport à la limite d’élasticité en traction (50% par rapport à cette 

étude), contre environ 80% quand on compare la limite d’élasticité en compression de Chou et 

al.[112] à la limite d’élasticité en traction obtenue dans cette étude. Pour ce qui est de la 

résistance mécanique du matériau n’ayant pas subi de T6, en considérant toujours pour 

référence les résultats de cette étude, la résistance mécanique en compression est deux fois plus 

grande en compression selon Aboulkhair et al.[31] contre environ 1,4 fois selon Chou et 

al.[112]. Le Tableau III-9 regroupe l’ensemble des données nécessaires à la construction du 

diagramme DVM. 

Tableau III-9 : Synthèse des données pour modéliser l'effet de la contrainte moyenne sur la 

limite de fatigue de l'AlSi10Mg de fabrication additive. 

Référence 𝑅𝑚, 𝑡 Coefficient 
appliqué 𝑅𝑚, 𝑐 𝑅𝑒, 𝑡 Coefficient 

appliqué 𝑅𝑒, 𝑐 

Us-EOS-
Bar-Z-T6 315(+/-15) 1 315(+/-15) 268(+/-

12) 0,7 187(+/-8) 

Us-EOS-
Bar-XY-T6 338(+/-7) 1 338(+/-7) 280(+/-5) 0,7 196(+/-4) 

Us-EOS-
Bar-XY 328(+/-2) 1,4 460 209(+/-1) 0,82 171(+/-1) 
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Figure III-33 : Évolution de la limite de fatigue en traction uniaxiale en fonction de la 

contrainte moyenne, comparaison avec l’A356-T6 de fonderie [52].  (a) Us-EOS-

Bar-Z-T6, (b) Us-EOS-Bar-XY-T6, (c) Us-EOS-Bar-XY. 
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En s’appuyant sur les travaux de la littérature et à partir des limites de fatigue déterminées 

à R = 0,1 les diagrammes de types DVM (expérimentaux) sont donc construits pour chacune 

des trois configurations étudiées. Nous faisons un choix très drastique sur la résistance 

mécanique en compression et moindre sur la limite d’élasticité. Pour cela, cette étude propose 

une égalité entre traction et compression pour la résistance mécanique dans le cas T6 et un 

abattement de limite d’élasticité de 30% par rapport à la traction. En l’absence de T6, on 

considère un abattement de 18% sur la limite d’élasticité et une augmentation de 40% sur la 

résistance mécanique.  

Dans le domaine des contraintes moyennes positives, les courbes DVM expérimentales 

sont comparées aux critères de Goodman, Söderberg et Gerber. La configuration Us-EOS-Bar-

Z-T6 s’écarte des limites des critères et se situe proche de la droite de Söderberg. En revanche, 

on note que les configurations Us-EOS-Bar-XY-T6 et Us-EOS-Bar-XY se situent relativement 

proche de la droite de Goodman. De façon globale, le faible nombre de résultats expérimentaux 

ne facilite pas l’analyse de l’effet de la contrainte moyenne sur la limite de fatigue, mais il 

semble tout de même que la droite de Goodman soit la plus adaptée pour dimensionner 

l’AlSi10Mg de fabrication additive.  

III.8.2. L’approche de Murakami 

Afin d’évaluer l’effet de la dureté, le critère de Murakami et Endo[80] a été simulé en 

considérant la micro et la macro dureté en présence de défauts. 

Les défauts sont tous assimilables à des sphères. Le facteur d’intensité de contrainte est 

donc proportionnel au paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒. Dans le cas d’un matériau présentant des défauts 

surfaciques, le critère s’écrit : 

𝜎𝑤 =
1.43(𝐻𝑣 + 𝐴)

√𝑎𝑖𝑟𝑒
1

6⁄
. (

1 − 𝑅

2
)

𝛼

 

Avec R le rapport de chargement,  𝐻𝑣 la dureté du matériau, A une constante liée au 

matériau et 𝛼 un paramètre du matériau qui dépend de la dureté. 

𝛼 = 0.226 + 𝐻𝑣. 10−4 

Dans le cas de la traction purement alternée, le critère s’écrit : 

𝜎𝐷 =
1.43(𝐻𝑣 + 𝐴)

√𝑎𝑖𝑟𝑒
1

6⁄
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Figure III-34 : Simulation de la limite de fatigue en présence de défauts pour des valeurs 

extrêmes de   dureté. 

Pour le peu de résultats expérimentaux de cette étude, le critère a été calculé pour des 

valeurs extrêmes de micro et macro-dureté. La comparaison des résultats expérimentaux à ceux 

du calcul analytique montre que le critère de Murakami, tel qu’appliqué, décrit relativement 

bien les pentes pour le matériau non traité. Mais il semble que la micro et la macro-dureté ne 

soient pas suffisantes pour décrire l’influence de la microstructure sur la limite de fatigue. Dans 

le cas du matériau non traité, la prédiction de la limite de fatigue selon le critère de Murakami 

nécessite l’application d’un coefficient de sécurité. Pour ce qui est du matériau traité 

thermiquement, le critère de Murakami est non conservatif.  

III.8.3. L’approche DSG 

Dans cette partie, on se propose de calculer le champ de contrainte autour des défauts 

critiques et de prédire la limite de fatigue des éprouvettes à défauts. Pour cela, l’approche DSG 

[81] est déployée. Dans sa formulation, le critère DSG présenté au chapitre bibliographique 

prévoit au préalable de calculer la contrainte équivalente 𝜎eq,M au point chaud du défaut contenu 

dans une éprouvette sollicitée par une contrainte donnée. Le calcul de la contrainte équivalente 

nécessite l’implémentation d’un critère multiaxial qui rende compte de la triaxialité du champ 

de contrainte autour des défauts. Pour le critère choisi, on identifie l’autre paramètre 𝑎∇ qui 

rend compte de la distance effective de l’influence du défaut. L’Équation 39 est un rappel de la 

formulation du critère DSG : 

 𝜎∇ = 𝜎eq,M − 𝑎∇

𝜎eq,M − 𝜎∞ 

√𝑎𝑖𝑟𝑒
= 𝛽 

Équation 39 



Chapitre III : Fatigue des éprouvettes prélevées à cœur par usinage. 

149 

 

Au seuil de rupture, il y a égalité entre la contrainte donnée par le critère DSG et la contrainte 

seuil : 

D’où l’expression du paramètre 𝑎∇ : 

 
𝑎∇ = √𝑎𝑖𝑟𝑒.

𝜎eq,M − 𝛽

𝜎eq,M − 𝜎∞ 

 
Équation 40 

 

Dans cette étude, l’application du critère DSG se fait pour des défauts assimilables à des 

sphères. Dans ce cas pour une sollicitation uniaxiale dans la direction 11, le champ local des 

contraintes est obtenu en appliquant un facteur de concentration de contrainte suivant le 

tenseur 𝜎loc [52]. 

 

 
𝜎loc = [

2,05 0 0
0 0,136 0
0 0 0

] 
Équation 41 

 

Plusieurs critères multiaxiaux peuvent être implémentés pour identifier les paramètres 

du critère DSG et calculer la contrainte équivalente. On peut utiliser les critères de type Dang 

Vang et Findley qui nécessitent la recherche du plan de scission critique, ou alors les critères 

de type Crossland. Pour le besoin de cette étude, l’approche DSG sera employée en s’appuyant 

uniquement sur le critère de Crossland. 

Les paramètres du critère de Crossland sont déterminés pour le matériau sain au sens de 

cette étude. Pour chacune des configurations étudiées, il s’agit de l’éprouvette contenant certes 

un défaut mais dont la limite de fatigue est la plus grande. Cette étude fait l’hypothèse forte que 

cette éprouvette correspond au matériau sain ; en d’autres termes, on considère que l’on se situe 

aux limites du procédé.   

 
𝛼𝑐𝑟 =

3. (𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 − 𝜎𝐷0,1

𝑡𝑎 )

√3. (2. 𝜎𝐷0,1
𝑡𝑎 − 𝜎𝐷−1

𝑡𝑎 )
 

Équation 42 

Et  

 
𝛽𝑐𝑟 =

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎

√3
+ 𝛼𝑐𝑟

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎

3
 

Équation 43 

Avec ces paramètres et en s’appuyant sur les définitions des deux invariants du tenseur 

des contraintes, on en déduit la contrainte équivalente de Crossland 𝜎eq,M au point 

« chaud »   du défaut. Le paramètre 𝑎∇ du critère DSG en découle en appliquant l’Équation 40. 
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Ce paramètre correspond à la taille du défaut contenu dans le matériau réputé sain. Le paramètre 

𝛽∇ 
 correspond à la limite de fatigue pour un défaut qui génère un abattement d’au moins 10% 

par rapport à la limite de fatigue du matériau sain et 𝜎∞ est calculée pour cette même éprouvette 

par le critère de Crossland. Le critère DSG est identifié pour trois microstructures (Us-EOS-

Bar-Z-T6, Us-EOS-Bar-XY-T6, et Us-EOS-Bar-(XY/Z) -T6. Les données d’identification et 

les grandeurs identifiées sont répertoriées dans le Tableau III-10. On peut noter que le paramètre 

𝑎∇ identifié dans chaque configuration est supérieure à la réalité expérimentale (cf. Figure 

III-35). 

Tableau III-10 : Identification du paramètre 𝑎𝛻 du critère DSG à l'aide du critère de Crossland. 

Référence 𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑠𝑎𝑖𝑛) 

MPa 
𝜎𝐷0,1

𝑡𝑎 (𝑠𝑎𝑖𝑛) 
(MPa) 

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑑é𝑓) 
(MPa) 𝛼𝑐𝑟 𝛽𝑐𝑟(𝑀𝑃𝑎) 𝑎∇(µ𝑚) 

Us-EOS-Bar-Z-
T6 142 104 86 (264 µm) 0,74 117 100 

Us-EOS-Bar-XY-
T6 115 88 80 (264 µm) 0,58 89 152 

Us-EOS-Bar-
XY/Z 106 81 83 (200 µm) 0,59 82 146 

Sur la Figure III-35, indépendamment de l’état de la microstructure (T6 ou non) il est 

possible d’identifier deux régions. La première région correspond aux défauts supérieurs à 300 

µm où le critère DSG décrit relativement bien les résultats expérimentaux, ici interpolés par la 

méthode des moindres carrés. La deuxième région correspond aux défauts inférieurs à 300 µm. 

Dans ce domaine, le critère est davantage non conservatif à mesure que la taille des défauts 

diminue. Sachant qu’il y a un effet de la direction de production après traitement T6, deux 

simulations du critère DSG sont proposées dans ce cas, comme indiqué sur la Figure III-35-a.  

Dans le cas T6, on peut noter que, dans la formulation actuelle, l’approche DSG ne 

permet pas de modéliser la limite de fatigue pour les deux directions d’éprouvettes. Aussi, pour 

des défauts inférieurs à 200 µm, dans le cas T6, on note que le critère DSG prévoit une meilleure 

tenue en fatigue des éprouvettes  Us-EOS-Bar-XY-T6 ; ce qui est en contradiction avec les 

résultats expérimentaux. 

En revanche, sachant qu’il n’y a pas d’effet notoire de la direction de production sur le 

matériau non traité T6, une seule simulation du critère DSG est proposée dans ce cas. Sur la 

Figure III-35-b, on peut également noter que l’approche DSG actuelle ne permet pas de prédire 

la limite de fatigue du matériau non traité. Dans la suite de ce chapitre, il est proposé une 

adaptation de l’approche DSG à l’AlSi10Mg de fabrication additive. L’adaptation proposée 

repose sur la contribution des tailles caractéristiques des grains cristallographiques qui 

conservent leur caractère de forte anisotropie après T6. 
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Figure III-35 : Simulation de l'approche DSG à l'aide du critère de Crossland, (a) cas T6, (b) 

cas non T6. 

 



Chapitre III : Fatigue des éprouvettes prélevées à cœur par usinage. 

152 

 

III.8.4. Adaptation de l’approche DSG au matériau d’étude 

Il a été vu au chapitre précédent que le traitement T6 redistribue le silicium eutectique, 

gommant ainsi les effets d’anisotropie à l’échelle des melt-pools et de la DAS. En revanche, la 

texture de morphologie cristallographique est inchangée. De ce fait, rappelons ici que la 

différence de tenue en fatigue entre les configurations Us-EOS-Bar-Z-T6 et Us-EOS-Bar-XY-

T6 est essentiellement due aux grains [89]. La limite de fatigue étant définie en présence de 

défauts comme étant la contrainte seuil qui conduit à la plastification des grains entourant le 

défaut, l’approche DSG est alors adaptée pour évaluer l’effet de la cristallographie sur la limite 

de fatigue. Afin de valider que la taille des grains impacte la limite de fatigue, des essais sur 

des tailles de grain intermédiaires menés dans la configuration Us-EOS-Bar-Alpha45-T6 ont 

également conduit à des résultats intermédiaires (cf. Figure III-1). Pour adapter l’approche DSG 

dans le cas T6, la cible sera donc la taille des grains.  

Sur un cliché EBSD, la distance caractéristique des grains est mesurée par intersection 

des joints de grains et un segment tracé dans la direction d’intérêt (cf. Figure III-36). La distance 

caractéristique moyenne est obtenue en divisant la longueur du segment par le nombre total 

d’intersections.   Dans ce paragraphe nous considérons les tailles moyennes.   

 

Figure III-36: Protocole de mesure de la longueur caractéristique d'un grain, selon 

l'orientation de l'éprouvette. 

Ne disposant pas de valeur de la limite de fatigue pour les défauts artificiels dans la 

configuration Us-EOS-Bar-Alpha45-T6, il est ici supposé qu’un défaut de 264 µm conduit à 

une limite de fatigue également située entre celles des configurations Us-EOS-Bar-Z-T6 et Us-

EOS-Bar-XY-T6 : entre 80 MPa et 86 MPa. Nous considérons ici la valeur médiane. Pour la 

configuration Us-EOS-Bar-alpha45-T6, la limite de fatigue à R = 0,1 est estimée en appliquant 

un abattement de 25% par rapport à la limite de fatigue à R = -1. L’abattement appliqué est issu 

de l’abattement observé pour les configurations Us-EOS-Bar-Z-T6 et Us-EOS-Bar-XY-T6.  
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Tableau III-11 : Identification du paramètre 𝑎𝛻 du critère DSG à l'aide du critère de 

Crossland pour différentes tailles moyennes de grains. 

Référence 𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑠𝑎𝑖𝑛) 

MPa 
𝜎𝐷0,1

𝑡𝑎 (𝑠𝑎𝑖𝑛) 
(MPa) 

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (264 µ𝑚) 

(MPa) 

Taille de 
grains 
(µm) 

𝛼𝑐𝑟 𝛽𝑐𝑟(𝑀𝑃𝑎) 𝑎∇(µ𝑚) 

Us-EOS-
Bar-Z-T6 142 104 86 7 0,74 117 100 

Us-EOS-
Bar-

alpha45-
T6 

132 99 83 12 0,65 105 113 

Us-EOS-
Bar-XY-

T6 
115 88 80 16 0,58 89 146 

À partir des données du Tableau III-11, le critère DSG est calculé pour les trois tailles 

de grains. Le critère est ensuite simulé dans chacun des trois cas. Les courbes obtenues sont 

représentées sur la Figure III-37. Il est alors possible de noter que, sous réserve de légers 

ajustements, chaque tendance proposée puisse modéliser toutes les tailles de défauts, ce qui 

tend à remettre en question la démarche proposée. Mais l’analyse d’un cliché EBSD dans le 

plan XZ montre qu’il est possible de trouver des grains de tailles variables dans les trois 

directions principales de l’endommagement. Ainsi, les mécanismes d’endommagement 

dépendraient aussi de la taille et de la position des défauts par rapport à une population de grains 

donnée. Les paramètres 𝛽𝑐𝑟 et 𝛼𝑐𝑟 sont donc exprimés en fonction de la taille des grains : 

 𝛽𝑐𝑟(𝑑) = 𝛽0𝑒−𝑑 Équation 44 

 Et  

 𝛼𝑐𝑟(𝑑) = 𝛼0𝑒−𝑑 Équation 45 

Où 𝛼0 et 𝛽0 sont déterminés empiriquement. 

Les lois identifiées sont regroupées au Tableau III-12. On note une bonne corrélation 

des résultats expérimentaux, avec des coefficients de corrélation proches de 1. 

Tableau III-12 : Paramètre-fonctions utilisées pour l'adaptation de l'approche DSG aux 

éprouvettes ayant subi un traitement thermique T6. 

 𝛼𝑐𝑟(d) 𝛽𝑐𝑟(𝑑) 𝑎∇(𝑑) 

Expressions 0,90 𝑒−0.027𝑑 146,25 𝑒−0.030𝑑 72,96 𝑒−0.041𝑑 

Coefficient de 
correlation 0,999 0,976 0,931 

Le critère est d’abord identifié pour la configuration Us-EOS-Bar-alpha45-T6 en 

considérant recalculé et représenté en Figure III-37. Comme proposé au troisième paragraphe 

de cette section, on considère qu’un défaut de 264 µm induirait une limite de fatigue en 

traction/compression R= - 1 de 83 MPa. Dans ces conditions, le critère semble bien décrire les 

résultats expérimentaux pour des défauts de taille supérieurs à 160 µm.   
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Figure III-37 : Évaluation de la prédictivité de l’approche DSG, identifiée pour une orientation 

d’éprouvette intermédiaire (Us-EOS-Bar-alpha45-T6). 

Afin d’évaluer la sensibilité de l’approche DSG à la taille des grains, les lois d’évolution 

obtenues empiriquement pour les paramètres 𝛽𝑐𝑟 et 𝛼𝑐𝑟 sont ensuite intégrées dans le paramètre 

𝑎∇ de DSG et le critère DSG s’écrit alors en fonction de la taille des grains : 

 
𝜎∇(𝑑) = 𝜎eq,M(𝑑) − 𝑎∇(𝑑)

𝜎eq,M(𝑑) − 𝜎∞ 
(𝑑)

√𝑎𝑖𝑟𝑒
≤ 𝛽∇(𝑑) 

Équation 46 

Le critère est alors calculé pour trois tailles de grains différentes. Les résultats sont 

représentés sur la Figure III-38. Il en ressort que : 

Les trois tendances décrivent raisonnablement bien les résultats expérimentaux, mais 

divergent à mesure que la taille des défauts augmente. En d’autres termes, le critère est d’autant 

plus sensible à la taille caractéristique moyenne des grains, que la taille des défauts est élevée.  

Sur tout le domaine de taille étudié, la prise en compte de la taille des grains 

cristallographiques permet de donner une bonne prédictivité des résultats expérimentaux dans 

un domaine de taille de grains compris entre 7 et 12 µm. Cette formulation de l’approche DSG 

suggère alors qu’il ne faut pas nécessairement considérer les queues de distribution des tailles 

de grains. Les éprouvettes de test ont des défauts probablement entourés de grains fins (7 à 16 

µm). 

Dans le cas des éprouvettes non traitées thermiquement, pour des défauts de tailles 

supérieures à 160 µm, on a une bonne prédictivité de la formulation de l’approche DSG 
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proposée (notamment pour des tailles de grains comprises entre 7 et 12 µm). On confirme alors 

qu’au-delà d’une certaine taille de défaut, la limite de fatigue n’est plus sensible à des 

considérations microstructurales mais essentiellement la taille des défauts. 

 
Figure III-38 :  Adaptation de l’approche DSG au cas T6, comparaison avec le cas non T6 

(symboles pleins). 

Telle qu’identifiée, la nouvelle approche DSG semble raisonnablement bien décrire, 

l’évolution de la limite de fatigue en présence de défauts. Avec plus de points d’identification 

des fonctions-paramètres du critère, il sera possible de construire une démarche plus robuste. 

En l’absence de traitement thermique T6, pour des faibles tailles de défauts (inférieures à 100 

µm), une démarche similaire à celle proposée précédemment peut être déployée cette fois en 

raisonnant sur la taille de la structure dendritique. 

III.9  Conclusion du chapitre III 

Le but de ce chapitre était de contribuer à l’étude de l’endommagement par fatigue dans 

le cas d’éprouvettes usinées à cœur de barreaux en AlSi10Mg de fabrication additive. À cet 

effet le matériau Us-EOS-Bar-Z-T6 a été considéré comme référence, car disposant de 

meilleures propriétés de fatigue et non dépendantes des paramètres du procédé. Partant de cela, 

quelques constats généraux ont été établis, notamment sur les différents abattements de tenue 

en fatigue quantifiés selon que le matériau ait ou non subi un traitement T6. À ce stade, il a 

également été constaté que la direction de production a un faible effet sur la tenue en fatigue du 

matériau non traité T6, contrairement au cas T6 où il est possible d’évaluer des diminutions 

significatives de la limite de fatigue suivant la direction de production et cela même en présence 

de défauts. L’analyse des résultats expérimentaux a permis de montrer que l’amorçage des 

fissures de fatigue est toujours dû à la présence de défauts. L’analyse de la nocivité des défauts 
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a été abordée pour des défauts de type porosité ou lack-of-fusion, dans le cas du matériau traité 

T6 ou non, avec prise en compte de la direction et de la hauteur de production. 

Par ailleurs, l’étude de l’endommagement par suivi en surface des répliques a permis de 

construire une loi de propagation pour les défauts naturels. À partir de cette loi, la durée de vie 

à l’amorçage a été estimée en présence de défauts.  

La contribution de la microstructure (précipités de silicium et grains cristallographiques) 

a été abordée. Un scénario basé sur l’anisotropie de morphologie cristallographique, a été 

proposé pour expliquer les différences de comportement observées entre les éprouvettes Us-

EOS-Bar-Z et Us-EOS-Bar-XY ayant subi un traitement T6. 

En outre, afin de proposer une approche de dimensionnement en fatigue de l’AlSi10Mg 

de fabrication additive, en présence de défauts, l’évolution de la limite de fatigue en fonction 

de la contrainte moyenne a été simulée analytiquement par les diagrammes de Haigh-Goodman/ 

DVM ; la prise en compte de dureté à deux échelles (macroscopique et microscopique) a été 

faite au travers du critère de Murakami. De même, l’approche DSG a été simulée. Une 

adaptation de l’approche DSG permettant de prendre en compte la taille des grains a été 

proposée pour le matériau T6 de l’étude. L’adaptation de l’approche DSG proposée semble 

bien décrire l’évolution de la limite de fatigue au matériau d’étude dans le cas T6, mais nécessite 

davantage de résultats expérimentaux afin de la rendre plus robuste.



 

157 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

IV. Chapitre IV : Fatigue des 

éprouvettes avec section utile brute 

de fabrication. 
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Dans ce dernier chapitre, la tenue en fatigue pour des éprouvettes ayant des surfaces utiles 

non usinées est abordée. Pour cela, les surfaces usinées seront considérées comme des états de 

référence. Après quelques constats expérimentaux sur l’influence du protocole de suppression 

des supports de fabrication, de la direction de production et du traitement thermique T6, les 

faciès de rupture sont étudiés de façon à quantifier les sites d’amorçage en relation avec les 

défauts de surface et la rugosité (à l’échelle des particules de poudre ou de l’ondulation de 

surface). Une première analyse basée sur l’établissement de diagrammes de Kitagawa est donc 

proposée. Une démarche d’analyse est ensuite proposée pour comprendre la compétition entre 

rugosité et défauts de procédé, du point de vue de la limite de fatigue. La dernière partie de ce 

chapitre porte sur l’influence de quelques paramètres du procédé de fabrication, sur la limite de 

fatigue du matériau.  

IV.1. Constats expérimentaux 

IV.1.1. Influence du mode de retrait des supports de fabrication 

Rappelons que certaines orientations d’éprouvettes ont été construites sur des supports 

de construction qu’il faut supprimer avant essais. Cette étude n’aborde pas en profondeur les 

effets d’intégrité de surface qui sont très différents entre une zone brute de fabrication et une 

zone meulée. Afin d’évaluer l’impact de la suppression des supports sur la tenue en fatigue, 23 

éprouvettes des références Br-EOS-Bar-XY et Br-EOS-Bar-alpha45 ont été étudiées. Ces 

éprouvettes, de par leur configuration (cf. Chapitre II), ont été sujettes à la suppression des 

supports déjà présentés au chapitre 2 de ce manuscrit. Des essais de fatigue ont été menés sur 

ces éprouvettes. Après la rupture, telle que définie dans cette étude, une analyse visuelle 

macroscopique permet de classer les éprouvettes suivant deux lots : le premier correspond aux 

éprouvettes dont les sites d’amorçage se trouvent du côté de la zone meulée et le second 

correspond aux éprouvettes dont les sites d’amorçage se situent du côté de la surface brute de 

fabrication. Sur les 23 essais menés, les constats suivants ont été faits : 

• 8 cas de rupture dans la zone où le meulage a été pratiqué pour supprimer les 

supports de construction ; 

• Dans le cas du matériau ayant subi au préalable un traitement thermique T6, pour 

15 essais réalisés, on note 4 cas de rupture dans la zone meulée. En revanche, 

pour les éprouvettes n’ayant pas subi de traitement T6, il y a 4 cas de rupture au 

meulage pour un total de 8 essais réalisés.  

• Dans les cas des éprouvettes ayant subi un traitement thermique T6, sur 8 

éprouvettes de type Br-EOS-Bar-XY-T6 on note 4 cas de rupture dans la zone 

meulée. Dans le cas Br-EOS-Bar-alpha45-T6, les quatre éprouvettes ont rompu 

à partir de la rugosité. 

• En l’absence de traitement thermique T6, 4 essais ont été conduits pour les 

références Br-EOS-Bar-XY et 3 pour les références Br-EOS-Bar-alpha45 et les 

ruptures dans la zone meulée sont respectivement de 3 et 1. 
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Afin d’évaluer la sensibilité du matériau au meulage, des courbes SN ont d’abord été 

établies à l’état T6 pour les éprouvettes Br-EOS-Bar-XY-T6 ayant suivi le protocole de 

suppression des supports. 7 points expérimentaux sont représentés sur la Figure IV-1.  

 

Figure IV-1: Durée de vie des éprouvettes Br-EOS-Bar-XY-T6 et classification par site 

d’amorçage (zone meulée ou zone avec surface brute de fabrication). 

Sur la Figure IV-1, une courbe de tendance globale, en trait continu, a été tracée pour 

rendre compte de l’ensemble des résultats expérimentaux. Les deux autres courbes de tendance, 

en traits interrompus, sont tracées respectivement pour les cas de rupture sur surfaces meulées 

ou sur surfaces brutes de fabrication. Il est difficile au vu du nombre limité de points 

expérimentaux de dégager une tendance quant à l’influence du protocole de suppression des 

supports sur la durée de vie en fatigue. On peut cependant noter l’absence d’effet marqué et une 

faible dispersion des résultats. Sur la Figure IV-2, les résultats des éprouvettes de références 

Br-EOS-Bar-alpha45-T6 ayant subi le protocole de suppression des supports sont comparés à 

ceux des références Br-EOS-Bar-XY-T6. Dans le cas des éprouvettes Br-EOS-Bar-alpha45-T6, 

une seule a été rompue dans la zone meulée. Il n’est donc pas possible de dégager une tendance 

des résultats que l’on peut associer au mode de suppression des supports. On note tout de même 

un point de faible durée de vie, dont la rupture a été occasionnée par la suppression des supports 

de fabrication. L’analyse du faciès de rupture de cette éprouvette montre un cas d’amorçage 

multiple sur des défauts de surface. Alors que dans le cas d’une éprouvette Br-EOS-Bar-

alpha45-T6 sollicitée à la même contrainte, et dont le site d’amorçage se situe du côté de la 

surface brute de fabrication, l’analyse du faciès de rupture montre un site d’amorçage unique 

assimilable à l’ondulation de surface. 
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Figure IV-2: Durée de vie des éprouvettes Br-EOS-Bar-XY-T6 et Br-EOS-Bar-alpha45-T6, et 

classification par site d’amorçage : zones meulées ou zones avec surfaces brutes 

de fabrication. Les flèches indiquent des points de non-rupture. 

 

Figure IV-3: Faciès de rupture d’éprouvettes Br-EOS-Bar-alpha45-T6, (a) 90 MPa, 135 000 

cycles, amorçage multiple associé au meulage des supports de construction (b) 

90 MPa, non-rupture à 1 million de cycles, amorçage unique. 

En l’absence de traitement thermique il est également difficile de dégager une tendance 

de durée de vie en fatigue en fonction du mode de suppression de supports pratiqué, et ce 

d’autant plus que le nombre d’essais est très faible.  

À ce stade, il n’est pas évident de conclure, quant à l’influence sur la durée de vie en 

fatigue, de l’effet du protocole de suppression des supports de construction, que ce soit avant 



Chapitre IV : Fatigue des éprouvettes avec section utile brute de fabrication. 

161 

 

ou après traitement thermique. En revanche, on peut noter que le protocole n’est pas optimal 

du point de vue de la résistance à la fatigue car on note tout de même 35 % de ruptures dues 

aux défauts situés du côté de la zone meulée. Rappelons aussi que la suppression des supports 

est manuelle, donc il est certain que l’intégrité de surface qui en résulte est différente d’une 

éprouvette à l’autre, ce qui complique l’extraction de conclusions fortes à partir de ces résultats. 

De plus, en présence de zones meulées il est difficile d’isoler le meulage de la présence des 

défauts critiques de fatigue. L’observation des faciès de rupture montre que l’on n’est pas à iso-

défaut, ce qui rend plus difficile la construction de conclusions fortes sur ce volet.  

Dans la suite de ce chapitre, les analyses proposées seront relatives aux aspects de 

fatigue des éprouvettes avec surfaces utiles brutes de fabrication uniquement ; c’est-à-dire que 

les éprouvettes dont les sites d’amorçage sont situés du côté des zones meulées ne sont pas 

étudiées.   

IV.1.2. Influence de la direction de production et du T6 

Dans ce paragraphe, deux états de la microstructure (avant et après T6) sont considérés 

pour chacune des trois directions de production. La Figure IV-4 présente l’ensemble des 

résultats d’essais sur surfaces brutes en comparaison avec les résultats sur éprouvettes usinées. 

Pour chacune des trois orientations d’éprouvettes, un coloriage matérialise les bandes de 

dispersion des résultats sur éprouvettes T6 avec sections utiles brutes de fabrication. 

 

Figure IV-4: Comparaison de la résistance à la fatigue des éprouvettes avec sections utiles 

brutes de fabrication avec celle des éprouvettes usinées. Prise en compte de 

l’orientation des éprouvettes et du traitement thermique T6. 
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Aussi, il est possible de noter que même en présence d’une forte rugosité de surface, le 

traitement T6 induit, comme dans le cas des éprouvettes prélevées à cœur par usinage, une 

anisotropie de résistance en fatigue.  

L’évaluation quantitative de l’effet du traitement thermique en présence de surfaces 

brutes de fabrication a été faite au travers de la limite de fatigue à 1 million de cycles telle que 

définie au chapitre II de ce manuscrit. Le Tableau IV-1 regroupe les abattements moyens 

quantifiés à partir des limites de fatigue des éprouvettes prélevées à cœur de barreaux par 

usinage. De ce tableau, les principaux constats sont les suivants : 

1- À la limite de fatigue, il semble qu’en l’absence de traitement thermique, les 

éprouvettes Br-EOS-Bar-Z ont une tenue légèrement supérieure à celles des 

éprouvettes XY et alpha45 qui sont relativement équivalentes entre elles.  

2- Même en présence d’un état de surface « brut de fabrication », le traitement 

thermique T6, en améliorant la tenue en fatigue, a pour effet de révéler un effet 

d’anisotropie assimilable à celui observé au chapitre précédent pour des éprouvettes 

usinées à cœur de barreaux.  

Tableau IV-1: Évaluation des pourcentages d’abattements (référence : usiné) moyens sur la 

limite de fatigue dus à l'état de surface. Prise en compte de la direction de 

production et du traitement thermique T6. 

 
 Brut T6 Brut non T6 

 
 Z alpha45 XY Z alpha45 XY 

U
si

n
é 

 T
6
 Z 31 37 42 43 49 50 

alpha45 24 30 36 36 44 44 

XY 10 17 23 24 32 33 

U
si

n
é 

n
o
n
 T

6
 

Z 8 15 11 23 32 33 

Alpha45 12 19 25 26 34 35 

XY 4 12 18 20 28 30 

À l’issue de ce paragraphe, les abattements de limite de fatigue par rapport à l’état usiné 

ont été quantifiés pour différentes orientations d’éprouvettes avant et après T6. Il semble que 

l’état de surface est un paramètre impactant la tenue en fatigue de l’AlSi10Mg au premier rang. 

L’analyse des faciès de rupture doit permettre de conforter cette proposition. 
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IV.2. Analyse de l’influence de la direction de production, prise en compte du T6 

IV.2.1. Sites d’amorçage. 

Dans cette section, nous analysons différents faciès de rupture afin d’identifier les sites 

d’amorçage. L’analyse des faciès de rupture est faite pour différentes configurations 

d’éprouvettes Br-EOS-Bar-XY, Br-EOS-Bar-Z et Br-EOS-Bar-alpha45 avant et après T6. 

Rappelons que les éprouvettes dont la rupture est due au protocole de suppression des supports 

ne sont pas considérées ici.  

IV.2.1.1. Éprouvette non-traitées T6 

En l’absence de traitement thermique T6, des faciès de rupture caractéristiques sont 

présentés en Figure IV-5 et en Figure IV-6.  

 

Figure IV-5: Identification des sites d'amorçage, (a) cas d'amorçage dû à la rugosité de surface 

d’une éprouvette Br-EOS-Bar-XY, (b) cas d’amorçage sur une porosité débouchant 

à la surface d’une éprouvette Br-EOS-Bar-alpha45. 
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Figure IV-6: Identifications des sites d'amorçages (a) contribution de la rugosité et d’un défaut 

de type « lack-of-fusion » dans le phénomène d’amorçage multiple en périphérie 

d'une éprouvette Br-EOS-Bar-Z, (b) site d’amorçage unique dû à un défaut de type 

« lack-of-fusion » débouchant à la surface d’une éprouvette Br-EOS-Bar-Z. 

Les Figure IV-5-a et b, présentent respectivement des faciès de rupture d’éprouvettes 

Br-EOS-Bar-XY et Br-EOS-Bar-alpha45 à différents grossissements. Sur les Figure IV-5-a-1 

et b-1, il est possible de repérer les deux zones macroscopiques correspondant aux domaines de 

propagation et de rupture ductile. Sur les Figure IV-5-a-2 et b-2 on note la présence de plusieurs 

sites d’amorçage matérialisés par des flèches en traits interrompus courts. Les traits interrompus 

longs matérialisent les contours nominaux des sections d’éprouvettes. Ces contours nominaux 

permettent, eux, de matérialiser les ondulations de surface, quantifiées par le paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒. 

Une fois les sites d’amorçage principaux encadrés. L’analyse est faite à plus fort grossissement, 

sur les Figure IV-5-a-3 et b-3. Dans le cas de l’éprouvette Br-EOS-Bar-alpha45 (cf. Figure 

IV-5-b-3), l’amorçage est principalement dû à un défaut vraisemblablement de type « lack-of-

fusion » tandis que dans le cas de l’éprouvette Br-EOS-Bar-XY (cf. Figure IV-5-a-3) il semble 

qu’il s’agisse plutôt d’amorçage dû à la rugosité de surface vraisemblablement à l’échelle des 

particules de poudre.   
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Les Figure IV-6-a-(1 à 3) et b-(1 à 3) présentent deux cas de rupture d’éprouvettes Br-

EOS-Bar-Z. Les deux éprouvettes ont été soumises à des paliers de chargement. La première 

éprouvette dont le faciès est présenté en Figure IV-6-a, a subi un seul palier à 80 MPa. Sous 

cette contrainte, la rupture a eu lieu à environ 330 000 cycles. La deuxième éprouvette (Figure 

IV-6-b), après un palier de non-rupture (1 000 000 cycles, 80 MPa), a rompu après 180 000 

cycles au deuxième palier à 90 MPa. L’analyse des faciès montre que l’éprouvette la moins 

performante présente des sites d’amorçages multiples qui sont à la fois dus aux défauts de type 

« lack-of-fusion » et à la rugosité de surface, avec une prépondérance de l’effet du défaut de 

« lack-of-fusion » sur la rugosité. En revanche, il semble que la deuxième éprouvette ait rompu 

principalement du fait de la présence d’un défaut de type « lack-of-fusion » débouchant à la 

surface libre. Pour ces seules éprouvettes, il est difficile de conclure quant à la nocivité des 

défauts. 

IV.2.1.2. Éprouvettes traitées T6 

De la même façon, il est possible d’identifier des sites d’amorçage multiples dans le cas 

des éprouvettes ayant subi un traitement thermique de type T6. Deux faciès sont représentés à 

différents grossissements sur la Figure IV-7.   

 

Figure IV-7: Identification des sites d'amorçage (a) unique en périphérie d’une éprouvette Br-

EOS-Bar-XY-T6, (b) multiple en périphérie d’une éprouvette Br-EOS-Bar-

alpha45-T6. 
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Les Figure IV-7-a-(1 à 3) correspondent à une éprouvette Br-EOS-Bar-XY-T6 et les 

Figure IV-7-b-(1 à 3) correspondant à une éprouvette Br-EOS-Bar-alpha-45-T6. Comme dans 

le cas des éprouvettes non traitées, il est possible d’identifier de l’amorçage unique ou multiple. 

Dans ce dernier cas, il y a prépondérance d’un site particulier. Cependant, l’analyse des sites 

d’amorçage ne permet pas d’identifier un défaut (porosité ou « lack-of-fusion ») à l’origine de 

la rupture. Il semble que l’amorçage est dû à la rugosité à l’échelle de l’ondulation de surface 

La Figure IV-8 présente un cas d’amorçage multiple sur une éprouvette Br-EOS-Z-Bar-T6.  

 

Figure IV-8:  Identification des sites d'amorçage (a) vue générale d’un faciès d’éprouvette Br-

EOS-Bar-Z5-T6, (b-1 et 2) vues à différents grossissements de l’un des sites 

d’amorçage, (c-1 et 2) vues à différents grossissements de l’autre site d’amorçage. 

La vue générale (Figure IV-8-a) permet d’identifier deux domaines de propagation qui 

sont de tailles équivalentes. Ces domaines de propagation sont issus des deux sites d’amorçages 

localisés à la surface libre de l’éprouvette. L’analyse de ces sites d’amorçage à plus forts 

grossissements (cf. Figure IV-8-b-1, b-2, c-1 et c-2) ne permet pas de définir de façon évidente 

la nature des sites d’amorçage. Cependant on peut noter que les zones de convergence des 

rivières de fatigue sont plus chargées en gris, ce qui traduit généralement une mauvaise 

conduction électronique souvent due à la présence d’oxyde à la surface du défaut. Ainsi, il est 

possible d’assimiler les sites d’amorçage à des défauts de fabrication.  
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Au terme de cette section, quelques sites d’amorçage d’éprouvettes ayant ou non subi 

un traitement thermique T6, ont été étudiés. Pour toutes les éprouvettes analysées, les sites 

d’amorçage se trouvent du côté des surfaces non meulées, c’est-à-dire brutes de fabrication. 

L’analyse de ces sites d’amorçage a permis de montrer que la rupture par fatigue peut être due 

à: 

• la rugosité due aux particules de poudre ; 

• la rugosité due à l’ondulation de surface ; 

• des défauts de type lack-of-fusion. 

À la section suivante, il est proposé d’analyser l’évolution de la limite de fatigue en 

fonction de la taille des défauts. Sachant que la notion de taille de défaut est relativement 

complexe dès lors qu’il faut considérer en plus les deux échelles de rugosité précédemment 

énoncées. 

IV.2.2. Diagramme de Kitagawa. 

Rappelons que le diagramme de Kitagawa exprime l’évolution de la limite de fatigue en 

fonction de la taille de défauts au sens de la racine de l’aire du défaut projeté dans un plan 

perpendiculaire à la direction principale de sollicitation. Dans cette section, toutes les 

éprouvettes dont les limites de fatigue ont été obtenues à l’aide de la méthode par paliers sont 

analysées. Pour chaque éprouvette, quand la rupture est due à un défaut, sa taille est donnée au 

travers du paramètre racine de l’aire. Le Tableau IV-2 récapitule l’ensemble les limites de 

fatigue des neuf éprouvettes d’analyse en lien avec la nature du site d’amorçage ainsi que les 

positions des sites d’amorçage par rapport aux zones meulées.  

Tableau IV-2:synthèse des résultats de limites de fatigue obtenues sur les éprouvettes avec 

sections utiles brutes de fabrication ou partiellement meulées. 

 
Identification de 

l’éprouvette 

Limite de 

fatigue (MPa) 

Nature du site 

d’amorçage 

Rupture du côté 

du meulage ? 

T6 

Br-EOS-Bar-Z1 93 Lack-of-fusion / 

Br-EOS-Bar-Z5 103 Lack-of-fusion / 

Br-EOS-Bar-Z7 98 Lack-of-fusion / 

Br-EOS-Bar-XY1 90 Lack-of-fusion Non 

Br-EOS-Bar-XY2 92 / Oui 

Br-EOS-Bar-XY7 75 Lack-of-fusion Oui 

Non 

T6 

Br-EOS-Bar-Z4 82 Lack-of-fusion / 

Br-EOS-Bar-XY4 71 Lack-of-fusion Oui 

Br-EOS-Bar-XY6 73 Rugosité Non 

Connaissant les valeurs de limite de fatigue, il est maintenant question de déterminer, 

dans les cas où la rupture est due au défaut, les tailles au travers du paramètre « racine de 

l’aire ». Les Figure IV-9-a-f illustrent des exemples de détermination de ce paramètre.  
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Figure IV-9: Étude quantitative des sites d’amorçage (a) et (f) ruptures dues à la rugosité de 

surface, (b)-(e) ruptures dues aux défauts de types lack-of fusion. (a) Br-EOS-Bar-

Z1-T6, 300 000 cycles à 100 MPa  (b-1 et 2) Br-EOS-Bar-Z5-T6, 300 000 cycles à 

110 MPa (c) Br-EOS-Bar-Z7-T6, 800 000 cycles à 100 MPa, (d) Br-EOS-Bar-XY1-

T6, 10 000 cycles à 100 MPa, (e) Br-EOS-Bar-Z4, 200 000 cycles à 90 MPa et (f) 

Br-EOS-Bar-XY6, 300 000 cycles à 80 MPa. 
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Dans le cas de l’éprouvette Br-EOS-Bar-Z1 (Figure IV-9-a), l’analyse du site 

d’amorçage en électrons secondaires ne permet pas d’identifier clairement un défaut. En effet, 

on peut noter que les lignes de rivière convergent toutes vers la surface libre. Il semble dans ce 

cas, que la rupture est due à la rugosité (ondulation) de surface ; c’est également le cas de 

l’éprouvette Br-EOS-Bar-XY6 (Figure IV-9-f). Les Figure IV-9-b1 et b2 concernent les sites 

d’amorçage présents sur le faciès de l’éprouvette Br-EOS-Bar-Z5 dont la vue générale est 

présentée en Figure IV-8-a ; on peut clairement identifier à l’extérieur des domaines en traits 

interrompus courts, les rivières de fatigue qui convergent vers lesdits domaines. Les sites 

d’amorçage sont alors quantifiés au travers du paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒. Il en est de même pour les 

éprouvettes Br-EOS-Bar-Z7 (Figure IV-9-c), Br-EOS-Bar-XY1 (Figure IV-9-d) et Br-EOS-

Bar-Z4 (Figure IV-9-e). L’incertitude de mesure des tailles est le fait de la prise en compte ou 

non de l’ondulation de surface. 

Par ailleurs, des faciès d’éprouvettes dont les limites de fatigue ont été déterminées et 

dont les sites d’amorçage se situent du côté de la zone meulée ont également été analysés 

(Figure IV-10). Dans les deux cas (T6 et non T6), les vues macroscopiques (Figure IV-10-a-1 

et a-2) montrent des lignes de rivière qui convergent vers des zones en surfaces. L’analyse à 

plus fort grossissement de ces zones (Figure IV-10-a-2 et b-2) montrent que les sites 

d’amorçages sont des défauts de type lack-of-fusion. Ces défauts ont été quantifiés au travers 

du paramètre « racine de l’aire ».  

 

Figure IV-10:Observations MEB des faciès de rupture d’éprouvettes dont les sites d’amorçage 

se situent du côté des zones meulées. (a) éprouvettes Br-EOS-Bar-XY7-T6, 500 000 

cycles à 80 MPa, (a-1) vue macroscopique, (a-2) vue locale du site d’amorçage. 

(b) éprouvettes Br-EOS-Bar-XY4, 70 000 cycles à 80 MPa, (b-1) vue 

macroscopique, (b-2) vue locale du site d’amorçage.  
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Dans les paragraphes précédents, les limites de fatigue ont été calculées et pour chaque 

éprouvette, l’analyse des faciès de rupture a montré que dans la plupart des cas, l’amorçage a 

lieu sur des défauts de fabrication. Dans ces cas, les tailles de défauts ont pu être évaluées. Par 

conséquent, le diagramme de Kitagawa mettant en relation la limite de fatigue et la taille des 

défauts peut être établi. Cependant, pour une configuration d’éprouvette donnée, nous ne 

disposons pas d’assez de points pour proposer des diagrammes de Kitagawa complets. Les 

résultats obtenus sont donc positionnés sur le diagramme du matériau usiné comme le montre 

la Figure IV-11. 

 

 

Figure IV-11:Évolution de la limite de fatigue (traction R = -1) du matériau avec surface brute 

de fabrication en fonction de la taille de défaut. Prise en compte du traitement 

thermique, de l’orientation des éprouvettes, et comparaison avec le matériau usiné. 

Avant d’analyser la Figure IV-11 il convient de commenter quelques points particuliers 

de ladite figure. Le point référencé (1) correspond à une éprouvette ayant deux sites d’amorçage 
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dont les tailles ont été quantifiées. Le plus petit défaut est mesuré avec une incertitude de +/- 

35 µm qui prend en compte la rugosité à l’échelle de l’ondulation de surface. La barre 

d’incertitude associée à ce point correspond donc, pour la partie inférieure, au plus petit défaut 

auquel on a retranché l’ondulation de surface ; et pour la partie supérieure, au plus gros défaut 

d’amorçage mesuré sur le faciès. La barre d’incertitude du point référencé (3) correspond quant 

à elle à la taille du défaut si on prend en compte l’ondulation de surface. Quant au point 

référencé (10) il est difficile de le positionner horizontalement, dans la mesure où la rupture est 

essentiellement due à ce que nous avons qualifié de rugosité de surface au sens de l’ondulation.  

L’analyse du diagramme de Kitagawa proposé évoque un premier constat marquant : à 

iso-taille les éprouvettes produites verticalement (Z) ont une meilleure tenue en fatigue 

lorsqu’elles ont des surfaces utiles brutes de fabrication. Cela peut être dû au lasage des 

contours qui induit une microstructure meilleure, c’est-à-dire susceptible d’améliorer le 

comportement en fatigue en surface. Avant d’aborder ces aspects locaux dus à la stratégie de 

balayage des contours, il convient de justifier la potentielle source de variation de propriété 

entre le cœur et les contours. La Figure IV-12 schématise la stratégie de contours adoptée dans 

chaque éprouvette d’étude. Les traits continus matérialisent le contour nominal prévu par la 

CAO. Les deux traits interrompus matérialisent les contours du faisceau laser. Pour les 

éprouvettes orientées à 45° par rapport au plateau, une vue en coupe à mi-hauteur (Figure 

IV-12-a) permet d’illustrer les stratégies de lasage des contours qui diffèrent en fonction de la 

position spécifique du laser ; on note en l’occurrence trois stratégies de lasage :  

• Up-skin ; 

• Down-skin ; 

• Standard.  

Chaque stratégie est associée à deux couples (Puissance, Vitesse) comme le montre le 

Tableau IV-3, selon que l’on soit en intérieur ou en extérieur. Dans le cas des éprouvettes 

produites horizontalement, une coupe dans la partie utile dans un plan perpendiculaire au 

plateau permet de matérialiser une stratégie de balayage uniquement standard intérieure et 

extérieure (Figure IV-12-b) comme c’est le cas à mi-hauteur d’une éprouvette verticale (Figure 

IV-12-c). En revanche, notons aussi la présence de supports dans le cas des éprouvettes Br-

EOS-Bar-alpha45 et Br-EOS-Bar-XY, qui sont matérialisés par des zones grisées.  

Le constat évoqué plus haut sur le diagramme de Kitagawa (Figure IV-11) ne concerne 

que les éprouvettes verticales (Br-EOS-Bar-Z-T6). Ayant présenté quelques éléments du 

procédé qui peuvent justifier les variations entre le cœur et la sub-surface, la suite de cette 

section propose de savoir s’il est possible d’expliquer, au travers des analyses EDS, la meilleure 

tenue en fatigue des éprouvettes avec sections utiles brutes de fabrication (cas Br-EOS-Bar-Z-

T6) par rapport aux éprouvettes usinées (cas Us-EOS-Bar-Z-T6). 

Des spectres EDS ont été réalisés à pas constants suivant un rayon d’un barreau Z de 

diamètre 20 en partant de la surface libre jusqu’au centre de la pastille prélevée. Rappelons ici 

que les mesures obtenues ne sont que qualitatives. Ainsi, un pic de silicium indique uniquement 

la présence de précipité ; la composition chimique de chaque élément de la microstructure a été 
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faite par transmission et présentée au chapitre 2 de ce manuscrit. Le barreau d’étude a subi au 

préalable un traitement thermique T6. Comme le montre la Figure IV-13-a, 54 spectres ont été 

réalisés, soit environ une acquisition tous les 165 µm.  Ainsi, il est possible de capter les effets 

dus aux ex-melt-pools à cœur et en sub-surface des barreaux (Figure IV-13-b et c). 

 

Figure IV-12:Schématisation de la stratégie de balayage des contours, (a) éprouvettes Br-EOS-

Bar-alpha45 (b) Br-EOS-Bar-XY et (c) Br-EOS-Bar-Z. Vues en coupe à mi-hauteur 

de chaque éprouvette dans un plan parallèle au plateau de construction : (a) et (c), 

(b) coupe à mi-longueur dans un plan perpendiculaire au plateau. 

Tableau IV-3:Évaluation de la densité volumique d’énergie entre le cœur et la surface des 

éprouvettes produites. 

 Coeur Surface/contour 

 / 
Up-skin 

int. 

Up-skin 

ext. 

Down-

skin int. 

Down-

skin ext. 

Standard 

int. 

Standard 

ext. 

P (W) 370 80 85 60 70 80 85 

V (mm/s) 1300 900 900 500 400 900 900 

Hd (µm) 190 20 

e (µm) 30 30 30 30 30 30 30 

Ev
* (J/mm3) 119 37 39 50 73 37 39 

*Ev désigne la densité d’énergie volumique (cf. Chapitre I). 

En s’appuyant sur le scénario proposé par Takata et al. [58] sur la diffusion et la 

coalescence du silicium lors du traitement thermique, on peut considérer que les domaines de 
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pics de silicium correspondent aux zones des ex-melt-pools localement plus riches en silicium.    

Sur l’ensemble des mesures réalisées, on note une forte dispersion des résultats qui s’explique 

donc par l’hétérogénéité de la matière elle-même due à la formation de précipités de silicium. 

Il est difficile d’associer un pic ou un creux à la surface libre du barreau. On considère que les 

hétérogénéités observées dans un rayon de 10 mm sont répétées dans la partie de l’éprouvette 

qui tangente un cylindre de diamètre de 5,64 mm (diamètre de la section utile). Ainsi, les 

premiers spectres acquis sur la Figure IV-13-b sont supposés similaires à l’échelle d’une petite 

éprouvette. Partant de cette surface de référence (trait plein extérieur),  il est proposé une surface 

usinée  hypothétique (trait plein intérieur). 

 

Figure IV-13:(a) évolution de la composition chimique du matériau T6 entre la surface et le cœur 

d’une pastille de diamètre 20 mm prélevé dans une référence Br-EOS-Bar-Z-T6. 

Illustration du domaine d’acquisition des spectres EDX (b) scénario d’une 

éprouvette à section utile brute, (b) cas d’une éprouvette avec surface utile usinée. 
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L’analyse quantitative du silicium par des spectres EDX ne permet pas de dissocier la 

surface brute du cœur. Il n’est donc pas évident de proposer une analyse des résultats basée sur 

le taux de précipitation du silicium des ex-melt-pools. Cependant, il est connu que la stratégie 

de balayage des contours diffère de celle du cœur, et qu’il en résulte des vitesses de 

refroidissement différentes du fait des densités d’énergies de fabrication elles-mêmes 

différentes entre le cœur et la surface. De ce point de vue, le Tableau IV-3 donne les valeurs 

des densités d’énergie calculée lors d’un passage laser, au cœur et en surface. Au vu des valeurs 

obtenues, on peut admettre que le refroidissement est plus rapide au niveau des contours qu’à 

cœur, ce qui peut expliquer une structure dendritique plus fine en sub-surface [51], [113], [114]. 

Ainsi, après traitement T6, en sub-surface, on s’attendrait à une forte propension à former des 

précipités de silicium. 

D’autre part, la variation de taille des grains entre la surface et le cœur des éprouvettes 

n’a pas été quantifiée expérimentalement. Toutefois, en s’appuyant sur les calculs de densité 

d’énergie et les données de la littérature [115], on peut considérer qu’un refroidissement rapide 

s’accompagne aussi d’une structure cristallographique plus fine. Comme Takata et al. [58], au 

chapitre 2 de ce manuscrit, il a été montré que le traitement T6 peut induire un léger 

grossissement des grains. Cependant à ce stade, il est difficile d’identifier si le gonflement est 

limité à une population de grains donnée. Nous faisons ici l’hypothèse que le T6 ne gomme pas 

cet effet d’anisotropie de taille des grains entre le cœur et la surface des éprouvettes.  

Par ailleurs, les contraintes résiduelles n’ont pas été quantifiées pour les surfaces brutes 

de fabrication. Cependant, lors d’un traitement thermique T6, la température appliquée pour la 

mise en solution (540 °C) et le mode de refroidissement rapide à l’eau à température ambiante 

ainsi que les conditions de vieillissement (8h à 160°C) donnent matière à considérer que les 

contraintes résiduelles sont équivalentes entre les éprouvettes usinées à cœur et les éprouvettes 

avec sections utiles brutes de fabrication.  

Fort de ce qui précède, on peut considérer qu’à iso-défaut, l’amélioration de la limite de 

fatigue des éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-T6 comparativement au cas usiné (Us-EOS-Bar-Z-T6) 

peut être attribuée aux effets d’intégrité de surface aux échelles de la cristallographie avec des 

grains plus fins qui améliorent la tenue à l’amorçage [89] . Du point de vue des précipités de 

silicium qui ont tendance à limiter la propagation en bloquant les dislocations (cf. chapitre 3) 

l’analyse de la Figure IV-13 ne permet pas de justifier des effets de gradients de microstructure 

entre la surface et le cœur. 

Le deuxième constat mis en avant par le diagramme de Kitagawa est qu’après un 

traitement thermique T6, même en présence de gros défauts supérieurs à 200 µm, et de surface 

on note un effet d’anisotropie favorable aux éprouvettes Z. Cette amélioration de la limite de 

fatigue peut être expliquée par l’anisotropie de morphologie des grains au travers du scénario 

proposé au Chapitre 3 de cette étude. 

D’autre part, à iso-défaut, pour deux éprouvettes Br-EOS-Bar-Z, on note une forte 

diminution de la limite de fatigue (cf. références (7) et (8) de la Figure IV-11) qui peut être due 

à l’influence de la morphologie des défauts. Rappelons ici que pour le matériau usiné, le 
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domaine des tailles de défaut supérieures à 200 µm ne concerne que des défauts sphériques 

artificiellement créés par électroérosion, contrairement aux éprouvettes non usinées qui dans ce 

même domaine contiennent des défauts de type lack-of-fusion, c’est-à-dire que ce qui est 

considéré comme défaut peut contenir de la matière qui n’est pas totalement consolidée. Ainsi, 

la notion de nocivité des défauts, ici caractérisé par le paramètre « type » peut également 

expliquer les différences observées dans le domaine des défauts supérieurs à 200 µm. A 

minima, ces deux résultats obtenus sur des éprouvettes Br-EOS-Z-Bar suggèrent que le 

paramètre « racine de l’aire » n’est pas suffisant pour décrire la nocivité des défauts rencontrés 

dans ces productions.  

Enfin, il est possible de noter un point sur l’axe des ordonnées du diagramme de 

Kitagawa (cf. Figure IV-11). Le positionnement vertical du point correspond à une limite de 

fatigue obtenue expérimentalement. Le positionnement horizontal du point est délicat dans la 

mesure où il est difficile d’entourer un défaut (porosité ou lack-of-fusion) qui soit à l’origine 

de la rupture. L’analyse du faciès de rupture suggère un possible effet de la rugosité de surface. 

Dès lors, il se pose le problème de la prise en compte des défauts sous-jacents en présence d’une 

rugosité importante.  

IV.2.3. Synthèse 

Dans la section IV.2, une analyse des résultats de fatigue obtenus sur éprouvettes avec 

parties utiles brutes de fabrication a été développée. Dans ce contexte, deux directions de 

productions sont considérées, avec et sans traitement thermique T6. L’analyse des faciès de 

rupture a mis en avant des sites d’amorçage qui peuvent être des défauts de type lack-of-fusion 

ou de la rugosité à l’échelle des particules de poudre ou de l’ondulation de surface traitée 

comme des défauts. Dans certains cas, il a été noté plusieurs sites d’amorçage mais le défaut 

principal a pu être quantifié, permettant ainsi d’établir un diagramme de Kitagawa pour les 

éprouvettes d’étude. Dans le cas des éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-T6, à iso-défauts, on note une 

meilleure tenue en fatigue par rapport à l’état de référence usiné, qui peut être due à une 

meilleure microstructure en sub-surface, caractérisée ici par l’hétérogénéité de la répartition du 

silicium dans l’éprouvette et des grains a priori plus fins du fait d’un refroidissement plus rapide 

des contours. Cette hétérogénéité de répartition du silicium traduit l’effet de la stratégie de 

balayage différente entre cœur et contour. Au-delà des effets d’intégrité de surface, on a pu 

associer la dispersion des résultats de fatigue sur surfaces brutes d’une part à la morphologie 

des défauts de type lack-of-fusion et d’autre part à la rugosité de surface au sens des particules 

de poudre ou de l’ondulation de surface Dans le cas des ruptures dues à la rugosité de surface, 

on peut retenir que s’il est relativement simple de quantifier une taille pour l’ondulation de 

surface et de positionner un point sur le diagramme de Kitagawa, il est un peu plus délicat de 

le faire dans le cas des ruptures à partir de la rugosité à l’échelle des particules de poudre. Aussi, 

toutes les éprouvettes présentent les deux échelles de rugosité ainsi que les défauts et la rupture 

peut être le fait de l’un ou l’autre paramètre. Quand cela est possible, les défauts et la rugosité 

de surface sont quantifiés au travers du paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒. Ainsi, il se pose naturellement la 

question de la nocivité du site d’amorçage du point de vue de l’acuité. En d’autres termes, 

comment considérer la compétition entre rugosité et défaut isolé ? Ce thème fera l’objet des 

paragraphes suivants. 
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IV.3. Analyse de la compétition défauts/rugosité en surface 

IV.3.1. Approche expérimentale 

L’analyse du diagramme de Kitagawa en Figure IV-11 montre que les défauts critiques 

rencontrés en surface brute sont généralement grossiers (> 200 µm). Afin d’aborder la notion 

de compétition entre rugosité de surface et défauts isolés caractérisés par la taille au sens de la 

racine de l’aire, des défauts artificiels sont créés par électro-érosion dans deux lots (T6 ou non 

T6) de trois éprouvettes. Dans un lot donné, chaque éprouvette contient un défaut créé avec un 

fil de diamètre 400 µm, 250 µm ou 150 µm. Afin de limiter les effets parasites éventuellement 

dus au protocole de suppression de supports, seules les éprouvettes verticales sont retenues pour 

cette analyse. Aussi, ce choix permet de s’affranchir des éventuels effets d’anisotropie que l’on 

peut rencontrer en surface du fait de la stratégie de lasage des contours. Après rupture des 

éprouvettes, les résultats sont rangés par type de microstructure (T6 ou non). Une analyse 

visuelle des éprouvettes permet dans certains cas, de dire si la rupture est due ou non à des 

défauts artificiels. Les données d’analyses sont répertoriées dans le Tableau IV-4 

Tableau IV-4:Données brutes d’essais sur éprouvettes Br-EOS-Bar-Z, avec et sans T6, contenant 

des défauts artificiels créés avec trois fils de diamètres différents.  

 
Diamètre 

du fil (µm) 

Site d’amorçage 

Déf. Art. / Déf. 

Nat. 

Contrainte à 

rupture (MPa) 

Nombre de 

cycle à rupture 

Nb de paliers à 

non-rupture 

T6 

400 Déf. Nat. 40 720 000 1 

250 Déf. Art. 60 950 000 3 

150 N.I.* 80 137 000 4 

Non 

T6 

400 Déf. Art. 30 800 000 0 

250 Déf. Nat. 70 300 4 

150 N.I.* 60 300 000 3 

NI : Non Identifiable à l’œil nu 

Les six faciès de rupture ont été analysés au MEB (cf. Figure IV-14). Les sites 

d’amorçage non identifiés tels que mentionnés au Tableau IV-4 sont des défauts naturels. D’une 

part il s’agit d’un défaut de type lack-of-fusion (cf. Figure IV-14-c) et d’autre part, c’est un 

défaut assimilable à l’ondulation de surface (cf. Figure IV-14-f) qui est critique. Toutes les 

tailles de défauts critiques ont été mesurées. Rappelons ici que les tailles de défauts artificiels, 

semi-phériques ou semi-elliptiques sont quantifiées en appliquant la relation : 

 
√𝑎𝑖𝑟𝑒 =

1

2
√𝜋∅𝑃 

 

Équation 

IV-47 
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Avec ∅ le diamètre du défaut débouchant, supérieur au diamètre du fil, et 𝑃 la profondeur du 

défaut due à la pénétration du fil lors du procédé d’électro-érosion.  

 

Figure IV-14:Analyse des sites d'amorçage d’éprouvettes Br-EOS-Bar-Z (a, b et c) et Br-EOS-

Bar-Z-T6 (d, e et f). Cas non T6 : (a) rupture directe à 30 MPa après 800 000 

cycles, (b) et (c) limites de fatigue à 1 million de cycles de 60 et 53 MPa 

respectivement. Cas T6, limites de fatigue à 1 million de cycles de, (d) 37 MPa, (e) 

59 MPa et (f) 71 MPa. 

Avant toute autre analyse, les résultats sont positionnés sur un diagramme de Kitagawa 

comme le montre la Figure IV-15 . Seules les éprouvettes verticales, usinées ou avec sections 

utiles brutes de fabrication, sont représentées. 
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Comparativement aux éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-T6 qui ont fait l’objet de l’analyse en 

section IV.2 (triangles vides) on note une forte diminution de la limite de fatigue des éprouvettes 

Br-EOS-Bar-Z-T6 contenant les défauts artificiels (losanges vides). L’analyse des faciès de 

rupture ne permet pas d’expliquer les résultats. De même, toutes les éprouvettes ont été 

produites avec les paramètres standards mais sur des plateaux différents. Les abattements 

observés peuvent êtres des artefacts de production ou expérimentaux susceptibles d’induire une 

certaine variabilité que l’on ne maîtrise pas. 

En revanche, les éprouvettes non traitées (losanges pleins) semblent en accord avec ceux 

précédemment analysés en section IV.2 (triangles pleins). On note tout de même un point 

particulièrement bas, à 30 MPa, qui ne correspond pas tout à fait à une limite de fatigue au sens 

de la méthode par palier. La rupture de l’éprouvette ayant eu lieu au premier palier sous une 

charge de 30 MPa, après 800 000 cycles on considère que la limite de fatigue est proche des 30 

MPa de chargement. Ce sont les éprouvettes non traitées qui seront analysées en détail en vue 

d’extraire les éléments de compréhension de la notion de compétition entre défaut isolé et 

rugosité.   

 

Figure IV-15:Évolution de la limite de fatigue (traction R = -1) du matériau avec surface brute 

de fabrication au travers de la taille de défaut. Prise en compte de la compétition 

entre défauts artificiels et rugosité.  

L’analyse des faciès de rupture, Figure IV-14-b et c montrent que les défauts naturels 

ayant menés à rupture sont respectivement l’ondulation de surface et un défaut de type lack-of-
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fusion également débouchant à la surface libre. Rappelons ici que les deux éprouvettes dont les 

ruptures émanent des défauts naturels, Figure IV-14-b et c, contiennent des défauts artificiels 

créés avec des fils de diamètres 250 µm et 150 µm respectivement. L’analyse des fûts 

d’éprouvettes au microscope optique peut permettre de reconstruire le profil des défauts 

artificiels, par une série d’images prises à différentes altitudes entre le fond du défaut et la 

surface de l’éprouvette.  

Le défaut créé avec un fil fin de 150 µm n’est pas visible sur le fût de l’éprouvette, 

certainement du fait de la rugosité totale et de l’ondulation de surface. La résolution de 

l’appareil ne permet pas non plus de détecter les éventuelles zones attaquées par le fil. Afin 

d’appuyer cette hypothèse, une cartographie d’une surface où est censée se trouver la zone de 

création du défaut recherché a été faite au microscope optique à variation de focale dotée d’une 

résolution verticale sub-micronique. Le profil de surface a été reconstruit et sur cette surface, 

la rugosité a été quantifiée. Il en ressort que le diamètre de fil choisi (150 µm) est nettement 

inférieur à la distance moyenne entre crêtes d’ondulation ce qui rend difficile la possibilité de 

détecter un contour entier (cercle) dû au fil. De même, la profondeur cible (150 µm) est 

inférieure au paramètre de rugosité de vallée (Rv), ce qui tend à justifier qu’on ne détecte pas 

le fond du défaut créé.   

Cependant, le défaut créé avec le fil de diamètre 250 µm est facilement identifiable au 

microscope optique classique. Le profil est reconstruit en Figure IV-16 et les paramètres ∅ et 𝑃 

en sont extraits et la taille de défaut qui en découle, au sens de la racine de l’aire est d’environ 

207 µm ; c’est-à-dire équivalente à la taille du défaut naturel mesuré sur le faciès de rupture (cf. 

Figure IV-14-b).  

 

Figure IV-16: Reconstruction par analyse optique du profil d'un défaut créé par electro-érosion 

avec un fil de diamètre 250 µm dans le fût d’une éprouvette Br-EOS-Bar-Z. 

On peut alors noter qu’à taille équivalente, l’ondulation de surface semble plus nocive 

qu’un défaut isolé artificiellement créé par électro-érosion. De plus, l’analyse du profil obtenu 

montre que le défaut artificiel est relativement sphérique, alors qu’une analyse MEB du défaut 

d’ondulation de surface, à fort grossissement, montre des entailles en fond de défaut qui peuvent 

augmenter ainsi sa nocivité. À cet effet, il convient ici de rappeler que les analyses MEB ne 

donnent qu’une projection du défaut dans le plan perpendiculaire à la direction de sollicitation. 

Par conséquent, les images qui en découlent ne permettent pas de discuter solidement des effets 
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de morphologie en fond de défaut. Ainsi, afin de donner des informations locales au fond du 

défaut critique, une analyse 3D de ce dernier a été faite au microscope optique à variation de 

focale et le résultat est matérialisé à la Figure IV-17. Le contour du défaut est matérialisé en 

trait interrompu ; il s’agit d’un contour grossier qui ne prend pas en compte les singularités 

visibles en fond de défaut. Les régions blanches sont celles qui n’ont pas été indexées et les 

zones sombres, elles, correspondent aux hauteurs hors échelles. Une analyse similaire a été faite 

pour l’éprouvette Br-EOS-Bar-Z rompue du fait d’un défaut naturel d’environ 247 (cf. Figure 

IV-14-c) en présence d’un défaut artificiel a priori sphérique, créé avec un fil de diamètre 150 

µm. Il en ressort que les défauts naturels présentent des fonds relativement rugueux avec des 

dénivelés (distance entre pics et vallées) pouvant atteindre 50 µm, contrairement aux défauts 

artificiels à fonds lisses a priori [38], [52], [85], [101]. Cette analyse permet de donner une 

information locale de la morphologie du défaut critique et d’apporter des éléments de discussion 

sur la nécessité de prendre en compte les effets d’acuité de défaut sur la tenue en fatigue de 

l’alliage d’étude.  

Les résultats expérimentaux suggèrent que les aluminiums de fabrication additive n’ont 

pas une tenue en fatigue similaire à celle des alliages de fonderie. En effet, il a été montré dans 

le cadre des travaux de thèse de Rotella [101] que la présence d’une entaille en fond de défaut 

artificiel n’impacte pas la limite de fatigue d’un alliage A357-T6 de fonderie. Une explication 

à ce phénomène peut être le comportement à l’amorçage qui est assez différent entre les deux 

types de matériau du fait des tailles de grains très différentes. Il a en effet été montré au chapitre 

III de ce manuscrit que la part d’amorçage n’est pas négligeable dans la durée de vie en fatigue 

de l’alliage d’étude. 

 

Figure IV-17: Caractérisation par microscopie optique à variation de focale de la morphologie 

du défaut critique d’une éprouvette Br-EOS-Bar-Z.  

Il en résulte, à l’issue de cette section, que pour certaines tailles de défauts artificiels 

sphériques à fond « lisse », ce sont les défauts naturels, parfois de taille inférieure, qui pilotent 

la limite de fatigue. L’analyse du fond des défauts a mis en avant des considérations d’acuité 

locale responsable de la nocivité des défauts naturels. À la section suivante, il est proposé un 

scénario, basé sur des calculs analytiques de Kf, pour comprendre la notion de compétition entre 

défaut et rugosité (entaille et ondulation). 
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IV.3.2. Approche analytique basée sur le facteur Kt ou Kf 

À la section précédente, il a été observé que les ruptures émanent toujours d’un défaut. 

Ce défaut peut être naturel, isolé, de type lack-of-fusion ou alors artificiel, créé par 

électroérosion.  

Rappelons que l’analyse des parties utiles a montré par ailleurs que toutes les 

éprouvettes possèdent les deux types de rugosité aux échelles de l’ondulation de surface et des 

particules de poudre (effets d’entailles). La présence de défaut débouchant peut donc être 

analysée comme de la rugosité à l’une des échelles précédentes. Ainsi, le facteur de 

concentration de contrainte Kt sera déterminé analytiquement sous deux points de vue. Il en 

découlera l’évaluation du coefficient d’abattement en fatigue Kf, entre une surface usinée et 

une surface brute de fabrication. 

Dans un premier temps, l’aspect ondulation de surface est traité en s’appuyant de la 

Figure IV-18. Pour chaque défaut (ondulation de surface), le facteur Kt est d’abord calculé au 

sens de Peterson :  

 

𝐾𝑡
̅̅ ̅ = 1 + 𝑛√

𝑡̅

𝜌̅
 

Équation 48 

où 𝜌̅ désigne le rayon en fond d’entaille, 𝑡̅ sa profondeur et  n = 2 (en traction).  

Connaissant Kt, le facteur Kf est calculé : 

 𝐾𝑓
̅̅ ̅ = 1 + 𝑞(𝐾𝑡

̅̅ ̅ − 1) Équation 49 

 Où q désigne le paramètre de sensibilité au défaut du matériau.  

 
𝑞 =

1

(1 +
𝛾

𝜌̅ ⁄ )
 

Équation 50 

En considérant la valeur de la constante matériau 𝛾 de 0,51 pour les aluminiums tels que 

préconisé par Dowling [95]. Rappelons ici que ce paramètre traduit la sensibilité du matériau 

au défaut. Pour le matériau d’étude, il en résulte que le facteur Kt est équivalent au facteur Kf. 
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Figure IV-18: Mise en évidence des coefficients Kt et Kf dus à l’ondulation de surface et à la 

présence d’un défaut artificiellement créé dans une éprouvette Br-EOS-Bar-Z, 

contenant un défaut artificiel semi-sphérique d’environ 367 µm en racine de l’aire ; 

rupture à 30 MPa après 800 000 cycles. 

Bien que l’approche de Peterson telle qu’appliquée semble confirmer que la rupture a 

lieu sur le défaut de plus fort Kt, il est tout de même important de mettre en avant la mauvaise 

estimation du Kt de la sphère, connu à 2,05 en traction ; ce qui remet en question la validité des 

calculs de Kt proposés pour les autres défauts. Rappelons ici que l’approche de Peterson est 

mieux adaptée aux entailles macroscopiques sur pièces de structure.  

L’analyse précédente ne permet pas de comprendre la notion de compétition entre taille 

de défaut et rugosité. 

Dans un second temps, l’analyse est basée sur les aspects locaux de rugosité en fond de 

défaut. Cette approche peut être généralisée à la rugosité à l’échelle des particules de poudre. 

Dans ce contexte, il est question de discuter qualitativement des notions de Kt ou Kf pour deux 

défauts de tailles équivalentes, l’un artificiel et l’autre inhérent au procédé de fabrication. 

L’éprouvette dont le faciès est présenté en Figure IV-14-b est particulièrement adaptée dans la 

mesure où elle contient deux défauts de tailles équivalentes, l’un, naturel, débouchant donc 

assimilable à un défaut de surface (rugosité de poudre ou d’ondulation), et l’autre, 

artificiellement créé par électro-érosion, de fond a priori lisse. Pour le défaut artificiel, on 

s’attend à un Kt ou Kf plus doux comparativement au défaut naturel présentant un fond entaillé 

comme l’on peut voir sur la Figure IV-19. Ces entailles sont susceptibles de générer un fort Kt. 

 
Figure IV-19: Mise en évidence des d'entailles sur les contours d'un défaut naturel inhérent 

au procédé et d’une valeur locale des facteurs Kt et Kf. Cas d’une éprouvette Br-

EOS-Bar-Z dont la limite de fatigue à 1 million de cycles vaut 60 MPa.  
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Cette analyse propose alors qu’à taille équivalente, un défaut naturel observé sur le 

faciès de rupture est plus nocif que le défaut artificiel du fait des états de surface en fond de 

défaut qui peuvent générer des Kt plus ou moins sévères. En d’autres termes, à iso-tailles de 

défauts, l’acuité du défaut impacte la limite de fatigue de l’alliage AlSi10Mg. En aidant à la 

compréhension de l’analyse de la compétition entre défaut et rugosité de surface, la sensibilité 

de l’AlSi10Mg aux entailles propose en outre qu’à taille identique, toutes choses égales par 

ailleurs, un défaut de type porosité gazeuse, généralement de fond lisse est moins nocif qu’un 

défaut de type lack-of-fusion généralement de fond rugueux. 

IV.4. Influence de quelques paramètres du procédé d’élaboration sur la limite de fatigue 

IV.4.1.  Présentation des productions 

Cette partie de l’étude a été menée dans le cadre d’un projet collaboratif entre Zodiac 

et ses partenaires : le projet AMANDE.  

Afin d’amorcer une réflexion vers l’optimisation du procédé, cette section propose 

d’évaluer l’impact de quelques paramètres de fabrication sur la tenue en fatigue. Deux lots 

d’éprouvettes verticales sont produits à cet effet sur une machine EOS M280. À chaque lot 

correspond une poudre différente. Ces poudres sont toutes deux obtenues par atomisation, les 

particules de poudre sont sphériques mais diffèrent notamment par leur granulométrie. D10, D50 

et D90 désignent respectivement les diamètres des 10%, 50% et 90% des particules. Les fiches 

techniques des différentes poudres sont données en annexes 2, 3 et 4. 

Tableau IV-5: Données techniques relatives aux poudres Hermillon et Tekna. 

 

Analyses chimiques (% at.) 
Analyses 

granulométriques 

Al Si Mg Fe D10 D50 D90 

Hermillon (données du CETIM) Bal. 9,7 0,44 0,14 9,7 37,3 88,4 

Tekna (données du fournisseur) Bal. 10,3 0,33 0,17 25,1 36,1 53,4 

Poudre, matériau de référence Bal. 10,3 0,4 0,2 / / / 

Pour une puissance du laser fixée à 350 Watts, trois paramètres du procédé sont évalués : 

• L’épaisseur de couche de poudre déposée Ec ; 

• La vitesse de balayage ; 

• L’espacement entre traits de lasers Hd. 

Le Tableau IV-6 donne une synthèse des éprouvettes utilisées. Pour chaque jeu de 

paramètres, 3 éprouvettes sont produites. Au lieu des filetages dans les têtes, les éprouvettes 

étudiées dans le cadre du projet AMANDE [116] possèdent des méplats (cf. Figure IV-20) pour 

permettre la fixation par les mors de la machine de test. 
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Figure IV-20: Géométrie des éprouvettes utilisées dans le cadre du projet AMANDE [116] 

Deux lots d’éprouvettes (Lot I et lot X) sont étudiés. Afin de simplifier la démarche 

d’analyse, les éprouvettes sont produites dans une seule direction (verticale), de façon à 

s’affranchir de l’effet du mode de suppression des supports de construction. Dans le cadre du 

projet AMANDE, les éprouvettes ont toutes subi un traitement thermique T6 différent de ce qui 

a été pratiqué jusqu’ici : 

• Mise en solution, 10 h à 540 °C ; 

• Trempe à l’eau ; 

• Revenu, 6 h à 160°C. 

Un grenaillage a été effectué avant et après T6 (80 mesh, 5 bars). Ainsi, toutes les 

éprouvettes ont une surface similaire. Avant traitement thermique et grenaillage, toutes les 

éprouvettes n’ont pas subi de détensionnement, mais on peut considérer qu’après le traitement 

thermique T6 pratiqué, le niveau de contrainte résiduelle est équivalent d’une éprouvette à 

l’autre. L’analyse des résultats sera faite sous cette réserve. 

Tableau IV-6: Présentation des paramètres du procédé explorés (la densité d’énergie est 

calculée pour un spot de 80 µm de diamètre). 

 Jeu de 

paramètres 
e (µm) 

V 

(mm/s) 
Hd (µm) 

Ev 

(J/mm3) 
Nb. ép. Identification ep. 

L
o
t 

I 

P1 50 1150 100 76 3 Br-EOS-Bar-Z-Lot-I-P1 

P2 100 930 170 47 3 Br-EOS-Bar-Z-Lot-I-P2 

P3 50 930 170 94 3 Br-EOS-Bar-Z-Lot-I-P3 

L
o
t 

X
 

P1 50 1150 100 76 3 
Br-EOS-Bar-Z-Lot-X-

P1 

P2 100 930 170 47 3 
Br-EOS-Bar-Z-Lot-X-

P2 

P3 50 930 170 94 3 
Br-EOS-Bar-Z-Lot-X-

P3 
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IV.4.2. Résultats d’essais 

Les essais de fatigue ont été menés par le Cetim de Casablanca au Maroc, sur une 

machine vibrante pilotée en force à un rapport de charge R = - 1. Dans le cadre de cette 

campagne expérimentale, le premier niveau d’essais est fixé à 40 MPa. En cas de non-rupture 

à un million de cycles, des paliers de 15 MPa sont ensuite réalisés jusqu’à rupture de 

l’éprouvette. Comme précédemment, la rupture se traduit par une chute de fréquence. Les 

données brutes d’essais sont répertoriées au Tableau IV-7. Les chiffres en gras traduisent les 

nombres de cycles à rupture au sens de la chute de fréquence. Comme toutes les éprouvettes 

ont subi au moins un pallier non-rupture, elles possèdent toutes une limite de fatigue au sens de 

la méthode par paliers définie au chapitre 2 de ce manuscrit. 

 

Tableau IV-7: Résultats des essais de fatigue pour chaque lot d'éprouvettes 

 Contrainte 

appliquée 

(MPa) 

Nombre de cycles, P1 Nombre de cycles, P2 Nombre de cycles, P3 

L
o
t 

I 

85 / 28 0819 / / / / 30 309 229 045 297 940 

70 / 106 821 153 409 946 564 226 463 967 106 106 106 

55 270 787 106 106 106 106 106 106 106 106 

40 106 106 106 106 106 106 106 106 106 

L
o
t 

X
 85 139 224 / 352 412 / / / 19 9195 / 47 971 

70 106 670 810 106 478 649 492 884 344 649 106 931 774 106 

55 106 106 106 106 106 106 106 106 106 

40 106 106 106 106 106 106 106 106 106 

La Figure IV-21 exprime la contrainte appliquée en fonction du nombre de cycles à 

rupture. Seuls les points à rupture sont représentés. Pour des contraintes menant à rupture, on 

note une forte dispersion des durées de vie. Cette dispersion de durée de vie n’est pas associable 

à ce stade, aux paramètres du procédé ou au type de poudre utilisée. L’objet des paragraphes 

suivants est de tenter de découpler les différents effets.  

 

Figure IV-21: Influence des paramètres de fabrication sur la durée de vie en fatigue. Prise en 

compte de deux lots de poudres différentes par leur morphologie et granulométrie. 
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IV.4.3. Analyse des résultats 

IV.4.3.1. Prise en compte du cumul unitaire des dommages sur la 

dispersion des résultats 

Dans le cadre de cette étude, les limites de fatigue sont évaluées, d’une part en 

appliquant la méthode par paliers sans effets de l’historique de chargement, et d’autre part, en 

considérant le cumul unitaire du dommage au sens de Miner. Comme présenté au Chapitre 1 

de ce manuscrit, le dommage total à rupture d’une éprouvette s’écrit : 

 

𝐷 = ∑
𝑛𝑖

𝑁𝑅𝑖

𝑝

𝑖=1

= 1 = ∑
𝑛𝑖

𝐶. 𝜎
𝑖

−
1
𝛼

𝑝

𝑖=1

 

Équation 51 

Avec 𝑁𝑅𝑖
 exprimée par une loi de type Basquin : 

 
𝑁𝑅𝑖

= 𝐶. 𝜎
𝑖

−
1
𝛼 

Équation 52 

Où C désigne le facteur d’échelle du modèle et 𝛼 la pente de Basquin. 

On peut alors exprimer le facteur d’échelle C suivant l’équation : 

 

𝐶 = ∑ 𝑛𝑖 .

𝑝

𝑖=1

𝜎
𝑖

1
𝛼 

Équation 53 

Connaissant le facteur C, on peut estimer la limite de fatigue à N cycles (ici N = 106 cycles) par 

l’expression : 

 

𝐶 = ∑ 𝑛𝑖 .

𝑝

𝑖=1

𝜎
𝑖

1
𝛼 = 𝑁. [𝜎𝐷−1

𝑡𝑎 (𝑁)]
1
𝛼 

Équation 54 

Et la limite de fatigue, prenant en compte le cumul unitaire des dommages s’écrit alors : 

 

𝜎𝐷−1
𝑡𝑎 (𝑁) = [

𝐶

𝑁
]

1
𝛼

= [
∑ 𝑛𝑖.

𝑝
𝑖=1 𝜎

𝑖

1
𝛼

𝑁
]

𝛼

 

Équation 55 

Pour une pente de Basquin donnée, on peut facilement calculer l’écart entre la limite de 

fatigue calculée en prenant en compte la notion de cumul de dommage et la limite de fatigue 

calculée en négligeant ces aspects (méthode par palier). Dans cette étude, on considère 𝛼 =

0,13 (pente obtenue empiriquement en fittant les résultats d’essais sur éprouvettes Br-EOS-

Bar-Z-T6 par une loi de Basquin obtenue par la méthode des moindres carrés). Pour cette pente 

de Basquin, les limites de fatigue sont calculées et comparées à celles obtenues par la méthode 

par paliers.  Les écarts quantifiés sont analysés relativement au nombre de paliers à non-rupture 

vécus par l’éprouvette (cf. Figure IV-22).  
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Figure IV-22: Comparaison des limites de fatigue, prise en compte du type de poudre, et des et 

des paramètres du procédé. 

Les écarts quantifiés sont négligeables. On note également une certaine dispersion des 

résultats qui ne semble pas liée au nombre de paliers de non-rupture. En d’autres termes, la 

dispersion des résultats de limite de fatigue, voire de contrainte à rupture, n’est pas un effet du 

cumul des dommages induits par les paliers à non-rupture. Par ailleurs, il est également difficile, 

au vu de la Figure IV-22, d’associer la dispersion de la limite de fatigue aux paramètres du 

procédé ou même de l’interaction laser matière due au type de poudre utilisé. Une analyse basée 

sur le diagramme de Kitagawa, absolument nécessaire pour découpler les effets des autres 

paramètres, est d’abord proposée. 

IV.4.3.2. Approche Kitagawa 

Les faciès de rupture sont analysés de façon globale avec une vision d’ensemble de la 

surface (Figure IV-23, Figure IV-24, Figure IV-25 et Figure IV-26), et de façon locale où 

l’attention est portée sur le site d’amorçage (Figure IV-23, Figure IV-24, Figure IV-25 et Figure 

IV-27).  
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Figure IV-23 : Analyse des faciès de rupture des éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-lotI-P1, (a-1, 2 et 

3) vue d’ensemble du faciès et localisation de la zone d’amorçage, (b-1, 2 et 3) 

caractérisation du site d’amorçage. Les limites de fatigue à 1 million de cycles sont 

calculées pour chaque éprouvette, (a) 44 MPa, (b) 74 MPa, (c) 67 MPa. 



Chapitre IV : Fatigue des éprouvettes avec section utile brute de fabrication. 

189 

 

 

Figure IV-24: Analyse des faciès de rupture des éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-lotI-P2, (a-1, 2 et 3) 

vue d’ensemble du faciès et localisation de la zone d’amorçage, (b-1, 2 et 3) 

caractérisation du site d’amorçage. Les limites de fatigue à 1 million de cycles sont 

calculées pour chaque éprouvette, (a) 61 MPa, (b) 63 MPa, (c) 62 MPa.  
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Figure IV-25: Analyse des faciès de rupture des éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-lotI-P3, (a-1, 2 et 3) 

vue d’ensemble du faciès et localisation de la zone d’amorçage, (b-1, 2 et 3) 

caractérisation du site d’amorçage. Les limites de fatigue à 1 million de cycles sont 

calculées pour chaque éprouvette, (a) 70 MPa, (b) 73 MPa, (c) 74 MPa.  
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Figure IV-26: Localisation des sites d’amorçage par analyse macroscopique des faciès de 

rupture des éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-lotX, (a, b et c) jeu de paramètre P1, (d, e 

et f) jeu de paramètre P2, (g, h et i) jeu de paramètre P3. Les limites de fatigue à 1 

million de cycles sont calculées pour chaque éprouvette, (a) 72 MPa, deux sites 

d’amorçage, (b) 65 MPa, un site d’amorçage, (c)75 MPa.5 sites d’amorçage, (d) 

62 MPa, deux sites d’amorçage, (e)62 MPa, un site d’amorçage, (f) 60 MPa, trois 

sites d’amorçage, (g) 73 MPa, deux sites d’amorçage, (h) 69 MPa, deux sites 

d’amorçage, (i) 71 MPa, un site d’amorçage.  
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Figure IV-27 : Mesure des défauts critiques sur des faciès d’éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-lotX, 

(a, b et c) jeu de paramètre P1, (d, e et f) jeu de paramètre P2, (g, h et i) jeu de 

paramètre P3.  

Dans le cas des éprouvettes du lot I, l’analyse macroscopique des faciès de rupture 

(Figure IV-23, Figure IV-24, Figure IV-25 et Figure IV-26) montre que l’amorçage des fissures 

est essentiellement dû à la rugosité de surface (ondulation) traitée ici comme des défauts 

uniques. De même, dans le cas des éprouvettes du lot X la rugosité à l’échelle de l’ondulation 

de surface semble être le paramètre critique en fatigue ; on note plusieurs cas d’amorçages 

multiples (cf. Figure IV-26).  Une analyse locale de la zone d’amorçage permet de conforter 

l’analyse précédente : il n’existe pas de cas d’amorçage sur défaut isolé assimilable soit à une 

porosité gazeuse, soit à un lack-of-fusion. Ces défauts sont quantifiés par le paramètre racine 

de l’aire comme le montrent la Figure IV-26 et la Figure IV-27.  
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Les résultats sont d’abord comparés à ceux obtenus sur éprouvettes avec sections utiles 

brutes de fabrication, produites avec les paramètres standards recommandés par le constructeur 

EOS. On note un abattement significatif de la limite de fatigue à iso-défaut qui est certainement 

dû à stratégie de balayage des contours. 

 

Figure IV-28: Influence des paramètres du procédé sur la limite de fatigue. Comparaison avec 

les éprouvettes Br-EOS-Bar-Z-T6 réalisées avec les paramètres standards 

recommandés. 

Dans le cas des différentes productions du lot-I comme du lot-X, il est difficile d’établir 

un lien entre les paramètres du procédé et la taille des défauts critiques quantifiée sur un faciès 

de rupture par la racine de l’aire. Les résultats d’essais sur éprouvettes des lot-I et X, sont 

comparés à ceux obtenus sur éprouvettes EOS avec sections utiles brutes de fabrication. Ces 

dernières sont produites avec les paramètres renseignés au Tableau IV-3. À iso-défauts, les 

écarts observés traduisent certainement le fait que les paramètres du procédé ont alors un impact 

sur les autres éléments de la microstructure du matériau.  

IV.4.3.3. Prise en compte des paramètres du procédé sur l’évolution de la 

limite de fatigue 

Dans la section précédente, le diagramme de Kitagawa a été construit de façon à pouvoir 

découpler des autres paramètres l’effet de la taille des défauts sur la limite de fatigue. Dans 

cette section, deux autres aspects sont abordés : l’influence des paramètres du procédé qui 

impactent inévitablement l’interaction laser-matière. 

Le Tableau IV-8 donne des valeurs quantitatives de la limite de fatigue pour chaque jeu 

de paramètres et pour différentes poudres. Les résultats sont comparés au matériau de référence 

Br-EOS-Bar-Z-T6. Pour chaque poudre, le jeu de paramètre P1 conduit à des résultats 

relativement dispersés, mais avec un domaine de variation plus étendu dans le cas du lot I. Cette 

dispersion des résultats est certainement due à l’interaction laser-matière au sens de la densité 

d’énergie et la morphologie des particules de poudre [22], [35].  
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Par ailleurs, les jeux de paramètres P2 et P3 conduisent à des résultats plus 

reproductibles. On note cependant, indépendamment du type de poudre, une augmentation de 

la limite de fatigue en passant de la paramétrie P2 à la paramétrie P3. Cette augmentation est 

associée à la diminution de l’épaisseur de couche. Ainsi, à iso-puissance (350 W), 

l’augmentation de la limite de fatigue de P2 à P3 est liée à une densité d’énergie plus importante 

dans le lit de poudre. Il a été vu au chapitre bibliographique qu’une augmentation de la densité 

d’énergie due au laser s’accompagne généralement d’une meilleure fusion de la poudre. Il en 

résulte une faible présence de défauts de type lack-of-fusion.  

Enfin, les résultats de limite de fatigue sont analysés par type de poudre. Les moyennes 

obtenues entre éprouvettes du lot-I et lot-X sont similaires. On note une dispersion caractérisée 

par l’écart-type moyen, qui est plus étendue dans le cas des éprouvettes du lot I. Cette dispersion 

des résultats peut être l’expression de l’interaction laser-matière. La comparaison des limites 

de fatigues des deux lots précédents, à celles obtenues sur les éprouvettes de référence dont les 

paramètres de fabrication sont répertoriés au Tableau IV-3 permet de confirmer que les 

paramètres du procédé peuvent impacter fortement la limite de fatigue.  

Tableau IV-8: Étude quantitative de la limite de fatigue pour différents jeux de paramètres pour 

chaque lot, comparaison avec le matériau de référence Br-EOS-Bar-Z-T6. 

 
Jeu de paramètres 

σD−1
ta (𝑀𝑃𝑎) 

Moy [min ; max] 

Domaine de 

variation (max-

min), MPa 

σD−1
ta (𝑀𝑃𝑎) 

Moy +/- éc. type 

L
o
t 

I 

P
o
u
d
re

 

H
er

m
il

lo

n
 

P1 62[44 ; 74] 30 

66 +/-10 P2 62[61 ; 63] 2 

P3 73[70 ; 74] 4 

L
o
t 

X
 

P
o
u
d
re

 

T
ek

n
a P1 71[65 ; 75] 10 

68 +/-5 P2 62[60 ; 62] 2 

P3 71[69 ; 73] 4 

Br-EOS-

Bar-Z-T6 

P0 

cf. Tableau IV-3 
98[93 ; 103] 10 / 

La Figure IV-29 donne l’évolution de la limite de fatigue en fonction des différents 

paramètres du procédé. Rappelons que trois états sont évalués. Ainsi, le décalage de certains 

points expérimentaux est fait uniquement à des fins de facilité de lecture. Les courbes de 

tendance en revanche sont tracées pour les valeurs réelles des paramètres. L’analyse de la 

Figure IV-29 montre que, dans les domaines explorés, la limite de fatigue diminue quand 

l’épaisseur de couche de poudre et l’espacement entre traits laser augmente. En revanche, dans 

le domaine des vitesses de balayage étudiées, on note une augmentation de la limite avec la 

vitesse. Ce qui paraît contradictoire vis-à-vis de la Figure I-9 qui prédit la présence de gros 

défaut pour des fortes vitesses, donc, une limite de fatigue plus faible d’après les prédictions 

des diagrammes de Kitagawa. Ceci suggère donc une possible contribution de la microstructure 

dans la tenue en fatigue de ce type d’alliage, même en présence de défauts et d’un état de surface 

brut de fabrication. 
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Figure IV-29: Limite de fatigue en fonction de (a) l’épaisseur de couche de poudre déposée, (b) 

la vitesse de balayage du laser, (c) l’espacement entre tracés du laser. 
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IV.5. Conclusion du chapitre IV 

Le but de ce chapitre était de contribuer à la compréhension de la tenue en fatigue des 

surfaces brutes de fabrication. La notion de surface brute de fabrication a d’abord été définie. 

Il est important de rappeler ici que la notion de surface brute de fabrication fait référence à des 

parties d’éprouvettes n’ayant pas été sujettes au retrait des supports. Ces supports peuvent 

influencer l’amorçage des fissures, car, même si la rupture par fatigue est souvent due aux 

défauts ou à la rugosité, plusieurs résultats ont montré des cas de rupture où le site d’amorçage 

est situé du côté de la zone où les supports de fabrication ont été meulés.  

L’influence de la direction de production avant et après traitement thermique a 

également été abordée. Dans ce cadre, seules les éprouvettes non meulées ont été étudiées. Les 

faciès de rupture ont été observés de façon à quantifier les sites d’amorçage et proposer une 

analyse de la limite de fatigue basée sur le diagramme de Kitagawa. Ainsi, il a été montré qu’à 

iso-défauts, pour la même direction de production (éprouvettes verticales), la meilleure tenue 

en fatigue après T6 peut être attribuée à une meilleure microstructure en subsurface, à l’échelle 

des grains et de la répartition du silicium des ex-melt-pools. 

Par ailleurs, compte tenu d’un nombre significatif de ruptures observées en lien avec 

la rugosité de surface à l’échelle des particules de poudres ou de l’ondulation de surface, la 

troisième partie de ce chapitre a été consacrée à l’analyse de la compétition entre défauts et 

rugosité. Dans ce cadre, il a été montré qu’à taille équivalente (ondulation de surface ou défaut 

isolé), la limite de fatigue est sensible aux champs locaux dus à l’acuité de la rugosité ou du 

fond de défaut. Cette acuité a été quantifiée via le facteur de concentration de contraintes en 

fatigue Kt qui n’est pas toujours équivalent au rapport entre les limites de fatigue du matériau 

sain et du matériau rugueux.  

Enfin, la dernière partie de ce chapitre a permis d’évaluer l’influence de l’interaction 

laser-matière sur la limite de fatigue. Pour cela, des éprouvettes ont été produites en faisant 

varier trois paramètres du procédé (puissance du laser, vitesse de balayage et épaisseur de 

poudre) pour deux types de poudres. Les résultats d’essais ont montré que ces paramètres 

impactent en fait la taille des défauts générés dont l’effet sur la limite de fatigue est maintenant 

connu. Toutefois il semble que l’augmentation de la limite de fatigue avec la vitesse de balayage 

traduit une contribution non négligeable de la microstructure inhérente au procédé.  
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La présente étude a porté sur l’étude de la tenue en fatigue uniaxiale de l’alliage 

AlSi10Mg élaboré par fabrication additive. Dans la mesure où les pièces industrielles produites 

par ce procédé sont partiellement sujettes à l’usinage tandis que certaines surfaces demeurent 

avec une rugosité inhérente au procédé, le but principal de cette étude était de proposer une 

démarche d’étude de l’endommagement par fatigue des surfaces usinées d’une part et brutes de 

fabrication d’autre part. Mais avant toutes choses, le matériau a été caractérisé en lien avec les 

paramètres de fabrication et l’effet du traitement thermique T6 sur la microstructure a été 

évalué. Des propriétés mécaniques en traction monotone ont également été déterminées. Dans 

ce cadre, les principales contributions de ce manuscrit portent sur trois points principaux : la 

caractérisation du matériau ; les propriétés mécaniques en traction monotone ; et la tenue en 

fatigue. 

Pour ce qui est de la caractérisation du matériau, dans cette étude, 5 paramètres 

principaux sont analysés : 

• Les défauts de fabrication qui peuvent être regroupés en deux principales familles avec 

d’une part des défauts dits de porosité généralement sphériques et associés à un 

couplage entre forte puissance de laser et faible vitesse de balayage, et d’autre part, des 

défauts dits de type lack-of-fusion généralement de formes complexes et qui résultent 

d’une faible puissance du laser et d’une grande vitesse de balayage. 

• Les melt-pools, très anisotropes, qui résultent de l’organisation du silicium eutectique 

dans la matrice d’aluminium et de la stratégie de balayage. 

• La structure dendritique constituée du silicium eutectique également anisotrope, dont la 

variation de taille permet de décrire les contours des melt-pools ; 

• Les précipités de silicium, relativement équiaxes. Ces précipités apparaissent après 

traitement thermique T6 (mise en solution et revenu), du fait de la disparition des melt-

pools et de la structure dendritique due à la diffusion et de la coalescence du silicium 

dans la matrice d’aluminium. 

• Les intermétalliques, riches en fer et en forme d’aiguille, qui apparaissent également 

après traitement thermique T6. 

• Les grains au sens de la cristallographie, fortement anisotropes et qui ne subissent pas 

un effet du T6 sinon un très léger grossissement, ainsi, à l’échelle des grains, il est 

possible de retrouver les contours de melt-pools même après T6 du fait de la présence 

de petits grains déjà présents à l’état non traité. 

Pour ce qui concerne les propriétés mécaniques monotones de l’alliage, les constats 

expérimentaux sont regroupés en deux points : 

• Les essais de traction menés sur éprouvettes usinées non traitées T6 ont permis de 

montrer une différence de comportement due à l’effet de l’orientation des éprouvettes 

par rapport au plateau de construction. Cette anisotropie mécanique est visible sur la 

résistance mécanique et la ductilité du matériau.  

• Après traitement T6, on note une augmentation de la limite d’élasticité et de la ductilité 

mais aussi une forte dispersion en termes de résistance mécanique ; on note aussi une 

réduction de la ductilité du matériau avec l’augmentation du taux de porosité.   
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• Par ailleurs, le module d’élasticité linéaire a également été étudié. Il a ainsi été possible 

de montrer une forte diminution avec l’augmentation du taux de porosité, ainsi qu’un 

effet d’anisotropie élastique pour un fort taux de porosité. Cette anisotropie est 

certainement due à la morphologie des défauts car elle n’est pas observée pour des 

porosités dans le cas des éprouvettes XY et Z à faible taux de porosité. 

Après cette première phase de caractérisation du matériau, il s’en est suivi l’étude de la 

tenue en fatigue proprement dite. Les essais sont menés en traction uniaxiale à R = -1 

principalement sur des éprouvettes prélevées à cœur par usinage ou avec sections utiles brutes 

de fabrication. La limite de fatigue a été définie à 106 cycles. Les apports principaux de ce 

travail sont les suivants : 

• Dans la plupart des cas de rupture, les faciès de rupture ont montré que ce sont les 

défauts (porosité ou lack-of-fusion) qui sont toujours à l’origine de l’amorçage. Ces 

sites d’amorçage ont été quantifiés au travers du paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒 tel que défini par 

Murakami. Ainsi, il a été possible d’analyser dans le cas des essais en 

traction/compression R = -1, l’évolution de la limite de fatigue par des diagrammes de 

Kitagawa. Cette analyse a permis de montrer que la limite de fatigue dépend de la taille 

des défauts mais qu’il est tout de même possible d’observer un effet de l’anisotropie de 

morphologie des grains dû à l’orientation des éprouvettes uniquement à l’état T6. Il a 

également été montré que même en présence des défauts, la microstructure joue un rôle 

sur la tenue en fatigue. En effet, en dessous d’une certaine taille de défaut (environ 100 

µm), la limite de fatigue dépend peu de la taille des défauts mais essentiellement de la 

microstructure, notamment de l’anisotropie de morphologie des grains. Cependant, pour 

des tailles de défauts comprises entre 100 µm et 250 µm, la limite de fatigue est pilotée 

par la taille des défauts et la microstructure. Enfin, pour des défauts supérieurs à 250 

µm, la limite de fatigue est pilotée essentiellement par la taille des défauts et les résultats 

convergent tous vers la prédiction de la MREL ou de El Haddad. 

• Le paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒 seul ne suffit pas à décrire la nocivité des défauts en fatigue pour 

ce type d’alliage. En effet, afin de comparer l’effet des défauts de type porosité 

(relativement sphériques) et des défauts de type lack-of-fusion (souvent très 

anisotropes), des défauts allongés ont été créés dans des productions réputées saines afin 

de simuler certains défauts de type lack-of-fusion, comparés aux défauts sphériques de 

tailles équivalentes, il a alors été possible de montrer un abattement significatif dû à la 

morphologie allongée des défauts. 

• La méthode de suivi en surface des fissures par répliques a permis de montrer, dans le 

domaine de Paris, un comportement similaire des fissures naturelles indépendamment 

du type de production. Aussi, il a été montré que le comportement des fissures courtes 

(naturelles) converge vers celui des fissures longues (éprouvettes CT) à mesure que le 

facteur d’intensité de contraintes augmente. 

• À partir des lois de comportement des fissures naturelles, il a été possible de représenter 

les courbes S-N à l’amorçage et de montrer pour ce type d’alliage, la part d’amorçage 

est non négligeable et que les phénomènes d’amorçage sont d’autant plus allongés que 
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le défaut est grand et que pour des tailles de défauts équivalentes, la durée de vie en 

amorçage est plus grande pour des faibles contraintes. 

• En admettant que les phénomènes d’amorçage sont gouvernés par le franchissement des 

barrières cristallographique, un scénario d’endommagement par fatigue a été proposé 

dans ce sens en raisonnant sur les joints de melt-pools d’une part et sur les joints de 

grains d’autre part. Il est alors proposé que l’effet de l’orientation des éprouvettes par 

rapport au plateau de fabrication, n’est pas visible avant T6 du fait des contributions 

antagonistes des melt-pools au sens du silicium eutectique, alors qu’après T6, la 

disparition des joints de melt-pools de ce point de vue permet d’associer l’augmentation 

de la limite de fatigue des éprouvettes verticales à une taille de grains plus fine. 

• Une démarche prédictive de la limite de fatigue a été proposée en s’appuyant sur 

l’implémentation de quelques critères de fatigue de la littérature. Ainsi, les diagrammes 

de Haigh-Goodman ont permis de montrer qu’à iso-défaut, il est possible de 

dimensionner les structures en AlSi10Mg de fabrication additive par la droite de 

Goodman. En présence de différentes tailles de défauts, il semble que le critère de 

Murakami tel qu’identifié ne permet pas de prédire le diagramme de Kitagawa ; de 

même le critère DSG basé sur le gradient des contraintes locales, a été identifié dans sa 

première formulation à l’aide du critère de Crossland. Dans ce cadre, l’approche DSG 

a été adaptée au matériau d’étude en considérant que les paramètres du critère sont des 

fonctions de la taille des grains. Il en résulte une formulation plus prédictive des résultats 

expérimentaux. 

Dans le cas spécifique des éprouvettes avec surfaces utiles brutes de fabrication, trois 

principaux points sont mis en avant.  

• Même en présence d’un état de surface brut de fabrication, l’analyse de la limite de 

fatigue au travers du diagramme de Kitagawa permet de montrer un effet de la direction 

de production après T6. Il a notamment été observé qu’à iso-défaut (taille) certains 

résultats obtenus sur éprouvettes avec sections utiles brutes ont une meilleure limite de 

fatigue que les éprouvettes usinées, du fait de la stratégie de balayage des contours qui 

peut induire une meilleure microstructure en surface. Il est important de noter que les 

faciès de rupture ont tous montré des sites d’amorçage externes soit dus aux défauts soit 

dus à la rugosité de surface (à léchelle des particules de poudre ou de l’ondulation de 

surface) caractérisée via le paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒 de Murakami. 

• L’analyse de la compétition entre défaut et rugosité a permis de montrer qu’il est 

important de considérer les champs locaux en fond de défauts ou de rugosité qui 

induisent des facteurs Kt plus ou moins sévères qui sont en fait impactant en fatigue 

pour ce type de matériau, contrairement à l’A357 de fonderie par exemple. Cette 

conclusion propose alors de considérer les effets d’acuité de défauts et pas que la taille. 

Il a en effet été observé qu’à iso-taille une ondulation de surface traitée comme un défaut 

est plus nocive qu’un défaut sphérique de fond lisse. De même qu’en présence de 

rugosité (les deux échelles) il y a eu rupture sur un gros défaut sphérique de fond lisse. 

• Dans le cadre du projet collaboratif AMANDE, des éprouvettes ont été produites pour 

la même puissance du laser et pour deux types de poudres différentes par leur 
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granulométrie et leur composition chimique. Ces éprouvettes ont été produites en faisant 

varier la vitesse de balayage, l’épaisseur du lit de poudre déposé, et l’espacement entre 

les tracés du laser. Soit deux lots différents par le type de poudre utilisée. Toutes les 

éprouvettes ont subi un traitement thermique T6. Pour toutes les éprouvettes testées, il 

a été montré que ce sont les défauts qui sont responsables de la rupture par fatigue. Le 

diagramme de Kitagawa a donc été construit et comparé à ceux de la direction 

équivalente de la production précédente avec différents paramètres. Il en ressort 

naturellement que la limite de fatigue diminue quand l’épaisseur de couche de poudre 

et l’espacement entre traits de laser augmentent mais il est difficile de conclure de façon 

isolée quant à l’effet de la vitesse de balayage. 

À la vue des travaux menés, cette étude propose naturellement quelques perspectives : 

Du point de vue du matériau, cette étude ne propose pas une étude de la morphologie 

3D des précipités de silicium et des intermétalliques riches en fer qui surviennent après T6. De 

ce point de vue, il serait peut-être intéressant d’y procéder par sonde ionique focalisée. Aussi, 

dès lors que la présence de ces paramètres de la microstructure est associée à une amélioration 

de la tenue en fatigue, il pourrait également être intéressant d’optimiser le traitement thermique 

du point de vue de la taille des précipités et intermétalliques obtenus. De même, la notion de 

matériau sain comme de matériau de référence reste à définir. 

Du point de vue de la fatigue, d’une part, l’analyse des faciès de rupture a montré que 

l’endommagement est principalement dû à la présence des défauts dont la nocivité a été 

analysée au travers du paramètre √𝑎𝑖𝑟𝑒.  Cette étude propose que l’acuité du défaut est un 

paramètre à prendre en compte pour étudier l’amorçage et puisse mieux fixer le cadre 

d’application de l’hypothèse défaut = fissure dans ce type de matériau. Il conviendra alors 

d’approfondir ces aspects éventuellement soit : 

(1) En réalisant une tomographie haute résolution des éprouvettes avant essais, calculer la 

nocivité de chaque défaut en évaluant l’acuité, puis de voir à partir de quand la taille en 

√𝑎𝑖𝑟𝑒  est adaptée pour prédire la limite de fatigue. 

(2) En observant par exemple au microscope à variation de focale le relief en fond de défaut 

à partir du faciès de rupture. Dans ce cadre, il ne faut pas perdre de vue que les faciès 

de rupture induisent une perte d’informations.  

Des lois de propagation des fissures courtes n’ayant pas été déterminées pour les trois 

configurations d’éprouvettes. 

(3) Nous proposons de poursuivre l’étude de la fissuration pour des fissures courtes et 

longues pour les trois orientations d’éprouvettes avant et après T6. Pour toutes ces 

configurations, il sera alors possible de construire les courbes S-N à l’amorçage et de 

discuter des phénomènes d’amorçage pour différentes configurations d’éprouvettes. 

D’autre part, l’analyse des diagrammes de Kitagawa a également permis de montrer 

qu’il existe des domaines de taille de défaut où la limite de fatigue est pilotée partiellement ou 
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totalement par la microstructure. À cet effet, un scénario d’amorçage basé sur la taille des grains 

a été proposé. Il serait peut-être intéressant : 

(4) D’approfondir cet aspect éventuellement par des simulations numériques d’anisotropie 

cristalline (taille et morphologie) en micromécanique. Dans ce cadre, la prise en compte 

des défauts du procédé pourrait peut-être être considérée. 

De même, la notion d’intégrité de surface a été légèrement abordée dans cette étude. Il 

a notamment été observé, notamment dans le cas T6, que certaines éprouvettes avec sections 

utiles brutes de fabrication ont une meilleure tenue en fatigue que les éprouvettes usinées alors 

que dans le cas non T6, les résultats sont plus bas et plus dispersés. Ainsi, il conviendrait peut-

être : 

(5) D’approfondir dans le cas T6 par exemple, l’étude de la compétition entre rugosité, 

défauts et microstructure du point de vue de la fatigue. Pour cela il faut déployer une 

méthode plus robuste de la caractérisation des précipités de silicium et intermétalliques 

en lien avec la stratégie de balayage des contours, et voir dans quelle mesure il est 

possible de découpler l’effet des précipités des autres paramètres d’intégrité de surface 

sur la tenue en fatigue. 

(6) De poursuivre la démarche d’analyse sur la compétition entre défauts et rugosité par des 

approches Kf. De ce point de vue, une étude numérique peut être proposée à partir de 

surfaces réelles des pièces obtenues au microscope à variation de focale par exemple. 

Cela nécessiterait un traitement d’image relativement élaboré. En effet, il faudrait 

trouver un moyen de remplir de façon réaliste les parties non indexées du fait de 

l’ombrage, ensuite, d’assembler l’ensemble des triangles qui constitue les images 

stéréolithographiques générées puis d’intégrer ces images dans un volume et procéder 

ensuite au calcul. Il s’en suivra des étapes d’optimisation du maillage de façon à se 

rapprocher au mieux de la réalité expérimentale. 

Par ailleurs, quelques éléments de discussion vers l’optimisation du procédé ont été 

proposés. Il semble que le défaut qui pilote la limite de fatigue au premier ordre pour ce type 

de matériau, notamment au-delà d’une certaine taille. Ainsi, les études ultérieures peuvent 

poursuivre la démarche d’optimisation du procédé du point de vue de la fatigue : 

(7) En réalisant une bibliothèque de défaut en lien avec les paramètres du procédé et en y 

associant des modèles probabilistes pour prédire la rupture par fatigue en présence de 

chaque défaut pour différentes tailles, morphologie et position.
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A.1. Annexe 1 : paramètres d’élaboration des barreaux SLM 

 

  Paramètres secondaires - Ne pas les modifier 

     

  Paramètres principaux 

     

  Paramètres actifs que s’il y a plusieurs lasers dans la machine 

     

  Down skin ne sert pas souvent en fusion laser métal car supports 

     

  Pour les grosses pièces 

     

Scanning 

 

Blocked Paths 

Power Factor - 1 

Speed Factor - 1,5 

Borders 

Laser index -   

Power Watt 350 

Speed mm/s 600 

Focus mm 0 

Fill Contours 

Laser index -   

Power Watt 350 

Speed mm/s 600 

Focus mm 0 



Annexes 

213 

 

Transition 

Contours 

Laser index - 

  

Power Watt 

Speed mm/s 

Focus mm 

Hatches (Outer 

Hull) 

Laser index -   

Power Watt 350 

Speed mm/s 930 

Focus mm 0 

Hatches (Core) 

Laser index - 

  

Power Watt 

Speed mm/s 

Focus mm 

Additionnal 

Volume Hatches 

Laser index - 

Power Watt 

Speed mm/s 

Focus mm 

Up Skin 

Laser index -   

Power Watt 350 

Speed mm/s 850 
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Focus mm 0 

Down Skin 

Hatches 

Laser index - 

  

Power Watt 

Speed mm/s 

Focus mm 

Down Skin 

Border 

Laser index - 

Power Watt 

Speed mm/s 

Focus mm 

Down Skin Fill 

Contour 

Laser index - 

Power Watt 

Speed mm/s 

Focus mm 

Vector Supports 

Laser index -   

Power Watt 350 

Speed mm/s 900 

Focus mm 0 

 

Température de fabrication °C 150 
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Slicing 

Slice Thickness mm 0,05 

Fixing 

Options 

Gap Fill 

Enable Oui ou non Oui 

Maximal Gap Size mm 0,2 

Unify Slices Enable Oui ou non Oui 

Optimization 

Options 

Contour Filter 

Enable Oui ou non Non 

Min Length closed 

outer contours 
mm 0,1 

Min Length closed 

inner contours 
mm 0,1 

Min Length open 

contours 
mm 0,1 

Point reduction 

Enable Oui ou non Oui 

Tolerance Oui ou non 0,05 

 

Up Skin 

Enable Oui ou non Oui 

Hatch Offset (Fill Pattern Offset) mm 0 

Tolerance mm 0,1 

Consider Gas Flow Oui ou non Oui 

Angle Degree 0 

Minimal Up 

Skin Area 
Enable Up Skin Area Thersholding Oui ou non Non 
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Borders 

Enable Up Skin Border Oui ou non Oui 

Offset mm 0 

Hatches 

Distance mm 0,15 

Reduce Jumps Oui ou non Oui 

Filter length mm 0,05 

Volume 

Start Point 

relocation 

Mode - Metal 

Number of Layers - 67 

Minimal Distance mm 1 

Search Closest Neighbor Oui ou non Non 

Borders 

Beam Compensation mm 0,17 

Number of Borders - 2 

Distance mm 0,17 

Inside Out Oui ou non Non 

Total fil Oui ou non Non 

Blocked Paths 

Enable Offset 

Correction 
Oui ou non Oui 

Angle threshold 

for conners 
Degree 80 

Correction 

factor 
- 3 

Insert blocked 

Paths 
Oui ou non   
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Trim blocked 

Patchs 
Oui ou non   

Trimming 

Threshold 
mm 0,12 

Fill 

Contours 

Enable Fills Contours Oui ou non Oui 

Offset mm 0,17 

Number of Fill Contours - 1 

Contour Distance mm 0,1 

Inside Out Oui ou non Non 

Hatching 

(Outer Hull) 

Enable Hatching Oui ou non Oui 

Hatch every X layers - 1 

Hatch distance mm 0,17 

Hatch Offset (Fill Pattern Offsett) mm 0 

Filter Length mm 0,09 

Optimized Sorting Oui ou non Oui 

Pattern 

Enable Fill 

Pattern 
Oui ou non Oui 

Fill Pattern 

Type 
Stripes ou Chess Stripes 

Stripe 

Parameters 

Size mm 10 

Stripe 

Offset 
mm 0,05 
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Shift 

Factor 
- 7 

Merge 

Vectors 

Oui 

ou 

non 

Oui 

Merge 

lengh 
mm 5 

Optimiz

e Jumps 

Oui 

ou 

non 

Oui 

Chess 

Parameters 

Number 

of 

Vectors 

-   

Field 

Offset 
mm   

Shift 

Factor 
-   

Minimal 

Field 

Size 

mm   

Field 

Output 

Order 

Choix   

Rotation 

Angle (Start 

value) 
Degree 0 

Angle 

increment 
Degree 90 

Limit Rotation Oui ou non Oui 

Limitation 

window 
Degree 163 

Enable Hatching Oui ou non   
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Hatching 

(Core) 

Hatch every X layers - 

Hatch distance mm 

Hatch Offset (Fill Pattern Offsett) mm 

Filter Length mm 

Optimized Sorting Oui ou non 

Transition Contour 

Transition 

Contour Offset 
mm 

Number of 

Contours 
- 

Distance mm 

Pattern 

Enable Fill 

Pattern 
Oui ou non 

Fill Pattern 

Type 
Stripes ou Chess 

Stripe 

Parameters 

Size mm 

 

Stripe 

Offset 
mm 

Shift 

Factor 
- 

Merge 

Vectors 

Oui 

ou 

non 

Optimiz

e Jumps 

Oui 

ou 

non 
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Chess 

Parameters 

Number 

of 

Vectors 

- 

Field 

Offset 
mm 

Shift 

Factor 
- 

Minimal 

Field 

Size 

mm 

Field 

Output 

Order 

Choix 

Rotation 

Angle (Start 

value) 
Degree 

 

Angle 

increment 
Degree 

Limit Rotation Oui ou non 

Additional Volume 

Enable Oui ou non 

Pattern 

Enable 

Fill 

Pattern 

Oui 

ou 

non 

 

Stipe 

Paramet

ers 

Size 

Stripe Offset 

Shift Factor 

Merge Vectors 

Optimize Jumps 
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Down Skin 

Enable Oui ou non 

  

Hatch Offset (Fill Pattern Offset) mm 

Layer reference - 

Maximum Surface Angle Degree 

Consider Ges Flow Oui ou non 

Angle Degree 

Increment Angle Degree 

Hatches 

Distance mm 

Reduce Jumps Oui ou non 

Overlap with Volume Area mm 

Pattern 

Enable Fill Pattern Oui ou non 

Fill Pattern Type Stripes ou Chess 

Stripe Parameters 

Size mm 

Stripe Offset mm 

Shift Factor - 

Merge Vectors Oui ou non 

Merge Length mm 

Optimize 

Jumps 
Oui ou non 
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Chess Parameters 

Number of 

Vectors 
- 

Field Offset mm 

Shift Factor - 

Minimal Field 

Size 
mm 

Field Output 

Order 
Choix 
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A.2. Annexe 2 : fiche technique de la poudre Hermillion 
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A.3. Annexe 3 : fiche technique de la poudre Tekna  
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A.4. Annexe 4 : fiche technique de la poudre EOS  
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A.5. Annexe 5 : Influence du traitement de surface OAS sur la tenue en fatigue 

L’OAS consiste à réaliser une fine (5 à 25 µm) d’oxyde à la surface de la pièce. Ce type 

de traitement est adapté aux alliages légers et permet de limiter les craquelures en surface. Ces 

craquelures pouvant se propager et causer la rupture par fatigue des pièces. Pour le besoin de 

cette étude, 2x4 éprouvettes ont été produits verticalement sur une machine SLM 280 dans le 

cadre du projet SUPCHAD. Ces éprouvettes n’ont pas subi de traitement thermique T6. Deux 

états de surface sont étudiés : usinée et brute de fabrication additive. Tous les essais de fatigue 

ont été menés à R= - 1 à la même contrainte de 120 MPa. La Figure A-1 présente les résultats 

obtenus. On peut noter une forte dispersion des résultats dans le cas usiné. L’observation des 

faciès de rupture ne permet pas d’associer la dispersion des résultats au traitement pratiqué mais 

aux défauts. 

 

Figure A-1: influence du traitement de surface OAS sur la durée de vie en fatigue ; prise en 

compte de l'état de surface (usiné et brut de fabrication additive). 
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A.5.1. Sites d’amorçage. 

Dans ce paragraphe, il est question d’analyser les faciès de rupture des éprouvettes de 

façon à identifier et de caractériser s possible les sites d’amorçage. Dans un premier temps, il 

est question des éprouvettes ayant subi le traitement OAS. . 

Éprouvettes avec surfaces utiles brutes de fabrication et ayant subi un traitement OAS. 

Dans le cas des éprouvettes avec surfaces brutes de fabrication, il est possible de noter 

la présence d’une couronne de défauts en sub-surface proche de la surface libre comme le 

montrent les Figure A-2-(a-1 et (a-2). Ces défauts sont dus au lasage des contours. Une analyse 

locale des faciès de rupture montre que la rupture de fatigue est due à un défaut unique, contenu 

dans le chapelet de porosité observé. Deux cas de figures sont présentés. Le premier faciès 

présente un cas d’amorçage sur un défaut débouchant à la surface libre de l’éprouvette (cf. 

Figure A-2-a-2. La taille de défaut mesurée est d’environ 225 µm en racine de l’aire. Le 

deuxième faciès montre un défaut dont la taille est d’environ 190 µm également au sens de la 

racine de l’aire (cf. Figure A-2-b-2). Cette taille mesurée est comparée au plus petit ligament 

qui mesure environ 250 µm. Le défaut peut donc être qualifié de défaut interne selon le critère 

de Iben Houria [52]. 

 

Figure A-2: observation des faciès de rupture des éprouvettes Br-SLM-Bar-Z ayant subi un 

traitement OAS, (a-1) et (b-1) mise en évidence d’un chapelet de porosité 

sphérique dû au lasage des contours, (a-2) cas d’amorçage sur un défaut 

débouchant, (b-2) cas d’amorçage sur un défaut interne dû au lasage des 

contours. 
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L’analyse des deux derniers faciès d’étude révèle également une rupture due aux défauts 

de surface. Cependant, la quantification de ces défauts est délicate du fait de l’ondulation de 

surface (cf. Figure A-3-a et b) déjà abordée aux chapitres 1 et 2 de ce manuscrit. Aux deux 

tailles mesurées, on peut appliquer un supplément pouvant atteindre 40% de la valeur qu’on 

aurait obtenue en l’absence d’ondulation. Aussi, même si le défaut principal est identifié et 

associé pour toutes les éprouvettes d’étude, il est important de considérer la contribution de la 

rugosité locale qui participe également à l’endommagement. Ces aspects sont matérialisés par 

des flèches en traits interrompus le long de la surface libre (cf. Figure A-3-a et b). 

 

Figure A-3: Prise en compte de l’ondulation de surface dans la détermination de la taille des 

défauts à l’origine de la rupture et de la contribution de la rugosité de surface 

dans la phase d’amorçage, cas des éprouvettes Br-SLM-Bar-Z après OAS, (a) 

défaut débouchant, (b) défaut sub-surfacique de type porosité due au lasage des 

contours. 

Éprouvettes avec surfaces utiles usinées et ayant subi un traitement OAS. 

 Rappelons que les résultats sur le matériau usiné sont mentionnés dans ce chapitre à titre 

de référence. Les Figure A-4-a-1 et b-1 donnent une vue d’ensemble des faciès observés. 

L’absence du chapelet de porosités en sous couche est due à l’usinage. Cependant, on note tout 

de même la convergence des rivières de fatigue vers des défauts (cf. Figure A-4-a-2 et b-2). 

Ainsi, on confirme que d’après ces analyses des faciès que ce sont les défauts qui pilotent la 

tenue en fatigue. Dans le cas de la Figure A-4-a-2 il s’agit d’un gros défaut d’environ 450 µm, 

de type Lack-of-fusion (partiellement rempli) alors que dans le cas de la Figure A-4-b-2, il s’agit 

d’une petite porosité sphérique d’environ 75 µm. De façon générale, dans le cas des éprouvettes 

ayant été usinées au préalable il semble que la durée de vie totale est d’autant plus grande que 

la taille du défaut est faible. 
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Figure A-4: Faciès des éprouvettes Us-SLM-Bar-Z ayant subi le traitement OAS, (a-1) et (b-1) 

vues globales, (a-2) défaut grossier de lasage, (b-2) petite porosité gazeuse.  

A.5.2. Diagrammes de Kitagawa. 

De façon générale, l’analyse des faciès de rupture a permis de révéler que 

l’endommagement par fatigue après OAS, que ce soit pour des éprouvettes avec sections utiles 

brutes de fabrication ou pour des éprouvettes usinées, est dû à la présence de défauts. Ces 

défauts ont été quantifiés au travers du paramètre racine de l’aire. En revanche, tous les essais 

ayant été menés jusqu’à rupture à 120 MPa il n’est pas possible d’obtenir expérimentalement 

une limite de fatigue. La construction du diagramme de Kitagawa est donc moins directe. Pour 

obtenir la limite de fatigue des éprouvettes testées, cette étude propose de s’appuyer sur les lois 

de Basquin obtenus par ailleurs [rapport interne, Nadot 2018] pour des productions SLM. La 

Figure A-5 permet de comparer les pentes α des lois de Basquin pour toutes les productions 

EOS ayant subi un traitement T6. Pour les différentes directions d’éprouvettes issues de 

différentes productions ayant ou no subi un traitement T6, la pente de Basquin varie entre 0,2 

et 0,4. En s’appuyant sur le cas EOS usiné (chapitre 3) où il est possible de noter que le T6 

n’impacte pas significativement la pente de Basquin, l’analyse proposée ici suggère de 

considérer que dans le cas d’étude (SLM + OAS) la pente de Basquin des éprouvettes non 
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traitées T6 est sensiblement égale au cas T6. Ainsi, par chacun des points expérimentaux issus 

des éprouvettes EOS, on extrapole une courbe de Basquin dont la pente varie entre 0,2 et 0,4 

de façon à pouvoir déterminer la limite de fatigue à 1 million de cycles. Les limites de fatigue 

ainsi estimées sont répertoriées au Tableau A-1. 

 

 

Figure A-5: Amplitude des contraintes en fonction du nombre de cycles, pour toutes les 

productions SLM ayant subi un traitement thermique T6. Influence de la direction 

et du type production, du CIC et de l’OAS pour deux états de surface (usiné et 

brute de fabrication). 

Tableau A-1: Estimation par des lois de Basquin de la limite de de fatigue des éprouvettes ayant 

subi un post-traitement OAS 

Identification de 

l’éprouvette 

Limite de fatigue estimée, 

α = 0,2 (MPa) 

Limite de fatigue estimée, α 

= 0,4 (MPa) 

Br-EOS-Bar-Z-(I) 71 47 

Br-EOS-Bar-Z-(II) 74 51 

Br-EOS-Bar-Z-(III) 80 59 

Br-EOS-Bar-Z-(IV) 90 74 

Us-EOS-Bar-Z-(1) 60 34 

Br-EOS-Bar-Z-(2) 158 200 
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Sur la Figure A-6 les limites de fatigue estimée sont représentées en fonction de la taille 

des défauts. Le positionnement des points expérimentaux ne peut être déterministe du fait de la 

méthode de détermination de la limite de fatigue et du contexte de mesure des tailles de défauts. 

Ainsi, des barres d’incertitude ont été placées. Pour ce qui est de la contrainte, l’incertitude est 

due au choix de la pente du modèle de Basquin et celle sur le défaut est à l’ondulation de surface. 

Dans le cas du point Br-SLM-Bar-Z (190µm, 59 MPa) l’incertitude sur la taille de défaut est 

liée à la longueur du ligament entre le défaut et la surface libre de l’éprouvette. Au regard du 

critère utilisé dans cette étude pour proposer une mesure de la taille de défaut, on peut suggérer 

qu’on est dans un cas d’amorçage interne : c’est le seul cas rencontré dans cette étude. 

Rappelons que le traitement OAS a été réalisé sur deux lots de matière : le premier 

concerne les éprouvettes avec parties utiles brutes de fabrication ; en sous couche de ces 

éprouvettes, les faciès de rupture révèlent un chapelet de porosité due à la stratégie de balayage 

des contours. Le deuxième lot de matière est constitué d’éprouvettes prélevées à cœur de 

barreaux par usinage ; dans ce cas, les faciès de rupture ne révèlent pas de chapelet de porosité 

en sous couche. Ainsi, Outre l’effet du traitement OAS, les résultats de fatigue peuvent donc 

aussi être liés à la rugosité de surface et aux paramètres de production qui diffèrent entre la sub-

surface et le cœur. La Figure A-6 propose d’analyser ces effets en considérant la présence des 

défauts (caractérisé par le paramètre racine de l’aire) qui ont toujours été à l’origine de la 

rupture. Il est difficile de proposer une analyse solide des résultats vu le faible nombre de points 

expérimentaux mais on peut tout de même dégager une sensibilité des éprouvettes usinées à la 

présence des défauts. En revanche, dans le cas des éprouvettes non usinées, il semble que la 

limite de fatigue n’est pas sensible à la taille des défauts ; cela peut être lié au traitement OAS 

ou aux autres paramètres d’intégrité de surface dus à la stratégie de lasage des contours.  

 

Figure A-6:Évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille des défauts, cas des 

éprouvettes Br-SLM-Bar-Z et Us-SLM-Bar-Z 
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Sur la Figure A-7, les résultats d’essais sur éprouvettes ayant subi un post-traitement 

OAS sont d’une part, comparés aux résultats des productions EOS (surface utile usinée et brute) 

et d’autre part aux résultats SLM.  

Par rapport aux éprouvettes usinées de la production EOS, il est difficile de comparer les 

résultats avec ceux obtenus sur éprouvettes SLM usinées ayant subi un traitement OAS. En 

revanche, dans le cas des éprouvettes avec sections utiles brutes de fabrication, on note qu’en 

l’absence de traitement thermique T6, les résultats sont similaires entre éprouvettes Br-EOS-

Bar-Z et Br-SLM-Bar-Z. Ces résultats se situent globalement en dessous de la tendance des 

éprouvettes usinées. Cette similitude des résultats tend à proposer que pour des surfaces brutes 

de fabrication, à iso-défauts, la contribution de la population de porosités en sous-couche de 

sections utiles d’éprouvettes brutes, ainsi que celle de l’oxydation anodique sulfurique, sont 

négligeables devant celle de la rugosité. En d’autres termes, pour les mêmes tailles de défauts, 

c’est la rugosité de surface qui pilote la limite de fatigue à l’ordre 1.  

 

Figure A-7: Évolution de la limite de fatigue en fonction des défauts. Influence du type de 

production. 

Pour les productions SLM, toutes les éprouvettes sont représentées sans distinctions car 

il a été montré par ailleurs que pour ces productions, ce sont les défauts qui pilotent la limite de 

fatigue au premier ordre [108]. Sur la Figure A-8, la limite de fatigue est exprimée en fonction 

de la taille des défauts. Tous les sites d’amorçage (défauts), sont présentés. Les surfaces grisées 
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encadrent les points expérimentaux des éprouvettes avec sections utiles usinées et brutes de 

fabrication ayant subi un traitement OAS, ainsi que ceux des éprouvettes SLM issues des 

travaux de Nadot et al. [108]. Bien que ces éprouvettes diffèrent par leur microstructure, défauts 

(type, taille, morphologie, orientation et position) et état de surface, il semble que les limites de 

fatigue associées soient descriptibles par une même tendance.  

 

Figure A-8: Comparaison de l'évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille des 

défauts, des éprouvettes ayant subi un traitement OAS et de ceux n’en ayant pas 

subi. Prise en compte de la microstructure, du type de défauts et de l’état de 

surface. 

À partir de ce qui précède, il semble que c’est le défaut qui pilote la limite de fatigue 

au premier ordre. Notamment au-delà d’une certaine taille. C’est de cette manière qu’il faut 

peut-être aborder la notion d’optimisation du procédé à l’avenir ?  
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ETUDE EXPÉRIMENTA DE LA TENUE EN FATIGUE DE L’ALLIAGE ALSI10MG ELABORE PAR 

FUSION LASER DE LIT DE POUDRE. 

Résumé : 

Ce travail montre l'impact des défauts et de la microstructure sur la limite de fatigue de l’AlSi10Mg de fabrication additive 

(FA). Les échantillons d’étude sont fabriqués suivant trois orientations (0 °, 45 ° et 90 °) ; les surfaces d’étude sont usinées ou 

brutes de fabrication. Les éprouvettes sont étudiées avec ou sans traitement thermique T6. Avant toute chose, le matériau est 

d’abord caractérisé en lien avec les paramètres du procédé à l’aide de plusieurs moyens (microscopie, microtomographie).  

Du point de la fatigue, les courbes S-N sont établies avant et après T6, principalement à R = -1 en sollicitation uniaxiale. Pour 

toutes les éprouvettes d’étude, l’analyse des faciès montre que ce sont toujours les défauts qui sont à l’origine de la rupture 

par fatigue. Ainsi, un critère est appliqué pour définir ces défauts critiques (type, taille morphologie et position) et la limite de 

fatigue est systématiquement analysée via les diagrammes de Kitagawa. Le rôle de la direction de construction sur la tenue en 

fatigue est étudié, avant et après traitement thermique T6, tant pour les surfaces usinées que brutes de fabrication. À cet effet, 

un scénario basé sur la taille caractéristique des grains est proposé pour expliquer les effets d’orientation post-T6. La 

contribution de la structure de précipitation est également étudiée ; ainsi que le rôle des défauts (type, taille, morphologie et 

position) sur la limite de fatigue à différents états microstructuraux : avant et après T6. Afin de comprendre les mécanismes 

d’endommagement par fatigue en surface, la méthode des répliques est déployée sur une éprouvette polie. Dans ce cadre, une 

loi de propagation des fissures naturelles, c'est-à-dire qu'elles sont dues à un défaut hérité du procédé, est identifiée. Elle 

permet de séparer les phases d’amorçage et de propagation, alimentant ainsi les discussions sur les phénomènes d’amorçage 

en présence de défauts. Par ailleurs, quelques critères de fatigue sont également discutés et l’approche Defect Stress Gradient 

(DSG) est adaptée au matériau d’étude en tenant compte de la taille des grains cristallographiques.  

Pour les sections utiles brutes de fabrication, le rôle du mode de suppression des supports fabrication sur l’amorçage des 

fissures de fatigue est étudié ; la définition de la notion de taille de défauts en présence de la rugosité, à l’échelle de l’ondulation 

de surface, est abordée.  Sachant que l’amorçage peut avoir lieu sur une ondulation de surface ou sur un défaut isolé (porosité 

ou défaut de fusion), une méthode expérimentale est proposée pour analyser la compétition entre ces facteurs.  

Dans un contexte de développement industriel, l’influence sur la limite de fatigue des paramètres de procédé relatifs au laser 

(vitesse de balayage, puissance et distance de hachure), au lit de poudre (composition chimique, taille des particules, épaisseur 

du lit) est étudiée, en vue d’alimenter les discussions vers l’optimisation du procédé du point de vue de la tenue en fatigue. 

Mots clés : fabrication additive, AlSi10Mg, aluminium – alliage, alliage – fatigue, métaux – défauts, microtomographie, 

métaux – rupture, microstructure (physique), rugosité et ondulation de surface, limite de fatigue, fissures naturelles. 

EXPERIMENTAL STUDY OF THE FATIGUE BEHAVIOR OF THE ALSi10Mg ALLOY 

PRODUCED BY POWDER-BED LASER MELTING. 

Abstract : 

This work shows the impact of defects and microstructure on the fatigue limit of AlSi10Mg produced by Additive Layer 

Manufacturing (ALM). Samples are produced according to three orientations with respect to the construction plate (0 °, 45 ° 

and 90 °); the studied surfaces are machined or left as-built (AB) in the gauge section. The specimens are studied with or 

without T6 heat treatment. The study surfaces are machined or as built. Some specimens are subjected to T6 heat treatment. 

Before any others study, the material is characterized in connection with the process parameters through several techniques 

(microscopes and 3D X-ray microtomography).  

Regarding the fatigue, the S-N curves are established before and after T6, mainly at R = -1 under uniaxial loading. For all the 

fatigue test specimens, fracture surfaces analysis shows that it is always a defect that cause fatigue failure. Thus, a criterion is 

applied to define these critical defects (type, size morphology and position) and the fatigue limit is analyzed through the 

Kitagawa type diagrams. The role of the building direction on the fatigue strength is studied, before and after T6 heat treatment, 

for both machined and as-built surfaces. For this purpose, a sketch based on the characteristic grain size is proposed to explain 

post-T6 orientation effects. The contribution of the precipitation structure is also studied; as well as the role of defects (type, 

size, morphology and position) on the fatigue limit at different microstructural states: before and after T6. In order to 

understand the surface fatigue damage mechanisms, the replica method is used on a polished specimen. In this context, a 

propagation law of natural cracks, that is to say due to a defect inherited from the process, is identified. It makes it possible to 

separate the initiation and propagation phases, thus feeding the discussions on the phenomena of priming in the presence of 

defects. In addition, some fatigue criteria are also discussed and the Defect Stress Gradient (DSG) approach is adapted to the 

studied material, by taking into account the size of the crystallographic grains.  

In the specific case of specimens with as-built useful sections, the role of the process of suppression of the building supports 

on the initiation of fatigue cracks is studied; the definition of the concept of defect size in the presence of roughness, at the 

scale of the surface undulation, is discussed. Knowing that initiation can occurs on a surface undulation or on an isolated 

defect (porosity or lack-of-fusion), an experimental method is proposed to analyze the competition between these factors. In 

a context of industrial development, the influence on the fatigue limit of the process parameters, related to the laser (scanning 

speed, power and hatching distance), or powder bed (chemical composition, particle size, bed thickness) is studied, in order 

to feed the discussions towards the process optimization regarding the fatigue strength. 

Keywords : additive manufacturing, AlSi10Mg, aluminium alloys, alloy – fatigue, metals – defects, microtomography, , 

microstructure, metals – fracture, microstructure, roughness and surface ripple, fatigue limit, naturals cracks. 


