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Introduction

Cette introduction présente le contexte de cette thèse dont l’objectif est de trouver un acier
alternatif au maraging 18Ni300, qui soit inoxydable et sans cobalt, pour la fabrication de moules
d’injection plastique par fusion laser sur lit de poudres (LPBF). Seront présentés d’une part
le contexte industriel, l’injection plastique, l’impression par fusion laser sur lit de poudres, les
nuances d’aciers pour la fabrication d’empreintes de moule, et d’autre part l’objectif et le plan
de la thèse.
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Présentation du procédé

Contexte industriel
Les technologies de fabrication additive, dont le développement s’est fortement accéléré ces

dernières années, offrent la possibilité de concevoir des pièces et des ensembles de pièces qui
étaient jusqu’alors impossibles à produire avec des procédés de fabrication traditionnels. Avec
ces derniers, les pièces sont réalisées par enlèvement de matière en utilisant différents outils
(fraise, foret, etc.), alors qu’en fabrication additive, les pièces sont obtenues par ajouts successifs
de couches de matière. Ces nouveaux procédés offrent de nouvelles possibilités de forme, telles
que les structures lattices ou les canaux de refroidissement internes. Actuellement, de nombreuses
technologies de fabrication additive existent et différents matériaux peuvent être mis en forme,
comme les polymères (dépôt de fil fondu, stéréolithographie, etc.), ou les alliages métalliques
(fusion sur lit de poudres, dépôt de fil métallique, etc.).

Le CT-IPC (Centre Technique Industriel de la Plasturgie et des Composites) s’intéresse à la
fabrication d’empreintes de moules en métal par fusion laser sur lit de poudres (Laser Powder
Bed Fusion – LPBF). L’entreprise s’est équipée de deux machines d’impression, une EOS M270
et une EOS M290 et conçoit des empreintes de moules disposant de canaux de refroidissement
internes épousant au mieux les surfaces moulantes.

L’acier couramment utilisé pour la fabrication par LPBF de telles empreintes est le maraging
(pour "martensitique ageing") 18Ni300. Cet acier pauvre en carbone dispose d’une bonne impri-
mabilité sous laser et de bonnes propriétés mécaniques après traitement thermique. Le CT-IPC
souhaite cependant trouver une alternative au 18Ni300 pour plusieurs raisons : ce dernier est
plus cher que les aciers à outils conventionnels en raison de son importante teneur en nickel [1] ;
il est sensible à la corrosion (car il ne contient pas de chrome) ; et il contient du cobalt, un
élément toxique en cas d’inhalation (favorisée par la manipulation des poudres) [2][3], ce qui est
particulièrement critique en métallurgie des poudres.

Ces travaux de recherche ont été réalisés en collaboration avec le laboratoire MATEIS, unité
mixte de recherche rattachée au CNRS et à l’Institut National des Sciences Appliquées de Lyon.

L’injection plastique
Présentation du procédé

Bien que la mise en forme de polymères puisse être réalisée par de multiples procédés, le plus
utilisé est l’injection plastique. Cette technologie permet de réaliser des pièces par injection de
granulés fondus dans un moule.

Les polymères utilisés peuvent être des thermoplastiques ou des thermodurcissables. La dif-
férence entre les deux est que les thermoplastiques peuvent être fondus à plusieurs reprises,
alors que les thermodurcissables ne peuvent être fondus qu’une seule fois. Parmi les thermo-
plastiques, on trouve par exemple les polyamides, les polyéthers, et les polyesters. Parmi les
thermodurcissables, on trouve par exemple les polyuréthanes et les silicones.

Le cycle de fabrication par injection peut être divisé en quatre phases (voir Figure 1) : la
plastification, l’injection, le refroidissement et l’éjection. La plastification correspond à la fusion
(à des températures comprises entre 195 et 400°C en fonction de la nature du polymère [4])
et à l’homogénéisation des granulés de polymère, par rotation d’une vis sans fin (nommée vis
d’alimentation) et par l’utilisation de résistances chauffantes. La vis d’alimentation entraîne vers
l’avant par rotation le polymère qui reste isolé du moule par un clapet. Pendant que le polymère
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Nuances d’aciers conventionnels des empreintes

s’avance vers le clapet, la vis d’alimentation recule. De cette manière, la vis libère de l’espace
pour le polymère fondu. Le volume de cet espace correspond au volume de matière à injecter. Une
fois le polymère fondu, homogénéisé et placé devant le clapet, la phase d’injection commence.
Elle consiste en une translation de la vis vers le moule, qui pousse ainsi le polymère fondu à
l’intérieur de celui-ci [5]. Une fois le polymère injecté, le refroidissement commence. Cette phase
est critique, car elle peut représenter jusqu’à 80% de la durée totale du procédé [6]. De plus, si
le refroidissement n’est pas homogène, il peut provoquer la distorsion de la pièce [7]. Une fois le
polymère refroidi, la pièce est éjectée du moule.

Trémie

Granulés de polymère

Résistances chauffantes

Vérin d'injection

Vis d'alimentation

Clapet

Système de fermeture du moule
Moule

Empreintes

Canaux de
refroidissement

Figure 1 – Représentation schématique du procédé d’injection plastique : les granulés de polymère sont
fondus à l’aide de résistances chauffantes et par friction. Le plastique est fondu et mis sous pression par
rotation d’une vis d’alimentation. En fin de cycle, cette dernière se translate vers le moule à l’aide d’un
vérin pour y injecter le plastique fondu.

Les moules sont constitués d’un élément fixe et d’un élément mobile. Ces derniers sont eux-
mêmes composés d’empreintes, de portes-empreintes, de colonnes de guidage, etc. [5]. Cette thèse
se focalise sur les empreintes. Ces éléments donnent la forme aux pièces injectées, par contact
avec le polymère fondu. Les empreintes sont généralement conçues et garanties pour attendre 1,
2, 5 ou 10 millions de cycles de fabrication avant d’être mises au rebut.

Nuances d’aciers conventionnels des empreintes
Les aciers les plus fréquemment utilisés pour la fabrication de moules et d’empreintes de

moules (cavities en anglais) sont listés dans le Tableau 1. La plupart d’entre eux sont des aciers
à outils Fe-C, à l’exception des aciers maraging 250 et 350.

Le grand nombre de nuances disponibles peut rendre difficile la sélection d’un acier. En
effet, chacune d’entre elles a été développée pour répondre à des exigences spécifiques, par
l’amélioration de certaines de leurs caractéristiques. Les principales caractéristiques recherchées
sont les suivantes :
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Nuances d’aciers conventionnels des empreintes

Tableau 1 – Aciers les plus utilisés pour la fabrication de moules d’après [8]

Importante compacité de l’acier - Selon Chenou et al. [9], répondre aux exigences de compacité
est la condition sine qua non pour le choix d’un acier. En effet, la présence de pores peut marquer
les pièces injectées s’ils se retrouvent en surface après usinage, et peut réduire la résistance à la
fatigue des empreintes.

Dureté élevée - Le flux de polymère dans les empreintes peut provoquer d’importants frotte-
ments et une augmentation de la rugosité de la surface moulante par abrasion. Les frottements
sont plus forts si le polymère injecté est chargé avec du mica, du sable ou de la fibre de verre [10].
Les défauts des surfaces moulantes se retrouvent ensuite sur les surfaces des pièces injectées, et
il est donc nécessaire de polir les surfaces moulantes. Cependant, l’enlèvement de matière provo-
qué par le polissage augmente l’épaisseur des pièces injectées. Si un nombre trop important de
polissages est effectué, les dimensions de la pièce injectée dépasseront les tolérances géométriques
et le moule devra être changé [10]. Ainsi, pour s’opposer à l’abrasion des surfaces moulantes,
une dureté élevée est nécessaire [8][9][11].

Forte résilience - L’empreinte peut être soumise à des explosions de gaz corrosifs lors de
l’injection [5][4] et à divers chocs (fermeture du moule sur une pièce injectée, chute d’un outil
sur la surface moulante, etc.) [9][12]. Pour résister à cela, il est nécessaire de conserver une
certaine résilience (en général peu compatible avec les exigences de forte dureté).

Résistance à la fatigue mécanique - L’empreinte étant soumise à des sollicitations cycliques,
celle-ci peut rompre par fatigue [5][13][14]. Par exemple, lors de l’injection sous pression du po-
lymère, ce dernier comprimera la surface moulante (la pression au niveau de la surface moulante
peut atteindre les 250 MPa [12]), alors que durant le refroidissement, il se solidifiera et relâ-
chera les contraintes [10]. Les canaux de refroidissement proches de la surface moulante peuvent
générer des concentrations de contraintes et donc entrainer l’amorçage de fissures de fatigue.

Résistance à la fatigue thermique - Tout comme la fatigue mécanique, elle peut entraîner la
rupture de l’empreinte puisque cette dernière est chauffée et refroidie de manière cyclique. La
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Nuances d’aciers conventionnels des empreintes

température du polymère entrant dans le moule est généralement comprise entre 195°C et 400°C
[4][10][12]. Les cycles de chauffage et de refroidissement entraînent des cycles de dilatation et de
rétractation de la matière, qui peuvent conduire à l’apparition de contraintes mécaniques et à
la rupture de l’empreinte [10][13].

Résistance à la corrosion - L’injection de certains plastiques, et notamment du PVC, peut
conduire à la formation d’acides lors de l’injection. Dans un milieu humide, ces acides vont
conduire à une corrosion localisée du moule [4][5][9]. De plus, l’eau utilisée dans les canaux de
refroidissement peut provoquer leur corrosion et leur obstruction [5][13]. L’utilisation d’aciers
inoxydables peut en partie résoudre ce problème.

Conductivité thermique importante - Celle-ci est nécessaire pour réduire le temps de cycle en
dissipant la chaleur. Généralement, plus un acier est chargé en éléments d’alliage et plus celui-ci
aura une faible conductivité thermique [9]. La conductivité des aciers (généralement comprise
entre 15 et 50 W/m.K [12]) étant bien supérieure à celle des polymères (< 1 W/m.K [15][16]),
elle est généralement suffisante même lorsque les aciers sont fortement alliés [12]. Il a été montré
par une méthode analytique que le temps de cycle peut baisser de 10% quand la conductivité
thermique passe de 25 W/m.K à 45 W/m.K [9].

Dureté à haute température - La température du polymère lors de l’injection est générale-
ment comprise entre 195°C et 400°C. La température d’interface entre le polymère et la surface
moulante est proche de celle de la surface moulante, en raison de la faible effusivité du polymère
par rapport à celle de l’acier. Cependant, si le refroidissement de l’empreinte est mal régulé, un
échauffement progressif de la matière peut se produire et abaisser les propriétés mécaniques de
l’empreinte, et en particulier sa dureté [12].

Bonne soudabilité - Celle-ci est généralement recherchée pour réparer les empreintes endom-
magées, notamment par dépôt de métal fondu [9].

Il n’est généralement pas possible de trouver un acier performant dans toutes les caractéris-
tiques citées précédemment. Par exemple, un acier dur résistera à l’usure, mais peu aux chocs.
Le Tableau 2 compare qualitativement les propriétés des principaux matériaux utilisés pour la
fabrication de moule. Ceux-ci sont classés en plusieurs catégories :

— Les aciers prétraités (prehardened) sont vendus après avoir été trempés et revenus ;
— Les aciers inoxydables (stainless) disposent d’une teneur en chrome > 10,5 wt.% qui les

protège de la corrosion ;
— Les aciers destinés la cémentation (carburizing) dont la surface sera enrichie en carbone

pour être durcie après trempe ;
— Les aciers trempés (hardening) nécessitent d’être trempés puis revenus pour obtenir leurs

propriétés optimales ;
— Les aciers à durcissement structural (maraging) nécessitent d’être vieillis pour que leur

dureté augmente par précipitation d’intermétalliques ;
— Les aciers rapides (high-speed) sont des aciers trempés améliorés, car leur dureté reste

importante même à haute température ;
— Les alliages de cuivre-béryllium (beryllium-copper) disposent d’une très bonne conducti-

vité thermique grâce au cuivre.

Des études bibliographiques complètes sur les choix des aciers peuvent être trouvées dans
Rosato et al. [8], Munch et al. [12] et Chenou et al. [9].
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Refroidissement des empreintes et conformal cooling

Refroidissement des empreintes et conformal cooling
Lors d’un cycle d’injection, l’étape de refroidissement peut représenter jusqu’à 80% du temps

de cycle [6]. Afin de l’accélérer, la présence de canaux de refroidissement dans les empreintes
est nécessaire. Ils sont la plupart du temps simplement percés en ligne droite (Figure 2.a.).
Bien que le perçage soit la méthode la plus simple et la plus économique, celle-ci ne garantit
pas un refroidissement optimal de la pièce injectée [6]. La Figure 2.a. représente un canal de
refroidissement percé destiné à refroidir une surface moulante courbe. La distance entre le ca-
nal et la surface moulante varie le long du canal ce qui induit des vitesses de refroidissement
différentes au niveau de la surface moulante, et donc une possible distorsion de la pièce après
éjection [6][17]. Pour assurer un refroidissement rapide et homogène, il est possible de concevoir
des empreintes de moule disposant de canaux dits "conformal cooling" épousant au mieux les
surfaces moulantes (Figure 2.b.). Si, en raison de leur géométrie complexe, ces canaux ne peuvent
pas être obtenus par usinage conventionnel, ils peuvent cependant l’être par impression
par fusion laser sur lit de poudres. Un exemple d’empreinte disposant de canaux "conformal
cooling" est présenté sur la Figure 3.

Figure 2 – Schématisation a) d’un canal de refroidissement rectiligne et b) d’un canal conformal cooling
incurvé selon la géométrie de la surface moulante : Une égale distance entre le canal conformal cooling et
la surface moulante garantit un refroidissement plus homogène de la pièce [17].
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Présentation du procédé

∼90 mm

Sans conformal cooling Avec conformal cooling

a) b)

Figure 3 – Exemple d’un moule réalisé par les entreprises IPC et Smoby sans a) et avec b) canaux
conformal cooling, assurant ainsi un refroidissement rapide et homogène de la pièce injectée. L’empreinte
représentée sur a) a été usinée et les canaux de refroidissement ont été percés, alors que l’empreinte
représentée sur b) a été imprimée par LPBF.

La fabrication additive par fusion laser sur lit de poudres LPBF

Présentation du procédé

Le procédé de fabrication additive par fusion laser sur lit de poudres, également nommé Se-
lective Laser Melting (SLM) ou Laser Powder Bed Fusion (LPBF), est apparu dans les années
1990 et a été initialement développé par M. Fockele et D. Schwarze de l’entreprise F & S Ste-
reolithographietechnik et par W. Meiners , K. Wissenbach et G. Andres de l’institut Fraunhofer
ILT [18][19].

Le principe de fonctionnement de la technologie LPBF est décrit dans la Figure 4. Dans
un premier temps, la pièce à imprimer est dessinée à l’aide d’un logiciel de conception assistée
par ordinateur (CAO), et sa représentation 3D est enregistrée au format STL (pour STereo-
Lithography). Ensuite, à l’aide d’un second logiciel, le volume de la pièce est segmenté en
plusieurs couches dont l’épaisseur sera celle des lits de poudres lors de l’impression. Les in-
formations concernant ces différentes couches sont ensuite envoyées à la machine d’impression,
et la fabrication peut débuter. Celle-ci commence par la mise en place d’un lit de poudres sur
un plateau de fabrication à l’aide d’un racleur. Une tête scanner, composée de deux miroirs et
placée au-dessus du plateau de fabrication, contrôle la trajectoire du faisceau laser sur le lit
de poudres. Ce faisceau laser fusionne les poudres nécessaires à l’obtention d’une couche de la
pièce. Quand la couche est terminée, le plateau de fabrication s’abaisse d’un incrément égal à
l’épaisseur de couche, et le racleur dépose une nouvelle couche de poudres. Le cycle se répète
jusqu’à l’impression complète de la pièce. L’impression se fait sous atmosphère protectrice en
utilisant de l’argon ou de l’azote, pour prévenir les risques d’oxydation. Quand l’impression est
terminée, le surplus de poudres non fusionnées est enlevé de la chambre de fabrication et la pièce
est désolidarisée du plateau.

Cette technologie est principalement utilisée dans des marchés de niche. En effet, la pro-
ductivité des machines d’impression LPBF est actuellement très inférieure à celle des procédés
conventionnels combinant mise en forme et usinage. L’impression LPBF est donc principalement
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Figure 4 – Principe de fonctionnement du procédé LPBF : 1) Un fichier STL représentant la ou les
surfaces de la pièce est généré à partir d’un logiciel de CAO ; 2) La pièce est segmentée dans un second
logiciel, chaque tranche de la pièce représente une épaisseur de poudres qui sera fusionnée ; 3) Les données
sont envoyées à la machine d’impression ; 4) Impression de la pièce dans la machine (Photo d’une machine
M290 provenant de [20])
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Paramètres de fabrication

utilisée pour la fabrication de prototypes (communément appelée prototypage rapide), ou pour
la production unitaire ou en petite série de pièces trop complexes pour être usinées. Ce procédé
est notamment utilisé pour l’impression de prothèses médicales faites sur mesure ; pour l’obten-
tion de pièces allégées grâce à une optimisation topologique (aéronautique, automobile) ; pour
la réalisation d’échangeurs thermiques ; et pour la conception de moules disposant de canaux
conformal cooling qui va faire l’objet de cette thèse.

Paramètres de fabrication
Les paramètres de fabrication peuvent être classés en quatre catégories : les paramètres du

faisceau laser, les paramètres du matériau, les paramètres machine, et les paramètres de la pièce
(Figure 5) [21].

Paramètres Impression LPBF

Paramètres
Faisceau laser

Paramètres
Matériau

Paramètres
Machine

Paramètres
Pièce

. Puissance laser

. Diamètre du faisceau

. Longueur d’onde

. Mode continu ou pulsé

. Composition chimique

. Granulométrie

. Sphéricité

. Coulabilité

. Propriétés physiques

. Densité du lit de poudres

. Température plateau

. Vitesse de balayage

. Trajectoire du laser

. Hauteur de couche

. Gaz dans la chambre

. Ecart entre les cordons

. Longueur des cordons

. Géométrie de la pièce

Figure 5 – Les différents paramètres influant sur la fabrication d’après [22]

Les paramètres les plus communément ajustés pour optimiser l’impression sont les suivants
(Figure 6) [21][18] :

— P [W] : La puissance du laser
— vs [mm.s−1] : La vitesse de balayage (c’est-à-dire la vitesse du faisceau laser sur le lit de

poudres)
— ec [mm] : L’épaisseur de couche
— h [mm] : L’écart vecteur (hatch spacing)
— T [°] : Température du plateau de fabrication
À partir de ces paramètres, il est possible de calculer une densité d’énergie volumique

Ed [J/mm3] apportée par le faisceau laser au lit de poudres [23][24] :

Ed = P

vs.h.ec
(1)
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Nuances d’aciers pour la fabrication d’empreintes par LPBF

Faisceau laser
Poudres

Cordon N

P, vs

Cordon N+1

Plateau de fabrication
ou poudres déjà fusionnées

ec

h

Figure 6 – Les paramètres de fusion nécessaires au calcul de la densité d’énergie ; P est la puissance du
laser, vs est la vitesse de balayage du laser, ec est l’épaisseur de couche (c’est-à-dire la hauteur du lit de
poudre), et h est l’écart entre les cordons.

Nuances d’aciers pour la fabrication d’empreintes par LPBF
Comme vu précédemment, la plupart des aciers utilisés pour la fabrication d’empreintes sont

des aciers à outils Fe-C (Tableau 1). Ces derniers sont difficilement imprimables, car la martensite
dure et fragile qu’ils forment lors de leur impression les rend sensibles à la fissuration [23][25].

Ainsi, les aciers utilisés pour l’impression d’empreintes sont les maraging (pour "martensite-
ageing"). Ces aciers ont une faible teneur en carbone (souvent < 0,07 wt.%), et ils ne forment
donc pas de martensite dure et fragile après trempe. Dans le cas de l’impression LPBF, la vitesse
de refroidissement du bain liquide peut atteindre 108 K/s [26]. Ainsi, l’absence de martensite
dure dans les aciers maraging permet de limiter les risques de fissuration. Pour atteindre leurs
propriétés mécaniques optimales, un traitement thermique de vieillissement est nécessaire pour
entrainer la formation de fins précipités intermétalliques dans la martensite, les durcissant au
détriment de la ductilité. L’acier maraging le plus utilisé pour l’impression LPBF d’empreintes
de moules est le maraging 18Ni300 (X3NiCoMo18-9-5). En raison de sa forte teneur en nickel
(environ 18 wt.%) cet acier est autotrempant, c’est-à-dire qu’il devient martensitique sans qu’il
soit nécessaire de procéder à un refroidissement rapide. La précipitation d’intermétalliques Ni3Ti
durant un traitement de vieillissement durcit l’acier [27]. Des aciers maraging inoxydables, riches
en chrome, sont également utilisés en LPBF : c’est le cas des aciers 17-4PH (X5CrNiCuNb16
-4) et CX.

Objectif et plan de la thèse
En résumé, le refroidissement est une phase critique du procédé d’injection, car il représente

80% du temps de cycle. De plus, s’il n’est pas homogène, il peut entrainer une distorsion de la
pièce. Les canaux de refroidissement conformal cooling permettent d’assurer un refroidissement
rapide et homogène des pièces injectées. Cependant, de tels canaux sont impossibles à usiner
par des procédés de fabrication traditionnels, et seule la fabrication additive permet d’obtenir
des empreintes en disposant.
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Objectif et plan de la thèse

Les aciers communément utilisés pour la fabrication d’empreintes de moules par usinage sont
les aciers à outils Fe-C. Ceux-ci sont cependant difficilement imprimables, car la martensite dure
et fragile qu’ils forment lors de leur impression les rend susceptibles de fissurer. Ainsi, les aciers
maraging leur sont préférés, car ceux-ci disposent d’une bonne imprimabilité. Le maraging le
plus utilisé est le 18Ni300, qui est autotrempant en raison de son importante quantité de nickel,
et de sa capacité à être durci après un traitement thermique de vieillissement.

Néanmoins, le 18Ni300 est relativement cher, il n’est pas inoxydable et il contient du cobalt
potentiellement toxique sous forme de poudre. L’objectif de cette thèse est de lui trouver une
alternative. Un cahier des charges cible a été élaboré (Tableau 3) en se basant sur les propriétés
des aciers AISI H13 (conventionnel, trempé et revenu) et 18Ni300 (imprimé et vieilli), qui seront
les aciers de référence dans la suite de cette thèse. Sept astreintes ont été définies :

1. La soudabilité de l’acier, qui sera nommée par la suite imprimabilité doit lui permettre
de s’imprimer sans qu’il ne fissure. Le Chapitre 1 sera intégralement consacré à l’étude de
l’imprimabilité d’aciers martensitiques.

2. La compacité après impression, c’est-à-dire la densité relative de la pièce, qui devra être la
plus proche possible de 100%, pour améliorer la résistance à la fatigue et limiter l’apparition
de pores en surface après usinage (Chapitre 1) [9].

3. La limite d’endurance à 1 million de cycles devra être supérieure ou égale à 500 MPa, pour
que l’acier soit aussi performant que du 18Ni300 imprimé par LPBF [28].

4. La dureté de l’acier après traitement thermique devra être supérieure ou égale à 50 HRC
afin de résister à l’abrasion lors de l’injection du polymère [8][9][11], 50 HRC étant éga-
lement la dureté du 18Ni300 après vieillissement et du H13 après revenu (Chapitre 2)
[8][29][30][31].

5. La résilience après traitement thermique devra être supérieure ou égale à celle du H13
conventionnel (25 J/cm2) afin de résister aux chocs (Chapitre 2) [29][31].

6. Une résistance à la corrosion est également recherchée pour prévenir l’oxydation des canaux
de refroidissement et résister aux gaz corrosifs [4][9].

7. L’acier ne devra pas contenir du cobalt.

D’autres critères auraient pu être pris en compte pour répondre aux astreintes précédemment
évoquées, comme la conductivité thermique, la dureté à haute température et la résistance à la
fatigue thermique. L’hypothèse a été faite que l’insertion de canaux de refroidissement conformal
cooling permet d’assurer un refroidissement suffisamment rapide des empreintes pour ne pas avoir
à optimiser la conductivité thermique de l’acier. Quant aux duretés à haute température et à la
résistance à la fatigue thermique, celles-ci n’ont pas été étudiées principalement par manque de
temps, mais seront des critères importants à prendre en compte dans le futur.

La recherche d’un acier alternatif au 18Ni300 s’est faite en deux étapes, correspondant cha-
cune à un chapitre de cette thèse :

— Imprimabilité d’aciers martensitiques existants (Chapitre 1) : Dans ce chapitre
est évaluée l’imprimabilité de huit aciers disponibles dans le commerce sous forme de
poudre. Trois types d’acier sont étudiés : des maraging inoxydables (CX, L40), des
martensitiques Fe-C non-inoxydables (H11, H13, PM2012, 42CD4) et des martensitiques
Fe-C inoxydables (PM420, X15TN). L’imprimabilité de ces huit aciers est évaluée au re-
gard de leurs défauts (rugosité, fissures, pores), de leur microstructure (phases présentes,
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Objectif et plan de la thèse

Tableau 3 – Cahier des charges cible de l’acier alternatif au 18Ni300 et propriétés de références pour ce
dernier ainsi que pour l’acier H13 mis en forme de façon conventionnelle.

N° Astreinte Réponse matériau
H13

Conventionnel
Trempé et revenu

18Ni300
LPBF
Vieilli

Valeur cible

1 Soudabilité
Imprimabilité

Plusieurs facteurs
(voir Chapitre 1) Aucune fissure Aucune fissure Aucune fissure

2 Compacité Densité relative (%) / ≈ 100
[31][32] ≈ 100

3 Résistance à la fatigue
Endurance à

1 million de cycles
(MPa)

/ 500
[28] ≥ 500

4
Résistance
à l’usure

et à l’abrasion
Dureté (HRC) 50-52

[8][30]
50 - 58
[29][31] ≥ 50

5 Résistance aux chocs Résilience (J/cm2) ≈ 25
[30]

6 - 14
[29][31] ≥ 25

6 Résistance
à la corrosion wt.% Cr ≈ 5 < 0,5 ≥ 5

7 Impact sur la santé wt.% Co 0 ≈ 9 0

morphologie), et de leurs propriétés mécaniques (dureté et résilience) à l’état brut de
fusion. Nous montrerons que le taux d’austénite résiduelle joue un rôle prépondérant sur
l’imprimabilité des aciers martensitiques Fe-C. Afin d’étayer ce résultat, l’influence de
cette dernière sur la dureté de cordons fusionnés dans un acier modèle Fe-C à gradient
de concentration en carbone contrôlé est également étudiée.

— Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
(Chapitre 2) : Dans le chapitre 1, quatre aciers sont identifiés comme de potentielles
alternatives au maraging 18Ni300. Deux sont des maraging inoxydables (CX, L40), et
les deux autres sont des aciers martensitiques inoxydables (PM420, X15TN). Ces aciers
sont conçus pour obtenir leurs propriétés mécaniques optimales après des traitements
thermiques : les maraging durcissent avec un vieillissement alors que, au contraire, les
martensitiques Fe-C s’adoucissent avec un revenu. L’impact des traitements thermiques
sur les propriétés mécaniques statiques des aciers CX, L40, PM420 et X15TN est ainsi
étudié, ainsi que leur impact sur le comportement en fatigue des aciers CX et PM420. Les
propriétés mécaniques obtenues seront ensuite comparées à celles du cahier des charges
cible (Tableau 3).

La thèse se conclura avec un résumé des résultats obtenus et une présentation des perspectives
scientifiques et industrielles.
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Chapitre 1

Imprimabilité d’aciers
martensitiques existants 1

Dans ce chapitre est évaluée l’imprimabilité de huit aciers martensitiques qui peuvent être
divisés en trois familles : les aciers maraging inoxydables (CX, L40), les aciers martensitiques
Fe-C non-inoxydables (H11, H13, PM2012, 42CD4) et les aciers martensitiques Fe-C inoxy-
dables (PM420, X15TN). Une étude bibliographique présentant les différents types de martensite
ainsi que les défauts communément induits par le procédé LPBF est proposée. L’imprimabilité
de ces huit aciers est évaluée au regard de leurs défauts, de leurs microstructures, et de leurs
propriétés mécaniques à l’état brut de fusion. Ensuite, une méthode visant à évaluer l’influence
de la teneur en carbone ainsi que de l’austénite résiduelle sur l’imprimabilité sera présentée.

Sommaire
1.1 État de l’art : Imprimabilité des aciers martensitiques par LPBF . . . 17

1.1.1 Microstructures des aciers martensitiques bruts de fabrication LPBF . . . . 17
1.1.2 Les contraintes résiduelles . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
1.1.3 Défauts structurels . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 35
1.1.4 Dureté des aciers après impression LPBF . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
1.1.5 Fissuration des pièces imprimées . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
1.1.6 Synthèse générale . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46
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cialement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 48

1.2.1 Poudres utilisées et impression des échantillons . . . . . . . . . . . . . . . . 48
1.2.2 Fissuration des échantillons martensitiques Fe-C non-inoxydables . . . . . . 49
1.2.3 Caractérisation des défauts internes et des rugosités par tomographie aux

rayons X . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 50
1.2.4 Caractérisation des microstructures post-fusion . . . . . . . . . . . . . . . . 57
1.2.5 Propriétés mécaniques statiques post-fusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . 65

1.3 Fusion d’un acier modèle Fe-C : rôle du carbone et de l’austénite rési-
duelle . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 69

1.3.1 Diffusion du carbone dans du fer pur par SPS . . . . . . . . . . . . . . . . . 69

1. Les résultats présentés dans ce chapitre ont fait l’objet d’une publication dans le journal Additive Manufac-
turing (Saby et al. [33]).
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État de l’art : Imprimabilité des aciers martensitiques par LPBF

1.1 État de l’art : Imprimabilité des aciers martensitiques par
LPBF

L’objet de cet état de l’art est d’identifier quels paramètres d’impression et quelles carac-
téristiques des aciers permettent d’obtenir une bonne imprimabilité que l’on définit, dans ce
chapitre, et en première approche, comme une capacité à ne pas fissurer lors de l’impression.

Selon la littérature, la fissuration des pièces lors de l’impression est principalement liée aux
contraintes résiduelles se formant à cause d’importants gradients de température qui apparaissent
lors de la fusion [26][34]. De plus, si le matériau devient dur et fragile lors de son impression,
celui-ci sera plus susceptible de se fissurer. C’est la raison pour laquelle les aciers martensitiques
maraging sont plus utilisés et plus étudiés que les aciers martensitiques Fe-C [25]. Les défauts
structurels (pores, rugosité de surface et fissuration à chaud) peuvent également altérer l’im-
primabilité, car ils génèrent des concentrations de contraintes et donc de possibles ruptures ou
amorçages de fissures en fatigue.

Ainsi, cet état de l’art se focalisera sur les points suivants : 1) les microstructures des aciers
martensitiques après impression LPBF ; 2) l’apparition des contraintes résiduelles lors de l’im-
pression ainsi que leur répartition dans les pièces ; 3) les défauts structurels ; 4) la dureté des
pièces à l’état brut de fusion ; 5) la rupture des pièces lors de l’impression.

1.1.1 Microstructures des aciers martensitiques bruts de fabrication LPBF
1.1.1.1 Rappels sur les différents types de martensite

La martensite des aciers martensitiques Fe-C - À l’état d’équilibre, la maille de fer des aciers
Fe-C est Cubique Centrée (CC), pour des températures inférieures à Ac1 (727◦C). Cette phase
est également nommée Fer-α ou ferrite. Dans cette dernière, le carbone se trouve essentiellement
sous forme de cémentite Fe3C en raison de sa faible solubilité dans la maille CC du Fer-α.

Pour des températures comprises entre Ac1 et Ac3/Acm, la maille CC se transforme en
maille Cubique Face Centrée (CFC), également nommée Fer-γ ou austénite, et la cémentite
se décompose en laissant les atomes de carbone en solution solide dans l’austénite. Quand les
températures Ac3 ou Acm sont dépassées (Figure 1.1), l’acier est entièrement austénitique et
tous les atomes de carbone se trouvent en solution solide dans la maille CFC.

Lors d’un refroidissement lent vers des températures inférieures à Ac1, les atomes de carbone
diffusent et forment de la cémentite, pendant que la matrice de fer redevient ferritique (voir
diagramme d’équilibre Figure 1.1.a). Cependant, lors d’un refroidissement rapide et quand la
température de début de transformation martensitique Ms est atteinte, les atomes de carbone
n’ont pas suffisamment de temps pour précipiter et diffuser, alors que la maille de fer tend à
redevenir CC. La maille métastable saturée en carbone qui apparaît dans ces conditions est la
martensite (voir diagramme TRC Figure 1.1.b). La maille étant contrainte par des atomes de
carbone, elle devient tétragonale centrée (TC), comme illustré sur la Figure 1.2. Les paramètres
de maille de la martensite dépendent directement de la teneur en carbone de l’acier : plus l’acier
contient de carbone, et plus la maille devient tétragonale, comme le montre la Figure 1.3.

La quantité de martensite formée lors d’un refroidissement rapide dépend de la température
de trempe à laquelle le refroidissement s’arrête. Si celle-ci est comprise entre la température de
début de transformation martensitique Ms et la température de fin de transformation marten-
sitique Mf , la transformation sera incomplète, et il restera de l’austénite résiduelle dans l’acier.
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Fer γ
(Austénite)
CFC

Fer α
(Ferrite α)
CC

Fer Liquide  L

L + γ 

γ + Fe3C

α + Cémentite Fe3C

a) b)

Fer δ
(Ferrite δ)
CC

A
c3 Ac1

α + γ

A cm

CFC

Tétragonale
(CC déformée par le carbone)

Perlite

Figure 1.1 – a) Diagramme de phase du système Fe-C : Au delà de la température Ac1 la ferrite (α)
de structure CC se transforme en austénite (γ) de structure CFC. Lors d’un refroidissement lent depuis
le domaine austénitique, l’acier redevient ferritique, et les atomes de carbone forment de la cémentite
Fe3C. b) Diagramme TRC de l’acier STAVAX (0,38 wt.% de C) [35] : Un refroidissement rapide de l’acier
empêche la diffusion des atomes de carbone et leur précipitation, entrainant ainsi la formation de phases
métastables.

Maille austénitique cubique face centrée (CFC)

Maille quadratique (Martensite)

Atomes de fer

Position possible d'un atome de carbone

Figure 1.2 – Formation d’une maille quadratique (tétragonale centrée) entre deux mailles austénitiques
en raison de la saturation en carbone de la matrice de fer. Certains atomes ont été omis par souci de
visibilité.
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Figure 1.3 – Paramètres de maille de la martensite en fonction du taux de carbone dans l’acier :
a) Évolution des paramètres a et b en fonction du taux de carbone [36] et b) représentation de la maille
martensitique.

Plus la température atteinte en fin de trempe Tt est proche de Ms (Tt < Ms) et plus la quantité
de martensite formée est faible. À l’inverse, plus Tt est proche de Mf , et plus la quantité de
martensite formée sera importante. Quand la température Tt < Mf , alors la transformation
martensitique est complète.

En général, l’ajout d’éléments d’alliage a pour conséquence de stabiliser l’austénite en abais-
sant la température Ms, comme le montrent les formules empiriques de Nehrenberg (1.1), de
Steven et Haynes (1.2) et d’Andrews (1.3) qui estiment la température Ms en fonction de la
teneur massique en éléments d’alliage :

— La formule de Nehrenberg [37] :

Ms = 500− 300C − 33Mn− 17Ni− 22Cr − 11Mo− 11Si (1.1)

— La formule de Steven et Haynes [38] :

Ms = 561− 474C − 33Mn− 17Ni− 17Cr − 21Mo (1.2)

— La formule d’Andrews [39] :

Ms = 539− 423C − 30, 4Mn− 17, 7Ni− 12, 1Cr − 7, 5Mo (1.3)

Ces formules montrent que le carbone est l’élément abaissant le plus la température Ms, et
accroit donc la fraction d’austénite résiduelle après trempe [40][41][42].

La martensite des aciers Fe-C est une phase dure et fragile en raison du carbone qu’elle
contient, déformant la matrice martensitique. Elle se trouve sous forme de lattes dans les aciers
contenant moins de 0,6 wt.% de carbone [43]. Au-delà, de la martensite en plaquette apparaît.
Selon Bhadeshia [36] l’importante dureté de la martensite est due à sa structure tétragonale
contenant des atomes de carbone interstitiels en solution solide ainsi qu’à ses fortes densités de
dislocations et de fines macles. La Figure 1.4 montre que la dureté de la martensite augmente
quand le taux de carbone de l’acier croît.

Tout comme le carbone, l’azote, en tant qu’élément interstitiel, participe à la formation de
la martensite. Tsuchiyama et al. [44] ont comparé les microstructures et les duretés d’aciers à
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Figure 1.4 – Dureté de la martensite en fonction du taux de carbone dans un alliage Fe-C [36]

haute teneur en carbone (Fe-C) et à haute teneur en azote (Fe-N). Ces auteurs montrent que
l’augmentation de la teneur en azote amplifie la tétragonalité de la maille martensitique et donc
sa dureté. Néanmoins, les aciers Fe-C présentent des duretés approximativement 30% supérieures
à celles des Fe-N à concentrations égales.

La martensite des aciers maraging - La martensite des maraging se trouve sous forme
de lattes, mais sa structure est cubique centrée [29][45], comme la ferrite, car ces aciers ne
contiennent pas, ou très peu, de carbone. La dureté de la martensite des maraging est plus
faible que celle des aciers Fe-C. Par exemple, la dureté du 18Ni300 après impression LPBF est
de 33-37 HRC [31], alors que celle du H13 obtenu dans les mêmes conditions est de 59 HRC [46].

1.1.1.2 Microstructures des aciers martensitiques après impression LPBF

La matière imprimée par LPBF est soumise à un cycle thermique complexe [47]. Une couche
ou plusieurs couches de matière sont fusionnées par absorption de l’énergie du faisceau laser,
puis se solidifient à d’importantes vitesses de refroidissement (entre 103 et 108 K/s [48]). Lors de
la fusion des couches suivantes, la matière peut être soumise à des cycles thermiques successifs
qui ont pour conséquence de rendre les microstructures brutes d’impression métastables [48][49].
Dans cette section seront présentées les microstructures obtenues après impression d’aciers mar-
tensitiques Fe-C et maraging.

Microstructures des aciers martensitiques Fe-C après impression

Les aciers non-inoxydables H11 et H13 sont constitués de martensite et d’austénite résiduelle
après fusion [50]. L’impression de ces aciers est souvent délicate, car la martensite dure qu’ils
forment les rend fragiles et prompts à fissurer [50]. Il est généralement nécessaire de chauffer
le plateau de fabrication pour abaisser les contraintes résiduelles et éviter la fissuration (plus
de détails dans la Section 1.1.2) [23][25]. Dans les paragraphes qui suivent, la microstructure
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État de l’art : Imprimabilité des aciers martensitiques par LPBF

obtenue lors de l’impression de l’acier H13 est présentée, car elle est caractéristique de celles
obtenues lors de l’impression d’aciers martensitiques non-inoxydables.

La microstructure du H13 après impression est constituée de martensite et d’austénite rési-
duelle. Deirmina et al. [51] ont détecté 19% d’austénite résiduelle à l’état brut de fusion (voir
Tableau 1.1), et ont constaté que la microstructure présente des structures cellulaires et dendri-
tiques. Narvan et al. [23] ont observé des microstructures similaires (Figure 1.5.a.). La présence
d’austénite résiduelle après fusion pourrait être en partie liée à une concentration plus im-
portante en carbone au niveau des joints de grain, qui abaisse localement la température Ms

(Figure 1.5.b.). Un scénario pour l’évolution microstructurale du H13 après fusion laser proposé
par Krell et al. [52] est représenté sur la Figure 1.6. Lors de la solidification, l’enrichissement en
élément d’alliage de la phase liquide se trouvant entre les premiers grains aurait pour conséquence
de stabiliser l’austénite. Ainsi, cela expliquerait la présence de structures cellulaires entourées
d’austénite résiduelle [52].

Narvan et al. ont constaté une augmentation de la fraction d’austénite résiduelle dans le
H13 quand la température du plateau de fabrication augmente. En effet, celle-ci est de 9%
quand le plateau n’est pas chauffé et de 15% quand la température de celui-ci est à 200°C
(voir Tableau 1.1). D’après ces auteurs, cette augmentation serait liée au refroidissement plus
lent du bain de fusion. On peut également émettre l’hypothèse qu’un préchauffage du plateau
entraine une différence plus importante entre les températures Tt et Mf , et donc une fraction
plus importante d’austénite résiduelle après fusion.

Il est intéressant de noter que les échantillons dont le plateau de fabrication était chauffé
à 200°C n’ont pas fissuré contrairement aux autres, bien que leurs duretés soient similaires
(Tableau 1.4).

C

MoV Cr

Si

Figure 1.5 – Carte EDX de la microstructure martensitique au sein du H13 après impression LPBF [23] :
a) Zone analysée ; b) Répartition du carbone ; c) Répartition du silicium ; d) Répartition du vanadium ;
e) Répartition du molybdène ; f) Répartition du chrome. La figure b) montre clairement une importante
hausse du carbone entre les cellules, stabilisant l’austénite. Les autres éléments sont répartis de manière
homogène dans la microstructure.
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Figure 1.6 – Représentation schématique du mécanisme aboutissant à la formation de structures cellu-
laires au sein du H13 LPBF lors de sa solidification et illustrant l’enrichissement en éléments d’alliage
des joints de grain d’après [52].
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Tableau 1.1 – Taux d’austénite résiduelle dans les aciers martensitiques Fe-C imprimés par LPBF

Acier État Ed (J/mm3) Austénite résiduelle
γ (%) Source

Martensitique
Fe-C

Non-inoxydable
H13

Conventionnel
Trempe + Revenu 12 [30]

Brut de fusion 93,7 9 [23]Brut de fusion
Préchauffage du

plateau de fabrication
à 200°C

15

Martensitique
Fe-C

Inoxydable

AISI 420

LPBF
Brut de fusion 63 ≈ 20 ± 10 [53]

LPBF
Brut de fusion 139,3 10 [54]

LPBF
Brut de fusion

(double exposition
au faisceau laser)

104,2 21 - 57 [55]

X15TN LPBF
Brut de fusion ≈ 100 [5]

L’austénite résiduelle est également présente en grande quantité dans les aciers martensi-
tiques Fe-C inoxydables imprimés par LPBF, et notamment dans le AISI 420 (Tableau 1.4). Cet
acier, contrairement aux aciers non-inoxydables H11 et H13, ne nécessite pas de préchauffage
du plateau pour l’impression de petits échantillons sans fissures, probablement en raison de sa
concentration en austénite généralement plus importante. Nath et al. [53] ont ainsi détecté 20%
d’austénite résiduelle à l’état brut de fusion, alors que Krakhmalev et al. [55] en ont mesuré 21%
au niveau des dernières couches imprimées et 57% dans les couches à cœur (Tableau 1.1). Cette
augmentation de la fraction d’austénite résiduelle serait due à une réversion de l’austénite lors
du revenu des couches inférieures par la fusion des couches supérieures [56]. Celle-ci aurait lieu
au niveau des interfaces martensite-martensite (α′-α′) et austénite résiduelle-martensite (γ-α′)
comme illustré sur la Figure 1.7.

La microstructure du AISI 420 après fusion est composée de grains dendritiques colonnaires
au fond des bains de fusion, de cellules en leur centre et de grains équiaxes aux bordures entre
les bains de fusion [53].

α' α' α' α'

γ α' α'

IRC

IRC

γ'

γ'

Après trempe Revenu

γ

Figure 1.7 – Schéma représentant la réversion austénitique d’après [56]. α′ désigne la martensite, γ
l’austénite résiduelle, γ′ l’austénite de réversion et IRC l’Interface Riche en Carbone. La diffusion du
carbone contenu dans les IRC fournit la force motrice nécessaire à une réversion austénitique.
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

L’impression de l’acier martensitique Fe-C inoxydable X15TN a été étudiée dans la thèse
de Limousin [5]. Celui-ci est presque entièrement austénitique après fusion. Selon l’auteur, cela
serait lié aux faibles températures Ms et Mf de cet acier, respectivement de 80/130°C et -100/-
50°C [5] (la température du plateau de fabrication lors de l’impression des échantillons était de
40°C).

Il est également possible que l’importante fraction d’austénite résiduelle contenue dans le
X15TN résulte de sa forte teneur en azote, comprise entre 0,16 et 0,25 wt.%. En effet, cet élément
est un puissant gammagène. Bien qu’il ne soit pas pris en compte dans les formules empiriques
qui permettent d’estimer la température Ms (Équations (1.1), (1.2) et (1.3)), il a été montré par
Espy [57] que l’azote est 20 à 30 fois plus gammagène (c’est-à-dire qu’il stabilise l’austénite) que
le nickel. Néanmoins, il l’est moins que le carbone, comme l’ont constaté Tsuchiyama et al. [44]
en comparant les fractions d’austénite résiduelle après trempe d’aciers Fe-C et Fe-N ayant des
concentrations en carbone et en azote identiques.

Les travaux de Boes et al. [58] confirment le rôle de la teneur en azote sur la fraction d’aus-
ténite résiduelle lors de l’impression LPBF. Ces auteurs ont étudié la microstructure de l’acier
martensitique Fe-C inoxydable X30CrMo15-1 enrichi en azote lors de son atomisation sous gaz.
En effet, la teneur en azote était de 0,014 wt.% avant atomisation et a crû à 0,18 wt.% après.
Durant l’impression sous azote, une partie de l’azote contenu dans l’acier s’est évaporée, sa te-
neur passant de 0,18 wt.% à 0,14 wt.%. Selon les auteurs, cette teneur réduite en azote, couplée
à celle du carbone (≈ 0,3 wt.%), a été suffisante pour entrainer la formation d’une microstruc-
ture martensitique contenant une importante fraction d’austénite résiduelle, comme le montre
la Figure 1.8.

Figure 1.8 – Microstructure du X30CrMo15-1 enrichi en azote après impression LPBF : a) Observation
par imagerie en électrons rétrodiffusés (BSE) et b) par diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) [58].

Microstructures des aciers maraging après impression LPBF

Les aciers maraging sont les aciers martensitiques les plus utilisés en LPBF ainsi que les plus
étudiés, car ils restent ductiles lors de leur impression, limitant ainsi les risques de fissuration
[25]. Dans cette section sont détaillés les états microstructuraux des aciers maraging 17-4PH,
18Ni300 et CX.

Le maraging inoxydable 17-4PH contient de l’austénite résiduelle et de la martensite après
fusion (voir Figure 1.9). La fraction d’austénite résiduelle diffère beaucoup entre les différentes
études disponibles dans la littérature. Parmi celles consultées, la fraction d’austénite résiduelle
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varie entre 3-7% et 72%, comme le montre le Tableau 1.2. Selon Bajaj et al. [59], cette forte
variation de la fraction d’austénite est liée à la température Ms du 17-4PH proche de la tempé-
rature ambiante (32°C). Ainsi, de faibles variations de la composition chimique de l’acier ou des
paramètres d’impression peut avoir d’importantes conséquences sur la composition de phase.
Facchini et al. [60], Kudzal et al. [61], Murr et al. [62], et LeBrun et al. [63] ont remarqué que
l’austénite résiduelle se trouve entre les lattes de martensite. La présence d’austénite résiduelle
après fusion est surprenante, car le 17-4PH conventionnel est entièrement martensitique [64].
Elle se justifie par la ségrégation d’éléments d’alliage dans les zones interdendritiques lors de la
solidification, abaissant localement la température Ms [59]. Yadollahi et al. [65] ont également
remarqué que l’austénite résiduelle se forme principalement aux joints de grains, où l’arrange-
ment atomique est plus irrégulier et où la martensite ne peut plus croître. Ainsi, la faible taille
des grains, liée au refroidissement rapide du bain, provoquerait une importante densité de joints
de grain, et donc une forte fraction d’austénite résiduelle dans les pièces LPBF.

Figure 1.9 – Cartographies EBSD du 17-4PH obtenue par Yadollahi et al. [65] : à gauche : carte IPF ;
à droite : carte des différentes phases

L’acier maraging 18Ni300 après fusion forme une fine structure cellulaire/dendritique et pré-
sente une croissance épitaxiale à partir du fond des bains de fusion (selon l’axe de fabrication)
des grains solidifiés (voir Figure 1.10) [29][66][67]. Comme le 17-4PH, le 18Ni300 contient sou-
vent de l’austénite résiduelle après fusion (voir Tableau 1.2) [49], alors qu’à l’état conventionnel,
celui-ci est entièrement martensitique [66]. La présence de cette austénite résiduelle est liée à une
microségrégation des éléments d’alliage vers les zones interdendritiques lors de la solidification
qui entraine une baisse locale de la température Ms (voir Figure 1.11). Ainsi, le 18Ni300 peut
contenir entre 6 et 11% d’austénite résiduelle après impression, selon les paramètres d’impression
utilisés [59].

Le maraging CX est également composé de martensite et d’austénite résiduelle après impres-
sion, bien qu’en quantité plus faible [68][69]. Yan et al. ont quantifié le taux d’austénite à 0,3%
(voir Tableau 1.2). Dans l’étude d’Asgari et al. [68], la fraction d’austénite présente dans l’acier
semble plus importante que dans l’étude précédente. Des images MEB à fort grossissement (Fi-
gure 1.12. b. et c.) mettent en évidence, selon les auteurs, les colonies des grains austénitiques
initiaux et des lattes de martensite aléatoirement orientées. L’orientation préférentielle des grains
est celle du sens de fabrication (Figure 1.12) en raison du gradient de température plus impor-
tant dans cette direction. La longueur des lattes est de quelques microns [68]. Le CX se trouvant
uniquement sous forme de poudre, aucune comparaison n’a été trouvée dans la littérature entre
du CX imprimé et du CX conventionnel.
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Figure 1.10 – Observation MEB des cellules de solidification et de la croissance épitaxiale au niveau du
fond d’un bain de fusion [67]

Tableau 1.2 – Taux d’austénite résiduelle dans les aciers maraging imprimés par LPBF

Acier État Ed (J/mm3) Austénite résiduelle
γ (%) Source

Maraging

17-4PH

LPBF
Détentionnement

600°C 2h
72 [60]

LPBF
Brut de fusion 106,6 3 - 7 [65]

LPBF
Brut de fusion 54,9 36 [63]

18Ni300
LPBF

Brut de fusion 5,8 [29]

LPBF
Brut de fusion 10,3 [70]

CX LPBF
Brut de fusion 81,8 0,3 [69]

1.1.1.3 Synthèse sur les microstructures obtenues après impression

Il ressort de la littérature que les microstructures des aciers martensitiques après impression
LPBF sont généralement composées de martensite et d’austénite résiduelle. Les grains sont la
plupart du temps fins et colonnaires, orientés suivant l’axe de fabrication. De la ségrégation a été
observée dans les aciers martensitiques Fe-C et dans les maraging. Cette ségrégation entraine des
baisses locales de la température Ms et favorise la présence d’austénite résiduelle. La faible taille
des grains d’austénite initiaux peut également être favorable à la présence d’austénite résiduelle,
en s’opposant à la transformation martensitique. Il a été montré qu’une réversion de l’austénite
peut avoir lieu lors du revenu des couches inférieures par la fusion des couches supérieures par
un enrichissement local en carbone. Il a également été montré que l’azote, élément fortement
gammagène, peut augmenter la fraction d’austénite résiduelle après impression.

Le Tableau 1.3 récapitule les fractions d’austénite mesurées dans les différents aciers après
impression. Quand il était possible de calculer la densité d’énergie utilisée, cela a été fait. On
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Figure 1.11 – Cartes EBSD et EDX de la microstructure du 18Ni300 après impression LPBF [66] :
a) Carte EBSD des phases présentes (en haut) et carte IPF (en bas) ; b) Cartes EDX représentant la
répartition du titane, du molybdène, du nickel et du cobalt.

a) b) c)

Figure 1.12 – Observation MEB de la microstructure du CX brut de fusion par Asgari et al. [68]. L’axe
Z représente le sens de fabrication et les pointillés rouges le fond d’un bain de fusion.
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Tableau 1.3 – Taux d’austénite résiduelle dans les aciers martensitiques imprimés par LPBF

Acier État Ed (J/mm3) Austénite résiduelle
γ (%) Source

Maraging

17-4PH

LPBF
Détentionnement

600°C 2h
72 [60]

LPBF
Brut de fusion 106,6 3 - 7 [65]

LPBF
Brut de fusion 54,9 36 [63]

18Ni300
LPBF

Brut de fusion 5,8 [29]

LPBF
Brut de fusion 10,3 [70]

CX LPBF
Brut de fusion 81,8 0,3 [69]

Martensitique
Fe-C

Non-inoxydable
H13

Conventionnel
Trempe + Revenu 12 [30]

Brut de fusion 93,7 9 [23]Brut de fusion
Préchauffage du

plateau de fabrication
à 200°C

15

Martensitique
Fe-C

Inoxydable

AISI 420

LPBF
Brut de fusion 63 ≈ 20 ± 10 [53]

LPBF
Brut de fusion 139,3 10 [54]

LPBF
Brut de fusion

(double exposition
au faisceau laser)

104,2 21 - 57 [55]

X15TN LPBF
Brut de fusion ≈ 100 [5]

peut constater qu’entre différentes études d’un même acier, la fraction d’austénite détectée peut
fortement varier. Il n’est cependant pas possible de faire apparaître de corrélations entre la
densité d’énergie utilisée et la fraction d’austénite.

On peut également constater que les aciers martensitiques inoxydables ont en moyenne plus
d’austénite résiduelle après fusion que les martensitiques Fe-C non-inoxydables. L’austénite étant
plus ductile que la martensite, cela pourrait expliquer pourquoi l’impression des aciers inoxy-
dables est généralement moins problématique (pas de préchauffe du plateau, et pas de fissuration
de petits échantillons).

1.1.2 Les contraintes résiduelles
Les contraintes résiduelles sont un problème majeur de l’impression LPBF, car elles peuvent

avoir des effets délétères sur les pièces (fissuration, délamination, etc.). Après un bref rappel sur
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les différents types de contraintes résiduelles, nous aborderons les mécanismes qui aboutissent à
leur apparition lors de l’impression, leur répartition et leurs effets.

1.1.2.1 Définition générale

Les contraintes résiduelles sont les contraintes présentes dans la matière quand celle-ci n’est
pas soumise à des chargements extérieurs. Elles peuvent être réparties en trois catégories (Fi-
gure 1.13) [22][71] :

— Les contraintes de type I, σI : il s’agit des contraintes macroscopiques, qui se produisent
à l’échelle de plusieurs grains. Elles peuvent provenir, par exemple, d’un gradient de
température important, lors d’une opération de soudage ou d’un traitement thermique.
Elles sont responsables des variations dimensionnelles et des déformations importantes du
matériau ;

— Les contraintes de type II, σII : il s’agit des contraintes intergranulaires, qui sont quasi-
ment toujours présentes dans les matériaux polycristallins en raison des différentes pro-
priétés élastiques et thermiques des grains ; et se produisent lors de la formation de diffé-
rentes phases dans le matériau.

— Les contraintes de type III, σIII : il s’agit des contraintes à l’échelle atomique, qui sont
liées à la cohérence aux interfaces (joint de grain, précipité/matrice) et aux champs de
contraintes des dislocations.

Figure 1.13 – Les différents types de contraintes résiduelles en fonction de leur taille caractéristique
[72] : les contraintes de type I sont les contraintes macroscopiques, les contraintes de type II sont les
contraintes intergranulaires, et les contraintes de type III sont les contraintes à l’échelle atomique.

On se focalisera ici sur les contraintes résiduelles de type I car celles-ci ont un impact direct
sur la résistance à la fatigue et les propriétés mécaniques [72]. Elles peuvent également entraîner
des déformations de la pièce pendant ou après son impression [72]. De plus, il est possible de
les influencer en modifiant les paramètres d’impression [72]. Quant aux contraintes de type II
et III, celles-ci sont presque toujours présentes dans les matériaux polycristallins et sont plus
difficiles à mesurer [71].
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1.1.2.2 Apparition des contraintes résiduelles lors de l’impression

Deux mécanismes sont responsables de l’apparition des contraintes résiduelles de type I lors
de l’impression LPBF : le mécanisme du gradient thermique TGM (Temperature Gradient Me-
chanism) et le refroidissement des couches supérieures fondues [73][74][75]. Compte tenu de la
complexité de ces phénomènes, le problème est simplifié en supposant que chaque couche d’une
pièce est fusionnée instantanément [72] (Figure 1.14) :

TGM - Dans un premier temps, quand une nouvelle couche de matière est ajoutée et chauffée à
une température bien supérieure à celle des couches déjà existantes, la nouvelle couche de matière
va se dilater, mais sera limitée par les couches inférieures beaucoup plus froides, entrainant la
formation de contraintes de compression dans la nouvelle couche et de traction dans les couches
du dessous (Figure 1.14.a). Plus le gradient de température sera important est plus le niveau de
contrainte augmente [76].

Refroidissement des couches supérieures fondues - Dans un deuxième temps, lorsque la source
de chaleur est supprimée, la nouvelle couche se refroidit rapidement et se contracte tout en étant
empêchée par les couches inférieures, provoquant l’apparition de contraintes de traction dans les
couches du dessus et de compression dans la nouvelle couche (Figure 1.14.b).

Figure 1.14 – Schéma simplifié des mécanismes provoquant l’apparition de contraintes résiduelles lors de
l’impression de pièces par LPBF [72] : a) lors de la fusion et de l’expansion thermique de la nouvelle couche
et b) lors du refroidissement et de la contraction de la nouvelle couche. Les flèches noires représentent
la dilatation ou la contraction de la dernière couche, et non les contraintes résiduelles, qui sont de signe
inverse.

L’apparition de contraintes résiduelles est en réalité plus complexe et plusieurs paramètres
sont à prendre en compte. En effet, les couches ne sont pas fusionnées instantanément, et donc, au
sein d’une couche, l’impression d’un cordon est influencée par l’impression des cordons adjacents.
La stratégie d’impression a donc un impact sur l’intensité des contraintes résiduelles, comme le
montre Van Belle dans sa thèse [22] ainsi que Mugwagwa et al. [77].

Les propriétés du matériau imprimé ont également un impact sur l’intensité des contraintes
résiduelles (Figure 1.15). Concernant les propriétés thermiques de diffusivité et de conductivité,
leur augmentation a pour effet de réduire l’intensité des contraintes résiduelles en réduisant
l’intensité du gradient thermique par diffusion de la chaleur (Figures 1.15.a et b.). Les aciers avec

30 2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés



État de l’art : Imprimabilité des aciers martensitiques par LPBF

d’importantes limites d’élasticité et contraintes à la rupture semblent développer des niveaux de
contraintes résiduelles plus importantes (Figures 1.15.c et d.).

Figure 1.15 – Valeurs moyennes des contraintes résiduelles maximales après impression LPBF au re-
gard des propriétés des matériaux [72] : a) En fonction de la diffusivité thermique ; b) En fonction de
la conductivité thermique ; c) En fonction de la contrainte à la rupture ; d) En fonction de la limite
d’élasticité.

Des études ont montré de manière expérimentale [78][79] (Figure 1.16) et numérique [22][80]
que chauffer le plateau de fabrication lors de l’impression permet de réduire les contraintes
résiduelles par réduction du gradient de température et par la réduction de la limite d’élasticité
du matériau [81] (Figure 1.15).

Les paramètres d’impression (puissance du laser, vitesse de balayage, température du plateau
de fabrication, etc.) ont également un impact sur la formation des contraintes résiduelles. Quand
ceux-ci permettent d’abaisser le gradient de température, l’intensité des contraintes baisse.

Plusieurs études ont montré que diminuer la vitesse de balayage réduit la vitesse de re-
froidissement ainsi que le gradient de température, abaissant donc les contraintes résiduelles
[81][82][83]. Une augmentation de la puissance du laser aurait également pour effet de réduire
les contraintes résiduelles, bien qu’il soit difficile de dissocier son impact de celui de la vitesse
de balayage [81][82][83][84].

Concernant l’épaisseur de couche, la plupart des études montrent que son augmentation tend
à réduire les contraintes résiduelles, en abaissant le gradient de température et en abaissant la
vitesse de refroidissement, car l’apport d’énergie est augmenté pour compenser l’épaisseur plus
importante [82][85][86]. Néanmoins des résultats contradictoires existent : Vrancken [81] a étudié
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Figure 1.16 – Intensité des contraintes résiduelles dans la dernière couche après impression d’un acier
JIS SCM440 (42CD4) en fonction de la température du plateau de fabrication [79]

l’impact de l’épaisseur de couche sur l’intensité des contraintes résiduelles dans des échantillons
en Ti6Al4V, et a constaté une augmentation des contraintes résiduelles quand l’épaisseur de
couches passe de 30 µm à 90 µm, mais les contraintes baissent quand l’épaisseur de couche passe
de 90 µm à 120 µm.

La transformation martensitique des aciers Fe-C peut également générer des contraintes rési-
duelles, car celle-ci s’accompagne d’une augmentation du volume pouvant aller jusqu’à +4% [72].

1.1.2.3 Répartition des contraintes résiduelles

La plupart des études montre que les contraintes résiduelles après impression LPBF sont
souvent de traction en surface et de compression à cœur [81][84][87][88][89][90], comme illustré
sur les Figures 1.17.a. et b. Mercelis et al. [75] ont remarqué que l’ajout de nouvelles couches
augmente graduellement l’intensité des contraintes résiduelles (Figures 1.17.c. et 1.18).

Van Belle et al. [86] ont mis en évidence par simulation que les contraintes les plus importantes
se trouvent dans les dernières couches imprimées et à la jonction entre le plateau de fabrication
et la pièce, aux angles de cette dernière (Figure 1.19).

1.1.2.4 Impact des contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles ont un impact délétère sur les pièces issues de l’impression LPBF.
Celles-ci étant souvent de traction en surface, elles peuvent faciliter l’amorçage de fissures,
provoquer la rupture lors de l’impression [25] et réduire la résistance à la fatigue (Figure 1.20.a.)
[72][92]. Elles peuvent également provoquer une distorsion de la pièce après son retrait du plateau
de fabrication (Figure 1.20.b.), et sa déformation plastique durant l’impression si la contrainte
est supérieure à la limite d’élasticité (Figure 1.20.c.).

1.1.2.5 Synthèse sur les contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles sont une conséquence néfaste majeure de l’impression LPBF.
Celles-ci résultent des forts gradients thermiques, des importantes vitesses de refroidissement
et des transformations de phase. Afin de réduire leur intensité, il est nécessaire de réduire le
gradient thermique et la vitesse de refroidissement. Pour cela, il est possible d’augmenter la
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a) b)

c)
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Figure 1.17 – Répartition des contraintes résiduelles après impression LPBF du Ti6Al4V (l’axe Z re-
présente le sens de fabrication et la ligne noire la démarcation entre la zone en tension et la zone en
compression) : a) Carte de contrainte verticale dans l’interface entre le plateau de fabrication et la pièce
(dimensions 15×15 mm2) [81] ; b) Vue isométrique de la contrainte horizontale dans la diagonale de
la pièce [81] ; c) Contrainte de traction horizontale sur la surface supérieure induisant une compression
horizontale en dessous et un moment fléchissant de la pièce induisant des contraintes de traction verti-
cales en surface. Chaque nouvelle couche accroit les contraintes verticales (car cela augmente le moment
fléchissant) [91].
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Figure 1.18 – Intensité des contraintes résiduelles dans un échantillon en 316L en fonction du nombre
de couches imprimées [75]
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Figure 1.19 – Contraintes de von Mises déterminées par simulation numérique [86]. Les contraintes les
plus importantes se trouvent à la jonction entre le plateau de fabrication et la pièce imprimée, et plus
particulièrement aux angles de la pièce.

a) b) c)

Figure 1.20 – Effets des contraintes résiduelles sur les pièces imprimées par LPBF : a) Réduction de la
tenue en fatigue en raison des contraintes résiduelles de traction en surface s’additionnant aux contraintes
appliquées ; b) Flexion/distorsion de la pièce après avoir été désolidarisée du plateau de fabrication ;
c) Contact du racleur avec la pièce en cours d’impression si celle-ci se déforme [72].
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État de l’art : Imprimabilité des aciers martensitiques par LPBF

température du plateau de fabrication, de réduire la vitesse de balayage du faisceau laser, d’aug-
menter la puissance du laser et d’augmenter l’épaisseur de couche. Généralement les contraintes
sont de traction en surface et de compression à cœur. Cette répartition des contraintes provoque
un moment fléchissant dans les pièces qui auront alors tendance à fléchir après avoir été retirées
du plateau de fabrication. Si les contraintes sont supérieures à la limite d’élasticité, le matériau
peut se déformer plastiquement. Celles-ci peuvent également entrainer l’amorçage de fissures
dans les pièces.

1.1.3 Défauts structurels
Les défauts structurels sont, comme les contraintes résiduelles, inhérents à l’impression LPBF.

Ils peuvent être divisés en 3 catégories : les pores, la rugosité de surface et les fissurations à chaud.

1.1.3.1 Densités relatives et formation de pores

Deux catégories de pores existent : les inclusions de gaz et les manques de fusion. L’impact
de la densité d’énergie sur la densité relative des pièces est bien documenté [23][32][93][94] : les
manques de fusion "lack-of-fusion" apparaissent pour de faibles densités d’énergie, alors que les
inclusions de gaz de type "keyhole" (définies ci-dessous) apparaissent pour d’importantes densités
d’énergie (Figures 1.21, 1.22 et 1.23). Les mécanismes de formation de ces défauts sont précisés
dans ce qui suit.

Densité d'énergie

Vitesse de balayage

Q
ua

nt
ité

 d
e 

po
re

s

Totalement
dense

Pores
"keyholing"

Pores
"lack-of-fusion"

Puissance constante

Figure 1.21 – Quantité et type de pores en fonction de la densité d’énergie. Les pores lack-of-fusion
apparaissent pour de faibles densités d’énergie, alors que les pores "key-holing" apparaissent pour des
densités d’énergie élevées [93].

Les inclusions de gaz

Les inclusions de gaz peuvent résulter de plusieurs phénomènes. Premièrement, si la densité
du lit de poudres est faible, le gaz présent entre les poudres peut se diluer dans le bain de fusion.
En raison de la vitesse de refroidissement et de la solidification extrêmement rapide du bain,
il est possible que le gaz ne parvienne pas à la surface avant la solidification [26]. De la même
manière, si les poudres contiennent initialement des bulles de gaz, celles-ci peuvent ne pas avoir
le temps de remonter à la surface [26].
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Lack-of-fusion

Inclusion de gaz
Z

Figure 1.22 – Observation en microscopie optique d’un pore lack-of-fusion et d’une inclusion de gaz dans
un échantillon d’acier H13 imprimé avec une densité d’énergie de 60 J/mm3. La présence concomitante de
manques de fusion et d’inclusions de gaz suggère que ces dernières ne découlent pas d’un "keyhole" mais
d’une faible densité du lit de poudres ou de la présence initiale de pores dans les poudres. Observation
faite dans le cadre de cette thèse. Les cordons ont été révélés grâce à une attaque chimique au réactif de
Fry A. Z représente le sens de fabrication.

a) b)

c)

316L 18Ni300

AISI H13

Figure 1.23 – Influence de la densité d’énergie sur les densités relatives de différents aciers : a) La densité
relative du 316L devient supérieure à 99% pour une densité d’énergie supérieure à 65 J/mm3 [94] ; b) La
densité relative du 18Ni300 croît pour des densités d’énergies inférieures à ≈ 100 J/mm3 par réduction des
pores liés à des manques de fusion et décroît pour des densités d’énergies inférieures à ≈ 100 J/mm3 par
augmentation des inclusions de gaz [32] ; c) La densité relative du H13 augmente entre ≈ 20 et 60 J/mm3

puis de stabilise. Un préchauffage du plateau de fabrication augmente la densité relative car l’énergie
nécessaire à fournir pour fondre les poudres est plus faible [23].
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Quand la densité d’énergie apportée à la poudre est trop importante, celle-ci peut provo-
quer un « keyhole » (c’est-à-dire une cavité de vapeur dans le bain de fusion) schématiquement
représenté sur la Figure 1.24. Si les gaz dans la cavité ainsi créée ne parviennent pas à remon-
ter au-dessus de la surface du bain de fusion, ceux-ci forment des inclusions de gaz dans la
pièce [95]. Ce type de défaut peut être mis en évidence in situ par radiographie sous rayonne-
ment synchrotron, comme l’illustre la Figure 1.25 lors de la fusion de poudres d’acier maraging
18Ni300.

Figure 1.24 – Schéma représentant un keyhole en vue de coupe, d’après [96]. A : Faisceau laser ; B :
Direction du soudage ; C : Front avant le keyhole ; D : Bosses du front avant ; E : Jet de vapeur ; F :
Inclinaison du front avant ; G : Déplacements convectifs du bain ; H : Structure en chevrons ; I : Front
de solidification ; J : Bain de fusion ; K : Projection d’une moitié du profil du keyhole ; L : Matériau
resolidifié.

Les inclusions de gaz (comme celle visible sur la Figure 1.22) peuvent être source de concentra-
tions de contraintes dans la matière. Néanmoins, leur coefficient de concentration de contraintes
est généralement faible (Kt ≈ 2) en raison de leur bonne sphéricité [97].

Les manques de fusion

Les manques de fusion, également nommés pores LOF (pour Lack-Of-Fusion) apparaissent
quand la densité d’énergie est trop faible et que la profondeur et la largeur du bain de fusion ne
permettent pas de fusionner l’intégralité de la couche de poudres (Figure 1.26).

Tout comme les inclusions de gaz, les manques de fusion entrainent la formation de concen-
trations de contraintes. Cependant, les manques de fusion sont bien plus nocifs en raison de leur
forme allongée et de leur anisotropie de forme (comme le montre la Figure 1.22), provoquant des
concentrations de contraintes plus importantes que les inclusions de gaz (Figure 1.27). De plus,
en impression LPBF, les manques de fusion sont en général de tailles plus importantes (parfois
supérieures à 200 µm) que les inclusions de gaz (généralement inférieures à 50 - 100 µm) [92].

1.1.3.2 La fissuration à chaud

De manière générale, la fissuration à chaud résulte de l’association entre des phases à bas
point de fusion, des contraintes causées par la réduction de volume lors de la solidification, ainsi
que par le retrait du bain de fusion lors de son refroidissement [25]. Ces fissures apparaissent
dans des zones interdendritiques et sont orientées selon le sens d’impression (Figure 1.28.a.).
Elles sont ainsi identifiables par la présence de dendrites à leurs surfaces (voir Figure 1.29)
[25][99][100].
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t = 0 µs t = 20 µs t = 40 µs

t = 60 µs t = 80 µs t = 100 µs

t = 120 µs t = 140 µs t = 160 µs

t = 180µs t = 200 µs t = 220 µs

t = 240 µs t = 260µs t = 280 µs

Sens
de scan

Figure 1.25 – Formation d’une inclusion de gaz lors de la fusion de poudres de 18Ni300 suite à un
"keyholing". La cavité de vapeur est mise en évidence en rouge et l’inclusion de gaz en vert. Merci au
Professeur Anthony Rollett et à Joseph Pauza d’avoir partagé cette radiographie synchrotron.
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Recouvrement vertical
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h

Figure 1.26 – Schématisation du manque de fusion et des recouvrements (d’après [98]). L’augmentation
de la densité d’énergie réduit la formation de pores "lack-of-fusion".

Figure 1.27 – Concentration de contraintes autour d’un défaut allongé entre deux couches d’impression.
a) Représentation schématique de l’orientation du défaut par rapport au sens d’impression (les couches
sont représentées par les rayures blanches et bleues) et du sens de sollicitation (flèches noires) ; b) Co-
efficient de concentration de contraintes pour un pore elliptique en fonction de ses dimensions b et c.
[92]
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Figure 1.28 – Mécanisme de la fissuration à chaud : a) Observation d’une fissure se situant dans une
zone interdendritique orientée selon l’axe de construction dans un alliage de base nickel Hastelloy X après
impression LPBF ; b) Représentation schématique du mécanisme de formation des fissures [101]
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La Figure 1.28.b. illustre schématiquement le mécanisme de formation d’une fissure à chaud.
Celle-ci apparait lorsqu’une chute de la pression du liquide interdendritique se produit à la base
des dendrites. Cette chute de la pression résulte d’une alimentation insuffisante en liquide pour
compenser la réduction du volume et le retrait du bain de fusion lors de son refroidissement [101].

Bien que la plupart du temps étudié dans les alliages de base nickel [100][101][102][103][104], ce
type de fissure a également été observé par Platl et al. [25] dans un acier à outil pour travail à froid
après impression LPBF (Figure 1.29). Selon cette dernière étude, la fissuration à chaud serait
le mode de fissuration prédominant dans leur acier, quelle que soit la densité d’énergie utilisée.
Néanmoins, aucune corrélation entre la densité d’énergie utilisée et la formation des fissures à
chaud n’est proposée. Ces dernières sont orientées suivant le sens d’impression [25]. Pour éviter
la formation de telles fissures, les auteurs suggèrent de chauffer le plateau de fabrication afin
de réduire l’intensité du gradient de température, et de réduire la concentration en éléments
comme le soufre et le phosphore qui, par microségrégation, forment des phases à bas point de
fusion et des films liquides le long des joints de grains [25][96]. Leurs teneurs dans l’acier étudié
par Platl et al. [25] sont de 0,011 wt.% pour le soufre et 0,019 wt.% pour le phosphore.

Figure 1.29 – Observation de structures dendritiques dans une fissure à chaud à différents niveaux de
grossissement dans un acier à outils pour travail à froid obtenu par LPBF (désignation non communiquée
dans l’article) [25]. Les densités d’énergie (en J/mm3) sont présentées pour chaque image.

La fissuration à chaud introduit donc des défauts de forme anisotrope orientés suivant le
sens de fabrication. On peut s’attendre à ce que ces défauts, comme les manques de fusion,
provoquent une anisotropie des propriétés mécaniques (Figure 1.27).

1.1.3.3 Les défauts de surface

La rugosité de surface après impression est principalement liée à l’empilement des couches,
à la distribution de taille des poudres, et à la présence de poudres partiellement fondues en
surface [24][105][106][107][108] (Figure 1.30). Celle-ci est généralement caractérisée à l’aide de
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profilomètre [109] ou de microscope confocal [23][110]. Dans ce cas, les valeurs typiques de
rugosité Ra, qui désignent les moyennes arithmétiques des hauteurs des crêtes par rapport aux
lignes moyennes, sont comprises entre environ 10 et 25 µm, ce qui est bien supérieur à celles
obtenues après usinage conventionnel (entre environ 3,2 et 0,2 µm [111]).

Les techniques de caractérisation de surface classiques (profilomètre, microscope confocal), ne
permettent cependant pas de caractériser finement l’intégrité des surfaces des pièces imprimées
car elles ne permettent pas de distinguer les défauts se trouvant sous la surface (cavités et surfaces
cachées par des poudres partiellement fusionnées). Pour pallier à ce problème, la tomographie
aux rayons X peut être utilisée (Figure 1.30)[112][113][114].

Pièce

Sens d'impression

Cavités
Poudre partiellement

fondue

200 µm

Figure 1.30 – Exemple de surface brute de fusion de l’acier CX obtenu par tomographie aux rayons X
dans le cadre de cette thèse. La taille de pixel est de 3 µm. La tomographie aux rayons X permet de
visualiser des surfaces indétectables au profilomètre ou au microscope confocal.

Comme les pores et les fissures à chaud, une forte rugosité peut provoquer des concentrations
de contrainte dans les pièces et donc l’amorçage de fissures, notamment en fatigue. Des traite-
ments de surface sont souvent nécessaires pour diminuer la rugosité et ainsi réduire les risques
d’amorçage [92][115].

1.1.3.4 Synthèse sur les défauts structurels

Les défauts structurels peuvent entrainer des concentrations de contraintes dans les pièces
et engendrer des ruptures prématurées et/ou l’amorçage de fissures en fatigue. Trois types de
défauts ont été identifiés : les pores, les fissures à chaud et la rugosité. Concernant les pores,
leur formation dépend fortement de la densité d’énergie utilisée lors de l’impression : une énergie
trop élevée provoquera l’apparition de cavités de vapeurs et le gaz formé peut être piégé lors de
la solidification du bain de fusion ; une densité trop faible conduira à l’apparition de manque de
fusion en raison d’une fusion incomplète des poudres. Une mauvaise densité du lit de poudre ainsi
que la présence de pores au sein des poudres peuvent également être responsables de la présence
d’inclusions de gaz si celui-ci n’a pas le temps de remonter à la surface du bain de fusion lors
de sa solidification. Concernant les fissures à chaud, celles-ci résultent de la présence de phases
à bas point de fusion et du retrait du bain lors de son refroidissement. Elles apparaissent quelle
que soit la densité d’énergie utilisée. Un préchauffage du plateau de fabrication peut empêcher
leur formation, mais aussi la suppression d’éléments tels que le soufre ou le phosphore dans le cas
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des aciers. Enfin, la forte rugosité est directement liée à l’empilement de couches et à la présence
de poudres partiellement fondues en surface. Il est nécessaire de procéder à des traitements de
surface pour réduire les risques d’amorçage à partir de ces défauts.

1.1.4 Dureté des aciers après impression LPBF
Comme vu précédemment (Section 1.1.1), le procédé d’impression LPBF engendre généra-

lement des microstructrures anisotropes, orientées suivant le sens d’impression, dont les tailles
caractéristiques sont plus faibles que dans les pièces issues de procédés conventionnels. Ces mi-
crostructures atypiques ont un impact très important sur les propriétés mécaniques des pièces
imprimées.

Dans ce premier chapitre, on se focalisera sur la dureté des aciers martensitiques après impres-
sion car d’une part, ce paramètre est un élément clé du cahier des charges définit précédemment
(Tableau 3), et d’autre part, parce qu’il est connu qu’une importante dureté est souvent signe
d’une mauvaise soudabilité/imprimabilité du matériau [25][116]. Pour l’influence de la fabrica-
tion LPBF sur les propriétés mécaniques telles que la limite élastique, la contrainte à rupture ou
l’allongement à la rupture, le lecteur est renvoyé aux nombreuses revues de la littérature portant
sur ce sujet [34][48][49][50][59][117].

Les aciers maraging sont réputés pour leur bonne imprimabilité car ceux-ci forment une mar-
tensite relativement peu dure et ductile lors de leur impression, puisque celle-ci est non-contrainte
par des atomes de carbone. Leur dureté est généralement comprise entre ≈ 35 et 40 HRC (Ta-
bleau 1.4), limitant les risques de rupture lors de leur impression. En raison de cette faible
dureté, ces aciers nécessitent toutefois un traitement thermiquement de vieillissement afin de
durcir par précipitation [27]. Les duretés des aciers maraging sont quelquefois plus importantes
après impression LPBF qu’à l’état conventionnel non-vieilli. Cela serait lié à un vieillissement
du matériau lors de son impression, provoqué par la fusion des couches supérieures et la montée
en température de la pièce [50].

Quant aux aciers martensitiques Fe-C, en raison du carbone qu’ils contiennent, ceux-ci
forment généralement une martensite dont la dureté est comprise entre environ 55 et 59 HRC
(Tableau 1.4) qui les rend plus sensibles à la fissure lors de leur impression (voir Sec-
tion 1.1.5) [23][25][118]. Cette dureté est proche de celle obtenue après trempe convention-
nelle [30][119]. Des traitements thermiques de revenu sont alors nécessaires pour réduire cette
dureté après impression. Notons cependant que l’acier X15TN, bien qu’étant un acier marten-
sitique Fe-C, présente une dureté plus faible après impression LPBF (≈ 41,8 HRC) qu’après
trempe conventionnelle (≈ 57-59 HRC [120]) du fait qu’il soit totalement austénitique après
impression [5].

1.1.5 Fissuration des pièces imprimées
Les fissures résultent de la présence de contraintes résiduelles et de discontinuités géomé-

triques qui les amplifient. Parmi celles-ci on trouve la liaison entre la pièce et le plateau de
fabrication (Figure 1.31.a.), les pores, ou les défauts de surface (Figure 1.32).

Par ailleurs, le nombre de couches imprimées joue également un rôle. Platl et al. [25] ont
étudié l’impression LPBF d’un acier à outil pour travail à froid, et ont observé que les premières
fissures apparaissent dans un échantillon formé d’un empilement de seulement de 50 couches, au
niveau du contact entre le plateau de fabrication et la pièce. Avec l’augmentation du nombre de

2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS 43

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Tableau 1.4 – Propriétés mécaniques des aciers à l’état brut de fusion et conventionnel

Acier État σe
(MPa)

Rm
(MPa) A% Dureté

(HRC)

Austénite
résiduelle
γ (%)

Source

Maraging

17-4PH

Tôle laminée
Recuit 898 1085 6,5 [121]

LPBF
Détentionnement

600°C 2h
600 1300 28 ≈ 39 72 [60]

LPBF
Brut de fusion 661 ± 24 1255 ± 3 16,2 ± 2,5 36 [63]

18Ni300

Fusion par
induction sous

vide
Recuit

760 - 895 1000 - 1170 6 - 15 35 [29]

LPBF
Brut de fusion 1214 ± 99 1290 ± 114 13,3 ± 1,9 39,9 ± 0,1 5,8

LPBF
Brut de fusion 915 ± 7 1165 ± 7 12,44 ± 0,14 35 - 36 10,3 [70]

LPBF
Brut de fusion 1057 ± 18 1176 ± 3 13 ± 4 ≈ 40,4 [28]

CX
LPBF

Brut de fusion 694 ± 6.5 1043 ± 7 16,3 ± 0,06 ≈ 35,5 0,3 [69]

LPBF
Brut de fusion 1036 1113 21,7 35 [68]

Martensitique
Fe-C

Non-inoxydable
H13

Conventionnel
Trempe + Revenu ≈ 50 12 [30]

LPBF
Brut de fusion 1207,8 ± 358,6 1854 ± 164 5,11 ± 0,51 59 [46]

Conventionnel
Traité thermiquement 1596,0 ± 12,0 1930,0 ± 7,0 12,0 ± 0,2 50 [122]

LPBF
Brut de fusion 1003,0 ± 8,5 1370,0 ± 175,1 1,7 ± 0,6 59

Brut de fusion ≈ 56 9 [23]Brut de fusion
Préchauffage du

plateau de fabrication
à 200°C

≈ 56 15

Martensitique
Fe-C

Inoxydable

AISI 420

Barre ronde
étirée à froid

Recuit
657,5 781,7 [123]

Barre ronde
étirée à froid

Recuit
700 800 6 - 7 [124]

LPBF
Brut de fusion 700 ± 15 1050 ± 25 2,5 ± 0,2 55 ± 1 ≈ 20 ± 10 [53]

LPBF
Brut de fusion 600 ± 5 1670 ± 54 3,5 ± 0,5 ≈ 57 10 [54]

LPBF
Brut de fusion 21 - 57 [55]

X15TN LPBF
Brut de fusion ≈ 41,8 ≈ 100 [5]
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Figure 1.31 – Observation de fissures dans un acier à outil pour travail à froid après impression LPBF :
a) Vue en coupe au niveau du plateau de fabrication de l’échantillon le plus haut de la Figure 1.33 ;
b) Représentation 3D de ce même échantillon ; c) Vue en coupe de l’échantillon [25]

Figure 1.32 – Zones d’amorçage des fissures dans un acier à outil pour travail à froid : a) et c) amorçages
au niveau de manques de fusion ; b) et d) au niveau d’inclusion de gaz ; e) zoom sur la fissure de la figure
d) présentant une structure dendritique [25]
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couches, les fissures suivantes amorcent plus haut dans l’échantillon. La Figure 1.31.c. montre
que les fissures à la base des échantillons sont les plus longues, car, comme elles sont les premières
à amorcer, elles se propagent avec l’accumulation des contraintes résiduelles liées à l’ajout de
nouvelles couches [25].

Figure 1.33 – Vue macroscopique d’échantillons en acier à outil pour travail à froid. Plus le nombre de
couches N est important et plus les échantillons présentent de fissures.[25]

Les aciers à outil pour travail à chaud ne font pas exception et se comportent comme on
vient de le décrire. Narvan et al. [23] ainsi que He et al. [118] ont également observé des fissures
dans de l’acier H13 imprimé par LPBF, comme le montre la première ligne de la Figure 1.34.
Celles-ci s’amorcent au niveau des surfaces verticales et se propagent dans un premier temps
horizontalement, puis se divisent en deux bras, l’un allant vers le haut et l’autre vers le bas. Ces
auteurs ne donnent pas d’explication quant à la propagation des fissures mais on peut supposer
que celles-ci se propagent dans un premier temps horizontalement à cause d’une délamination
des couches (la propagation en zigzag de la fissure peut laisser penser que celle-ci passe entre les
cordons), puis bifurque de manière à éviter les contraintes de compression à cœur s’opposant à sa
propagation (Figure 1.17). La deuxième ligne de la Figure 1.34 montre qu’avec une température
de préchauffage du plateau de fabrication de 200°C, aucune fissure n’est observable dans des
échantillons d’un acier H13 imprimés par LPBF.

Concernant les aciers martensitiques Fe-C inoxydables et les aciers maraging, aucune étude
n’a été trouvée évoquant leur fissuration. Pour les aciers maraging ce constat n’est pas surprenant
car leur absence de fissuration lors de l’impression est l’argument de leur utilisation. Néanmoins,
en ce qui concerne les aciers martensitiques Fe-C inoxydables, cela est plus étonnant, car ces
aciers contiennent autant de carbone que les aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables.

1.1.6 Synthèse générale
La fissuration des pièces lors de l’impression résulte de la combinaison de trois facteurs : une

microstructure dure et fragile, la création de contraintes résiduelles, et la formation de défauts
structurels amplifiant localement les contraintes. Dans cette brève revue bibliographique ont été
identifiés les paramètres d’impression et les caractéristiques des matériaux influençant ces trois
facteurs, et l’ensemble est récapitulé sur la Figure 1.35.

Il apparait que le nombre de facteurs pouvant impacter l’imprimabilité des aciers est très
conséquent. Étant donné que chaque étude utilise des paramètres d’impression, des poudres et
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Sans préchauffage du plateau

Avec préchauffage du plateau (T = 200°C)

Figure 1.34 – Fissuration d’échantillons en H13 lors de leur impression LPBF. Le plateau de fabrication
n’était pas chauffé lors de l’impression des échantillons représentés sur la première ligne, alors qu’il était
à une température de 200°C pour les échantillons représentés sur la deuxième ligne. Les échantillons
imprimés avec le plateau préchauffé n’ont pas fissuré alors que tous les autres oui. Toutes les fissures
amorcent au niveau des surfaces. La hauteur des fissures par rapport au plateau de fabrication n’est pas
communiquée. [23]

+ + =Microstructure
dure et fragile

Défauts /
Concentrations
de contraintes

Contraintes
résiduelles Fissures

Formation d'une martensite
contrainte par les atomes de
carbone et d'azote lors de 
l'impression

Absence d'austénite
résiduelle ductile

Rugosité de surface

Pores (inclusions de gaz,
manques de fusion, fissures
à chaud)

Important gradient de
température

Transformation martensitique

Figure 1.35 – Schéma récapitulatif des différents facteurs impactant l’imprimabilité des aciers marten-
sitiques
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

des machines différentes, il est difficile de tirer ne serait-ce que des tendances générales sur l’im-
primabilité des aciers martensitiques. D’autant plus que certains résultats sont contradictoires.

Dans ce chapitre sera donc étudiée, dans un premier temps, l’imprimabilité de huit aciers
martensitiques en utilisant une même machine et seulement deux jeux de paramètres d’impres-
sion (un pour les martensitiques inoxydables et l’autre pour les martensitiques non-inoxydables),
et dans un deuxième temps l’impact du taux de carbone et de l’austénite résiduelle sur l’impri-
mabilité sera étudié.

1.2 Imprimabilité de poudres d’aciers martensitiques dispo-
nibles commercialement

Dans cette section est évaluée l’imprimabilité de huit aciers martensitiques qui peuvent être
divisés en trois familles : les aciers maraging inoxydables (CX, L40), les aciers martensitiques
Fe-C inoxydables (PM420, X15TN), et les aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables (H11,
H13, PM2012, 42CD4).

1.2.1 Poudres utilisées et impression des échantillons
Les poudres ont été obtenues auprès de différents fournisseurs industriels : Aubert & Duval

pour les poudres de X15TN, PM420, PM2012 et 42CD4 ; Nanosteel pour celles de L40 ; LPW
pour celles de H11 et H13 ; et EOS pour celles de CX. Toutes les poudres étaient de tailles
comprises entre 20 et 53 µm et étaient atomisées au gaz. Leurs compositions chimiques sont
données dans le Tableau 1.5, et elles ont été trouvées dans la documentation technique des
fournisseurs, à l’exception de celle du L40 qui a été trouvée dans le brevet [125] et de celle du
PM420 qui nous a été transmise par Aubert & Duval. Leurs teneurs en carbone varient de 0,05%
(CX) à 0,6% (PM2012), tandis que les teneurs maximales en chrome varient de 1,2% (42CD4)
à 16,5% (X15TN).

Tableau 1.5 – Compositions chimiques des nuances étudiées en wt.%

Type d’acier Désignation C Mn Cr Mo V Ni Cu Si Al Ti W N S P Fe

Aciers Fe-C
martensitiques
inoxydables

PM420
(X30Cr13 - AISI 420) 0.35 0.28 13.7 0.028 0.109 0.014 0.36 0.003 0.03 0,011 0,017 //

X15TN
(X40CrMoVN16-2)

Min 0.37 - 15.00 1.50 0.20 - - 0.16 //Max 0.45 0.60 16.50 1.90 0.40 0.30 0.60 0.25

Aciers Fe-C
martensitiques

42CD4
(42CrMo4)

Min 0.38 0.6 0.9 0.15 - - - //Max 0.45 0.9 1.2 0.3 0.4 0,035 0,035
AISI H11

(X37CrMoV5-1)
Min 0.35 0.20 4.75 1.10 0.30 0.80 - - //Max 0.45 0.60 5.50 1.60 0.60 1.25 0,03 0,03

AISI H13
(X40CrMoV5-1)

Min 0.32 0.20 4.75 1.10 0.80 - - 0.80 - - - //Max 0.45 0.50 5.50 1.75 1.20 0.30 0.25 1.20 0.1 0,03 0,03
PM2012
(HS 2-2-2) 0.6 0.3 4.0 2.0 1.5 1.0 2.1 //

Aciers
maraging

inoxydables

L40 0.16 10.64 1.48 1.96 0.54 0.19 0.07 //

CX Min - - 11.00 1.10 8.40 - 1.20 //Max 0.05 0.40 13.00 1.70 10.00 0.40 2.00

Les échantillons ont été imprimés avec une machine EOS M270. Les paramètres de fusion
sont donnés dans le Tableau 1.6. Deux jeux de paramètres ont été utilisés : l’un pour les aciers
non-inoxydables (PM2012, 42CD4, H11 et H13), et l’autre pour les aciers inoxydables (CX, L40,
X15TN et PM420). En effet, de précédentes expériences internes au CT-IPC avaient montré
que la densité d’énergie nécessaire pour imprimer des pièces denses en aciers inoxydables est
supérieure à celle nécessaire pour imprimer des pièces en aciers non-inoxydables. Ces densités
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Imprimabilité de poudres d’aciers martensitiques disponibles commercialement

d’énergie sont respectivement égales à 93 ±11 J/mm3 et 60 ±7 J/mm3. La puissance du laser et
l’écart vecteur étaient de 195 W et 100 µm respectivement. Chaque couche a été imprimée avec
un angle de 67° par rapport à la précédente. L’épaisseur de couche a été fixée à 40 µm pour les
aciers non-inoxydables et à 30 µm pour les aciers inoxydables. Les vitesses de balayage ont été
déterminées en utilisant l’Équation (1). Les impressions ont été réalisées sous azote.

Tableau 1.6 – Paramètres d’impression : deux jeux de paramètres ont été utilisés pour imprimer les aciers
inoxydables et les aciers non-inoxydables

Non-inoxydables Inoxydables
P - Puissance du laser [W] 195 195

vs - Vitesse de balayage [mm.s−1] 818 699
ec - Épaisseur de couche [µm] 40 30

h - Écart vecteur [µm] 100 100
Ed - Densité d’énergie[J/mm3] 60 93

Sur la Figure 1.36 sont représentés les différents types d’échantillons imprimés. Les cylindres
de diamètre 3 mm ont été utilisés pour effectuer les observations par tomographie aux rayons X.
Les cubes ont servi aux essais de dureté et aux analyses des microstructures. Quant aux éprou-
vettes parallélépipédiques, elles ont été utilisées pour les essais de résilience Charpy. Leurs di-
mensions à l’état brut de fusion étaient de 11 × 11 × 57 mm3 et elles ont toutes été imprimées
horizontalement pour économiser des poudres.

Eprouvettes de résilience
11 x 11 x 57

Cubes
10 x 10 x 10

Cyclindres
Ø3 x 10

Sens d'impression Z

Figure 1.36 – Les différents types d’échantillons imprimés (dimensions en millimètre)

1.2.2 Fissuration des échantillons martensitiques Fe-C non-inoxydables
Des fissures ont été observées uniquement dans les éprouvettes de résilience et les cubes

des aciers martensitiques non-inoxydables (42CD4, H11, H13, PM2012), comme illustré sur la
Figure 1.37. Celles-ci sont apparues lors de l’impression et sont principalement localisées à la base
des échantillons, à la jonction avec le plateau de fabrication, comme observé dans [23][25]. Cette
formation est vraisemblablement due aux contraintes résiduelles plus intenses se trouvant à ce
niveau-là (voir Figure 1.19) [86]. Les autres aciers n’ont pas fissuré, notamment les martensitiques
Fe-C inoxydables qui contiennent pourtant autant de carbone que les martensitiques Fe-C non-
inoxydables.
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Z
5 mm

42CD4 H11 H13 PM2012

Z

b)

a)

Plateau de fabrication

Plateau de fabrication

Eprouvette

Figure 1.37 – Fissures dans les éprouvettes de résilience faites d’aciers martensitiques Fe-C non-
inoxydables : a) Face observée et b) observation au microscope optique des fissures. Celles-ci sont princi-
palement proches de la jonction avec le plateau de fabrication, où les contraintes résiduelles sont les plus
intenses [22]. Les surfaces n’ont pas été polies avant les observations.

Les cylindres utilisés pour la tomographie n’étaient pas fissurés, excepté ceux en PM2012
(Figure 1.38). Cette absence de fissures peut s’expliquer par la relative petite taille des cylindres
comparée à celle des éprouvettes de résilience, qui minimise l’intensité des contraintes résiduelles.

La Figure 1.39 illustre la propagation d’une fissure dans un échantillon de H13 s’étant amorcée
à partir d’un défaut de surface. La fissure se propage dans un premier temps horizontalement
aux interfaces entre les bains de fusion, vraisemblablement en raison d’une délamination (c’est-
à-dire une décohésion des couches). Elle s’oriente ensuite vers le haut de l’échantillon, avant de se
diviser en deux bras. Une propagation similaire a été observée par Narvan et al. [23] (Figure 1.34).
On peut supposer que cette division est liée à l’état de contraintes dans la pièce. En effet, les
contraintes résiduelles de compression se trouvant au cœur l’échantillon (Figure 1.17) s’opposent
probablement à la propagation des fissures.

La fissuration des aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables aurait certainement pu être
évitée par un préchauffage du plateau de fabrication, et donc par une réduction des contraintes
résiduelles [22][78][79][80], comme le montre la Figure 1.34 [23].

1.2.3 Caractérisation des défauts internes et des rugosités par tomographie
aux rayons X

Un tomographe de laboratoire v|tome|xs a été utilisé pour caractériser les défauts internes et
les rugosités des échantillons cylindriques présentés précédemment (Figure 1.40). Le tomographe
est équipé d’un capteur Varian Paxscan de résolution maximale 1,7 µm et de largeur utile
1600 px. Il a été décidé d’utiliser une taille de voxel de 3 µm. Avec une telle résolution spatiale,
il aurait été théoriquement possible de scanner des cylindres de diamètre 4,8 mm, mais pour
éviter une atténuation trop importante du faisceau, des cylindres de diamètre 3 mm ont été
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Z

Figure 1.38 – Coupe obtenue par tomographie sur un échantillon de PM2012. Les flèches indiquent
des fissures dans un échantillon cylindrique de PM2012 observées au tomographe. Seuls les cylindres de
PM2012 présentent des fissures. La taille de voxel est de 3 µm. La méthodologie employée pour scanner
les échantillons est décrite dans la section suivante (1.2.3).

Z

Figure 1.39 – Observation d’une fissure dans un échantillon de H13 provoquée par un défaut de surface.
Elle se propage dans un premier temps horizontalement avant de s’orienter vers le haut de l’échantillon. Le
réactif Fry A a été utilisé pour révéler les cordons. La procédure suivie pour la préparation des échantillons
est détaillée dans la Section 1.2.4.
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

utilisés. Quatre tomographies ont été effectuées par acier : deux cylindres par acier et deux
tomographies par cylindre. La hauteur totale analysée par acier était d’environ 13 mm. Les
paramètres d’acquisition étaient les suivants : tension de 140 kV et intensité de 80 µA. Mille-
deux-cents projections ont été enregistrées pour chaque scan d’une durée d’environ 20 min. Une
feuille de cuivre de 300 µm a été utilisée pour filtrer le faisceau incident et limiter les problèmes
de durcissement sur les images reconstruites [126]. La reconstruction 3D a été faite avec le logiciel
Phoenix datos x en utilisant un algorithme de rétroprojection filtrée.
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Figure 1.40 – Représentation schématique des analyses effectuées grâce à la tomographie aux rayons X :
a) Représentation 3D du volume d’un échantillon obtenue sous ImageJ ; b) Analyses des défauts internes
permettant d’évaluer les diamètres équivalents, les sphéricités des pores ainsi que les densités relatives
des cylindres ; c) Analyse des états de surface par extraction de profils et mesure de la rugosité. Les
méthodologies pour effectuer ces analyses ont été développées dans [115].

Les images 3D obtenues ont été analysées à l’aide du logiciel ImageJ. Les seuillages ont été
effectués automatiquement en utilisant l’algorithme de seuillage par défaut IsoData [127]. Les
pores dont le volume est inférieur à 9 voxels ont été filtrés, et par conséquent, le plus petit
diamètre équivalent 2 pouvant être détecté était d’environ 7,7 µm.

1.2.3.1 Densité relative des pièces et morphologie des pores

Les densités relatives ont été déterminées à partir des images 3D seuillées des échantillons,
en effectuant le ratio entre le nombre de pixels correspondant à l’échantillon, pores exclus, et le
nombre de pixels appartenant à l’échantillon, pores inclus. Les sphéricités ont été calculées en
effectuant le rapport SSphèreEq/SPore avec SPore la surface d’un pore et SSphèreEq la surface d’une
sphère de volume équivalent. Par définition, le paramètre de sphéricité varie entre 0 et 1, avec
1 la valeur caractéristique d’un pore parfaitement sphérique. Les projections des pores visibles
sur la Figure 1.43 ont été obtenues en utilisant une projection d’intensité minimale (minimum
intensity projection) dans ImageJ. Cette opération, résumée sur la Figure 1.41, crée une image
2D (X,Y) où la valeur de chaque pixel de coordonnées (Xp, Yp) est la valeur minimale en niveau

2. Ce qui correspond au diamètre d’une sphère ayant le même volume que le plus petit pore détectable.
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de gris de tous les pixels ayant ces mêmes coordonnées (Xp, Yp) dans l’image 3D par rapport à
l’axe de construction Z. Dans notre cas, les pores avaient les valeurs minimales après seuillage
(0).

Z

X

Y

X

YZ

a) b)

Z2 Z1

Figure 1.41 – Schéma présentant la projection de deux pores suivant l’axe de fabrication Z : a) Visua-
lisation 3D de deux pores se trouvant à différentes hauteurs Z1 et Z2 dans le volume de l’échantillon ;
b) Projection suivant Z des pores sur une même section 2D.

Le Tableau 1.7 montre que les densités relatives de tous les échantillons sont supérieures
à 99,8% excepté pour le 42CD4 (99,7%). Les aciers inoxydables sont légèrement plus denses
que les aciers non-inoxydables, probablement en raison de la densité d’énergie plus importante
utilisée pour les imprimer, ce qui a pu provoquer une fusion des couches sur une profondeur plus
importante et ainsi réduire la quantité de pores liés à des manques de fusion, comme le montrent
les études [23][32][94] (voir Figure 1.23).

Tableau 1.7 – Densités relatives des pièces et morphologie des pores

Types d’aciers Martensitiques Fe-C
inoxydables

Martensitiques Fe-C
non-inoxydables

Maraging
inoxydables

Désignations PM420 X15TN 42CD4 AISI H11 AISI H13 PM2012 L40 CX
Densités

relatives (%) 99,994 99,994 99,734 99,980 99,983 99,990 99,993 99,998

Sphéricités
médianes 0,70 0,72 0,82 0,77 0,69 0,77 0,67 0,76

Diamètres
médians (µm) 29 27 39 25 33 24 30 18

L’évolution de la densité relative le long de l’axe de construction a été étudiée en traçant
le profil fs = f(Z) où fs représente la densité 2D mesurée dans une couche reconstruite à
une altitude Z. La Figure 1.42 montre une de ces courbes obtenues pour l’acier PM420. Elle est
représentative des courbes du même type obtenues pour tous les aciers étudiés : aucune évolution
particulière de la densité relative n’est observable en fonction de Z (l’ensemble est disponible en
Annexe B).
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Figure 1.42 – Évolution de la densité relative en fonction de la hauteur de fabrication dans un échantillon
de PM420 et b) rendu 3D des pores, en rouge, dans ce même échantillon.

Cependant, une densité plus importante de pores est visible au niveau des surfaces, comme
illustré sur la vue projetée de la Figure 1.43. L’apparition de ces pores peut être causée par une
accélération et une décélération du faisceau laser au niveau des bords de la pièce, ayant pour
conséquence une augmentation locale de la densité d’énergie entrainant des pores par keyhole
(voir Figure 1.44). Néanmoins, cette hypothèse est peu probable car la machine EOS M270
utilisée pour imprimer les échantillons dispose d’un mode "Sky-writing" qui permet aux miroirs
de la tête scanner d’atteindre la vitesse de balayage avant que le faisceau laser ne soit activé
[128][129].
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Figure 1.43 – Visualisation des pores dans les échantillons par projection suivant l’axe de fabrication Z.
Les pores sont plus nombreux au niveau de la surface des échantillons.

Une seconde hypothèse est qu’au début et à la fin de l’impression d’une couche circulaire,
comme la longueur des cordons est plus faible, ceux-ci ont moins de temps pour refroidir entre
chaque passe du faisceau laser comparés aux cordons se situant au centre de la pièce (Figure 1.45).
Étant donné que chaque couche est imprimée avec un angle de 67◦ par rapport à la précédente,
la présence de pores est détectable sur toute la circonférence de l’échantillon.
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Figure 1.44 – Première hypothèse sur la présence plus importante de pores aux bords des échantillons :
Le cercle gris représente la couche de l’échantillon en cours d’impression, et les flèches les cordons de
fusion. Si le faisceau laser accélère au début de la fusion du cordon pour atteindre la vitesse de balayage
demandée et décélère à la fin, la densité d’énergie apportée à la matière pendant ces deux phases sera
plus importante (car la vitesse sera plus faible (Équation 1)). Cette densité d’énergie plus importante
est peut-être responsable du nombre plus important de pores aux bords des échantillons. Néanmoins, les
machines d’impression ont un mode de fonctionnement, nommé skywriting, qui leur permet d’éviter ce
problème.

A B C D

Z

Figure 1.45 – Deuxième hypothèse sur la présence plus importante de pores aux bords des échantillons :
le cercle gris représente la couche de l’échantillon en cours d’impression, et les flèches les cordons de
fusion. La distance que doit parcourir le faisceau laser pour aller du point A au point B (lignes jaunes)
est plus courte que la distance qu’il doit parcourir entre les points C et D (lignes bleues). Cela signifie
que la matière a moins de temps pour refroidir lors de l’impression du point B que lors de l’impression du
point D. Aussi, les points A et B sont plus proches de la bordure de l’échantillon que les points C et D,
et sachant que la conductivité thermique du lit de poudres est plus faible que celle de la pièce fusionnée
(en raison de la présence de gaz entre les grains de poudres), le refroidissement des points A et B est
légèrement plus lent que celui des points C et D. Ces raisons combinées font que la température de la
matière au niveau des points A et B est plus importante qu’aux points C et D, favorisant la formation
de pores par key-holing.
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La Figure 1.46 illustre la géométrie des pores en fonction de leur sphéricité. Ceux dont les
sphéricités sont inférieures ou égales à 0,7 ne sont clairement pas sphériques et correspondent
donc à des manques de fusion, alors que ceux dont les sphéricités sont supérieures ou égales à
0,9 sont très sphériques et proviennent donc a priori d’inclusions de gaz. Pour des sphéricités de
l’ordre de 0,8 il est difficile de déterminer l’origine des pores. Les valeurs médianes des sphéricités
dans les différents aciers sont données dans le Tableau 1.7, elles sont toutes comprises entre 0,67
et 0,87, ce qui signifie que la moitié du volume total des pores correspond à des pores non-
sphériques et résulte donc très probablement de manques de fusion. Le 42CD4 est l’acier dont la
sphéricité des pores est la plus importante. Comme vu précédemment, il est également le moins
dense après impression. Il est donc possible que la densité de son lit de poudres n’ait pas été aussi
conséquente que celle des autres aciers, ce qui aurait eu pour conséquence d’augmenter le nombre
d’inclusions de gaz, de réduire la densité relative et d’accroître la sphéricité des pores [26][130].
Des analyses complémentaires seraient nécessaires pour valider cette hypothèse. Il pourrait ainsi
être envisagé de contrôler la distribution de la taille des poudres ainsi que la densité du lit de
poudres.

Le Tableau 1.7 donne également les médianes des diamètres équivalents dans les différents
aciers. Celles-ci sont toutes comprises entre 18 µm et 39 µm.

0,5 0,6 0,7 0,8 0,9

Sphéricité

100 µma)

b)

Z

Z

Figure 1.46 – Géométries des pores en fonction de leur sphéricité : a) pores observés parallèlement au
sens de fabrication et b) ces mêmes pores observés perpendiculairement au sens de fabrication. Les pores
dont les sphéricités sont inférieures ou égales à 0,7 sont des manques de fusion alors que les pores dont
les sphéricités sont supérieures ou égales à 0,7 sont des inclusions de gaz. Pour des sphéricités de l’ordre
de 0,8 il est difficile de déterminer l’origine des pores. Ceux représentés sur cette figure ont été détectés
dans un échantillon de 42CD4.

On peut conclure que pour les paramètres d’impression explorés, les valeurs de densité relative
et les morphologies des pores varient très peu d’un acier à l’autre, à l’exception du 42CD4.

1.2.3.2 Rugosité des surfaces parallèles à l’axe de construction

Afin de caractériser l’état de surface des échantillons, des profils parallèles au sens de fa-
brication ont été extraits comme illustré Figure 1.40, en utilisant une méthode développée par
Persenot et al. [131]. Huit profils d’environ 3 mm ont été analysés par aciers, soit une longueur
totale d’environ 24 mm. Les rugosités ont été caractérisées en utilisant les paramètres Ra et Rt :
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Ra = 1
N

N∑
i=0
|fn| (1.4)

Rt = max(fn) + |min(fn)| (1.5)

où fn est la hauteur des pics ou des creux mesurée à N positions le long du profil. Aucun
filtre n’a été appliqué aux profils de surface. Étant donné que les valeurs fn ont été obtenues par
tomographie aux rayons X, il était possible d’observer de fins défauts et des cavités qui auraient
été impossibles à détecter avec un stylet de profilomètre ou avec un microscope confocal.

Les rugosités sont données dans le Tableau 1.8. Les valeurs de Ra et de Rt sont constantes
quel que soit l’acier fusionné (Ra ∼ 14 µm, Rt ∼ 120 µm). Ces valeurs sont du même ordre de
grandeur que celles rapportées dans la littérature pour les matériaux H11 [23], 316L [109], et
18Ni300 [110] à l’état brut d’impression LPBF.

Il peut paraître surprenant qu’aucune distinction ne puisse être faite entre les rugosités de
surface obtenues avec les différents jeux de paramètres d’impression. En effet, les épaisseurs de
couche et les vitesses de balayage sont différentes entre les deux jeux de paramètres, et il a été
montré par Yasa et al. [132] et Qiu et al. [133] que l’augmentation de l’épaisseur de couche et de
la vitesse de balayage entraînent une hausse de la rugosité lors de l’impression LPBF de l’acier
18Ni300 et de l’alliage Ti-6Al-4V.

Toutefois, ces auteurs ont mesuré la rugosité sur la dernière couche imprimée et perpendicu-
lairement à l’axe de fabrication, alors que nos mesures ont été faites sur les surfaces parallèles
à l’axe de fabrication, et suivant le sens d’impression. Il est donc probable que les rugosités
des surfaces parallèles et perpendiculaires n’évoluent pas de la même manière en fonction des
paramètres d’impression. Pour le vérifier, des mesures de rugosité surfacique (Sa, Sz) par sonde
confocale seraient nécessaires.

Tableau 1.8 – Rugosités des échantillons déterminées à partir des tomographies aux rayons X

Types d’aciers Martensitiques Fe-C
inoxydables

Martensitiques Fe-C
non-inoxydables

Maraging
inoxydables

Désignations PM420 X15TN 42CD4 AISI H11 AISI H13 PM2012 L40 CX
Ra (µm) 15,1 14,1 14,1 13,7 14,5 14,2 13,1 12,4
Rt (µm) 121,1 110,4 116,3 116,4 129,9 116,3 112,7 96,3

1.2.4 Caractérisation des microstructures post-fusion
Le Tableau 1.9 récapitule l’ensemble des caractérisations effectuées par aciers. Le choix a

été fait de caractériser plus finement que les microstructures des aciers s’étant imprimés sans
fissurer. Les aciers 42CD4, H11, H13 et PM2012 ont donc seulement été analysés par Diffraction
des Rayons X (DRX).

Avant observation au microscope optique, au Microscope Électronique à Balayage (MEB)
et analyse par diffraction d’électrons rétrodiffusés (Electron BackScatter Diffraction - EBSD),
les échantillons ont été polis manuellement selon la procédure suivante : polissages aux papiers
abrasifs SiC P80, P320, P800, P1200 et P2500, suivi de polissages avec des suspensions de silice
colloïdale de 3, 1 et 0,05 µm (Mastermet ∼ 8, 5 pH).
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Tableau 1.9 – Résumé des caractérisations microstructurales réalisées sur les différents aciers

DRX Microscopie
optique MEB EBSD EDX

Martensitiques
Fe-C

non-inoxydables

42CD4
H11
H13

PM2012
Martensitiques

Fe-C inoxydables
PM420
X15TN

Maraging
inoxydables

L40
CX

Les surfaces des échantillons observés en microscopie optique et au MEB ont été attaquées
en utilisant des réactifs de Fry A, de Marble et de Kalling n°2. Les réactifs ont été fournis par
le laboratoire Chimie-Plus.

Le réactif de Fry A (63,4 g CuCl2, 2H20 ; 300 g H20 ; 197,5 g Éthanol absolu ; 474 g HCl 37%)
a été utilisé pour révéler les cordons LPBF des aciers H13, PM420, L40 et CX. Le réactif
de Marble (100 g CuSo4 ; 500 g H2O ; 592,5 g HCl 37,5%) a permis de mettre en évidence les
cordons LPBF de l’acier X15TN. Enfin, le réactif Kalling n°2 (25 g CuCl2 ; 500 mL Éthanol 96% ;
500 mL HCl 37%) a servi à révéler les microstructures des aciers PM420, X15TN, CX et L40.

1.2.4.1 Quantification par diffraction des rayons X des phases

Un diffractomètre Bruker D8 Advance AXS a été utilisé pour effectuer les mesures de Dif-
fraction des Rayons X (DRX) avec les paramètres suivants : une tension de 40 kV, une intensité
de 40 mA, radiation CuKα (1,54 Å). Les scans ont été effectués en utilisant la configuration
θ − θ, allant de 30◦ à 130◦ (2θ) avec un pas de 0,05◦ et un temps d’acquisition à chaque pas
de 1 s. Les taux d’austénite ont été quantifiés en utilisant la méthode de Rietveld à l’aide du
logiciel TOPAS. Les analyses ont été effectuées sur l’ensemble des aciers. Les différents spectres
de diffraction obtenus sur les huit aciers sont illustrés sur la Figure 1.47 et la quantité d’austénite
dans chaque acier est donnée Figure 1.48. On remarque sur la Figure 1.47.b. que les pics α(110)
des aciers martensitiques Fe-C après impression sont plus larges que ceux des aciers maraging.
Cela est dû à la distorsion de la maille de fer par le carbone la rendant tétragonale [134], mais
également plus dure, comme on le verra dans la Section 1.2.5.

Quand la température de début de transformation martensitique Ms diminue, la transforma-
tion martensitique lors du refroidissement est retardée, et par conséquent la fraction d’austénite
résiduelle augmente. Comme vu précédent, plusieurs équations empiriques existent pour prédire
la température Ms (Section 1.1.1.1) en fonction des compositions chimiques des aciers. Il a été
montré par Kung et al. [135] que les équations de Steven & Haynes et d’Andrews (Équations 1.2
et 1.3) sont les plus précises pour prédire la température Ms des aciers à faible et forte teneur
en éléments d’alliage. Cependant, l’équation d’Andrews surestime la température Ms des aciers
avec une forte teneur en chrome alors que celle de Stevens & Haynes sous-estime la température
Ms des aciers avec une forte teneur en molybdène [135].

Les températures Ms calculées pour les huit aciers sont disponibles dans le Tableau 1.10.
Les fractions d’austénite détectées par DRX en fonction des températures Ms sont visibles sur
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Figure 1.47 – Diffractogrammes en θ des différents aciers à l’état brut de fusion. Tous les aciers pré-
sentent des pics de fer-α et de fer-γ, à l’exception du X15TN qui présente uniquement des pics de fer-γ.
b) Agrandissement des pics γ(111) et α(110) révélant que les pics α(110) sont plus larges dans les aciers
martensitique Fe-C que dans les maraging (à l’exception du X15TN), en raison de la plus forte tétrago-
nalité de leur martensite. Remarque : Les spectres ne sont pas normalisés, il n’est donc pas possible de
comparer la hauteur des pics de diffraction entre les différents spectres et d’en déduire les fractions de
chaque phase. Le lecteur trouvera les résultats des quantifications, obtenus en utilisant la méthode de
Rietveld, sur la Figure 1.48.
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Figure 1.48 – Pourcentage d’austénite dans les différents aciers obtenus grâce aux diffractogrammes en θ
présentés sur la Figure 1.47 et en utilisant la méthode de Rietveld sous TOPAS. Les aciers martensitiques
inoxydables contiennent une importante quantité d’austénite après fusion. L’austénite étant moins fragile
que la martensite, sa présence contribue à expliquer pourquoi les aciers martensitiques inoxydables n’ont
pas fissuré contrairement aux aciers martensitiques non-inoxydables.

la Figure 1.49. Le X15TN est l’acier avec la plus faible température Ms, et il est aussi celui
avec la plus importante fraction d’austénite après impression. Cela est dû à sa concentration
plus importante en éléments d’alliage, abaissant la température Ms. Il est également possible
que sa teneur en azote (entre 0,16 et 0,25 wt.%) - qui est un élément hautement gammagène -
soit en partie responsable de l’importante quantité d’austénite résiduelle après fusion [44][58].
Les aciers 42CD4, H11, H13 et L40 ont les températures Ms les plus élevées, et sont également
ceux ayant la plus faible fraction d’austénite. Quant aux aciers PM420, PM2012 et CX, bien que
ceux-ci aient des températures Ms similaires, leurs fractions d’austénite varient notablement. La
fraction d’austénite plus importante dans le PM420 est probablement liée à une réversion de
l’austénite (c’est-à-dire son augmentation locale par microségrégation d’éléments la stabilisant)
engendrée par le revenu des couches inférieures lors de la fusion des couches supérieures [55]
(voir Section 1.1.1.2). La fraction plus faible d’austénite dans la PM2012 est probablement liée
à la densité d’énergie plus faible utilisée pour l’imprimer, et donc à un revenu et une réversion
austénitique amoindris. Pour le CX, la réversion ne s’est pas produite, vraisemblablement du
fait de sa très faible teneur en carbone.

Comme vu précédemment, les aciers martensitiques Fe-C inoxydables ne présentent pas de
fissures contrairement aux aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables. Étant donnée que la
caractérisation des défauts internes et des rugosités de surface n’a pas révélé de différences entre
les différents aciers, il est donc probable que la bonne imprimabilité des aciers X15TN et PM420
soit essentiellement liée à leur forte fraction d’austénite.

Les faibles concentrations en austénite des aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables com-
parées aux martensitiques Fe-C inoxydables sont probablement liées à deux facteurs : le premier
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Tableau 1.10 – Température Ms et fraction d’austénite résiduelle des aciers calculées avec les formules
empiriques de Stevens & Haynes (Equation 1.2) et d’Andrews (Equation 1.3)

Types d’aciers Martensitiques Fe-C
inoxydables

Martensitiques Fe-C
non-inoxydables

Maraging
inoxydables

Désignations PM420 X15TN 42CD4 AISI H11 AISI H13 PM2012 L40 CX
Ms (◦C)

Steven & Haynes 151 51 313 243 272 157 240 153

Ms (◦C)
Andrews 215 150 322 285 311 213 297 204

Fraction d’austénite
résiduelle (%) 34 96 8 10 19 16 13 7
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Figure 1.49 – Fraction d’austénite quantifiée par DRX en fonction de la température Ms : a) calculée avec
la formule de Steven & Haynes (Equation 1.2) et b) calculée avec la formule d’Andrews (Equation 1.3).
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est que ces aciers contiennent moins d’éléments d’alliage pouvant abaisser les températures Ms et
Mf ; et le second est la densité d’énergie utilisée pour les imprimer moins importante, ayant pour
conséquence un revenu des couches moins important et probablement une réversion austénitique
plus faible. Cette dernière hypothèse a pu être vérifiée expérimentalement lors de l’impression à
différentes densités d’énergie d’échantillons en PM420 (voir Annexe D).

1.2.4.2 Métallographie des échantillons de PM420, X15TN, CX et L40

Les microstructures des aciers maraging inoxydables et martensitiques Fe-C inoxydables im-
primés sans fissuration, ont été caractérisées. Deux microscopes électroniques à balayage (MEB)
ont été utilisés : un Tescan Vega 3 et un ZEISS Supra 55 (FEG). Les diffractions d’électrons rétro-
diffusés (Electron BackScatter Diffraction - EBSD) et les spectroscopies de rayons X à dispersion
d’énergie (Energy-Dispersive X-ray spectroscopy - EDX) ont été réalisées dans le ZEISS Supra 55.
Les données collectées ont été analysées en utilisant les logiciels AZtec et Tango développés par
Oxford Instruments. Seuls les aciers martensitiques Fe-C inoxydables ont été analysés par EBSD
afin de mettre en évidence l’austénite résiduelle qu’ils contiennent, et qui est, comme on l’a vu,
probablement responsable de leur bonne imprimabilité.

Géométrie des cordons - La forme des cordons dans les différents aciers est visible sur la
Figure 1.50, sauf pour l’acier CX pour lequel aucun réactif utilisé ne s’est révélé efficace. Il ap-
parait sur cette figure que les géométries des cordons sont similaires, avec des hauteurs de cordon
suivant l’axe d’impression Z mesurées au cœur des échantillons comprises entre ∼ 50 et 100 µm.

a) b) c) d)PM420 L40 CXX15TN

Z

Figure 1.50 – Empilements de cordons de fusion LPBF dans les échantillons de PM420, X15TN, L40 et
CX : a) PM420 après attaque chimique au réactif Fry A ; b) X15TN après attaque chimique au réactif
Marble ; c) L40 après attaque chimique au réactif Fry A ; d) CX après attaque chimique au réactif Fry A.

Microstructure du PM420 brut de fusion - La microstructure après attaque au réactif de Kal-
ling est visible sur les Figures 1.51.a. et b., et les différentes phases présentes dans l’acier sur les
Figures 1.51.c. et d. La microstructure, similaire à celle observée dans [136] pour l’acier AISI 420,
est composée de martensite et d’austénite résiduelle. Aucun précipité de taille micrométrique n’a
été détecté. L’attaque au réactif de Kalling révèle la présence de lattes martensitiques nanomé-
triques entre des cellules d’austénite (Figures 1.51.b)). Quant aux cartes EBSD, elles mettent en
évidence que l’austénite se situe principalement au fond des cordons entre les lattes de martensite
(Figures 1.51.c et 1.51.d).

Deux phénomènes pourraient expliquer la concentration plus importante d’austénite rési-
duelle au fond des cordons :
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1. Une concentration en éléments d’alliage plus importante au fond des cordons, abaissant
localement les températures Ms et Mf . En effet, il a été montré que lors du refroidissement
de cordons de soudure, des interfaces riches en éléments d’alliage peuvent se former par
diffusion à l’interface solide/liquide [137]. Pour vérifier cette hypothèse, des cartes EDX
ont été effectuées, et sont représentées sur la Figure 1.52. Aucun contraste chimique n’est
cependant visible sur ces cartes. Le carbone étant un élément trop léger pour être détecté
quantitativement, il n’est pas possible de déterminer s’il se trouve en plus forte concentra-
tion au fond des bains. Par ailleurs, le MEB/EDX est certainement limité en résolution
spatiale.

2. Des grains plus petits au fond des bains de fusion en raison du refroidissement plus rapide
dans cette zone [53], s’opposant à la transformation martensitique en abaissant la tem-
pérature Ms [138][139][140] (voir Section 1.3.4), et provoquant une réversion austénitique
plus importante en raison d’une densité de joints de grain plus grande (Figure 1.7). Cette
hypothèse n’a pas pu être vérifiée car la quantification des tailles de grains n’a pas été
possible à cause de l’indexation médiocre obtenue lors des analyses EBSD.

CC = Ferrite ou martensite
CFC = Austénite

Cellule

d)

2 µm

2 µm10 µm

a) b)

Z

200 µm

c)
25 µm

Figure 1.51 – Microstructure du PM420 brut de fusion : a) Image en électrons rétrodiffusés (BSE) d’un
cordon LPBF après attaque chimique au réactif Kalling n°2 ; b) Image BSE de la microstructure du
PM420 après attaque chimique au réactif Kalling n°2 mettant en évidence la présence de cellules très
fines (taille caractéristique ≈ 1 µm) ; c) Empilement de cordons LPBF vu par EBSD mettant en évidence
la fraction plus importante d’austénite résiduelle au fond des cordons ; d) Carte EBSD effectuée au fond
d’un cordon révélant la présence d’austénite résiduelle entre des lattes de martensite.

Microstructure du X15TN brut de fusion - Concernant le X15TN, sa microstructure est visible
sur la Figure 1.53. Elle est principalement composée d’austénite (Figure 1.53.a)), ainsi que de
martensite contenant de l’austénite entre ses lattes (Figure 1.53.b)).
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10 µm

C Si

Mo CrV

Figure 1.52 – Cartes MEB/EDX d’un échantillon de PM420 à l’état brut de fusion. Aucune ségrégation
n’est visible à cette échelle.

10 µm100 µm

a) b)

CC = Ferrite ou martensite

CFC = Austénite

Z
Martensite

Austénite

Figure 1.53 – Microstructure du X15TN brut de fusion : a) Empilement de cordons LPBF vu par EBSD ;
b) Image BSE de la microstructure du X15TN après attaque au réactif Kalling n°2. La répartition des
différentes phases dans les cordons semble aléatoire.

64 2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés



Imprimabilité de poudres d’aciers martensitiques disponibles commercialement

Microstructures des aciers maraging bruts de fusion - Les microstructures des aciers CX et
L40 sont similaires et sont représentées sur la Figure 1.54. Elles sont constituées de lattes de
martensite aléatoirement orientées et sont comparables à celles observées dans [141] dans du
CORRAX, dont la composition chimique est proche de celle du CX. Des cartographies EBSD
de ces aciers ont été réalisées, mais une dérive du faisceau d’électrons s’est produite lors de leur
acquisition. Les images obtenues étaient donc très déformées et les taux d’indexation étaient
médiocres. Par manque de temps, de nouvelles cartographies n’ont pas été faites.

5 µm 5 µm

a) b)

Z

CX L40

Figure 1.54 – Microstructures des maraging bruts de fusion après attaque au réactif Kalling n°2 : a) CX ;
b) L40. Des lattes de martensite aléatoirement orientées sont observables.

1.2.5 Propriétés mécaniques statiques post-fusion

Les propriétés mécaniques statiques des différents aciers ont été caractérisées au regard de
leur dureté et de leur résilience, deux quantités clefs du cahier des charges matériau (Tableau 3).

Les mesures de dureté Rockwell (HRC) ont été effectuées avec une machine Wolpert R-Testor
643R. Avant indentation, chaque surface était polie avec du papier P320 afin d’enlever la rugosité
initiale. Les essais de résilience ont été réalisés à l’aide d’un mouton de Charpy Zwick Roell.
Les éprouvettes de résilience, de dimensions initiales 11×11×57 mm3, ont été découpées par
électroérosion aux dimensions 5×10×55 mm3 (Figure 1.55) afin d’enlever les zones fissurées au
niveau de la liaison avec le plateau de fabrication (révélées précédemment sur la Figure 1.37).
Elles contenaient en leur centre une encoche en forme de U de profondeur 5 mm, en accord avec
la norme NF EN ISO 148-1 (2017).
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants
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d'impression LPBF

11x11x57 mm3 5x10x55 mm3

Figure 1.55 – Représentation schématique de l’éprouvette de résilience avant a) et après b) découpe
par électroérosion. C’est au niveau de la liaison entre le plateau de fabrication et les éprouvettes que
ces dernières présentaient des fissures (zone en rouge). Celle-ci a donc été enlevée lors de la découpe des
éprouvettes.

Les mesures de dureté HRC et les essais de Charpy montrent que les propriétés mécaniques va-
rient fortement d’un acier à l’autre (Figure 1.56). De grandes tendances apparaissent néanmoins :
les aciers martensitiques Fe-C sont les plus durs (∼ 53 HRC) et les plus fragiles (∼ 15 J/cm2),
alors que les aciers maraging sont les plus mous (∼ 40 HRC) et les plus résilients (∼ 100 J/cm2).
Ceci est probablement lié à la quantité plus importante de carbone dans les aciers martensitiques
Fe-C que dans les maraging (Tableau 1.5). Cependant, le carbone n’est pas le seul facteur in-
fluençant les propriétés mécaniques des pièces brutes de fusion LPBF. La Figure 1.57.a. montre
en effet que les aciers 42CD4 et X15TN ont des duretés plus faibles que les aciers H11 et H13,
bien que leurs taux de carbone soient identiques. Le X15TN est moins dur en raison de sa forte
concentration en austénite résiduelle (Figure 1.57.b.). En ce qui concerne le 42CD4, l’origine de
sa dureté moins importante n’a pas été identifiée.

La dureté du X15TN (40,7 ± 1,2 HRC) est similaire à celle obtenue par Limousin [5]
(≈ 41,8 HRC) après impression de ce même acier par LPBF. Compte tenu de son importante
fraction d’austénite résiduelle (96%), l’importante dureté du X15TN est surprenante. Son origine
n’est pas encore connue.

Quant au CX, sa dureté (34,4 ± 0,7 HRC) est comparable à celle mesurée par Asgari et al. [68]
(35 HRC) et Yan et al. [69] (≈ 35,5 HRC) après impression de celui-ci par LPBF.

Concernant le PM420, sa dureté est plus faible que celle mesurée dans les études de
Nath et al. [53] et de Saeidi et al. [54]. Ces derniers trouvent des duretés respectivement égales
à 55 ± 1 et 57 HRC. La dureté plus faible mesurée ici (51,7 ± 0,6 HRC) est probablement liée
à la quantité d’austénite résiduelle plus importante dans nos matériaux (34%) que dans ceux de
ces auteurs (respectivement 20% et 10%).

La dureté du 42CD4 (48,5 ± 2,5 HRC) est supérieure à celle obtenue par Damon et al. [142]
(39 HRC). La dureté plus faible mesurée par ces auteurs est probablement liée au fait qu’ils
ont préchauffé le plateau de fabrication à 200°C, ce qui a pu augmenter la fraction d’austénite
résiduelle, provoquer un revenu, et réduire l’intensité des contraintes résiduelles.

Les faciès de rupture sont représentés sur la Figure 1.58. Il apparait que les maraging inoxy-
dables (représentés par le CX) et les martensitiques Fe-C (représentés par le PM420 et le H13)

66 2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés



Imprimabilité de poudres d’aciers martensitiques disponibles commercialement
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Figure 1.56 – Dureté et résilience des aciers à l’état brut de fusion
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Figure 1.57 – Dureté en fonction du a) taux de carbone et de b) la fraction d’austénite
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

présentent des modes de rupture différents. Une forte déformation plastique des maraging avant
rupture est remarquable (Figure 1.58.a.) avec, à l’échelle microscopique, la formation de cupules
comme le montre la Figure 1.58.d., démontrant le caractère ductile des ruptures. Concernant les
faciès des aciers martensitiques Fe-C, la déformation plastique des échantillons avant rupture
est négligeable (Figures 1.58.b. et c.)) et aucune cupule n’est observable (Figures 1.58.e. et f.)),
traduisant une rupture fragile. L’ensemble des faciès est disponible en annexe (Figure B.1).

3 mm
CX PM420a) b)

3 mm

5 µm 5 µm

c) d)CX PM420

H13c)

3 mm

5 µm

H13e)

Figure 1.58 – Faciès de rupture des éprouvettes de CX, PM420 et H13 observés au microscope optique
(a,b,c) et détails des ruptures observées au MEB (c,d,e).

Parmi tous les aciers étudiés dans cette thèse, il n’a pas été possible de trouver dans la
littérature des valeurs de résilience uniquement pour le H13 et le AISI 420 après impression
LPBF à des fins de comparaison.

Ainsi, Ren et al. [143] et Ackermann et al. [46] ont trouvé respectivement des résiliences de
16 J/cm2 et de 10,2 J/cm2 pour le H13, ce qui est en bon accord avec la valeur mesurée dans
cette étude (15,1 ± 1,9 J/cm2).

Tian et al. [144] ont mesuré quant à eux une résilience de ≈ 11,5 J/cm2 pour le AISI 420
(de même composition que le PM420). Cette valeur est bien inférieure à celle obtenue dans
notre étude (26,9 ± 3,7 J/cm2). Cette résilience plus faible est probablement liée à une moindre
quantité d’austénite résiduelle mesurée dans leur acier après impression (13,3% au lieu des 34%
trouvés dans cette étude). La plus faible fraction d’austénite obtenue dans [144] est peut-être
liée à la densité d’énergie plus faible utilisée pour imprimer les échantillons, de 75-85 J/mm3 au
lieu de 93 J/mm3.
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Fusion d’un acier modèle Fe-C : rôle du carbone et de l’austénite résiduelle

1.3 Fusion d’un acier modèle Fe-C : rôle du carbone et de l’aus-
ténite résiduelle

Il a été montré précédemment que les aciers martensitiques Fe-C imprimés sans fissures sont
ceux qui présentent après impression une forte teneur en austénite résiduelle. On peut en effet
supposer que cette dernière permet d’accommoder les déformations subies lors de la fabrication
et donc que sa présence réduit les risques de rupture. Une teneur plus importante en austénite
résiduelle après refroidissement est en partie liée aux concentrations en éléments d’alliage qui
abaissent les températures Ms et Mf . Parmi ces éléments, le carbone est celui stabilisant le plus
l’austénite, y compris comparé à l’azote [44].

Une procédure spécifique a donc été conçue pour étudier l’influence du taux de carbone
sur la présence d’austénite résiduelle après impression LPBF. Cette procédure est présentée
schématiquement sur la Figure 1.59. Les matériaux de base utilisés étaient du fer pur ARMCO
(taux maximum de carbone de 0,02 % d’après la documentation technique), et des feuilles
de graphite (Figure 1.59.a.). Un gradient de concentration en carbone dans le fer pur a été
obtenu par diffusion au SPS (Spark Plasma Sintering - Figure 1.59.b.). Des lamelles ont été
découpées après diffusion du carbone (Figure 1.59.c.) et ont ensuite été placées dans une machine
d’impression EOS M270 pour réaliser des cordons de fusion sur des substrats contenant des
concentrations en carbone différentes et contrôlées (Figure 1.59.d.). La dureté de l’acier et des
cordons en fonction du taux de carbone a ensuite été mesurée, et l’austénite résiduelle dans les
cordons a été observée par EBSD.

1.3.1 Diffusion du carbone dans du fer pur par SPS
Les gradients de concentration ont été obtenus au SPS par diffusion des atomes de carbone

contenus dans des feuilles de graphite vers des plaques de fer pur ARMCO, comme illustré sur les
Figures 1.60 et 1.61. Quatre plaques d’épaisseur 1 mm ont été superposées les unes sur les autres
pour obtenir un substrat suffisamment large pour y fusionner plusieurs cordons. Les surfaces de
chaque plaque ont été polies avec des suspensions de silice colloïdale de 1 µm afin d’assurer de
bonnes surfaces d’échange entre elles. Lors de la diffusion, la pression exercée sur les plaques
de fer par les pistons verticaux est de 5 MPa pour assurer le contact entre les plaques, et la
température est contrôlée à l’aide d’un thermocouple en contact avec les plaques de fer. Pour
limiter l’oxydation des échantillons, la diffusion se fait sous vide primaire (∼ 0,2 mbar).

L’élévation de la température au SPS se fait par effet joule [145]. Le profil de température
est donné sur la Figure 1.62. La vitesse de montée en température est de 100°C/min pendant
10 min puis de 40°C/min pendant 2,5 min afin d’éviter un dépassement de la température
cible de 1100°C. Un palier à 1100°C pendant 10 min est ensuite réalisé. Le refroidissement
se fait à une vitesse contrôlée de 60°C/min afin d’éviter la formation de martensite lors du
retour à température ambiante, et d’obtenir une microstructure perlito-ferritique à l’équilibre
correspondant à un état recuit pour un acier.

Après diffusion au SPS, les plaques de fer ont été découpées en lamelles d’environ 1,3 mm
d’épaisseur (Figure 1.59.c.). Les gradients de concentration en carbone représentés sur la Fi-
gure 1.63 ont été observés à l’aide d’un microscope optique ZEISS Axiophot et ont été révélés
après polissage manuel et attaque au nital (2% HNO3 + 98% Éthanol à 96%). Le temps d’im-
mersion dans le nital devait être bref pour éviter de sur-attaquer les zones les plus riches en
carbone.
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Figure 1.59 – Représentation schématique de la procédure mise au point pour étudier l’influence de la
teneur en carbone sur la formation d’austénite résiduelle après impression laser : 1) Les matériaux de base
sont du fer pur et des feuilles de graphite. Le fer correspond à un empilement de plaques de fer ARMCO
d’épaisseur 1 mm ; 2) La diffusion du carbone contenu dans les feuilles de graphite vers le fer pur a été
obtenue au SPS, permettant l’obtention des gradients de concentration en carbone dans le fer ; 3) Des
lamelles ont été découpées avant d’être placées dans une machine d’impression LPBF 4). Des cordons
d’impression (i.e. des cordons de fusion laser) ont été réalisés à différentes concentrations en carbone.
5) La dureté de l’acier et des cordons a ensuite été mesurée et leur microstructure observée à l’EBSD.
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Figure 1.60 – Vue de l’intérieur de l’enceinte du SPS avec les plaques de fer installées entre les mors et
les feuilles de graphite. Le fer pur est composé d’un empilement de quatre plaques de fer pur ARMCO
d’un millimètre d’épaisseur chacune.
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Figure 1.61 – Schéma de la diffusion du carbone des feuilles de graphite vers les plaques de fer pur
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Figure 1.62 – Variation de température imposée lors de l’essai

La procédure de polissage était la suivante : polissage aux papiers abrasifs SiC P80, P320,
P800, P1200 et P2500, puis polissage aux suspensions de silice colloïdale de 3, 2 et 0,05 µm
(Mastermet).

L’attaque au nital 2% crée un relief au niveau de la surface des échantillons permettant
de distinguer par différence de contraste les différentes phases présentes au microscope optique
(Figure 1.63). Les phases sombres correspondent à la perlite. Dans la zone hypereutectoïde
(proche de la surface de diffusion et où C > 0,77 wt.%), la phase blanche correspond à la
cémentite et dans la zone hypoeutectoïde (au centre des échantillons et où C < 0,77 wt.%), elle
correspond à la ferrite.

Ainsi, au niveau de la surface de diffusion, où la concentration en carbone est la plus impor-
tante, sont visibles de la cémentite et de la perlite ; quand la concentration en carbone diminue
avec l’augmentation de la profondeur de diffusion, la cémentite disparaît et seule la perlite est
présente ; viennent ensuite un mélange perlite + ferrite et enfin seule la ferrite apparaît (Fi-
gure 1.63).

1.3.2 Quantification du taux de carbone par analyse d’images et simulation
numérique

La quantification du taux de carbone dans l’échantillon s’est faite de manière expérimentale
et numérique. La méthode utilisée pour quantifier le taux de carbone expérimentalement est
schématisée sur la Figure 1.64. La première étape a été de découper virtuellement par traitement
d’image le gradient de concentration en zones rectangulaires d’environ 100 µm de haut selon la
direction Y de diffusion, et de 480 µm selon l’axe Z. La hauteur des zones pouvait être supérieure
à 100 µm si une seule et même phase était observable sur des distances de diffusion supérieure
à 100 µm, comme ce fut le cas pour le gradient visible sur la Figure 1.63.a., où la ferrite est
l’unique phase présente au centre de l’échantillon sur une distance dépassant les 1 mm.

Au sein de chacune de ces zones, les fractions des phases présentes ont été déterminées par
analyse d’images en effectuant un seuillage manuel sous ImageJ. Après seuillage, la cémentite
contenue dans la perlite a été supprimée manuellement des images.
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Figure 1.63 – Gradient de concentration en carbone obtenu dans du fer et révélé après une attaque au
nital : a) Observation macroscopique des gradients de diffusion. Il n’est pas possible de distinguer les
différentes plaques de fer utilisées ; b) Observation de cémentite et de perlite au niveau de la surface de
diffusion ; c) Observation de perlite ; d) Observation d’un mélange de perlite et de ferrite ; e) Observation
de ferrite. (Micrographies optiques après attaque au Nital 2%)
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Une fois les phases départagées sous ImageJ, leurs fractions ont été évaluées dans chaque zone
ainsi que le taux de carbone correspondant. Par exemple, dans la première zone de la Figure 1.64,
la cémentite apparait en blanc et la perlite apparait en noir après seuillage. Le ratio du nombre de
pixels blancs sur le ratio du nombre de pixels total donne la fraction de cémentite contenue dans
la zone. Enfin, la concentration en carbone dans chaque lamelle a été déterminée en utilisant la
formule : %C[wt.%] = %Cémentite×%CCémentite+%Perlite×%CPerlite+%Ferrite×%CFerrite
avec %CCémentite, %CPerlite et %CFerrite les concentrations maximales en carbone de chaque
phase, respectivement égales à 6,67 wt.%, 0,77 wt.% et 0,02 wt.%.
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Figure 1.64 – Méthodologie utilisée pour quantifier expérimentalement le taux de carbone dans le gra-
dient : 1) Le gradient est divisé en différentes zones ; 2) Les micrographies optiques de chaque zone sont
seuillées ; 3) A partir des images seuillées, la fraction de chaque phase est déterminée ; 4) Le taux de
carbone est estimé à partir de la fraction de chaque phase et du taux de carbone maximum théorique
que peut contenir chacune des phases.

Le module DICTRA du logiciel Thermo-Calc a été utilisé pour déterminer numériquement
le taux de carbone dans le gradient. Le profil de température illustré sur la Figure 1.62 a
été implémenté dans le logiciel. L’épaisseur de l’échantillon dans la simulation est de 3,4 mm
(épaisseur réduite après SPS en raison du fluage du fer à la température de diffusion).

Sur la Figure 1.65.a. sont illustrées les conditions aux limites appliquées au modèle numérique.
Il a été supposé que le carbone est disponible en quantité illimitée (c’est-à-dire %C=∞ pour
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Fusion d’un acier modèle Fe-C : rôle du carbone et de l’austénite résiduelle

Y<0 et Y>3,4 mm), et qu’aux interfaces (Y=0 et Y=3,4 mm) la concentration de carbone
est de 1,5%. La valeur de 1,5% a été choisie de manière à correspondre aux concentrations en
carbone déterminées expérimentalement (voir Figures 1.65.b. et, en annexe, les Figures C.3, C.6
et C.9), et de manière à ce que les distances de diffusion Dt soient identiques numériquement et
expérimentalement (Figures 1.65.a. et 1.65.b.).
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Figure 1.65 – Quantification du taux de carbone en fonction de la distance de diffusion : a) Modélisation
utilisée pour la simulation numérique et b) Comparaison entre les résultats numériques et expérimentaux.

Les résultats des quantifications expérimentales et numériques sont donnés sur la Fi-
gure 1.65.b. On remarquera que les résultats donnés par les deux méthodes sont très proches
bien que la teneur en carbone déterminée expérimentalement soit globalement plus importante
que celle déterminée numériquement tout le long du profil. Deux hypothèses peuvent être for-
mulées pour expliquer ce phénomène. La première est que le palier de concentration en carbone
observé sur la courbe expérimentale (points rouges alignés pour 500 < Y < 750 µm sur la Fi-
gure 1.65.b.) augmente artificiellement la concentration de carbone. Ce palier est lié à plusieurs
zones consécutives dont les fractions de perlite sont égales à 100%, et donc dont le taux de
carbone est toujours évalué à 0,77%. De tels paliers sont également observables en annexe sur
les Figures C.3 et C.6 . La seconde hypothèse est que cette différence résulte des nombreuses
sources d’incertitude. Au niveau de la préparation des échantillons, les temps d’immersion de
ces derniers dans le Nital provoquent plus ou moins de contraste lors des observations au mi-
croscope. Au niveau des analyses d’images, les seuillages et "nettoyages" manuels des différentes
zones peuvent également être source d’incertitudes.

Par la suite, le taux de carbone dans le gradient sera estimé en se basant sur les résultats
numériques.

1.3.3 Impression de cordons LPBF dans le gradient de concentration

Les cordons de fusion laser ont été obtenus en installant les lamelles dans une machine EOS
M270. Le positionnement dans la machine était effectué à l’aide d’une plaque rainurée posée sur
le plateau de fabrication (Figure 1.66). Seize cordons ont été fusionnés perpendiculairement au
gradient de concentration (Figure 1.67). Les paramètres de fusion étaient les suivants : P = 195W
et vs = 818 mm/s, correspondant à ceux utilisés dans la Section 1.2 pour l’impression des aciers
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

non-inoxydables (voir Tableau 1.6). La fusion a été réalisée sous azote. Les cordons devaient
théoriquement être fusionnés à différentes teneurs en carbone, allant de 0% à 1,5% par pas de
0,1%. Afin de déterminer ces distances, le gradient calculé sous DICTRA a été utilisé. Pour
éviter que les cordons ne se superposent, ces derniers ont été réalisés dans 4 différentes lamelles
(4 cordons par lamelle comme le montrent les Figures 1.67.b., c., d. et e.).

Il s’est avéré que les positions réelles des cordons par rapport à la surface de diffusion ne
correspondaient pas aux positions théoriques, probablement en raison d’un manque de précision
dans le positionnement des échantillons sur le plateau de fabrication et/ou d’un problème de
calibrage de la machine d’impression. Il a donc été nécessaire de mesurer les distances réelles
entre les différents cordons par rapport à la surface de diffusion à l’aide de microscopies optiques,
et de déterminer ensuite à partir des résultats DICTRA les taux de carbone correspondants.
Des exemples de cordons obtenus sont visibles sur la Figure 1.68.

Plateau de fabrication
Support de l'échantillon

Echantillon
RainureY

Z

X

a)

b)

Figure 1.66 – Installation d’un échantillon (ici en résine polymère noire pour effectuer un essai prélimi-
naire) dans une machine d’impression EOS M270. Une plaque disposant d’une rainure a été installée sur
le plateau de fabrication de la machine pour assurer le bon positionnement des échantillons : a) faible
grandissement et b) fort grandissement.

1.3.4 Influence du carbone et de l’austénite résiduelle sur la microdureté des
cordons

Les microduretés ont été mesurées avec une machine Buehler Micromet 5104. La charge
appliquée était de 25 g. Des indentations ont été faites dans les cordons LPBF et dans l’acier
de base, comme illustrées sur la Figure 1.69. Trois indents ont été faits par cordon. Aucune
distinction n’a été faite entre le cœur des cordons et les Zones Affectées Thermiquement (ZAT)
car celles-ci n’étaient pas toujours identifiables.

Les valeurs de dureté des cordons et de l’acier de base en fonction de la distance à la surface
de diffusion sont données sur la Figure 1.70.a. Il apparait que la dureté de l’acier de base baisse
quand la distance à la surface de diffusion augmente. Quant à la dureté des cordons, celle-ci
atteint un maximum à une distance de 500 µm de la surface de diffusion.

A partir des résultats obtenus numériquement (Figure 1.65.b.), il a été possible de tracer
l’évolution de la dureté en fonction du taux de carbone, comme le montre la Figure 1.70.b. La
dureté de l’acier de base croît avec l’augmentation du taux de carbone. Cette augmentation de
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Figure 1.67 – Positions théoriques a) des cordons LPBF dans le gradient de concentration en carbone
et b), c), d) et e) leurs positions réelles
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Y

Z

X
Figure 1.68 – Micrographie optique mettant en évidence les cordons et microstructures formés lors du
lasage et révélés par une attaque au nital

75 µm

Dureté cordon

Dureté acier de base Y

Z

X

Figure 1.69 – Positions des indentations de dureté

la dureté est probablement liée à la fraction de cémentite plus importante près des surfaces de
diffusion (Figure 1.63), où le taux de carbone est maximal.

La dureté des cordons atteint quant à elle un pic de dureté pour une concentration en carbone
de 0,55 wt.%. Litwinchuk et al. [40], Grange et al. [41] et Galindo-Nava et al. [146] ont également
observé un tel pic en étudiant la dureté après trempe d’aciers martensitiques (non-issus de
l’impression LPBF).

Selon Galindo-Nava et al. [146], l’augmentation de la concentration en carbone entraine la
formation d’une martensite plus dure car plus contrainte, mais abaisse également la tempéra-
ture de début de transformation martensitique Ms, ce qui a pour conséquence d’augmenter la
quantité d’austénite résiduelle et donc d’abaisser la dureté. Il résulte de ces deux phénomènes
concomitants la formation d’un pic de dureté.

Pour essayer de vérifier cette hypothèse, les cordons contenant 0,05, 0,55 et 0,97 wt.% de
carbone (cercles bleus sur la Figure 1.70), ont été analysés à l’EBSD afin d’observer qualitative-
ment les phases présentes dans ces cordons. Les observations EBSD ont été réalisées en utilisant
le même matériel et en suivant le même protocole que celui présenté dans la Section 1.2.4. Les
cartes de phases obtenues sont illustrées sur la Figure 1.71. Une nette augmentation de l’aus-
ténite résiduelle dans les cordons quand le taux de carbone augmente est observable. Pour le
cordon à 0,55 wt.% de carbone, on observe la formation d’austénite résiduelle principalement
placée autour d’une plaquette de cémentite.

Il est donc possible que la baisse de la dureté résulte de l’augmentation de la fraction d’austé-
nite résiduelle dans les cordons. Néanmoins, les pics de dureté observés par Litwinchuk et al. [40],
Grange et al. [41] et Galindo-Nava et al. [146] correspondent à une concentration en carbone de
≈ 0,9 wt.% donc réellement supérieure à la valeur de 0,55 wt.% mesurée dans cette étude.
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Figure 1.70 – Dureté des cordons et de l’acier de base en fonction de a) la profondeur de diffusion et
de b) la teneur en carbone. Les cercles bleus mettent en évidence les duretés mesurées dans les cordons
illustrés sur la Figure 1.71.
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Figure 1.71 – Cartes EBSD représentant les différentes phases présentes dans les cordons contenant 0,05,
0,55 et 0,97 wt.% de carbone
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Deux hypothèses sont possibles pour expliquer le décalage des pics de dureté entre les études
précédemment citées et le pic observé dans notre cas (pics à ≈ 0,9 wt.% et à 0,55 wt.% respec-
tivement).

La première est que le taux de carbone dans le gradient de concentration est sous-estimé en
raison des incertitudes liées à la méthode de quantification. Afin de vérifier la plausibilité de
cette hypothèse il a été supposé que le pic de dureté, se situant à ≈ 500 µm de la surface de
diffusion (Figure 1.70.a.), correspond à une teneur en carbone de ≈ 0,9 wt.%. Une simulation
numérique, dont les résultats sont illustrés sur la Figure 1.72, montre que pour obtenir une telle
concentration il est nécessaire d’appliquer une concentration aux interfaces (Y=0 et Y=3,4 mm)
de ≈ 2,1 wt.% C. Le gradient de concentration obtenu (courbe bleue) est globalement supérieur à
celui mesuré expérimentalement. Les distances de diffusion entre les deux simulations (celle avec
des interfaces à 1,5 wt.% C et celle avec des interfaces à 2,1 wt.% C) sont similaires. Toutefois,
il est peu probable que la valeur de 2,1 wt.% aux interfaces soit correcte puisque celle-ci est bien
supérieure à toutes les mesures expérimentales réalisées précédemment (Figures 1.72, C.3, C.6
et C.9).
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Figure 1.72 – Comparaison entre les résultats expérimentaux et les résultats numériques. La simulation
ayant pour condition aux limites 2,1% de carbone permet d’obtenir une concentration en C de 0,9% à
une profondeur de diffusion de 500 µm, mais semble sur-évaluer la concentration en C contenue dans le
gradient par rapport aux résultats expérimentaux.

La seconde hypothèse est que la faible taille des grains d’austénite se formant lors du refroidis-
sement rapide du bain de fusion s’oppose à la transformation martensitique, et entraine donc une
baisse de la dureté dans les cordons par augmentation de l’austénite résiduelle qu’ils contiennent.
Ce phénomène a déjà été observé dans les études de Colaço et al. [138] et de Rafi et al. [139].

Colaço et al. [138] ont constaté une forte concentration en austénite résiduelle dans du
AISI 420 après fusion laser. Selon eux, le raffinement de la taille des grains austénitiques pro-
voqué par la fusion laser en serait responsable. Pour appuyer leur propos, ils ont évalué la
température Ms en fonction de la taille des grains d’austénite initiaux (Figure 1.73) en utilisant
l’Équation 1.6 développée empiriquement par Jiang et al. [140] :
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Imprimabilité des aciers martensitiques : conclusion

Ms = A exp
(
−B
d

)
(1.6)

Avec A et B deux constantes dépendantes du matériau, et d la taille initiale des grains
d’austénite.

Figure 1.73 – Température Ms de l’acier AISI 420 en fonction de la taille des grains d’austénite initiaux
estimée en utilisant l’Équation 1.6 [138]

Rafi et al. [139] ont étudié l’impression par LPBF de l’acier 17-4PH et ont constaté que celui-
ci contient plus d’austénite résiduelle après impression LPBF qu’après trempe conventionnelle.
Leur hypothèse pour justifier ce phénomène est que le refroidissement lors de l’impression LPBF
est suffisamment rapide pour entrainer une faible taille des grains d’austénite s’opposant à la
transformation martensitique. En effet, la contrainte de cisaillement nécessaire à la formation
de la martensite augmente avec la diminution de la taille des grains via la relation de Hall-
Petch [139].

Bien que la taille des grains d’austénite initiaux n’ait pas été quantifiée dans les cordons,
il est fort probable qu’elle soit inférieure à celle des études de Litwinchuk et al. [40] et de
Grange et al. [41], puisque ces études ont étudié la dureté de la martensite obtenue après aus-
ténitisation et trempe, alors que dans notre cas, elle a été étudiée après impression LPBF.

Pour aller plus loin, il conviendrait d’étudier plus finement la microstructure au sein des
cordons à différents taux de carbone, notamment par EBSD, ce qui n’a pas pu être fait dans le
cadre de ce travail, faute de temps.

1.4 Imprimabilité des aciers martensitiques : conclusion
Dans un premier temps, l’imprimabilité de huit aciers a été étudiée : deux maraging inoxy-

dables, quatre martensitiques Fe-C non-inoxydables et deux martensitiques Fe-C inoxydables.
Deux jeux de paramètres d’impression ont été utilisés pour imprimer les échantillons : l’un pour
les aciers non-inoxydables (60 J/mm3) et l’autre pour les aciers inoxydables (93 J/mm3).

Lors de leur impression, tous les aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables ont fissuré. Les
fissures se situent principalement au niveau de la jonction entre le plateau de fabrication et la
pièce, où les contraintes résiduelles sont les plus importantes.
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Chapitre 1 – Imprimabilité d’aciers martensitiques existants

Les tomographies aux rayons X ont révélé que les défauts internes sont similaires entre les
différents aciers. En effet, les valeurs médianes des sphéricités des pores sont toutes comprises
entre 0,67 et 0,87, ce qui indique que la moitié du volume total des pores correspond à des
pores non-sphériques et qu’ils résultent donc très probablement de manques de fusion ou de
fissures à chaud. Concernant les valeurs médianes de leurs diamètres équivalents, elles sont
toutes comprises entre 18 µm et 39 µm.

Les densités relatives étaient toutes supérieures à 99,98%, excepté pour le 42CD4 (99,7%).
Les aciers inoxydables sont très légèrement plus denses que les non-inoxydables, probablement
en raison de la densité d’énergie plus importante utilisée pour les imprimer.

Concernant les états de surface, ceux-ci ont été analysés à partir de profils extraits des
images 3D. Les indices Ra et Rt calculés à partir de ces profils sont similaires entre les différents
aciers et égaux à approximativement 14 µm et 120 µm respectivement.

L’analyse des microstructures a révélé que les maraging sont composés de lattes de martensite
et d’une faible quantité d’austénite résiduelle. En ce qui concerne les martensitiques Fe-C, il a
été constaté que ceux qui n’ont pas fissuré sont également ceux ayant la plus forte teneur en
austénite résiduelle, c’est-à-dire les aciers PM420 (34%) et X15TN (96%). Ces derniers ont
des concentrations en éléments d’alliage importantes, qui abaissent les températures de fin de
transformation Ms et Mf , et qui, par conséquent, augmentent le taux d’austénite résiduelle.
Dans le X15TN, l’important taux d’azote qu’il contient (entre 0,16 et 0,25 wt.%) est également
responsable de sa forte fraction d’austénite résiduelle après impression. Concernant le PM420,
une réversion de l’austénite peut avoir lieu lors de l’impression. Dans cet acier, l’austénite se situe
entre des lattes de martensite et au fond des cordons, alors que dans le X15TN, elle compose
la quasi-totalité de l’acier et elle se trouve également entre des lattes de martensite. Quant aux
aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables, leurs teneurs plus faibles en austénite résiduelle
résultent de leurs concentrations en éléments d’alliage moins importantes (et notamment en
chrome et en azote), et potentiellement de la densité d’énergie plus faible utilisée qui entraine
un revenu des couches inférieures moins important et donc une réversion austénitique plus faible.

Les aciers maraging sont les moins durs et les plus résilients, car ils forment une martensite
ductile non-contrainte. Les aciers martensitiques Fe-C sont les plus durs et les moins résilients à
cause de la martensite dure qui les compose. Le X15TN est le martensitique Fe-C le moins dur,
car il est principalement composé d’austénite.

Dans un deuxième temps, afin d’isoler le rôle de l’austénite résiduelle sur l’imprimabilité,
l’étude de cordons de fusion dans un gradient de concentration en carbone contrôlé a été réa-
lisée. Il a été montré que l’augmentation du taux de carbone dans les cordons entraine deux
phénomènes en compétition : d’une part l’augmentation du taux de carbone augmente la du-
reté de la martensite, et d’autre part, il augmente la quantité d’austénite résiduelle adoucissant
l’acier. Il a été observé un pic de dureté au-delà duquel l’adoucissement provoqué par l’austénite
résiduelle compense la dureté de la martensite.

Il ressort finalement de cette étude que les aciers disposant des meilleures imprimabilités
sont les aciers martensitiques Fe-C inoxydables PM420 et X15TN, ainsi que les aciers maraging
inoxydables CX et L40. Le chapitre suivant sera consacré à l’évolution des propriétés mécaniques
de ces différents aciers et de leur tenue en fatigue après traitement thermique.
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Figure 1.74 – Conclusion graphique du chapitre
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Chapitre 2

Impact des traitements thermiques
post-LPBF sur les propriétés

mécaniques

Dans le chapitre précédent, quatre aciers ont été identifiés comme étant de potentielles alter-
natives au maraging 18Ni300 au regard de leur imprimabilité. Parmi ceux-ci, deux sont des ma-
raging inoxydables (CX, L40), et deux sont des aciers martensitiques Fe-C inoxydables (PM420,
X15TN). Des traitements thermiques sont nécessaires pour améliorer les propriétés mécaniques
de ces aciers. Ce chapitre débutera par un état de l’art sur les traitements thermiques post-
LPBF des aciers martensitiques. Ensuite, une étude préliminaire sur l’influence de traitements
thermiques sur les duretés, résiliences et microstructures des aciers CX, L40, PM420 et X15TN
sera présentée. À la suite de cette première étude, les aciers CX et PM420, qui présentent des
propriétés intéressantes pour une application moule, seront caractérisés plus finement en solli-
citation monotone (essais de traction) et cyclique (essais de flexion rotative). Un court état de
l’art sur la fatigue des pièces issues de l’impression LPBF est également proposé.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

2.1 État de l’art : traitements thermiques des aciers martensi-
tiques post-LPBF

De nombreuses études se sont intéressées à l’influence de traitements thermiques sur les
propriétés mécaniques et les microstructures de pièces issues de l’impression LPBF. Compte
tenu de l’importante quantité d’informations disponibles dans la littérature, cet état de l’art se
focalise sur les traitements thermiques réalisés après impression des seuls aciers martensitiques
Fe-C et maraging. Le lecteur trouvera plus d’informations dans les synthèses bibliographiques
proposées par Debroy et al. [34], Herzog et al. [48], Fayazfar et al. [49], Haghdadi et al. [50],
Bajaj et al. [59] et Cooke et al. [117].

2.1.1 Rappels sur les traitements thermiques conventionnels
L’austénitisation des aciers Fe-C - Elle a pour but de mettre en solution solide dans l’aus-

ténite le carbone contenu dans le matériau par dissolution des carbures. La température et le
temps de maintien lors de cette étape ont un impact sur la dissolution des carbures ainsi que sur
la taille des grains d’austénite. Plus les grains d’austénite seront petits, et plus la microstruc-
ture martensitique obtenue après trempe sera fine. Un grossissement trop important des grains
d’austénite, en raison d’une température trop élevée ou d’un temps de maintien trop important,
provoquera une baisse de la dureté du matériau après trempe par effet Hall-Petch [147][148].

La trempe des aciers Fe-C - Elle consiste en un refroidissement rapide après austénitisation de
l’acier provoquant l’apparition de la phase martensitique quand la température Ms est atteinte.
Le processus de formation de la martensite a déjà été expliqué en détail dans le chapitre précédent
(Section 1.1.1.1).

Le revenu des aciers Fe-C - Il a pour but d’adoucir la martensite par diffusion des atomes de
carbone, abaissant sa tétragonalité. Cette transformation de la maille tétragonale (TC) vers une
structure CC entraine une baisse de la dureté et un gain en ductilité. La solubilité du carbone
étant faible dans la maille de fer, le revenu entraîne généralement la précipitation de carbures
dans l’acier. Le revenu peut être divisé en quatre étapes [43][149] :

1. Précipitation des carbures métastables ε : Pour des températures comprises approximati-
vement entre 50◦C et 200◦C, la diffusion du carbone entraîne un appauvrissement de la
martensite en carbone, qui perd sa tétragonalité. Le rejet du carbone provoque la formation
de carbures de transition ε.

2. Précipitation de la cémentite Fe3C : Pour des températures comprises entre 200◦C et
350◦C, les carbures métastables ε se décomposent et la précipitation de cémentite Fe3C a
lieu dans les interfaces entre les aiguilles de martensite.

3. Transformation de l’austénite résiduelle : La précipitation de carbures entraine une diminu-
tion du taux de carbone dans l’austénite résiduelle, ce qui a pour conséquence d’augmenter
la température Ms (comme le montrent les équations empiriques (1.1), (1.2) et (1.3)). Ceci
peut alors provoquer la transformation de l’austénite en martensite ou en bainite secon-
daire au cours d’un refroidissement rapide. Un second revenu peut être nécessaire pour
adoucir cette martensite nouvellement créée.

4. Formation de carbures enrichis en éléments d’alliages : Dans les aciers alliés contenant
des éléments carburigènes (Cr, Mo, etc.), la formation de carbures enrichis en éléments
d’alliage débute pour des températures de revenu proches de 500◦C. La formation de ces
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État de l’art : traitements thermiques des aciers martensitiques post-LPBF

carbures peut mener à un pic de durcissement secondaire. Si la température de revenu est
trop haute, ces carbures coalescent ce qui entraine une baisse de la dureté.

Le recuit - Il permet d’éliminer les effets d’un traitement précédent, qu’il soit mécanique
ou thermique par une mise en solution/austénitisation (c’est-à-dire un maintien isotherme à
une température supérieure à Ac3/Acm) qui entraine la formation d’une austénite homogène et
dissout les précipités dans l’austénite. L’austénitisation est suivie d’un refroidissement lent, en
général à l’air, afin de tendre vers l’état d’équilibre et d’éliminer tout phénomène de trempe [150].

Le vieillissement des aciers maraging - Également nommé traitement de durcissement struc-
tural, il consiste en un maintien en température généralement proche de 500°C qui engendre la
précipitation d’intermétalliques. Ces derniers contraignent la maille de fer et durcissent l’acier.
Une trempe après vieillissement n’est pas nécessaire puisque la dureté des maraging résulte du
durcissement structural et non de la formation d’une martensite contrainte par des atomes de
carbone ou d’azote (Section 1.1.1.1). Dans le cas du maraging 18Ni300 (18 wt% Ni ; 0,7 wt%
Ti ; 0,1 wt% Al [31]), le durcissement est principalement dû la précipitation d’intermétalliques
Ni3Ti [27], alors que pour le CX (9,2 wt% Ni ; 1,6 wt% Al [151]), le durcissement provient essen-
tiellement de la formation de précipités NiAl apparaissant dès les premiers instants du vieillis-
sement [69][152]. Des études ont montré qu’un vieillissement prolongé peut entrainer une baisse
de la dureté, comme le montre la Figure 2.1. Ce phénomène de survieillissement ("overageing")
est dû à un grossissement des précipités et à une réversion austénitique (voir Section 1.1.1)
[27][32][153][154].

18Ni300 CORRAX

D
ur

et
é 

(H
V)

D
ur

et
é 
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V)

Temps de vieillissement (h) Temps de vieillissement (h)

a) b)

Figure 2.1 – Dureté de différents aciers maraging en fonction du temps de vieillissement. a) Évolution
de la dureté d’un échantillon de 18Ni300 issu de l’impression LPBF après vieillissement à différentes
températures [32] ; b) Évolution de la dureté et de la fraction d’austénite d’un échantillon de CORRAX
conventionnel (non imprimé) dont la composition est similaire à celle du CX après un vieillissement à
525◦C [154].

2.1.2 Traitements thermiques des aciers maraging après impression LPBF
La capacité d’un acier maraging à durcir lors de son vieillissement peut être amoindrie par

l’austénite résiduelle qu’il contient, car les atomes constituants les précipités peuvent être plus
solubles dans l’austénite que dans la martensite, ce qui inhibe la formation de précipités [63].
Il a été vu dans la Section 1.1.1.2 que la présence d’austénite résiduelle après impression LPBF
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Tableau 2.1 – Influence des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques et la fraction d’austénite
du 18Ni300 issu de l’impression LPBF selon Elangeswaran et al. [28] et Tan et al. [70]

Aciers État σe
(MPa)

Rm
(MPa) A% Dureté

(HRC)

Fraction
d’austénite
γ (%)

Source

18Ni300

Brut de fusion 1057 ± 18 1176 ± 13 13 ± 0,4 ≈ 40,4

[28]Recuit 1h @ 820°C 834 ± 9 938 ± 11 15 ± 1 ≈ 32,5
Vieillissement
3h @ 480°C 1641 ± 31 1726 ± 29 5 ± 1 ≈ 57,3

Recuit 1h @ 820°C
+ Vieillissement

3h @ 480°C
1744 ± 17 1786 ± 7 5 ± 1 ≈ 56,0

Brut de fusion 915 ± 7 1165 ± 7 12,44 ± 0,14 35-36 10,3

[70]Recuit 1h @ 840°C
Refroidissement à l’air libre 962 ± 6 1025 ± 5 14,40 ± 0,35 28-29 0

Vieillissement
6h @ 490°C

Refroidissement à l’air libre
1967 ± 11 2014 ± 9 3,28 ± 0,05 53-55 11,0

Recuit 1h @ 840°C
Refroidissement à l’air libre

+ Vieillissement
6h @ 490°C

Refroidissement à l’air libre

1882 ± 14 1943 ± 8 5,60 ± 0,08 52-54 6,5

résulte en partie de la ségrégation locale en éléments d’alliage qui abaisse la température Ms.
Ainsi, un traitement de mise en solution (ou d’austénitisation), suivi par un refroi-
dissement lent de l’acier, permet d’homogénéiser la composition chimique au sein de l’acier
et de réduire, voire d’éliminer, l’austénite résiduelle. Ce traitement pourrait donc, en théorie,
renforcer l’aptitude au durcissement des maraging lors du vieillissement. Compte tenu de ses
caractéristiques, ce traitement sera appelé par la suite recuit.

Ce bref état de l’art se focalisera sur des études qui ont comparé les propriétés mécaniques
d’aciers directement vieillis après impression LPBF avec celles d’aciers préalablement recuits.
En effet, se passer du recuit impliquerait un avantage économique certain.

En ce qui concerne le 18Ni300, l’acier maraging le plus étudié en impression LPBF, Elanges-
waran et al. [28] et Tan et al. [70] ont constaté que le vieillissement des échantillons bruts de
fabrication entraine une importante augmentation de sa dureté, de sa limite d’élasticité et de
sa résistance mécanique en traction, au détriment de son allongement à rupture (Figure 2.2 et
Tableau 2.1). En effet, Elangeswaran et al. [28] ont réalisé un vieillissement de 3h à 480°C qui
a augmenté la dureté de 42%, la limite d’élasticité de 55%, la résistance mécanique en traction
de 47%, et a baissé l’allongement à rupture de 62%. Quant à Tan et al. [70], ils ont effectué un
vieillissement de 6h à 490°C qui a augmenté la dureté de 52%, la limite d’élasticité de 114%,
la résistance mécanique en traction de 73%, et a baissé l’allongement à rupture de 74%. Les
auteurs de ces études n’ont pas indiqué de quelle manière les échantillons ont été refroidis après
vieillissement.

Quant à l’intérêt d’un recuit du 18Ni300 avant son vieillissement, les résultats diffèrent entre
les études d’Elangeswaran et al. [28] et de Tan et al. [70] (Tableau 2.1). Les premiers constatent
que les échantillons préalablement recuits avant vieillissement présentent une limite d’élasticité et
une résistance mécanique à la traction supérieures à celles des échantillons uniquement vieillis
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Figure 2.2 – Propriétés mécaniques après traitement thermique du 18Ni300 issu de l’impression LPBF
selon Elangeswaran et al. [28] et Tan et al. [70] : a) limite d’élasticité ; b) résistance mécanique à la
traction ; c) allongement à rupture et d) dureté. Les valeurs numériques et les détails concernant les
différents traitements thermiques sont disponibles dans le Tableau 2.1.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

(respectivement 1744 ± 17 et 1786 ± 7 MPa au lieu de 1641 ± 31 et 1726 ± 29 MPa), et
des allongements à rupture inchangés (5 ± 1%). Les seconds observent une baisse de la limite
d’élasticité et de la résistance mécanique à la traction (respectivement 1882± 14 et 1943± 8 MPa
au lieu de 1967± 11 et 2014± 9 MPa) et une amélioration de l’allongement à rupture (5,60± 0,08
au lieu de 3,28 ± 0,05%). Les vitesses de refroidissement après recuit ne sont pas indiquées, et
aucune interprétation des résultats n’est avancée par les auteurs. Les résultats contradictoires
de ces études ne permettent pas de conclure quant à l’intérêt d’un recuit du 18Ni300 avant son
vieillissement.

Concernant l’acier maraging inoxydable CX étudié dans cette thèse, ses propriétés mécaniques
après vieillissement, ainsi qu’après recuit et vieillissement ont été caractérisées par Yan et al. [69]
et Zhang et al. [152] (Figure 2.4 et Tableau 2.2). Tout comme pour le 18Ni300, le vieillissement
du CX entraine une augmentation de sa dureté, de sa limite d’élasticité et de sa résistance
mécanique à la traction, mais engendre une baisse de son allongement à rupture (Figure 2.4
et Tableau 2.2). Yan et al. [69] ont vieilli le CX à 530°C durant 3h, suivi d’un refroidissement
à l’air libre. Le vieillissement augmente la dureté de l’acier de 40%, la limite d’élasticité de
101% et la résistance mécanique à la traction de 45%, et abaisse l’allongement à rupture de
43%. Quant à Zhang et al. [152], le même vieillissement a été effectué (530°C pendant 3h),
mais cette fois-ci les échantillons ont été refroidis dans l’enceinte du four. Le vieillissement
a provoqué une augmentation de la dureté de 30%, de la limite d’élasticité de 52% et de la
résistance mécanique à la traction de 56%, ainsi qu’une baisse de l’allongement à rupture de
37%. L’augmentation de la dureté est due à la précipitation d’intermétalliques NiAl [69][152].
À cause de leurs faibles dimensions, ces précipités sont uniquement observables au Microscope
Électronique en Transmission (MET), comme l’illustre la Figure 2.3. Dans les deux études, une
réversion de l’austénite lors du vieillissement des échantillons bruts de fusion a été observée.

Figure 2.3 – Observation au Microscope Électronique en Transmission (MET) de précipités NiAl dans
un échantillon de CX SLM après recuit (austénitisation à 900°C pendant 1h suivie d’un refroidissement
lent à l’air libre) et vieillissement (3h à 530°C) [152].

À l’état brut de fabrication, le CX contient de l’austénite résiduelle, qui disparait après
traitement thermique de recuit (austénitisation à 900°C pendant 1h suivie d’un refroidissement
lent à l’air libre) [69][152]. Les fractions d’austénite quantifiées par Yan et al. [69] sont disponibles
dans le Tableau 2.2. Du point de vue des propriétés mécaniques, le recuit provoque une baisse
de la dureté du CX, celle-ci passant de 35,5 - 38,1 HRC à 29,7 - 33,1 HRC (Figure 2.5 et
Tableau 2.2). Selon Yan et al. [69], cette baisse serait liée au refroidissement plus lent du CX
après recuit que lors de son impression LPBF qui générerait une microstructure martensitique
composée de blocs plus grossiers.
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Figure 2.4 – Propriétés mécaniques après traitement thermique du CX issu de l’impression LPBF se-
lon Yan et al. [69] et Zhang et al. [152] : a) limite d’élasticité ; b) résistance mécanique à la traction ;
c) allongement à rupture ; d) dureté et e) résilience. Les valeurs numériques et les détails concernant les
différents traitements thermiques sont disponibles dans le Tableau 2.2.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Tableau 2.2 – Influence des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques et la fraction d’austénite
du CX issu de l’impression LPBF selon Yan et al. [69] et Zhang et al. [152]

Aciers État σe
(MPa)

Rm
(MPa) A% Résilience

(J/cm2)
Dureté
(HRC)

Fraction
d’austénite
γ (%)

Source

CX

Brut de fusion 694 ± 6,5 1043 ± 7 16,3 ± 0,06 ≈ 35,5 0,3

[69]Recuit 1h @ 900°C
Refroidissement à l’air libre 784 ± 5,3 926 ± 5,7 14,4 ± 0,07 ≈ 33,1 0

Vieillissement
3h @ 530°C

Refroidissement à l’air libre
1395 ± 5,8 1510 ± 8,5 9,3 ± 0,11 ≈ 49,6 4,5

Recuit 1h @ 900°C
Refroidissement à l’air libre

+ Vieillissement
3h @ 530°C

Refroidissement à l’air libre

1528 ± 8,1 1601 ± 5,2 7,3 ± 0,18 ≈ 49,6 3,5

Brut de fusion 992 ± 6 1058 ± 2 18,4 ± 0,9 ≈ 72,1 38,1 ± 0,5

[152]Recuit 1h @ 900°C
Refroidissement à l’air 819 ± 11 982 ± 9 12,7 ± 0,4 ≈ 82,9 29,7 ± 0,6

Vieillissement
3h @ 530°C

Refroidissement dans le four
1503 ± 21 1648 ± 1 11,6 ± 0,5 ≈ 12,9 49,4 ± 0,2

Recuit 1h @ 900°C
Refroidissement à l’air

+ Vieillissement
3h @ 530°C

Refroidissement dans le four

1563 ± 56 1683 ± 10 8,4 ± 1,6 ≈ 10,9 50,4 ± 0,5

Les échantillons recuits (austénitisation de 1h à 900°C) avant vieillissement (3h à 530°C)
présentent des duretés, des limites d’élasticité et des résistances mécaniques à la traction supé-
rieures à celles des échantillons directement vieillis après impression, mais leur allongement à
rupture est plus faible (Figure 2.5 et Tableau 2.2). Selon Zhang et al. [152], cela serait dû à la
plus faible fraction d’austénite dans les échantillons recuits avant vieillissement. Une réversion
de l’austénite lors du vieillissement des échantillons recuits a été observée par Yan et al. [69]
(Tableau 2.2).

Pour conclure, il ne fait pas de doute qu’un traitement de vieillissement après impression
LPBF est nécessaire pour augmenter la dureté des aciers maraging. L’intérêt d’un recuit des
échantillons avant vieillissement n’est cependant pas démontré. En ce qui concerne le 18Ni300
LPBF, des résultats contradictoires existent. L’étude menée par Elangeswaran et al. [28] montre
que les échantillons préalablement recuits avant vieillissement présentent une limite d’élasticité
et une résistance mécanique à la traction supérieures à celles des échantillons uniquement vieillis,
alors que l’inverse est observé dans l’étude de Tan et al. [70]. Des quantifications des fractions
volumiques de précipités seraient nécessaires pour déterminer la cause de ces différents résul-
tats. Quant au CX, les études précédemment citées s’accordent sur l’intérêt d’un recuit avant
vieillissement car celui-ci permet de réduire la fraction d’austénite, ce qui améliore la capacité de
l’acier à durcir lors d’un vieillissement, car plus d’éléments d’alliage sont disponibles en solution
solide.
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Figure 2.5 – Courbes de traction de l’acier CX à l’état brut de fusion et après différents traitements
thermiques : a) D’après Yan et al. [69] et b) d’après Zhang et al. [152] (ST = Recuit, AT = Vieilli). Les
traitements thermiques sont identiques dans les deux études.

2.1.3 Traitements thermiques des aciers martensitiques après impression
LPBF

La microstructure des aciers martensitiques Fe-C après impression LPBF est métastable
et généralement composée de martensite dure et d’austénite résiduelle (voir Chapitre 1). Cette
microstructure résulte du refroidissement rapide du bain de fusion, de la ségrégation des éléments
chimiques, ainsi que des multiples revenus de la matière lors de l’impression successive des
couches de poudres.

Les aciers martensitiques Fe-C conventionnels sont généralement austénitisés, trempés
puis revenus afin d’obtenir leurs propriétés mécaniques optimales. Le but d’une austénitisa-
tion/trempe est de former une microstructure martensitique dure à laquelle on fera subir un
revenu jusqu’à ce que les propriétés mécaniques recherchées soient atteintes. Étant donné que
les pièces issues de l’impression LPBF sont déjà composées d’une martensite dure, on peut
s’interroger quant à l’intérêt d’une nouvelle austénitisation/trempe avant revenu.

C’est notamment la question à laquelle Casati et al. [155] ont souhaité répondre en étu-
diant l’influence d’une austénitisation/trempe avant revenu de l’acier martensitique Fe-C non-
inoxydable H11 issu de l’impression LPBF (Figure 2.3). À l’état brut de fusion, la dureté du H11
est d’environ 500 HV et il est composé de fer-α (85% de martensite/ferrite) et d’austénite rési-
duelle (15%). Une austénitisation (entre 910°C et 1060°C) de 10 min suivie d’une trempe à l’air
provoque un durcissement de l’acier (Figure 2.6.a) et réduit la fraction d’austénite résiduelle (de
15% à 6%). Un pic de dureté de 600 HV est obtenu quand la température d’austénitisation est
de 1010°C. Au-delà de cette température, la dureté baisse en raison d’un probable grossissement
trop conséquent des grains d’austénite lors de l’austénitisation [147][148].

Un revenu des échantillons austénitisés à 1010°C abaisse la dureté du matériau, celle-ci pas-
sant de 600 HV à 475-548 HV pour des températures de revenu comprises entre 450°C et 600°C
(Figure 2.6.b.). Un pic de durcissement secondaire (550 HV) est observable pour une tempé-
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Tableau 2.3 – Influence des traitements thermiques sur la dureté et la fraction d’austénite résiduelle du
H11 issu de l’impression LPBF selon Casati et al. [155]

Acier État Dureté
(HRC)

Fraction
d’austénite γ

(%)
Source

H11

Brut de fusion ≈ 49,6 15

[155]Austénitisation
10min @ 1010°C
+ Trempe à l’air

≈ 54,7 6

Austénitisation
10min @ 1010°C
+ Trempe à l’air

+ Revenu 2h @ 525°C

≈ 52,1 4

Revenu 2h @ 525°C ≈ 51,0 3

a) b)
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Figure 2.6 – Dureté du H11 LPBF après traitement thermique : a) Évolution de la dureté après austéni-
tisation et trempe à l’air en fonction de la température d’austénitisation ; b) Évolution de la dureté après
revenu d’échantillons bruts de fusion (ligne continue) et d’échantillons austénitisés à 1050°C et trempés
en fonction de la température de revenu (ligne pointillée).

94 2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés



État de l’art : traitements thermiques des aciers martensitiques post-LPBF

Tableau 2.4 – Influence des traitements thermiques sur la dureté du X15TN issu de l’impression LPBF
selon Limousin et al. [5]

Acier État Dureté
(HRC) Source

X15TN

Brut de fusion 41

[5]Revenu 1h @ 650°C
Refroidissement à l’air libre 54

Recuit 1h @ 900°C
Refroidissement à l’air libre 53

Austénitisation
10min @ 1010°C
+ Trempe à l’air

+ Trempe à l’azote

62

Austénitisation
10min @ 1010°C
+ Trempe à l’air

+ Trempe à l’azote
+ Revenu 2h @ 525°C

Refroidissement à l’air libre

59

rature de revenu égale à 500°C. Quant aux échantillons revenus directement après impression,
un pic de durcissement secondaire (525 HV) est également observable pour une température
de revenu de 550°C (Figure 2.6.b.). Selon Casati et al. [155], le décalage entre les températures
des pics de durcissement (obtenus à des températures de 500°C et 550°C) résulterait de deux
phénomènes en compétition lors du revenu : la précipitation de carbures secondaires augmentant
la dureté, et la perte de tétragonalité de la maille martensitique, l’abaissant.

Après revenu à 550°C, les duretés entre les échantillons austénitisés/trempés et bruts de
fusion sont toutes deux égales à 525 HV. Selon les auteurs, il ne serait donc pas nécessaire de
procéder à une austénitisation/trempe de l’acier H11 avant vieillissement [155].

Concernant l’acier martensitique Fe-C inoxydable X15TN, celui-ci est principalement com-
posé d’austénite résiduelle à l’état brut de fusion, ce qui le rend relativement mou par rapport à
d’autres aciers appartenant à la même famille (Section 1.2.5). Cette dureté (41 HRC) n’est pas
suffisante pour une application moule (50 HRC), et un durcissement de l’acier est donc néces-
saire. Ainsi Limousin [5] a étudié l’impact de plusieurs traitements thermiques sur les propriétés
du X15TN (Tableau 2.4).

Les premiers types de traitement envisagés sont des revenus de 1h à 200°C, 500°C et 650°C
suivis d’un refroidissement long à l’air. Un revenu à 200°C n’entraine aucune variation de la
dureté ni de la fraction d’austénite résiduelle. L’austénite commence à se décomposer lors d’un
revenu à 500°C (Figure 2.7) sans que cela ait d’impact sur la dureté. Quant au revenu à 650°C,
celui-ci permet de décomposer la quasi-totalité de l’austénite résiduelle en ferrite et en cémentite.
Le carbone étant moins soluble dans la ferrite que dans l’austénite, sa libération lors de la
transformation de l’austénite engendre la précipitation de carbures (cémentite et M23C6) lors
du refroidissement après revenu. Cette précipitation des carbures durcit le X15TN de 41 HRC
à 54 HRC (Tableau 2.4).
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Un traitement thermique de recuit à 900°C pendant 1h a également été considéré, afin d’assu-
rer une transformation complète de l’austénite en ferrite/cémentite lors du refroidissement long
à l’air (Figure 2.7). Une précipitation de carbures lors du refroidissement engendre, comme pour
les échantillons revenus, une augmentation de la dureté du X15TN, celle-ci passant de 41 HRC
à 52 HRC (Tableau 2.4).

Le dernier type de traitement thermique envisagé par Limousin [5] a été une austénitisa-
tion/trempe avant revenu. Le but de l’austénitisation/trempe est de transformer l’intégralité de
l’austénite en martensite dure qui sera par la suite adoucie lors du revenu. Il a été montré qu’une
austénitisation à 1050°C pendant 30 min suivie d’une trempe dans l’huile puis dans l’azote li-
quide permet de transformer l’austénite résiduelle en martensite (Figure 2.8), tout en évitant
la fissuration des échantillons. Cette transformation de l’austénite en martensite s’accompagne
d’un durcissement du X15TN de 41 HRC à 62 HRC. L’évolution de la dureté change en fonction
de la température de revenu (Figure 2.9) :

— Pour des températures inférieures à 300°C, la dureté de l’acier baisse car aucune précipi-
tation ne vient compenser la perte de dureté liée au détensionnement de la martensite ;

— Pour des températures comprises entre 300°C et 500°C, la précipitation de carbures se-
condaires engendre l’apparition d’un pic de durcissement secondaire qui atteint 59 HRC ;

— Pour des températures supérieures à 500°C, la coalescence des précipités engendre une
baisse de la dureté.

Ainsi, selon Limousin [5], les échantillons de X15TN préalablement austénitisés/trempés
avant revenu présentent un niveau de dureté plus intéressant que les échantillons directement
revenus ou recuits après impression LPBF.

Revenu 500°C-1h

Figure 2.7 – Diffractogrammes en θ obtenus après analyses par DRX du X15TN brut de fusion et après
revenu à 500°C et recuit à 900°C (refroidissement à l’air) [5].

Concernant l’acier martensitique Fe-C inoxydable AISI 420 - qui correspond au PM420 étudié
dans cette thèse - des résultats contradictoires existent.

Nath et al. [53] ont étudié l’impact d’un revenu de 2h à 315°C suivi d’un refroidissement à
l’air libre sur les propriétés mécaniques de l’acier martensitique inoxydable AISI 420 imprimé par
LPBF. Le revenu provoque une augmentation de la limite d’élasticité de 36%, de la résistance
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État de l’art : traitements thermiques des aciers martensitiques post-LPBF

Figure 2.8 – Diffractogrammes en θ obtenus après analyses par DRX du X15TN brut de fusion et après
différentes austénitisations/trempes [5].

Figure 2.9 – Évolution de la dureté du X15TN pour différentes températures de revenu avec un temps
de maintien d’une heure sous air. Les échantillons étaient préalablement austénitisés à 1050°C avant
d’être trempés dans l’huile puis dans l’azote liquide. Les évolutions microstructurales responsables des
variations de dureté sont indiqués [5].
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Tableau 2.5 – Influence des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques et la fraction d’austénite
résiduelle du AISI 420 selon Nath et al. [53], Saeidi et al. [54] et Tian et al. [144]. BD = Éprouvettes
imprimées verticalement et TD = Éprouvettes imprimées horizontalement.

Acier État σe
(MPa)

Rm
(MPa) A% Résilience

(J/cm2)
Dureté
(HRC)

Fraction
d’austénite γ

(%)
Source

AISI 420

Brut de fusion 700 ± 15 1050 ± 25 2,5 ± 0,2 55 ± 1 ≈ 20 ± 10 [53]Revenu 2h @ 315°C
Refroidissement à l’air libre 950 ± 20 1520 ± 30 6,3 ± 0,2 53 ± 1

Brut de fusion (BD) 1057 ± 15 1745 ± 27 21,7 ± 3,0 12 ± 1

[144]Brut de fusion (TD) 1080 ± 22 1750 ± 24 22,0 ± 3,0 11 ± 1
Austénitisation
1h @ 1043°C

+ Trempe à l’azote
+ 2x Revenu 3h @ 182°C

(BD)
Refroidissement à l’air libre

1355 ± 36 1945 ± 42 13,4 ± 2 31 ± 8

Austénitisation
1h @ 1043°C

+ Trempe à l’azote
+2x Revenu 3h @ 182°C

(TD)
Refroidissement à l’air libre

1380 ± 38 1960 ± 41 16,2 ± 2 35 ± 5

Brut de fusion 600 ± 5 1670 ± 54 3,5 ± 0,3 ≈ 57,6 11 [54]Revenu 15min @ 400°C
Refroidissement dans le four 1400 ± 12 1800 ± 7 25 ± 0,6 ≈ 49,1 36,5

mécanique à la traction de 45% et de l’allongement à rupture de 2,5% à 6,3% (Figure 2.10). Selon
les auteurs, ces modifications des propriétés mécaniques résulteraient du revenu de la martensite
après traitement thermique. Les auteurs n’ont pas observé de carbures dans l’acier, ni détecté
de pics caractéristiques par DRX.

Saeidi et al. [54] ont également étudié l’impact d’un revenu sur les propriétés mécaniques de
l’acier AISI 420 issu de l’impression LPBF. Un revenu de 15 min à 400°C suivi d’un refroidisse-
ment dans le four entraine une augmentation de la limite d’élasticité de 133%, de la résistance
mécanique à la traction de 7,8% et de l’allongement à rupture de 3,5% à 25% (Tableau 2.5).

Dans les aciers qui contiennent d’importantes fractions d’austénites résiduelles (comme le
AISI 420), un effet TRIP ("TRansformation Induced Plasticity") se produit lors de la traction.
Il consiste en une transformation de l’austénite résiduelle thermodynamiquement instable en
martensite par déformation plastique [54][156]. L’effet TRIP apporte une amélioration de la
ductilité et de la résistance des aciers (σe, Rm) [156]. Selon Saeidi et al. [54], l’importante
amélioration des propriétés mécaniques de l’acier AISI 420 après revenu (Tableau 2.5) serait liée
à l’effet TRIP. En effet, lors du revenu (15 min à 400°C), une réversion provoque l’augmentation
de la fraction d’austénite de 11% à 36%. Après essais, la fraction d’austénite baisse à 22% ce qui
signifie qu’une partie de l’austénite s’est transformée en martensite. L’effet TRIP a également
été observé par Taha et al. [157] et par Haase et al. [158] respectivement pour des aciers au
carbone et à haute teneur en manganèse après impression LPBF.

Contrairement aux études de Nath et al. [53] et de Saeidi et al. [54], Tian et al. [144] ont effec-
tué une austénitisation avant double revenu de l’acier AISI 420 issu de l’impression LPBF. Après
une austénitisation d’une heure à 1043°C et une trempe dans l’azote liquide, les échantillons ont
été double revenus 2x 182°C pendant 3h.
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État de l’art : traitements thermiques des aciers martensitiques post-LPBF
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Figure 2.10 – Propriétés mécaniques après traitement thermique du AISI 420 issu de l’impression LPBF
selon Nath et al. [53], Saeidi et al. [54] et Tian et al. [144] : a) limite d’élasticité ; b) résistance méca-
nique à la traction ; c) allongement à rupture ; d) dureté et e) résilience. Les valeurs numériques et les
détails concernant les différents traitements thermiques sont disponibles dans le Tableau 2.5. R = Recuit ;
A = Austénitisation et T = Trempe ; BD= Éprouvettes imprimées verticalement et TD = Éprouvettes
imprimées horizontalement.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Figure 2.11 – Diffractogrammes en θ obtenus par DRX du AISI 420 avant et après essai de traction
illustrant la transformation de l’austénite en martensitique par effet TRIP [54].

Contrairement à Saeidi et al. [54], aucune réversion de l’austénite n’a été constatée après
revenu. Selon les auteurs, cette absence de réversion est due à la transformation complète de
l’austénite résiduelle en martensite lors de la trempe cryogénique et à la faible température de
revenu. Des essais de traction ont été effectués sur des échantillons imprimés horizontalement
et verticalement (Tableau 2.5) et les résultats montrent que les propriétés mécaniques sont
homogènes entre les différents échantillons. Le traitement thermique améliore les propriétés
mécaniques de l’acier, dont la limite d’élasticité augmente de 28%, la résistance à la rupture de
11,7%, la résilience de 175% et a diminué l’allongement à rupture de 32% (voir Figure 2.12 et
Tableau 2.5).

Figure 2.12 – Courbes de traction du AISI 420 imprimé par LPBF verticalement (BD) et horizontalement
(TD) avant et après traitement thermique (austénitisation (1h à 1043°C), trempe à l’azote et revenu (2x 3h
à 182°C suivi d’un refroidissement à l’air libre)) [144].
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État de l’art : traitements thermiques des aciers martensitiques post-LPBF

Selon les auteurs, cette amélioration des propriétés mécaniques par rapport à celles obtenues
par Nath et al. [53] et Saeidi et al. [54] serait liée à la transformation complète de l’austénite
en martensite lors de la trempe et à la précipitation de carbures (Figure 2.13) [144].

Figure 2.13 – Observation au MEB de précipités dans l’acier AISI 420 LPBF, austénitisé à 1043°C pen-
dant 1h, trempé dans l’azote liquide et revenu deux fois à 182°C pendant 3h [144] : a) faible grossissement,
b) fort grossissement.

En conclusion, il apparait que les traitements thermiques à appliquer aux aciers marten-
sitiques Fe-C après impression LPBF sont matériau-dépendants, mais pas seulement, puisque
pour un même acier des résultats contradictoires existent. Il a été vu par exemple que selon
Casati et al. [155], il n’est pas nécessaire d’austénitiser/tremper l’acier H11, car un revenu per-
met un durcissement du matériau par précipitation de carbures. La dureté obtenue après revenu
des échantillons bruts de fusion peut atteindre celle des échantillons austénitisés/trempés avant
revenu. Néanmoins, Limousin [5] montre que pour l’acier martensitique inoxydable X15TN, une
austénitisation/trempe est nécessaire pour que la dureté maximale soit atteinte par transforma-
tion de l’austénite en martensite dure, qui sera par la suite revenue. Quant à l’acier AISI 420,
Saeidi et al. [54] affirment que ses bonnes propriétés mécaniques résultent de la transformation de
l’austénite en martensite par effet TRIP, alors que selon Tian et al. [144], celles-ci résulteraient
de la transformation complète de l’austénite après trempe et de la précipitation de carbures.

Ce bref état de l’art met en avant l’importance de l’austénite résiduelle dans l’évolution des
microstructures et des propriétés mécaniques après impression LPBF. Concernant les maraging,
celle-ci peut affaiblir la capacité de durcissement de l’acier lors de son vieillissement, car les
éléments responsables de la précipitation d’intermétalliques sont plus solubles dans l’austénite
que dans la martensite. Un recuit (austénitisation suivie d’un refroidissement lent) permettrait
de réduire, voire de supprimer, l’austénite résiduelle dans les maraging, et améliorerait ainsi leur
capacité à durcir lors du vieillissement. Toutefois, des résultats contradictoires existent, comme
cela a été vu avec l’étude menée par Tan et al. [70] sur de l’acier 18Ni300. En ce qui concerne
les martensitiques Fe-C, il a été vu que l’austénite résiduelle peut provoquer un effet TRIP qui
améliore la ductilité et la résistance (σe, Rm) de l’acier. Néanmoins, certaines études montrent
qu’il est préférable de procéder à une austénitisation/trempe afin de transformer l’austénite en
martensite qui sera par la suite revenue.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Tableau 2.6 – Caractérisations réalisées aux différents aciers après traitements thermiques

Dureté Résilience DRX EBSD
Martensitiques

Fe-C inoxydables
PM420
X15TN

Maraging
inoxydables

CX
L40

2.2 Microstructure, dureté et résilience après traitements ther-
miques des aciers CX, L40, PM420 et X15TN

Comme vu précédemment, les aciers martensitiques nécessitent des traitements thermiques
après impression LPBF. Dans cette section, leur l’influence sur les microstructures et les pro-
priétés mécaniques des aciers PM420, X15TN, CX et L40 est étudiée. Les propriétés mécaniques
ont été caractérisées par l’intermédiaire des duretés et résiliences car ces deux grandeurs ren-
seignent, plus ou moins directement, sur la limite d’élasticité et la ductilité du matériau. Réaliser
des essais de traction pour chaque couple matériau/traitement thermique aurait nécessité beau-
coup plus de temps et ils ont donc été réservés pour les aciers les plus prometteurs. De plus,
la dureté et la résilience sont les grandeurs dont les valeurs cibles sont définies dans le cahier
des charges. Le Tableau 2.6 résume les différentes caractérisations réalisées pour chaque acier.
Les géométries, paramètres d’impression et compositions chimiques des échantillons ainsi que les
méthodes de caractérisation sont identiques à ceux du Chapitre 1. Cette étude préliminaire sur
l’influence des traitements thermiques sur les duretés, résiliences et microstructures permettra
de sélectionner les aciers dont les propriétés mécaniques seront caractérisées plus finement en
sollicitations monotones (Section 2.3) et cycliques (Section 2.3.2).

2.2.1 Recuit et vieillissement des maraging inoxydables L40 et CX
Les aciers L40 et CX étant des aciers maraging, des traitements de vieillissement sont néces-

saires pour augmenter leur dureté par précipitation d’intermétalliques dans la maille martensi-
tique. Les articles de Yan et al. [69] et Zhang et al. [152] concluent qu’il est intéressant d’effectuer
un recuit des échantillons avant vieillissement de l’acier CX (voir Section 2.1.2). Néanmoins,
comme ces articles n’étaient pas encore parus au moment où les essais ont été réalisés, le choix
a donc été fait d’évaluer l’influence d’un recuit avant vieillissement. Un recuit (austénitisation
à 900°C pendant 1h suivi d’un refroidissement à l’air libre) a donc été effectué. Il correspond à
celui recommandé par EOS [151], fournisseur de la poudre de CX. Aucune information n’a été
trouvée au sujet des traitements thermiques du L40, il a donc été décidé que le même recuit
serait effectué. Les vieillissements ont été réalisés dans des bains de sel composés de nitrites et de
nitrates de sodium. Le vieillissement du CX a été fait à 530°C, comme préconisé par EOS [151].
Quant à celui du L40, il a été fait à deux températures différentes : 480°C et 525°C. Les temps
de vieillissement étaient de 12 min, 24 min, 4h et 12h pour les deux aciers (Figures 2.14 et 2.15).

2.2.1.1 Influence des traitements thermiques sur le CX

Les duretés et résiliences du CX en fonction du temps de vieillissement sont données sur la
Figure 2.16. Un recuit après impression entraine une baisse de la dureté de 34 HRC à 27 HRC.
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Microstructure, dureté et résilience après traitements thermiques des aciers CX, L40, PM420 et X15TN
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Figure 2.14 – Représentation schématique des traitements thermiques pour l’acier maraging inoxydable
CX : a) Recuit (austénitisation + refroidissement lent à l’air) suivi d’un vieillissement et b) Vieillissement
effectué après impression.
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Figure 2.15 – Représentation schématique des traitements thermiques pour l’acier maraging inoxydable
L40 : a) Recuit (austénitisation + refroidissement lent à l’air) suivi d’un vieillissement et b) Vieillissement
effectué après impression.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Selon Yan et al. [69], cette baisse de la dureté serait liée au refroidissement plus lent de la matière
après recuit que lors de son impression LPBF, qui aurait pour conséquence la formation d’une
microstructure composée d’une martensite ayant des blocs de dimensions plus importantes qu’à
l’état brut d’impression. On peut également supposer qu’une précipitation d’intermétalliques
durcit l’acier lors de son impression. En effet, Zhang et al. [152] ont observé des précipités NiAl
dans des échantillons de CX bruts de fusion. Il est possible que ces intermétalliques soient dissous
lors du recuit, ce qui abaisserait la dureté de l’acier. En effet, Yan et al. [69] ont constaté que
certains éléments d’alliages (notamment le nickel et l’aluminium responsables de la formation
des précipités NiAl) sont dissous dans la maille martensitique lors de l’austénitisation, ce qui
contribue à abaisser la dureté. Les analyses par diffraction des rayons X montrent une légère
baisse de la fraction d’austénite après recuit (Figures 2.17 et 2.18). Contrairement aux études
de Yan et al. [69] et de Zhang et al. [152], celle-ci ne s’est donc pas entièrement transformée en
martensite.
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Figure 2.16 – Dureté et résilience du CX après traitements thermiques
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Figure 2.17 – Diffractogrammes en θ du CX brut de fusion et traité thermiquement. b) Agrandissement
des pics γ(111) et α(110). Remarque : Les spectres ne sont pas normalisés, il n’est donc pas possible de
comparer la hauteur des pics de diffraction entre les différents spectres et d’en déduire les fractions de
chaque phase. Le lecteur trouvera les résultats des quantifications, obtenus en utilisant la méthode de
Rietveld, sur la Figure 2.18.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
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Figure 2.18 – Fraction d’austénite dans le CX avant et après traitement thermique déterminée à partir
des diffractogrammes en θ présentés sur la Figure 2.17 et en utilisant la méthode de Rietveld sous TOPAS.

Le vieillissement des échantillons recuits et non recuits provoque un durcissement de l’acier
ainsi qu’une réversion de l’austénite dès les premières minutes de traitement. En effet, la dureté
augmente de 27-34 à ≈ 46 HRC après seulement 12 min de vieillissement, alors que la fraction
d’austénite passe de 5-7% à 20-26% (Figures 2.17 et 2.18).

Le durcissement serait lié, comme vu précédemment, à la précipitation d’intermétalliques
NiAl. Les duretés mesurées sont plus faibles que celles obtenues par Yan et al. [69] et par
Zhang et al. [152], qui sont de l’ordre de 49-50 HRC (Tableau 2.2). Il est possible que la dureté
de nos échantillons soit plus faible car ceux-ci ont des fractions d’austénite plus importantes.
Les analyses par diffraction de rayons X montrent que les échantillons de CX contiennent entre
20% et 26% d’austénite après vieillissement (Figures 2.17 et 2.18), contrairement aux 0% et 3,5-
4,5% détecté par Zhang et al. [152] et Yan et al. [69] respectivement. Or la présence d’austénite
dans les aciers maraging affecte leur capacité à durcir car les atomes en solution peuvent être
plus solubles dans l’austénite que dans la martensite, ce qui inhibe leur capacité à former des
précipités lors du vieillissement [60].

Les duretés obtenues après vieillissement seul ou recuit suivi d’un vieillissement sont simi-
laires (la différence ne dépasse jamais 1 HRC), comme dans les études de Yan et al. [69] et de
Zhang et al. [152] (Figure 2.4 et Tableau 2.2).

Compte tenu du faible nombre d’éprouvettes Charpy disponibles, il n’a pas été possible d’éva-
luer l’influence de tous les traitements thermiques sur la résilience. Le choix a été fait d’effectuer
les traitements thermiques suivants : vieillissement de 12 min et de 4h afin de déterminer si
le temps de maintien a une répercussion sur la résilience, et recuit suivi d’un vieillissement de
12 min pour évaluer l’influence du recuit sur la résilience.

Les résultats des essais de résilience Charpy montrent que le durcissement de l’acier provoque,
sans surprise, une baisse importante de la résilience, qui passe de 130,6 J/cm2 à 66,9 J/cm2 (-
49%) après vieillissement de 12 min à 530°C, et baisse jusqu’à 58,3 J/cm2 après 24 min de
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vieillissement. Cette chute de la résilience est encore plus importante quand les échantillons
ont été préalablement recuits, celle-ci passant de 130,6 J/cm2 à 47,1 J/cm2 (-64%). Ce constat
est surprenant puisque les duretés sont similaires entre les échantillons recuits et non recuits
avant vieillissement. De plus amples analyses des microstructures, et notamment de l’état de
précipitation, ainsi qu’une observation des faciès de rupture, seraient nécessaires pour interpréter
ces résultats.

2.2.1.2 Influence des traitements thermiques sur le L40

La Figure 2.19 illustre les duretés et résiliences de l’acier maraging L40 après traitement
thermique. Un vieillissement à 525°C des échantillons non recuits entraine une augmentation
limitée de la dureté jusqu’à 4h de vieillissement (celle-ci passant de 44,2 HRC à l’état brut de
fusion à 47,1 HRC). Au-delà de 4h de vieillissement, la dureté diminue également légèrement
et passe à 45,3 HRC, en raison d’un probable survieillissement. Un vieillissement à 480°C des
échantillons non recuits engendre également un durcissement de l’acier. En effet, sa dureté
augmente jusqu’à 47,5 HRC après 12h de vieillissement. Aucun survieillissement n’a été constaté
pour la gamme de temps de maintien examinée, car la précipitation est probablement plus lente
à 480°C qu’à 525°C. Un survieillissement aurait probablement été observé pour des temps de
maintien plus importants. Une étonnante baisse de la dureté est observable entre l’état brut
de fusion et après vieillissement de 24 min à 480°C. Pour cette série de mesures, l’écart-type
(la dispersion) s’est avéré plus important (1,6 HRC) que pour les autres pour une raison non
identifiée. Il est donc possible que cette baisse de la dureté ne soit pas réelle.

Une chute de la dureté des échantillons recuits lors d’un vieillissement à 525°C est observable
pour des temps de maintien compris entre 24 min et 4h. Le refroidissement lent après recuit est
probablement responsable d’un vieillissement prématuré de l’acier, ce qui justifierait la dureté
légèrement plus importante du L40 directement après recuit (46,2 HRC) et après recuit et
vieillissement de 12 min et 24 min à 525°C (48,0 et 47,3 HRC respectivement). Ce vieillissement
prématuré lors de refroidissement après recuit entrainerait un survieillissement responsable de
la baisse de dureté entre 24 min et 4h de vieillissement.

Il apparaît donc que le durcissement du L40 après vieillissement est beaucoup moins signi-
ficatif que celui obtenu précédemment avec le maraging CX ou encore avec le 18Ni300 (voir
Tableaux 2.2 et 2.4). Aucune publication n’a été trouvée sur le L40 qui pourrait expliquer les
causes du durcissement de l’acier. Néanmoins, compte tenu de sa composition chimique qui est
relativement riche en carbone pour un maraging (%C = 0,16 wt.%), et en éléments carburigènes
comme le chrome (%Cr = 10,64 wt.%) et le molybdène (%Mo = 1,48 wt.%), il est possible que le
durcissement du L40 soit lié à la précipitation de carbures, contrairement aux autres maraging,
qui durcissent par précipitation d’intermétalliques. Bien que le L40 contiennent du nickel, il ne
contient ni aluminium ni titane qui provoqueraient la formation de précipités NiAl ou Ni3Ti,
comme dans les aciers CX et 18Ni300 respectivement.

Le nombre limité d’éprouvettes Charpy disponibles ne permettant pas d’évaluer la résilience
obtenue après chaque traitement thermique, le choix a été fait d’évaluer la résilience après
vieillissement de 24 min et 4h à 525°C afin de déterminer si le temps de maintien a une influence
sur la résilience, ainsi qu’après recuit suivi d’un vieillissement de 12 min à 525°C pour déterminer
si le recuit a un impact sur la résilience. Comme attendu, les résultats montrent que la résilience
diminue avec l’augmentation de la dureté. Une surprenante augmentation de la résilience est
observable entre les échantillons vieillis pendant 24 min et 4h, celle-ci passant de 65,2 à 77 J/cm2
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
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Figure 2.19 – Dureté et résilience du L40 après traitements thermiques
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alors que la dureté augmente. Compte tenu des écarts-types (4,5 et 9,9 J/cm2 respectivement)
cet écart est cependant à considérer avec prudence.

2.2.2 Trempe et revenu des martensitiques inoxydables PM420 et X15TN
Le PM420 étant composé d’une martensite dure et d’austénite résiduelle, un traitement ther-

mique de revenu est nécessaire pour abaisser la dureté du matériau et améliorer sa résilience. Les
résultats disponibles dans la littérature ne permettent pas de conclure quant à l’intérêt d’une
trempe avant revenu. Deux types de traitement thermique ont donc été réalisés : austénitisa-
tion/trempe et revenu (Figure 2.20.a.), ou simple revenu (Figure 2.20.b.).
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Figure 2.20 – Représentation schématique des traitements thermiques pour l’acier martensitique Fe-C
inoxydable PM420 : a) Austénitisation sous vide et trempe dans l’huile suivies d’un revenu et b) Revenu
effectué après impression.

Comme expliqué précédemment (Section 2.1.1), la température et le temps d’austénitisation
ont un impact sur les microstructures et sur les propriétés mécaniques. Dans cette étude, le choix
a été fait de ne faire varier que la température de revenu car celle-ci contrôle l’évolution de la
martensite (Section 2.1.1). Les austénitisations ont été réalisées dans un four à moufle à 1050°C
pendant 1h et les échantillons étaient placés dans des ampoules en quartz sous vide afin d’évi-
ter leur décarburation. L’austénitisation à 1050°C pendant 1h correspond à celle effectuée par
Tian et al. [144] dans leur étude citée précédemment (Tableau 2.5). De plus, Isfahany et al. [148]
affirment que cette austénitisation permet d’obtenir les meilleures propriétés mécaniques (dureté,
résilience et l’allongement à rupture ) après trempe de l’AISI 420 conventionnel. Cette austéniti-
sation est également celle recommandée par l’entreprise AK Steel, fabricant d’AISI 420 [159]. Les
trempes ont été réalisées par immersion dans l’huile, comme préconisé par AK Steel [159]. Les
ampoules en quartz dans lesquelles les échantillons étaient placés sous vide ont été brisées dans
un bac d’huile à l’aide d’une masse comme schématisé sur la Figure 2.21. Quant aux revenus,
ceux-ci ont été effectués dans des bains de sel (composés de nitrites et de nitrates de sodium)
et les échantillons ont été refroidis par immersion dans l’eau. Plusieurs revenus d’une heure ont
été testés : 200°C, 250°C, 330°C, 500°C et 700°C (Figure 2.20).

Quant au X15TN, celui-ci nécessite une transformation de l’austénite en martensite [5].
Comme pour le PM420, le choix a été fait de ne faire varier que la température de revenu.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
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Figure 2.21 – Schéma représentant la technique employée pour tremper les échantillons austénitisés
placés dans des ampoules en quartz : a) L’ampoule contenant l’échantillon austénitisé est immergée dans
l’huile à travers un orifice se situant au centre d’une masse. Cette dernière est maintenue au-dessus d’un
bain d’huile à l’aide d’une tige. Une fois l’ampoule dans l’huile, la tige est retirée pour faire tomber la
masse b) et pour rompre l’ampoule dans l’huile c).

Toutes les austénitisations ont donc été réalisées à 1050°C pendant 30 min, alors que les revenus
ont été effectués à 300°C, 500°C et 650°C pendant 1h (Figure 2.22). Deux trempes différentes ont
été effectuées : trempe dans l’huile (Figure 2.22.a.) ou trempe dans l’huile suivie d’une trempe
dans l’azote liquide (Figure 2.22.c.). Le but de la trempe cryogénique est de transformer en mar-
tensite l’austénite résiduelle restante après trempe à l’huile, la température Mf étant en dessous
de l’ambiante. Ces traitements thermiques correspondent à ceux effectués par Limousin [5]. Lors
des austénitisations, les échantillons étaient placés dans des ampoules en quartz sous vide pour
prévenir leur décarburation. Les échantillons ont été trempés dans l’huile car la trempe dans
l’eau peut provoquer leur fissuration [5]. Les revenus ont été effectués dans des fours à bain de
sel.

2.2.2.1 Influence des traitements thermiques sur le PM420

La trempe provoque une forte augmentation de la dureté du PM420, qui passe de 51,7 à
58,3 HRC (Figure 2.23). Elle est accompagnée d’une transformation partielle de l’austénite
résiduelle - dont la fraction passe de 34% à 8% - en martensite, comme le montrent les analyses
DRX et les cartes EBSD de phases (Figures 2.24.a., 2.25, 2.26), et s’accompagne également
d’une augmentation de la tétragonalité de la maille martensitique, plus contrainte, comme le
montre l’élargissement du pic α(110) (Figure 2.24.b.).

La fraction d’austénite résiduelle est plus importante que celle mesurée par Tian et al. [144]
dans un acier AISI 420 trempé et issu de l’impression LPBF. Dans leur étude, l’intégralité de
l’austénite résiduelle a été transformée en martensite après une trempe cryogénique qui permet
d’atteindre une température de fin de trempe Tt inférieure à la température de fin de transfor-
mation martensitique Mf .

Après trempe, les revenus à 200°C et 500°C abaissent la dureté, celle-ci passant de 58,3 à 56,0
et 54,8 HRC respectivement. Cette baisse peut être liée à un adoucissement de la martensite
comme le suggère l’évolution du pic α(110), qui s’amincit après revenu (Figure 2.24.b.) et à une
réversion de l’austénite, dont la fraction passe de 8% à 14% après revenu à 500°C, comme le
montrent les analyses DRX sur les Figures 2.24 et 2.25 ainsi que les cartographies de phases
sur les Figures 2.26.b et 2.26.c. Une nouvelle fois, ce résultat diffère de celui de Tian et al. [144]
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Figure 2.22 – Représentation schématique des traitements thermiques pour l’acier martensitique Fe-C
inoxydable X15TN : a) Austénitisation sous vide et trempe dans l’huile suivies d’un revenu et b) Revenu
effectué après impression.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
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Figure 2.23 – Dureté et résilience du PM420 après traitements thermiques
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Figure 2.24 – Diffractogrammes en θ du PM420 brut de fusion et traité thermiquement. b) Agrandisse-
ment des pics γ(111) et α(110) : Après trempe, le pic α(110) s’élargit par rapport à l’état brut de fusion,
démontrant que la martensite est plus contrainte. Le pic α(110) détecté après revenu à 700°C est le plus
mince, démontrant que le revenu a abaissé la tétragonalité de la maille martensitique. Remarque : Les
spectres ne sont pas normalisés, il n’est donc pas possible de comparer la hauteur des pics de diffraction
entre les différents spectres et d’en déduire les fractions de chaque phase. Le lecteur trouvera les résultats
des quantifications, obtenus en utilisant la méthode de Rietveld, sur la Figure 2.25.

2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS 113

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés
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Figure 2.25 – Fraction d’austénite dans le PM420 avant et après traitement thermique déterminée à
partir des diffractogrammes en θ présentés sur la Figure 2.24 et en utilisant la méthode de Rietveld sous
TOPAS.
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Figure 2.26 – Observations microstructurales du PM420 brut de fusion et après traitements thermiques :
a) Cartographie EBSD à l’état brut de fusion ; b) Cartographie EBSD après austénitisation et trempe
démontrant la transformation de l’austénite résiduelle ; c) Cartographie EBSD après austénitisation et
trempe suivies d’un revenu à 500°C illustrant une réversion de l’austénite lors du revenu ; d) Image BSE
après revenu à 700°C illustrant la présence de fins carbures dans la microstructure (sans trempe)
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qui n’avaient pas détecté de réversion austénitique après double revenu à 182°C de l’AISI 420
austénitisé et trempé, probablement car la température de revenu dans leur étude est plus faible
que celle appliquée aux échantillons analysés par DRX dans notre cas (500°C). Une analyse
par DRX des échantillons revenus à 200°C après austénitisation/trempe aurait permis d’évaluer
cette hypothèse.

Les revenus à 200°C et 500°C des échantillons non trempés n’entrainent pas de variations
significatives de la dureté, ni de réversion ou décomposition de l’austénite. Les diffractogrammes
en θ sont d’ailleurs similaires entre les états bruts de fusion et revenu à 500°C. Ce résultat diffère
de ceux obtenus par Nath et al. [53] et par Saeidi et al. [54], qui avaient observé une baisse de
la dureté du AISI 420 après revenu (Tableau 2.5).

D’après la documentation technique d’Aubert & Duval, un revenu à ≈ 520°C pendant 2h
provoque un durcissement secondaire de l’acier (courbe bleue sur la Figure 2.9). Ce pic n’a pas
été observé lors de nos essais car cette température n’a pas été testée. Ce pic a également été
observé par Isfahany et al. [148] après revenu de l’acier AISI 420 conventionnel, mais à des
températures de revenu plus faibles (entre 400°C et 500°C). Selon eux, ce durcissement serait
lié à la formation de carbures M7C3.

Après revenu à 700°C, la dureté chute drastiquement jusqu’à ≈ 28 HRC, que les échantillons
soient trempés ou non. Cette chute de la dureté s’accompagne d’une décomposition de l’austénite
(Figures 2.24 et 2.25), de la formation de carbures (Figure 2.26.d) et d’un adoucissement de la
martensite (Figure 2.24.b.). Toujours selon Isfahany et al. [148], la baisse de la dureté serait liée
la coalescence des carbures M7C3 ainsi que par leur transformation en carbures M23C6.

Quant aux résiliences, celles-ci ont été déterminées uniquement à partir d’éprouvettes n’ayant
pas été austénitisées/trempées car cette étape provoque la fissuration de certaines éprouvettes,
comme le montre la Figure 2.27. Les essais de Charpy montrent que la résilience du PM420
est d’environ 25 J/cm2 pour des températures de revenu comprises entre 200°C et 500°C. Ces
résiliences sont inférieures à celle mesurée par Tian et al. [144] qui est de ≈ 33 J/cm2. Il est
possible que la meilleure résilience obtenue dans leur étude soit liée au double revenu qui a
probablement adouci plus fortement l’acier que le simple revenu effectué dans cette étude. Il
n’est néanmoins pas possible de le vérifier car aucune mesure de dureté n’est disponible dans
leur article.

2.2.2.2 Influence des traitements thermiques sur le X15TN

Les duretés et résiliences du X15TN après traitements thermiques sont données sur la Fi-
gure 2.28. Un revenu des échantillons brut de fusion n’entraine pas de variation significative de la
dureté pour des températures de revenu de 300°C et de 500°C. Les analyses DRX (Figures 2.29
et 2.30) révèlent qu’après revenu à 500°C, une importante quantité d’austénite se transforme en
martensite (comme le suggère la largeur du pic α(110)), sa fraction passant de 98% à 12%. Une
augmentation de la dureté est obtenue après revenu à 650°C, celle-ci passant de 42,4 à 47 HRC.
Selon Limousin [5], qui a étudié ce même acier en impression LPBF, cette augmentation de la
dureté serait liée à la précipitation de carbures M23C6 riches en chrome. Toutefois, la dureté ob-
tenue après revenu dans notre étude est inférieure à celle obtenue par Limousin [5] (47 au lieu de
54 HRC), probablement en raison du refroidissement plus rapide des échantillons (trempés dans
l’eau contrairement à un refroidissement à l’air) qui n’aurait pas laissé le temps aux carbures de
précipiter et donc de durcir le matériau.

Après austénitisation et trempe, une très nette augmentation de la dureté est observable,
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
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Figure 2.27 – Observation de fissures dans un échantillon de PM420 trempé à l’huile après austénitisation
à 1050°C pendant 1h : a) Les fissures amorcent toutes à la surface de l’échantillon, où le refroidissement
est le plus intense lors de la trempe et où la rugosité peut provoquer des concentrations de contraintes ;
b) Agrandissement sur deux des fissures.

celle-ci passant de 40,7 à ≈ 57 HRC. Les duretés obtenues après trempe à l’huile et trempe à
l’huile suivie d’une trempe cryogénique sont identiques. Les analyses DRX (Figures 2.29 et 2.30)
montrent effectivement que la quantité d’austénite résiduelle après trempe à l’huile et trempe
à l’huile et trempe cryogénique sont relativement proches (7 et 8 % respectivement). Les va-
leurs obtenues sont cohérentes avec celles obtenues par Limousin. Cette forte augmentation de
la dureté est liée à une transformation de l’austénite résiduelle en martensite, comme le sug-
gèrent les résultats obtenus par DRX (Figures 2.29 et 2.30). D’ailleurs les échantillons trempés
présentent les pics α(110) les plus larges, ce qui est caractéristique d’une martensite contrainte
(Figure 2.29.b.). Une cartographie EBSD, représentée sur la Figure 2.31, montre qu’après trempe
à l’huile la microstructure du X15TN est effectivement principalement composée de martensite
(indexée en CC).

Un revenu de 300°C permet d’adoucir la martensite et abaisse la dureté, celle-ci passant de
≈ 57 à ≈ 53 HRC. La dureté augmente après revenu à 500°C pour atteindre ≈ 56,5 HRC. Cette
température de revenu a été identifiée par Limousin comme étant celle du pic de durcissement
secondaire. Cette dureté plus importante est liée à la précipitation de carbures, de nitrures et
de carbonitrures [5].

Les résiliences ont uniquement été déterminées pour des échantillons trempés, car ceux-
ci disposent d’une dureté supérieure à 50 HRC, contrairement aux échantillons uniquement
revenus. Seules des trempes à l’huile ont été réalisées, puisqu’il a été montré précédemment que
la trempe cryogénique n’apporte pas de variation des propriétés mécaniques. La résilience du
X15TN est comprise entre 2 et 3 J/cm2 après trempe, ce qui est très proche de la résilience de
l’état brut de fusion, qui est de 5 J/cm2. Il est surprenant que la résilience soit identique entre
le X15TN austénitique brut d’impression et le X15TN martensitique après austénitisation et
trempe. Les raisons de cette faible résilience n’ont pas été identifiées. Des essais de résilience sur
les échantillons uniquement revenus pourraient être à envisager pour déterminer si leur résilience
est meilleure.
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Figure 2.28 – Dureté et résilience du X15TN après traitements thermiques
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
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Figure 2.29 – Diffractogrammes en θ du X15TN brut de fusion et traité thermiquement. À l’état brut
de fusion aucun pic de la ferrite n’est observable. b) Agrandissement des pics γ(111) et α(110) : Les pics
α(110) les plus larges correspondent aux échantillons trempés, traduisant la présence d’une martensite
contrainte. Après revenu, les pics α(110) deviennent plus fins, en raison d’un adoucissement de la maille
martensitique. Remarque : Les spectres ne sont pas normalisés, il n’est donc pas possible de comparer la
hauteur des pics de diffraction entre les différents spectres et d’en déduire les fractions de chaque phase.
Le lecteur trouvera les résultats des quantifications, obtenus en utilisant la méthode de Rietveld, sur la
Figure 2.30.
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Figure 2.30 – Fraction d’austénite dans le X15TN avant et après traitement thermique déterminée à
partir des diffractogrammes en θ présentés sur la Figure 2.29 et en utilisant la méthode de Rietveld sous
TOPAS.
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Figure 2.31 – Cartographie EBSD du X15TN après austénitisation et trempe dans l’huile. La micro-
structure est principalement composée de martensite (BCC).
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

2.2.3 Récapitulatif et choix des aciers pour les essais de traction et de fatigue
L’ensemble des couples dureté/ductilité après traitement thermique est illustré sur la Fi-

gure 2.32. Dans le Tableau 2.7 sont donnés les meilleurs compromis entre dureté et ductilité
pour chaque acier ainsi que le traitement thermique permettant de les obtenir.

L’acier maraging CX durcit considérablement dès les premières minutes de vieillissement en
raison d’une précipitation d’intermétalliques nanométriques NiAl, ce qui s’accompagne d’une
baisse de la résilience (Figure 2.32). Dans notre cas, un recuit ne semble pas nécessaire, puisqu’il
a été montré que les duretés après vieillissement des échantillons recuits et non-recuits sont
similaires. De plus, les échantillons recuits avant vieillissement présentent la résilience la plus
faible (Figure 2.32.a.). Le traitement thermique de vieillissement de 12min à 530°C
donne le meilleur compromis entre dureté et résilience (46,8 HRC et 66,9 J/cm2).

Quant au L40, les vieillissements entrainent une augmentation de sa dureté beaucoup moins
marquée que le CX. Cependant, sa dureté et sa résilience après traitement thermique sont du
même ordre de grandeur que celles du CX (Figure 2.32.b.). Le mécanisme de durcissement
n’a pas été identifié. Les échantillons recuits et vieillis sont moins durs que ceux uniquement
vieillis, probablement en raison d’un vieillissement prématuré de l’acier lors de son refroidis-
sement après recuit, qui provoque un survieillissement. Un vieillissement de 4h à 525°C
donne le meilleur compromis entre dureté et résilience (47,1 HRC et 77,0 J/cm2).

La trempe du PM420 entraine une forte augmentation de sa dureté. Elle s’accompagne d’une
transformation partielle de l’austénite résiduelle en martensite ainsi que d’une augmentation de la
tétragonalité de la maille martensitique. Cependant, elle provoque la fissuration des échantillons
à partir de leur surface. Les revenus à 200°C et 500°C des échantillons bruts de fusion n’entrainent
pas de variations significatives de la dureté ni de la résilience (Figure 2.32.b.). Un revenu à
700°C provoque une forte baisse de la dureté, la formation de carbures et détensionne la maille
martensitique. Sa dureté et sa résilience le rendent compatible avec une application moule.

Le X15TN nécessite d’être trempé après impression pour obtenir une dureté compatible avec
une application moule. En effet, celle-ci permet de transformer l’austénite résiduelle qu’il contient
à l’état brut de fusion. Il a été montré que la trempe dans l’azote liquide n’apporte pas de varia-
tions significatives des propriétés mécaniques. Sa résilience est trop faible pour une application
moule. Un double revenu des échantillons trempés et austénitisés aurait potentiellement permis
un adoucissement plus important de la martensite et donc une amélioration de sa résilience.
La dureté des échantillons directement revenus à 700°C après impression est proche de celle
définie dans le cahier des charges (47 HRC pour 50 HRC). Il aurait pu être intéressant d’évaluer
la résilience de ces échantillons. Un refroidissement à l’air des échantillons en X15TN revenus
directement après impression aurait probablement entrainé une précipitation plus importante
de carbures et aurait augmenté la dureté de l’acier.

Pour la suite, il a été décidé de caractériser plus finement les propriétés mécaniques des aciers
PM420 et CX. En effet, le PM420 dispose d’une dureté et d’une résilience le rendant compatible
avec une application moule. Quant au CX, bien que sa dureté, dans notre cas, soit légèrement
plus faible que celle recherchée, celui-ci présente une excellente imprimabilité en tant qu’acier
maraging et une très bonne résilience. L’acier X15TN n’a pas été étudié plus en détail car celui-
ci présente une résilience beaucoup trop faible. Concernant le L40, celui-ci n’a pas fait l’objet
d’études plus avancées car il n’y avait plus de poudres disponibles.
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Figure 2.32 – Dureté et résilience des aciers CX, L40, PM420 et X15TN après traitement thermique

Tableau 2.7 – Traitements thermiques donnant les meilleurs compromis entre dureté et ductilité pour
chaque acier, et valeurs de référence issues du cahier des charges

Type Acier Traitement thermique optimale Dureté [HRC] Résilience [J/cm2]]

Acier maraging
inoxydable

CX Vieillissement
12min @ 530°C 46,8 ± 0,3 66,9 ± 4,4

L40 Vieillissement
4h @ 525°C 47,1 ± 0,1 77,0 ± 9,9

Acier martensitique
Fe-C inoxydable

PM420 Revenu
1h @ 200°C 52,0 ± 0,3 32,9 ± 4,2

X15TN Austénitisation
30min @ 1050°C 57,8 ± 0,2 2,0 ± 0

/ Cahier des charges / > 50 > 25
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

2.3 Comportement sous sollicitations monotones et cycliques
des aciers CX et PM420

Il a été montré dans la section précédente que les aciers PM420 et CX pourraient être des
alternatives au 18Ni300 au regard de leur dureté et de leur résilience. Néanmoins, ces deux
grandeurs ne sont pas suffisantes pour valider l’aptitude à être utilisé pour l’impression d’em-
preintes de moule par LPBF et de plus amples caractérisations des propriétés mécaniques sont
nécessaires. Dans un premier temps sera étudié l’impact de différents traitements thermiques sur
les propriétés en traction afin d’identifier lesquels donnent les meilleures propriétés au regard
du cahier des charges. Ces traitements thermiques seront par la suite appliqués aux éprouvettes
de fatigue. Dans un deuxième temps, les propriétés mécaniques sous chargement cyclique seront
étudiées et un état de l’art sur la fatigue des pièces issues de l’impression LPBF sera proposé. Les
limites d’endurance à 1 million de cycles seront estimées par la méthode staircase. L’influence
de l’état de surface et des traitements thermiques sur la résistance en fatigue sera analysée, et
les défauts responsables de l’amorçage seront identifiés.

2.3.1 Comportement en traction des aciers PM420 et CX

Les éprouvettes de CX ont été imprimées avec les paramètres moyens présentés dans le
chapitre précédent (Section 1.2), alors que les éprouvettes de PM420 ont été imprimées avec des
paramètres de fusion optimisés pour l’impression de pièces massives. En effet, cet alliage a fait
l’objet d’une étude détaillée d’optimisation des paramètres d’impression en vue de la fabrication
d’une empreinte de moule. Cette démarche est présentée en Annexe D. Ces paramètres ne
peuvent être communiqués pour des raisons de confidentialité. Les éprouvettes de CX et de
PM420 testées à l’INSA ont toutes été imprimées verticalement. L’entreprise Aubert & Duval,
fournisseur des poudres de PM420 et partenaire industriel, a souhaité évaluer l’influence du sens
d’impression sur les propriétés en traction du PM420. Des éprouvettes de cet acier ont donc été
imprimées verticalement et horizontalement avant d’être envoyées chez Aubert & Duval.

Des essais de traction ont été réalisés à l’INSA ainsi que chez Aubert & Duval. Ceux conduits
à l’INSA ont été réalisés avec une Instron 5967 équipée d’une cellule de force de 30 kN. Les
éprouvettes de traction ont été usinées à partir de cylindres bruts de fusion de diamètre 12 mm
et de longueur 100 mm imprimés verticalement. Le plan des éprouvettes après usinage est donné
sur la Figure 2.34. Les éprouvettes étaient filetées au niveau de leurs extrémités pour éviter
qu’elles ne glissent entre les mors. Des repères espacés de 17,5 mm ont été utilisés pour évaluer
la déformation des éprouvettes grâce à un extensomètre optique. La vitesse de déformation,
calculée à partir de la vitesse de déformation imposée, était de 0,015 min−1, en accord avec la
norme ASTM E8/E8M - 13a. Les allongements à la rupture ont été mesurés au pied à coulisse
après les essais.

Les essais de traction effectués chez Aubert & Duval ont été réalisés avec une machine
Zwick 185038. La vitesse de déformation imposée était de 0,42 min−1. Les essais ont été ef-
fectués en accord avec la norme NF EN ISO 6892-1. Les éprouvettes utilisées étaient de section
12x12 mm2 et de hauteur 70 mm. L’extensomètre a été enlevé une fois la limite d’élasticité
dépassée.
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

50 mm

Éprouvettes de fatigue non-usinées

Éprouvettes de fatigue à usiner

Éprouvettes de traction

Figure 2.33 – Plateau de fabrication présentant des éprouvettes de fatigue et de traction en PM420.
Toutes les éprouvettes de fatigue ont été imprimées verticalement. Quant aux éprouvettes de traction, ici
destinées à Aubert & Duval, celles-ci ont été imprimées horizontalement et verticalement.

Figure 2.34 – Plan des éprouvettes de traction cylindriques (dimensions en mm)
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

2.3.1.1 Propriétés en traction du CX

Les éprouvettes de CX ont été testées à l’état brut de fusion et après vieillissement de 12 min,
24 min et 4h à 530°C dans des bains de sel (Figure 2.14.b.). Ces traitements sont identiques à ceux
réalisés précédemment (Section 2.2.1). Aucun recuit n’a été fait car il a été vu précédemment
que celui-ci n’a pas d’effet bénéfique sur la dureté et la résilience.

Les courbes obtenues sont données sur la Figure 2.35.a., et les propriétés mécaniques qui en
découlent sont présentées dans le Tableau 2.8. Les allongements à la rupture de la Figure 2.35.a.
sont incorrects car les échantillons ont rompu en dehors des repères. Ceux-ci ont été évalués au
pied à coulisse après les essais et sont donnés dans le Tableau 2.8.

Les propriétés en traction, reportées dans le Tableau 2.8, sont du même ordre de grandeur
que celles mesurées par Yan et al. [69] et par Zhang et al. [152] après vieillissement du CX
issu de l’impression LPBF (Tableau 2.2). Néanmoins, comme précédemment, on constate que
les duretés mesurées dans notre cas sont plus faibles, probablement en raison de la fraction
d’austénite plus importante dans nos échantillons (voir Section 2.2.1.1). L’augmentation du
temps de vieillissement provoque une légère hausse de la limite d’élasticité et de la résistance
mécanique à la traction, au détriment de l’allongement à rupture. Cela est probablement lié à
une formation plus importante de précipités NiAl. Des quantifications de l’état de précipitation
au MET permettraient de confirmer cette hypothèse mais n’ont pu être réalisées par faute de
temps.
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Figure 2.35 – Courbes de traction des aciers CX et PM420 obtenues à l’INSA. Les ruptures se sont
produites en dehors des longueurs utiles, au niveau des rayons de raccordement entre les têtes filetées et
la longueur utile. Les allongements à rupture ont donc été mesurés après essais au pied à coulisse et sont
disponibles dans le Tableau 2.8.

Le CX brut de fusion présente une capacité à s’écrouir (Rm - σe) de 234,9 MPa. Celle-ci
baisse après vieillissement à approximativement 37 MPa.

Étant donné que les différents traitements thermiques de vieillissement donnent des propriétés
mécaniques similaires, et que le meilleur compromis entre dureté et résilience a été obtenu pour
un vieillissement de 12 min à 530°C (voir Figure 2.16), ce dernier a été appliqué aux éprouvettes
de fatigue.
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

Tableau 2.8 – Propriétés mécaniques du CX déterminées à partir des essais de traction : La limite
d’élasticité σ0,2% a été obtenue grâce aux données provenant de l’extensomètre optique et l’allongement
à rupture A% a été mesuré au pied à coulisse après essais.

Orientation Vieillissement E
[GPa]

σ0,2%
[MPa]

Rm
[MPa]

Capacité à
s’écrouire
(Rm-σ0,2%)

[MPa]

A%
Coefficient
de striction

Z%

Dureté
[HRC]

Z Brut de fusion 182 ± 4 851 ± 17 1085,9 ± 3,1 234,9 12,8 48,1 ± 0,9 30,6 ± 1,7
Z 530°C 12 min 193 ± 30 1504 ± 16 1537,4 ± 8,6 33,4 10,5 24,7 ± 1,5 44,7 ± 0,6
Z 530°C 24 min 199 ± 10 1533 ± 8 1575,0 ± 6,6 42 10,4 24,6 ± 0,6 44,8 ± 2,3
Z 530°C 4h 186 ± 8 1569 ± 38 1604,0 ± 22,6 35 6,1 23,7 ± 2,4 44,3 ± 3,9

2.3.1.2 Propriétés en traction du PM420

Les éprouvettes de PM420 ont été testées en traction à l’état brut de fabrication et après
différents revenus. Aucune austénitisation suivie d’une trempe n’a été effectuée afin d’éviter leur
fissuration (Figure 2.27). Les échantillons traités à l’INSA ont été revenus dans un bain de sel
puis trempés dans l’eau, alors que les échantillons traités chez Aubert & Duval l’ont été dans
un four à moufle puis refroidis à l’air. Les essais de traction sur le PM420 ont été effectués à
l’état brut de fusion, après simple revenu (2h à 350, 500, 540 et 600°C), et après double revenu
(2x 2h à 500°C, 1x 2h à 540°C + 1x 2h à 500°C et 2x 2h à 600°C). La Figure 2.36 illustre les
différents traitements thermiques effectués. Des doubles revenus ont été réalisés pour déterminer
si ceux-ci permettent un détentionnement de la martensite "fraiche" se formant potentiellement
lors du premier revenu.

La température de revenu à 350°C correspond à un détentionnement de l’acier et est éloi-
gnée de la température du pic de durcissement secondaire (Figure 2.23). Les températures de
500°C et 540°C correspondent aux températures entourant le pic de durcissement secondaire,
pour lesquelles la dureté du PM420 est toujours supérieure à 50 HRC. Et la température de
600°C correspond à une température pour laquelle la dureté de l’acier chute par coalescence des
précipités. Le temps de maintien de 2h nous a été recommandé par Aubert & Duval, producteur
et fournisseur des poudres de PM420. L’influence du temps de maintien n’a pas été étudiée ici.

Les résultats obtenus lors des essais de traction - dont les courbes sont disponibles sur les
Figures 2.35.b. et 2.37 - sont présentés dans le Tableau 2.9. Il apparait que les éprouvettes
imprimées horizontalement (XY) sont moins performantes que celles imprimées verticalement
(Z). En effet, leurs limites d’élasticité (σ0,2%), leurs résistances mécaniques à la traction (Rm)
et leurs allongements à rupture (A%) sont inférieurs, à l’exception des éprouvettes traitées à
600°C pendant 2h. Ce résultat est contradictoire avec tout ce qui a pu être trouvé dans la
littérature [160][161][162][163] pour des aciers 17-4PH, 15-5PH, H13 et 316L respectivement.

Džugan et al. [162] ont testé en traction des éprouvettes de H13 imprimées horizontalement
et verticalement, et ont constaté que les allongements à rupture et les résistances maximales à
la traction des éprouvettes imprimées horizontalement sont plus importants car ces dernières
ont de plus faibles concentrations en défauts internes. Wood et al. [163] ont quant à eux étudié
les propriétés en traction d’éprouvettes en 316L imprimées verticalement et horizontalement, et
ont constaté que les éprouvettes imprimées verticalement présentent les propriétés en traction
les plus faibles (limite d’élasticité, résistance maximale à la traction et l’allongement à rupture)
car les manques de fusion qu’elles contiennent sont orientés perpendiculairement au sens de
sollicitation, maximisant les concentrations de contraintes autour (voir Figure 1.27). Dans les
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
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Figure 2.36 – Traitements thermiques des éprouvettes de traction en PM420 : a) et c) revenu des
échantillons bruts de fusion et b) et d) double revenu des échantillons bruts de fusion.

126 2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés



Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420
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Figure 2.37 – Courbes de traction obtenues à partir des résultats envoyés par Aubert & Duval
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

autres articles cités précédemment ([160][161]), aucune explication n’est donnée pour justifier
cette tendance.

Dans notre cas, comme ce sont les éprouvettes imprimées verticalement qui présentent les
propriétés mécaniques en traction les plus importantes, l’orientation des manques de fusion ne
peut donc pas être responsable de la baisse des propriétés en traction.

Aubert & Duval a observé des microfissures orientées parallèlement au sens de fabrication et
se formant dans des sites interdendritiques (Figure 2.38). Compte tenu de leurs caractéristiques,
ces microfissures sont vraisemblablement des fissures à chaud (voir Section 1.1.3.2). Lors de la
traction des échantillons imprimés horizontalement, ces fissures se retrouvent donc orientées per-
pendiculairement à la sollicitation, maximisant les concentrations de contraintes autour d’elles
(Figure 1.27). Ces fissures à chaud pourraient donc être responsables des propriétés en traction
plus faibles des éprouvettes imprimées horizontalement. Ce résultat suggère que, pour le PM420,
les fissures à chaud ont un effet plus délétère sur le comportement en traction que les manques
de fusion.

50 µm

Fissure à chaud
Z

Figure 2.38 – Observation au microscope optique d’une fissure à chaud dans une éprouvette de traction
de PM420 (Image fournie par Aubert & Duval)

Les résultats des différents essais sont résumés dans le Tableau 2.9 ; ils montrent que les
revenus entrainent une baisse de la dureté, à l’exception du simple revenu à 500°C, probablement
en raison de sa proximité avec le pic de durcissement secondaire. Les revenus (simples et doubles)
à 600°C entrainent une forte baisse de la dureté, de la limite d’élasticité et de la résistance
mécanique à la traction, mais donnent les meilleurs allongements à la rupture.

Le PM420 brut de fusion dispose d’une capacité à s’écrouir deux fois supérieure à celle du
CX (444 MPa au lieu de 234 MPa). Après revenu, toutes les éprouvettes imprimées verticale-
ment (celles n’ayant pas rompu prématurément) conservent une importante capacité à s’écrouir
(Tableau 2.9). Cela pourrait être lié à l’importante fraction d’austénite résiduelle contenue dans
le PM420 (Figure 2.25) qui se transformerait en martensite par effet TRIP. Ce phénomène a pu
être observé par Saeidi et al. [54] après essais de traction du AISI 420 issu de l’impression LPBF
(Figure 2.11). Pour vérifier cette hypothèse, une analyse DRX d’un échantillon après essais de
traction a été réalisée mais l’important bruit de fond résultant de la déformation plastique a
empêché une mesure quantitative.

Le revenu à 540°C pendant 2h a été choisi pour le traitement thermique des éprouvettes de fa-
tigue car celui-ci donne des propriétés mécaniques proches de celles obtenues après vieillissement
du maraging CX.
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

Tableau 2.9 – Propriétés mécaniques du PM420 déterminées à partir des essais de traction et mesures des
duretés. A&D signifie que les résultats nous ont été transmis par Aubert & Duval, Z que les éprouvettes
ont été imprimées verticalement et XY qu’elles l’ont été horizontalement.

Orientation Revenu E
[GPa]

σ0,2%
[MPa]

Rm
[MPa]

Capacité à
s’écrouire
(Rm-σ0,2%)

[MPa]

A%
Coefficient
de striction

Z%

Dureté
[HRC]

Z Brut de fusion 190 ± 12 1269 ± 90 1712,6 ± 57,3 444 0,7 3,9 ± 1,8 57,0 ± 5,1
Z 350°C 1h 204 ± 44 1444 ± 155 1755,5 ± 37,5 312 4,7 ± 0,8 11,4 ± 1,3 52,0 ± 1,8

Z 350°C 2h
(A&D) 201,9 1500 1843 343 13 35 ≈ 56

XY 350°C 2h
(A&D) 187,7 1445 1683 238 2 7 ≈ 56

Z 500°C 2h
(A&D) 195,6 ± 1,1 1338,0 ± 7,1 2132,0 ± 7,1 794,0 11,3 ± 1,1 20,5 ± 3,5 ≈ 58,5

XY 500°C 2h
(A&D) 196,8 ± 6,4 964,0 ± 12,7 1515,5 ± 6,4 551,5 0,8 ± 1,1 2,5 ± 3,5 ≈ 59

Z
500°C 2h

+ 500°C 2h
(A&D)

202,3 1166 2197 1031 7,5 15

XY
500°C 2h

+ 500°C 2h
(A&D)

192,9 775 1418 643 0 0

Z 540°C 2h
(A&D) 208,9 ± 22,4 1407,5 ± 47,4 1852,0 ± 7,1 444,5 9,0 ± 1,4 30,0 ± 5,7 ≈ 53,5

XY 540°C 2h
(A&D) 196,1 ± 7,4 1339,5 ± 16,3 1764,0 ± 79,2 424,5 2,3 ± 1,1 5,5 ± 0,7

Z
540°C 2h

+ 500°C 2h
(A&D)

211,4 1501 1766 265 10 35 ≈ 52

XY
540°C 2h

+ 500°C 2h
(A&D)

204,7 1387 1673 286 1,5 5 ≈ 52

Z 600°C 1h 215 1019 1083,0 64 6,8 27,8 37,7 ± 0,6

Z 600°C 2h
(A&D) 207 1025 1255 230 14,5 49

XY 600°C 2h
(A&D) 198,8 1001 1248 247 13 40 ≈ 39

Z 600°C 1h
+ 600°C 1h 97 994 1063,7 69,7 6,9 27,2 33,7 ± 0,4
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Tableau 2.10 – Traitements thermiques sélectionnés pour les essais de fatigue et propriétés mécaniques
correspondantes

Acier Orientation Traitement
thermique

E
[GPa]

σ0,2%
[MPa]

Rm
[MPa]

Capacité à
s’écrouire
(Rm-σ0,2%)

[MPa]

A%
Coefficient
de striction

Z%

Dureté
[HRC]

CX Z Brut de fusion 182 ± 4 851 ± 17 1086 ± 3 235 12,8 48,1 ± 0,9 30,6 ± 1,7

Z Vieillissement
530°C 12 min 193 ± 30 1504 ± 16 1537 ± 9 33 10,5 24,7 ± 1,5 44,7 ± 0,6

PM420 Z Brut de fusion 190 ± 12 1269 ± 90 1713 ± 57 444 0,7 3,9 ± 1,8 57,0 ± 5,1

Z Revenu
540°C 2h 209 ± 22 1408 ± 47, 1852 ± 7 444 9,0 ± 1,4 30,0 ± 5,7 ≈ 53,5

2.3.1.3 Conclusion et choix des traitements thermiques pour les essais de fatigue

L’augmentation du temps de vieillissement du CX engendre une légère augmentation de sa
limite d’élasticité et de sa résistance mécanique à la traction, au détriment de l’allongement à
rupture. Le choix a été fait de vieillir les éprouvettes de fatigue pendant 12 min car il apporte
le meilleur allongement à rupture et parce qu’il est le plus rapide à réaliser.

Quant aux propriétés mécaniques du PM420 en traction, les revenus entrainent une hausse
de l’allongement à rupture et une baisse de la dureté, à l’exception du simple revenu à 500°C
dont la température est probablement trop proche de celle du pic de durcissement secondaire.
Les éprouvettes de fatigue seront revenues à 540°C pendant 2h car ce traitement donne la dureté
la plus proche des 50 HRC recherchés et des propriétés en traction du même ordre de grandeur
que celles du CX après vieillissement, à l’exception de sa résistance mécanique à la traction qui
est supérieure.

Le Tableau 2.10 résume les différents traitements sélectionnés pour les éprouvettes de fatigue
ainsi que les traitements thermiques correspondants.

2.3.2 Comportement en fatigue des aciers CX et PM420
Dans les sections précédentes, les aciers CX et PM420 ont été identifiés comme étant de

potentielles alternatives à l’acier 18Ni300 pour l’impression par LPBF d’empreintes de moule.
Leurs propriétés en traction ont été évaluées avant et après traitement thermique. Les moules
étant soumis à de nombreux cycles de compression et de traction, la caractérisation des propriétés
mécaniques sous sollicitation monotone n’est pas suffisante pour définir si un acier est apte à être
utilisé pour la fabrication de tels moules. Dans cette section sera donc étudié le comportement
en fatigue des aciers CX et PM420.

2.3.2.1 État de l’art : Fatigue des pièces issues de l’impression LPBF

De très nombreuses données sont disponibles dans la littérature au sujet de la fatigue de
pièces issues de l’impression LPBF. Après un court rappel sur le phénomène de fatigue, cet
état de l’art se focalisera sur l’impact des défauts internes, de l’intégrité de surface (rugosité et
contraintes résiduelles), des traitements thermiques et du type d’essai réalisé sur la résistance à
la fatigue de pièces issues de l’impression LPBF. Le lecteur trouvera plus d’informations dans les
revues de la littérature proposées par Afkhami et al. [24], Zerbst et al. [92], Yadollahi et al. [160],
Spierings et al. [164], ainsi que par Sanaei et al. [165].
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

2.3.2.1.1 Définition de la fatigue

Philippe Lours [166] définit la fatigue comme étant "un terme générique qui traduit l’en-
dommagement des matériaux, provoquant in fine leur rupture, lorsque ceux-ci sont soumis à
des contraintes inférieures à celles qui provoqueraient la rupture quasi statique, mais qui sont
variables dans le temps (entre σmin et σmax)".

La tenue en fatigue d’un matériau peut être caractérisée par une courbe S-N (Stress vs
Number of cycles), également connue sous le nom de courbe de Wölher, illustrée Figure 2.39.
Trois domaines peuvent se distinguer sur cette courbe [166] :

— La fatigue oligocyclique : quand σmax est proche ou supérieure à la limite élastique. La
rupture se produit pour un nombre de cycles faible (souvent inférieur à 104) ;

— La fatigue longue durée : quand σmax est inférieure à la limite d’élasticité. Deux cas
existent :
— Le domaine d’endurance limitée : La rupture se fait sans déformation plastique géné-

ralisée et pour un nombre de cycles élevé (entre 104 et 107) ;
— Le domaine d’endurance "illimitée" : quand l’éprouvette ne casse pas au-dessus de 107

cycles.

oligo-cyclique limitée illimitée
Fatigue Endurance

σ m
ax

σD

104 107

Figure 2.39 – Aspect général d’une courbe de Wölher (S-N) d’après Lours [166]

L’obtention des courbes de Wölher se fait par l’application de cycles de contraintes caracté-
risés par le rapport de charge R = σmin

σmax
. Il est défini en fonction du type de sollicitation que l’on

souhaite appliquer. Si le rapport est égal à -1, alors les contraintes de même intensité alterneront
entre traction et compression. À partir des valeurs de σmin et de σmax, l’amplitude de contrainte
σa = σmax−σmin

2 et la contrainte moyenne σm = σmax+σmin
2 peuvent être calculées.

Plusieurs facteurs influencent la tenue en fatigue [98][166] :
— L’environnement d’essai (température et taux d’humidité) ;
— La sollicitation exercée lors de l’essai (forme du chargement, valeur du rapport de charge

R, valeurs de σmax et σmin) ;
— Les caractéristiques de l’échantillon (composition chimique, propriétés mécaniques, inten-
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

sité des contraintes résiduelles, état de surface, présence de défauts comme les pores ou
les particules de seconde phase).

La rupture en fatigue se décompose en 3 étapes :

1. L’amorçage : Dans les matériaux métalliques polycristallins, l’amorçage peut se produire
en surface (au niveau d’une porosité ouverte, rugosité, retassure, etc.) ou à l’intérieur du
matériau (joint de grain, inclusion, porosité fermée, etc.) [167]. L’amorçage de la fissure
s’étend à quelques grains cristallographiques ;

2. La propagation : propagation lente et stable de la fissure ;
3. La rupture : propagation instable de la fissure lors du dernier cycle.

2.3.2.1.2 Fatigue de pièces issues de l’impression par fusion laser sur lit de poudres

Contrairement aux ruptures se produisant sous chargement statique, les ruptures en fatigue
résultent de mécanismes de déformation locaux se produisant au niveau de défauts. Or il a
été montré dans le chapitre précédent que les pièces issues de l’impression LPBF contiennent
de nombreux défauts (pores, fissures à chaud, rugosité de surface, etc.) pouvant générer des
concentrations de contraintes et donc l’amorçage de fissures. Ainsi, les pièces imprimées par
LPBF présentent généralement à l’état brut de fusion des résistances à la fatigue inférieures à
celles issues de procédés conventionnels [108].

2.3.2.1.2.1 Influence des défauts internes

Murakami [168] a montré que le Facteur d’Intensité des Contraintes (FIC) maximal le long du
front de petites fissures peut être déterminé, avec une précision de 10%, grâce à la racine carrée
de leurs surfaces projetées (

√
aire) perpendiculairement à l’axe de sollicitation. L’utilisation du

terme
√
aire n’est pas réservée aux fissures, mais peut être généralisée à tout défaut [92].

Les défauts internes les plus délétères pour la tenue en fatigue sont les manques de fusion
orientés perpendiculairement par rapport à l’axe de sollicitation. En effet, c’est dans cette confi-
guration que le FIC est maximal (c’est-à-dire que le paramètre

√
aire est maximal).

Cette influence de l’orientation des manques de fusion sur la durée de vie en fatigue a été
vérifiée expérimentalement notamment par Yadollahi et al. [65] et Sarkar et al. [161] avec des
aciers maraging 17-4PH et 15-5PH. En effet, les éprouvettes imprimées horizontalement pré-
sentent une tenue en fatigue plus importante que celles imprimées verticalement, qu’elles soient
brutes de fusion ou traitées thermiquement (Figures 2.40 et 2.41). Les éprouvettes imprimées
horizontalement présentent des manques de fusion orientés parallèlement au sens de sollicitation,
réduisant les concentrations de contraintes au niveau du défaut [24][65][161]. Le même phéno-
mène a été observé par Pellizzari et al. [169] avec de l’acier martensitique H13 imprimé par
LPBF (Figure 2.42).

2.3.2.1.2.2 Influence de l’intégrité de surface

La rugosité a un rôle prépondérant sur la résistance à la fatigue des pièces métalliques [170],
or les pièces issues de la fabrication additive LPBF présentent souvent une importante rugosité.
Un certain nombre d’études a comparé la résistance à la fatigue de pièces brutes de fusion et
usinées. La majeure partie de ces études montrent une amélioration de la tenue en fatigue avec
la réduction de la rugosité [28][164][171].
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Figure 2.40 – Durée de vie en fatigue de l’acier 17-4PH en fonction du sens d’impression et du traitement
thermique [65] (BF = Brut de Fusion ; TT = Traité Thermiquement)

σ m
ax

 [M
Pa

]

σ m
ax

 [M
Pa

]

Nombre de cycles Nombre de cycles

a) b)
V-BF H-BF V-TT H-TT Matériau de base -TT

Vieilli à 482°C pendant 1h Vieilli à 621°C pendant 4h 
V-BF H-BF V-TT H-TT Matériau de base -TT

                                    
V-BF
H-BF
V-TT (482°C 1h)
H-TT (482°C 1h)
Matériau de base (482°C 1h)

σe (MPa)

≈ 1000
≈ 1000
≈ 1250
≈ 1250
≈ 1250

A%

≈ 8
≈ 9
≈ 3

≈ 4,5
≈ 5

                                    
V-BF
H-BF
V-TT (621°C 4h)
H-TT (621°C 4h)
Matériau de base (621°C 4h)

σe (MPa)

≈ 1000
≈ 1000
≈ 1000
≈ 1000
≈ 1000

A%

≈ 8
≈ 9
≈ 7
≈ 8
≈ 8

Figure 2.41 – Durée de vie en fatigue de l’acier 15-5PH en fonction du sens d’impression et du traitement
thermique [161] : a) Comparaison entre l’acier brut de fusion et l’acier vieilli à 482°C ; b) Comparaison
entre l’acier brut de fusion et l’acier survieilli à 621°C (BF = Brut de Fusion ; TT = Traité Thermique-
ment ; V = Vertical ; H = Horizontal)
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Figure 2.42 – Courbe S-N du H13 en fonction du sens d’impression [169] : 0° = imprimée verticalement
et 90°C = imprimée horizontalement.

Par exemple, Shrestha et al. [171] ont étudié l’impact de l’état de surface sur la tenue en
fatigue de l’acier 316L issu de l’impression LPBF. Les résultats montrent que la réduction de
la rugosité, après usinage et polissage, conduit à une augmentation de la tenue en fatigue du
matériau (Figure 2.43). Spiering et al. [164] ont étudié l’impact du facteur Ra sur la tenue en
fatigue du 316L imprimé par LPBF. Ils montrent que les échantillons usinés (Ra ≈ 0, 4 µm) et
polis (Ra ≈ 0, 1 µm) présentent une meilleure résistance à la fatigue que les échantillons bruts de
fusion (Ra ≈ 10 µm). Néanmoins, peu de différences ont été remarquées en fatigue oligocyclique
(Figure 2.44).

Elangeswaran et al. [28] ont étudié l’influence de l’état de surface sur la tenue en fatigue
du maraging 18Ni300. Les courbes de Wöhler obtenues sont présentées sur la Figure 2.45. Les
résultats montrent que la résistance à la fatigue est significativement améliorée après un trai-
tement de surface (polissage vibratoire ou sablage). En effet, les échantillons dont les surfaces
sont laissées brutes de fusion sont les moins performants, qu’ils aient été traités thermiquement
ou non. Selon les auteurs, cette amélioration de la résistance à la fatigue après traitement de
surface serait liée à la suppression d’entailles pouvant générer l’amorçage de fissures en surface.
Cependant, l’amélioration de la résistance à la fatigue ne résulte pas seulement de la baisse de
la rugosité. En effet, les auteurs ont constaté que les échantillons vieillis et sablés présentent
une meilleure résistance en fatigue que les échantillons vieillis et polis, alors que ces derniers
ont une rugosité plus faible (Ra de 0,28 ± 0,02 µm au lieu de 2,73 ± 0,73 µm). D’après les
auteurs, cela serait dû à un effet plus bénéfique des contraintes résiduelles de compression sur
la résistance à la fatigue par rapport à la diminution de la rugosité. Les éprouvettes vieillies et
sablées présentent effectivement des contraintes résiduelles de compression d’intensité supérieure
à celle des échantillons vieillis et polis (-696 ± 52 et -481 ± 46 MPa respectivement). Quant
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Brute de fusion
Usinée + Polie

Nombre de cycles
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Figure 2.43 – Durée de vie en fatigue en flexion rotative de l’acier 316L en fonction de l’état de sur-
face [171]. Les paramètres Ra et Rz des surfaces brutes de fusion sont respectivement égaux à 10 µm et
44 µm, et ceux des surfaces usinées et polies ne sont pas disponibles.

Figure 2.44 – Courbe S-N obtenu par flexion rotative du 316L en fonction de la rugosité de surface
[164]. Ra est égal à 10,0 µm, 0,4 µm et 0,1 µm à l’état brut de fusion, après usinage et après polissage
respectivement.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

aux éprouvettes qui n’ont pas été vieillies, l’inverse se produit, puisque celles polies présentent
une meilleure résistance à la fatigue que celles sablées, alors que ces dernières présentent des
contraintes résiduelles de compression supérieures (-555 ± 76 MPa au lieu de -383 ± 27 MPa).
Selon les auteurs, les éprouvettes qui n’ont pas été vieillies présentent des contraintes résiduelles
de compression après traitement de surface plus faible que les éprouvettes vieillies. Leur effet
sur la résistance à la fatigue ne serait donc pas aussi bénéfique que celui engendré par la baisse
de la rugosité (Ra est de 0,25 ± 0,02 µm pour les éprouvettes vieillies et de 2,84 ± 0,10 µm pour
les éprouvettes sablées).

Nombre de cycles

σ m
ax

 [M
Pa

]

TT - PV

BF - PV

TT - /

BF - /

BF - S

TT - S

Fusion sous vide
+ Vieillissement

Etat

Ra (µm)

Intensité des
contraintes

résiduelles (MPa)

7,95 ± 0,90 0,25 ± 0,02 2,84 ± 0,10 

8,21 ± 0,60 0,28 ± 0,02 2,73 ± 0,73 

+106 ± 30 -383 ± 27 -555 ± 76 

+63 ± 24 -481 ± 46 -696 ± 52

BF-/ BF-PV BF-S

TT-/ TT-PV TT-SEtat

Ra (µm)

Intensité des
contraintes

résiduelles (MPa)

Figure 2.45 – Durée de vie en fatigue de l’acier 18Ni300 en fonction de l’état de surface et du traitement
thermique [28] (BF = Brut de Fusion ; TT = Traité Thermiquement (vieilli) ; PV = Polissage Vibratoire ;
S = Sablage ; / = Aucun traitement de surface)

L’influence de la rugosité de surface sur la tenue en fatigue des aciers Fe-C est beaucoup
moins documentée que celle des aciers maraging. Néanmoins, Dörfert et al. [172] l’a étudié pour
l’acier martensitique Fe-C H13 issu de l’impression LPBF. Les échantillons n’étaient pas traités
thermiquement. De même que pour les études citées précédemment, la résistance à la fatigue
du H13 s’améliore avec l’usinage, comme le montre la Figure 2.46. Les auteurs ont remarqué
que les défauts responsables de la rupture des éprouvettes se situent en dessous de la surface
pour les échantillons usinés, et en surface pour les échantillons non usinés. Selon les auteurs, la
rupture en surface des échantillons non usinés serait provoquée par la présence en surface de
contraintes résiduelles de traction apparaissant lors de l’impression, ainsi que par la présence de
défauts de surface générant des concentrations de contraintes. Quant à la rupture sous la surface
des échantillons usinés, celle-ci serait liée à des contraintes résiduelles de compression en surface,
résultantes de l’usinage, qui s’opposeraient à l’amorçage de fissures en surface [172].

Bien que la plupart des études aient montré une amélioration de la résistance à la fatigue
avec celle de l’état de surface, certaines n’en constatent pas [108][173]. C’est le cas d’Aboul-
khair et al. [173] qui ont étudié la résistance à la fatigue du AlSi10Mg issu de la fabrication
LPBF avant et après usinage. Les résistances en fatigue sont similaires pour des contraintes
maximales de fatigue supérieures à 157 MPa, mais en dessous, les pièces usinées présentent une
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

Sa (µm)
3 ± 1 
3 ± 1 

32 ± 7

Figure 2.46 – Courbe S-N du H13 avec surface brute de fusion (points bleus) et usinée (points noirs et
rouges) [172]. La position des défauts ayant entrainé la rupture est donnée dans le tableau en dessous.

meilleure résistance (Figure 2.47). La durée de vie en fatigue à haut niveau de contrainte étant
dominée par la propagation des fissures [170], il est possible que pour ce matériau l’amélioration
de l’état de surface (et donc la réduction du nombre de potentielles zones d’amorçage) n’ait pas
d’impact sur la tenue en fatigue quand la contrainte est supérieure à 157 MPa [173].

Yadollahi et al. [108] n’ont constaté aucune différence entre les résistances à la fatigue d’éprou-
vettes en Inconel 718 usinées et non usinées, que ce soit à faible ou à haut niveau de contrainte
(Figure 2.48). Leur étude met en évidence que la position des pores au sein de l’échantillon,
ainsi que l’épaisseur de matière enlevée lors de l’usinage, influent cependant sur la résistance à
la fatigue. En effet, l’usinage a pour conséquence d’amener en surface des pores qui se trouvaient
initialement au cœur des échantillons. Toutes les éprouvettes ont rompu au niveau de la surface.
En fonction de leur taille et de leur forme, ces pores peuvent générer des concentrations de
contraintes plus importantes que la rugosité de surface initiale (avant usinage) [108]. De plus, il
a été montré que les fissures s’amorçant en surface se propagent généralement plus rapidement
que celles s’initiant au cœur des pièces [108][174].

Il apparait donc qu’en fonction du matériau imprimé, de la position des pores qu’il contient
et du niveau de contrainte, l’amélioration de l’état de surface par usinage ne s’accompagne pas
toujours d’une augmentation de la résistance à la fatigue.

2.3.2.1.2.3 Influence des traitements thermiques
Yadollahi et al. [65] et de Sarkar et al. [161] ont étudié l’influence de traitements thermiques

de vieillissement sur la résistance à la fatigue des aciers maraging 17-4PH et 15-5PH. Leurs
résultats sont identiques : en fatigue oligocyclique, les éprouvettes vieillies résistent mieux que
celles non vieillies, alors qu’en fatigue longue durée, l’inverse se produit (Figures 2.40 et 2.41).
L’hypothèse de Yadollahi et al. [65] et de Sarkar et al. [161] pour justifier ces résultats est que le
procédé LPBF induit des défauts suffisamment importants pour générer de fortes concentrations
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Figure 2.47 – Durée de vie en fatigue du AlSi10Mg en fonction de l’état de surface et du traitement
thermique [173] (BF = Surface brute de fusion ; USI = Surface usinée ; TT = Surface brute de fusion +
traitement thermique ; TT + USI = Surface usinée + traitement thermique)
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Figure 2.48 – Durée de vie en fatigue de l’Inconel 718 en fonction de l’état de surface [108])
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

Tableau 2.11 – Paramètres étudiés lors des essais de fatigue

Influence du traitement thermique Influence de l’état de surface
Acier martensitique
Fe-C inoxydable

PM420 Sans traitement thermique / revenu Surface brute de fusion / Usinée et toilée

Acier maraging
inoxydable

CX Sans traitement thermique / vieilli

de contraintes. Les aciers les plus ductiles, c’est-à-dire les aciers non vieillis, toléreraient mieux les
contraintes se formant autour des défauts (par plastification) et s’opposeraient donc à l’amorçage
de fissures.

2.3.2.2 Limites d’endurance à un million de cycles des aciers PM420 et CX :
Utilisation de la méthode staircase

Dans cette section, les limites d’endurance à un million de cycles des aciers CX et PM420
avant et après traitement thermique ont été évaluées. Des éprouvettes de fatigue en PM420 dont
les surfaces ont été laissées brutes d’impression ont été testées afin de caractériser la tenue en
fatigue au niveau des canaux de refroidissement "conformal cooling" non usinés. La limite d’en-
durance de ces éprouvettes a été comparée à celle d’éprouvettes usinées et toilées. Les différents
paramètres étudiés lors des essais sont récapitulés dans le Tableau 2.11.

25 éprouvettes de PM420 et 20 éprouvettes de CX ont été imprimées verticalement et avec
les mêmes paramètres que les éprouvettes de traction.

Les essais de fatigue ont été réalisés sur une machine de flexion rotative Walter+Bai UBM
200 Nm, avec un facteur de charge de R=-1 et une fréquence de rotation de 50 Hz. Le plan des
éprouvettes est représenté sur la Figure 2.49.

Le nombre d’éprouvettes de fatigue n’étant pas suffisant pour construire une courbe de Wöl-
her, la méthode staircase a donc été utilisée pour déterminer les limites d’endurance. Cette
méthode itérative consiste à définir le niveau de contrainte appliqué à l’échantillon en fonction
du résultat de l’essai précédent [175]. La contrainte de départ des essais staircase a été prise
égale à la moitié de la limite d’élasticité. Le pas de contrainte entre chaque essai était égal à
15% de la contrainte initiale.

La méthode staircase est une méthode statistique développée par Dixon et Mood [176] qui
permet d’évaluer la limite d’endurance d’un acier pour un nombre de cycles donné, en testant
successivement des éprouvettes à des niveaux de contraintes régulièrement espacés [175][177]. Si
l’éprouvette rompt lors de l’essai, la suivante est testée à un niveau de contrainte inférieur ; si elle
ne rompt pas, la suivante est testée à un niveau de contrainte supérieur, et ainsi de suite jusqu’à
l’épuisement du lot. À la fin des essais, le type d’événement le moins fréquent (entre la rupture
et la non-rupture) est identifié. Les différents niveaux de contrainte pour lesquels l’événement a
eu lieu sont numérotés en attribuant la valeur i = 0 au niveau le plus faible. Pour chaque niveau
i, le nombre de fois où l’événement s’est produit ni est déterminé. La limite d’endurance peut
ensuite être calculée en utilisant la formule suivante :

σD = S0 + d(A
N
± 1

2) (2.1)
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Figure 2.49 – Plan des éprouvettes de fatigue (dimensions en mm)

Tableau 2.12 – Répartition des éprouvettes de fatigue

Acier Traitement thermique Usinage et toilage Nombre d’éprouvettes

CX Non Oui 10
Vieilli 12min @ 530°C Oui 10

PM420
Non Oui 9

Revenu 2h @ 540°C Oui 9
Non Non 7

(le signe "+" est utilisé si la non-rupture est l’événement le moins fréquent et le signe "-" le
cas contraire) et l’estimation de l’écart-type s peut être calculé avec

s = 1, 62d(NB −A
2

N2 + 0, 029) (2.2)

avec S0 le niveau de contrainte à i = 0, d le pas (constant) entre deux niveaux successifs,
N = Σni, A = Σi.ni, et B = Σi2.ni. L’estimation de l’écart-type n’est valable que si [(NB −
A2)/N2] > 0, 3 [175][176].

Les résultats des essais staircase sont donnés dans les Tableaux 2.14 et 2.15. L’écart-type n’a
jamais pu être calculé car le quotient [(NB−A2)/N2] était toujours < 0,3, ce qui est souvent le
cas lors de l’utilisation de la méthode staircase, puisqu’elle est généralement utilisée quand peu
d’échantillons sont disponibles.

2.3.2.2.1 Contrôle des états de surface à l’aide d’un capteur confocal
Précédemment, il a été vu que la rugosité de surface peut influencer la tenue en fatigue

(Section 2.3.2.1.2). Celle-ci a donc été caractérisée, mais contrairement à ce qui a été fait dans
le Chapitre 1, cela n’a pas été fait à partir d’images 3D car la section des éprouvettes de fatigue
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

Tableau 2.13 – Rugosités des éprouvettes de fatigue mesurées à l’aide d’un capteur confocal JYFEL NP1

CX Usinée et toilée PM420 Usinée et toilée PM420 Non usinée
Ra (µm) 0,52 ± 0,05 0,77 ± 0,04 13,55 ± 0,49
Rt (µm) 7,55 ± 1,32 6,81 ± 0,70 113,05 ± 27,30

Longueur analysée (mm) 14,7 19,9 16,5

Tableau 2.14 – Résultats des essais staircase du CX (détaillés en E)

Matériau CX
Usinage Oui Oui

Traitement thermique Non Vieillissement 530°C 12min
σ0,2 [MPa] 851 ± 17 1504 ± 16
σD [MPa] 489 667
σD
σ0,2

[%] 57 44
Capacité à écrouir
(Rm-σ0,2) [MPa] 234,9 33,4

était trop importante pour être scannée au tomographe. La rugosité a donc été mesurée à l’aide
d’un microscope JYFEL Hirox RH-2000 équipé d’un capteur confocal JYFEL NP1 de résolution
latérale 1 µm. Le pas utilisé lors des mesures était de 1 µm, et un filtre gaussien de 0,8 mm
a été utilisé. Les mesures ont été effectuées parallèlement au sens d’impression, comme dans le
Chapitre 1. Le logiciel MountainsMap a été utilisé pour déterminer les paramètres Ra et Rt.

Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau 2.13. Ils montrent que l’usinage et le
toilage apportent une nette amélioration de l’état de surface brut d’impression, le Ra passant
de 13,6 µm à ≈ 0,6 µm, et le Rt de 113 µm à ≈ 7 µm.

2.3.2.2.2 Endurance du maraging inoxydable CX

Les limites d’endurance à 1 million de cycles du CX sont disponibles dans le Tableau 2.14.
Les résultats détaillés des essais staircase, c’est-à-dire le nombre de cycles atteint par chaque
éprouvette et les différents niveaux de contrainte appliqués, sont donnés en Annexe E. Après
vieillissement, la limite d’endurance augmente de 36%, et passe de 489 MPa à 667 MPa, pro-
bablement en raison de l’augmentation de la limite d’élasticité et de la dureté après traitement
thermique [178] (Tableau 2.8). Le ratio entre limite d’endurance et limite d’élasticité a été cal-
culé. Il est égal à 57% pour les éprouvettes brutes de fusion et à 44% pour les éprouvettes
vieillies.

La limite d’endurance après vieillissement est similaire à celles d’autres aciers maraging in-
oxydables vieillis et issus de procédés conventionnels. En effet, Leybold et al. [179] ont déterminé
une limite d’endurance du 17-7PH après vieillissement à 565°C (condition TH1050) à ≈ 700 MPa
par traction/compression, avec un rapport de charge R=-1 (voir courbe noire sur la Figure 2.40).
Sarkar et al. [161] ont quant à eux déterminé des limites d’endurances du 15-5PH à ≈ 600 et
≈ 650 MPa par flexion rotative après vieillissement à 482°C pendant 1h ou à 621°C pendant 4h
respectivement (voir courbes noires sur la Figure 2.41).

L’analyse des faciès de rupture révèle que les défauts qui ont provoqué l’amorçage des fissures
se situent à la surface des éprouvettes (voir Tableau 2.16), zone où la contrainte est maximale
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

lors d’un essai de flexion rotative. Deux types de défauts ont été identifiés. Le premier (6 cas sur
10), correspond aux manques de fusion ramenés en surface lors de l’usinage (Figure 2.50). Le
second (1 cas sur 10) correspond à une strie d’usinage (Figure 2.51). La nature des autres défauts
n’a pas été identifiée. Quand cela a été possible, les paramètres

√
aire des défauts identifiés ont

été calculés et sont donnés dans le Tableau 2.16. Ils sont compris entre 53 et 215 µm. L’ensemble
des faciès est disponible en Annexe E.

CX 12min @ 530°C
Eprouvette 10

50 µm

Manque de fusion

Figure 2.50 – Manque de fusion ayant entrainé l’amorçage, ramené en surface après usinage

CX 12min @ 530°C
Eprouvette 1

50 µm

Strie d'usinage

Figure 2.51 – Strie d’usinage ayant entrainé l’amorçage

L’augmentation de la limite d’endurance après vieillissement de CX est contradictoire avec
les résultats obtenus par Yadollahi et al. [65] et par Sarkar et al. [161]. En effet, les auteurs de
ces études ont constaté une baisse de la résistance à la fatigue après vieillissement des aciers
maraging 17-4PH et 15-5PH imprimés par LPBF, bien que leur dureté ait augmenté. Selon eux,
cette baisse de la résistance à la fatigue longue durée est liée à une baisse de la ductilité du
matériau après vieillissement, le rendant plus vulnérable à l’amorçage de fissures au niveau de
ses défauts.

Les défauts visibles sur les fractographies de Yadollahi et al. [65] et Sarkar et al. [161] per-
mettent d’estimer des tailles de défauts menant à la rupture de l’ordre de ≈ 30 à ≈ 200 µm, ce
qui est comparable aux tailles de défauts observables dans le CX.
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Comportement sous sollicitations monotones et cycliques des aciers CX et PM420

Tableau 2.15 – Résultats des essais staircase du PM420 (détaillés en Annexe E)

Matériau PM420
Usinage Oui Oui Non

Traitement thermique Non Revenu 540°C 2h Non
σ0,2 [MPa] 1269 ± 90 1408 ± 47 /
σD [MPa] 753 573 397
σD
σ0,2

[%] 59 41 /
Capacité à écrouir
(Rm-σ0,2) [MPa] 443,6 444,5 /

Si l’hypothèse retenue par Yadollahi et al. [65] et Sarkar et al. [161] est correcte (la résistance
à la fatigue à grand nombre de cycles est contrôlée par la sensibilité à l’entaille), il est possible
que les meilleures caractéristiques en fatigue du CX après vieillissement soient liées à sa bonne
ductilité (allongement à rupture de 10,5%) par rapport à celle des aciers 17-4PH et 15-5PH
(comprise entre 3 et 7%).

2.3.2.2.3 Endurance du martensitique Fe-C inoxydable PM420

Les limites d’endurance du PM420 à 1 million de cycles sont disponibles dans le Tableau 2.15.
Les résultats détaillés des essais staircase sont donnés en Annexe E. Si on ne considère que
les échantillons usinés et toilés, le traitement thermique de revenu de 2h à 540°C entraine une
baisse de la limite d’endurance de 24%, celle-ci passant de 753 à 573 MPa. Contrairement au CX,
l’augmentation de la limite d’élasticité s’accompagne donc d’une baisse de la limite d’endurance.
Le ratio entre limite d’endurance et limite d’élasticité a été calculé. Il est de 59% à l’état brut
d’impression et de 41% après revenu. Ces ratios sont identiques à ceux du CX (57% et 44%).

L’observation des faciès de rupture montre que les défauts critiques se trouvent sous la surface
quand les éprouvettes n’ont pas été revenues, alors qu’ils se trouvent au niveau de la surface
quand elles l’ont été.

Un phénomène similaire a été observé par Dörfert et al. [172], qui ont constaté que des éprou-
vettes en H13 imprimées par LPBF, usinées et non revenues, avaient toutes des défauts critiques
se situant sous la surface (Figure 2.46). Selon les auteurs, cela pourrait être lié à la présence de
contraintes résiduelles de compression en surface, engendrées par l’usinage, qui s’opposeraient
à l’amorçage de fissures, et qui décaleraient la position de la contrainte maximale due à l’effort
de flexion vers l’intérieur de l’échantillon. Il est donc possible que l’usinage des éprouvettes de
PM420 ait également provoqué l’apparition de contraintes résiduelles de compression en sur-
face, qui amélioreraient la résistance à la fatigue des éprouvettes non revenues, et entraineraient
l’amorçage sous la surface.

Contrairement au PM420, aucun amorçage sous la surface n’a été observé avec les éprouvettes
de CX non vieillies, bien qu’elles aient été usinées dans les mêmes conditions. Nasr et al. [180]
ont étudié expérimentalement et numériquement l’impact de l’écrouissage sur la formation des
contraintes résiduelles lors de l’usinage. Pour cela, les auteurs ont utilisé la loi de Johnson-
Cook [181] et ont réalisé plusieurs simulations dans lesquelles les paramètres relatifs à l’écrouis-
sage variaient 1. Leurs résultats montrent qu’il existe un lien entre l’écrouissage des matériaux

1. C’est-à-dire les paramètres B et n de la loi de Johnson-Cook (voir [181]).
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Tableau 2.16 – Positions et natures des défauts critiques

Acier État Numéro
éprouvette

Usinée
+ Toilée Position du défaut Type de défaut Aire [µm2]

√
aire [µm]

CX

Brut de fusion

3

Oui En surface

Manque de fusion 5629 75
4 Manque de fusion 12049 110
7 Non identifié / /
8 Manque de fusion 4337 66

Vieilli
12min @ 530°C

1

Oui En surface

Strie d’usinage / /
3 Manque de fusion 2842 53
5 Non identifié / /
7 Non identifié / /
8 Manque de fusion 46098 215
10 Manque de fusion 7511 87

PM420

Brut de fusion

2

Oui Sous la surface

Inclusion de gaz 3960 63
5 Fissure à chaud 1824 43
7 Fissure à chaud 963 31
9 Fissure à chaud 993 32

Revenu
2h @ 540°C

1

Oui En surface

Strie d’usinage / /
2 Strie d’usinage / /
4 Manque de fusion 32480 180
6 Strie d’usinage / /
9 Non identifié / /

Brut de fusion

1

Non En surface

Manque de fusion 4808 69
2 Manque de fusion 1032 32
3 Manque de fusion 4060 64
5 Manque de fusion 12496 112
7 Non identifié / /

et la formation des contraintes résiduelles.
Étant donné que les aciers PM420 et CX bruts de fusion ne disposent pas de la même capacité

à s’écrouir (444 MPa et 235 MPa respectivement à l’état brut de fusion), il est donc possible
que les contraintes résiduelles induites par l’usinage diffèrent entre ces deux aciers. Ainsi, il est
probable que l’usinage du CX, contrairement à celui du PM420, n’entraine pas la formation de
contraintes résiduelles de compression d’intensité suffisante pour que les fissures amorcent sous
la surface.

Afin de révéler l’existence d’un écrouissage sous la surface, et donc la présence de potentielles
contraintes résiduelles, un profil de dureté a été effectué avec un microduromètre dans une section
d’éprouvette de PM420 usinée, toilée et non revenue. Les résultats obtenus sont présentés sur
la Figure 2.52, et montrent que la dureté au niveau de la surface est bien supérieure à celle se
trouvant à cœur. Le microduromètre n’étant pas calibré au moment des essais, les résultats sont
donc à considérer qualitativement et non quantitativement. Lors du revenu, il est possible qu’un
détentionnement des contraintes résiduelles de compression s’opposant à l’amorçage de fissure se
produise, et donc que les éprouvettes revenues soient moins performantes que celles non revenues.
Afin de quantifier l’intensité des contraintes résiduelles, des analyses par diffraction de rayons X
sont à envisager.

En fonction de la position du défaut (en surface ou sous la surface), deux types de propaga-
tions sont observables. Quand l’amorçage se produit sous la surface (Figure 2.53.a), des yeux de
poisson ("fish eye") sont observables. Ces derniers se voient clairement à l’œil nu ou au micro-
scope optique, car ils sont beaucoup plus brillants que le reste du faciès (Figures 2.54 et 2.55).
Cette différence est due à des mécanismes de propagation différents [182]. En effet, le caractère
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Figure 2.52 – Dureté en fonction de la profondeur dans une section d’éprouvette de fatigue en PM420
usinée, toilée et non revenue. Microduromètre non calibré pour les faibles charges (dureté absolue sous-
estimée).

brillant des yeux de poisson est lié au matage cyclique des surfaces fissurées sous vide. Lorsque
la fissure attend la surface de l’échantillon, l’air ambiant pénètre dans la fissure et change le
mécanisme de propagation qui devient assisté par l’environnement, augmentant la rugosité et
rendant plus mate la surface de rupture. Quand l’amorçage se produit en surface, il n’y a pas
de formation d’œil de poisson et la propagation est directement assistée par l’environnement
(Figure 2.53.b.). Slámečka et al. [182] ont également observé des yeux de poisson après rupture
de l’acier 37CrAlMo6 nitruré par flexion rotative.

Lorsque l’amorçage s’est produit sous la surface des échantillons non revenus, celui-ci a eu
lieu au niveau de fissures à chaud (3 cas sur 4) et au niveau d’une inclusion de gaz (1 cas sur 4).
Les Figures 2.54 et 2.55 illustrent ces défauts. Les fissures à chaud sont identifiables car elles
présentent des dendrites à leur surface et sont orientées suivant le sens d’impression (c’est-à-dire
parallèlement à la longueur des éprouvettes). Ces fissures sont similaires à celles observées par
Platl et al. [25] après impression LPBF d’un acier pour travail à froid (voir Section 1.1.3.2).

Quant aux éprouvettes revenues, comme pour les échantillons de CX, l’amorçage s’est produit
en surface au niveau d’un manque de fusion ramené en surface (1 cas sur 5) ou au niveau de
stries d’usinages (3 cas sur 5). L’ensemble des faciès est disponible en Annexe E.

La nature des défauts change donc entre les éprouvettes non revenues (inclusion de gaz et
fissures à chaud) et revenues (manques de fusion et stries d’usinage). Il est surprenant que les
éprouvettes non-revenues n’aient jamais pour défaut critique un manque de fusion, alors que,
selon la littérature, ces défauts sont les plus nocifs pour la tenue en fatigue. D’autant plus que
les éprouvettes ont été imprimées verticalement, et que les manques de fusion sont donc orientés
perpendiculairement à la sollicitation, maximisant leur facteur de concentration de contraintes.

Une hypothèse pour expliquer ce phénomène est que les contraintes résiduelles de compression
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

Rupture

Rupture

a)

b)

= Position du défaut où amorce la fissure

= Propagation de la fissure interne sous vide
   -> Formation d'un oeil de poisson

= Propagation de la fissure en présence
   d'air ambiant

Figure 2.53 – Les deux types de propagations observés sur les faciès : a) Amorçage sous la surface et
formation d’un œil de poisson ; b) Amorçage au niveau d’un défaut se trouvant à la surface de l’échantillon
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20 µm

PM420 Brut de fusion
Eprouvette 5 Fissure à chaud

Figure 2.54 – Fissure à chaud reconnaissable à la présence de dendrite à sa surface ayant entrainé
l’amorçage et la formation d’un œil de poisson

PM420 Brut de fusion
Eprouvette 2

20 µm

Inclusion de gaz

Figure 2.55 – Inclusion de gaz ayant entrainé l’amorçage et la formation d’un œil de poisson
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

entraînent certainement une baisse de l’intensité du chargement au voisinage des défauts et
diminue donc la probabilité d’un amorçage de fissures de fatigue.

Afin d’estimer l’intensité des contraintes résiduelles dans les éprouvettes usinées et non re-
venues au niveau des défauts critiques σDéfaut et aux centres des yeux de poisson σCentreOeil,
celles-ci ont été calculées par interpolation linéaire entre la contrainte maximale σMax en sur-
face appliquée et la contrainte nulle à la fibre neutre (c’est-à-dire au centre le l’éprouvette). Les
diamètres des yeux de poisson, les profondeurs des défauts critiques ainsi que les intensités des
contraintes résiduelles calculées sont disponibles dans le Tableau 2.17.

250 µm

X
σCentreOeil

σDéfaut

σmax

Figure 2.56 – Schéma illustrant la position de la contrainte maximale en surface σMax, de la contrainte
au centre de l’œil de poisson σCentreOeil et au niveau du défaut critique σDéfaut dans l’éprouvette n°2 de
PM420.

Tableau 2.17 – Diamètres des yeux de poisson, profondeur des défauts et contraintes au niveau du centre
des yeux de poisson/défauts

Numéro
de l’éprouvette

Diamètre de l’œil
de poisson [µm]

Profondeur
du défaut [µm]

σmax
[MPa]

σCentreOeil
[MPa]

σDéfaut
[MPa]

Nature du défaut
critique

2 1162 764 729 644 (-12%) 618 (-15%) Inclusion de gaz
5 379 242 824 791 (-4%) 782 (-5%) Manque de fusion
7 540 237 824 777 (-6%) 783 (-5%) Manque de fusion
9 291 148 824 800 (-3%) 800 (-3%) Manque de fusion

Les résultats montrent que les diamètres des yeux de poisson ainsi que la profondeur des
défauts critiques augmentent quand la contrainte appliquée en surface σMax diminue. Le même
constat a été fait par Slámečka et al. [182]. Ces résultats suggèrent qu’une augmentation de la
contrainte σMax permet de compenser plus fortement les contraintes résiduelles, provoquant un
amorçage à un défaut moins profond.
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Tableau 2.18 – Récapitulatif des résultats obtenus après les essais de fatigue

Acier Usinage + toilage Traitement thermique σ0,2 [MPa] σD [MPa] σD
σ0,2

[%]

CX Oui Aucun 851 ± 17 489 57

Oui Vieillissement
12min @ 530°C 1504 ± 16 667 44

PM420
Oui Aucun 1269 ± 90 753 59

Oui Revenu
2h @ 540°C 1407 ± 47,4 573 41

Non Aucun / 397 /
Cahier de charges / / / 500 /

Les échantillons non usinés présentent la limite d’endurance la plus faible (397 MPa). Il est
possible que les contraintes résiduelles de traction en surface induites par l’impression LPBF
(Figure 1.17), ainsi que l’importante rugosité des échantillons non usinés par rapport à ceux
usinés et toilés (Ra = 13,55 ± 0,49 µm et 0,77 ± 0,04 µm respectivement) soient tous deux
responsables de ces mauvaises propriétés.

L’observation des faciès de rupture des échantillons non usinés montre que tous les défauts
critiques des éprouvettes se trouvent au niveau de la surface (Tableau 2.16 et Annexe E).

2.3.2.3 Récapitulatif des essais de fatigue

Les aciers PM420 et CX présentent d’excellentes limites d’endurance à 1 million de cycles.
En effet, à l’exception du CX non vieilli et du PM420 non usiné, celles-ci sont toutes supérieures
aux 500 MPa du cahier des charges. Le Tableau 2.18 résume l’ensemble des résultats obtenus
dans cette section.

L’étude du comportement en fatigue du CX montre que son vieillissement entraine une aug-
mentation de sa limite d’endurance. Cela est probablement dû à l’augmentation de sa limite
d’élasticité et de sa dureté. Contrairement aux aciers 17-4PH et 15-5PH, la limite d’endurance
du CX augmente après vieillissement probablement car sa ductilité est plus importante et le
rend donc moins sensible à l’effet d’entaille. L’observation des faciès de rupture montre que les
défauts menant à rupture se trouvent tous en surface et correspondent à des manques de fusion
ou à des stries d’usinage.

Concernant le PM420, les échantillons usinés, toilés et non revenus présentent une limite
d’endurance supérieure à celle des échantillons revenus. Il est possible que cela soit lié à l’appa-
rition de contraintes résiduelles de compression lors de l’usinage qui s’opposeraient à l’amorçage.
Ces contraintes disparaitraient lors du revenu. A priori, il semblerait donc intéressant d’usiner
(quand c’est possible) les pièces après traitement thermique, afin de conserver les contraintes
résiduelles de compression. Des analyses par diffraction des rayons X seront à effectuer pour
prouver l’existence de ces contraintes et les quantifier. Sans surprise, les échantillons non usinés
et non revenus présentent les limites d’endurance les plus faibles, en raison de leur importante
rugosité qui génère des concentrations de contraintes et en raison de la présence probable de
contraintes résiduelles de traction issues de l’impression LPBF.
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Chapitre 2 – Impact des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques

2.4 Conclusion
Dans un premier temps, une étude sur l’influence des traitements thermiques sur les duretés,

résiliences et microstructures des aciers CX, L40, PM420 et X15TN a été conduite. Il a été
montré que le recuit avant vieillissement des aciers maraging inoxydables CX et L40 n’est pas
nécessaire. Concernant le X15TN, une austénitisation suivie d’une trempe est nécessaire pour
transformer l’austénite résiduelle en martensite et augmenter sa dureté. L’austénitisation et la
trempe du PM420 entrainent également son durcissement, mais provoquent la fissuration des
échantillons.

À la suite de cette étude, les aciers CX et PM420 ont été choisis pour être caractérisés plus
finement sous sollicitations monotones et cycliques. Le L40 n’a pas été sélectionné car, bien
qu’il présente des duretés et résiliences intéressantes, la production sous forme de poudre de cet
alliage s’est arrêtée. Quant au X15TN, sa résilience est trop faible pour une application moule.
L’origine de cette faible résilience reste cependant à déterminer.

La caractérisation en traction des aciers CX et PM420 a permis de sélectionner quels traite-
ments thermiques seront effectués sur les éprouvettes de fatigue. Les propriétés en traction du
CX après vieillissement de 12, 24 min et 4h à 530°C sont similaires. Néanmoins, l’allongement à
rupture baisse légèrement avec l’augmentation du temps de vieillissement et l’augmentation de
la limite d’élasticité. Il a donc été décidé que les éprouvettes de fatigue en CX seraient vieillies
12 min à 530°C. Concernant le PM420, des éprouvettes de traction ont été imprimées verti-
calement et horizontalement. La présence de fissures à chaud orientées parallèlement au sens
de fabrication a entrainé la rupture précoce des éprouvettes imprimées horizontalement. Dans
celles-ci, les fissures à chaud se retrouvent orientées perpendiculairement à la sollicitation lors
de la traction, ce qui favorise la formation de concentrations de contraintes. Un revenu de 2h
à 540°C, donnant des propriétés mécaniques proches de celles obtenues après vieillissement du
CX, a été choisi pour le traitement des éprouvettes de fatigue.

Les moules étant soumis à de nombreux cycles de compression et de traction, il était nécessaire
de caractériser la tenue en fatigue des aciers PM420 et CX. La limite d’endurance du CX
augmente après vieillissement, probablement en raison de l’augmentation de sa limite d’élasticité.
Quant au PM420, l’usinage des éprouvettes de fatigue provoquerait la formation de contraintes
résiduelles de compression à sa surface s’opposant à l’amorçage des fissures, et augmenterait donc
la limite d’endurance du PM420. Ces contraintes résiduelles de compression disparaitraient après
revenu, ce qui provoquerait la baisse de la limite d’endurance.
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Conclusion générale et perspectives

Conclusion générale
Les travaux de recherche présentés dans ce manuscrit ont porté sur l’imprimabilité par fusion

laser sur lit de poudres d’aciers martensitiques ainsi que sur leurs propriétés mécaniques après
traitement thermique. Leur objectif a été d’identifier des aciers alternatifs au 18Ni300 pour
l’impression d’empreintes de moule disposant de canaux de refroidissement "conformal cooling"
impossibles à obtenir par usinage conventionnel. Ces travaux ont été conduits en deux étapes :
la première, qui fait l’objet du Chapitre 1, s’est focalisée sur l’imprimabilité de poudres d’aciers
martensitiques commercialisées et la seconde, qui fait l’objet du Chapitre 2, s’est concentrée sur
l’impact de traitements thermiques post-LPBF sur leurs propriétés mécaniques.

Imprimabilité d’aciers martensitiques
L’imprimabilité a été définie comme étant l’aptitude d’un acier à s’imprimer sans rompre ni

fissurer. Dans la bibliographie du Chapitre 1, plusieurs facteurs ont été identifiés comme ayant
un impact sur l’imprimabilité :

— les contraintes résiduelles ;
— les défauts (internes ou de surface) qui génèrent des concentrations de contrainte ;
— une faible ductilité.
Dans le chapitre 1, l’imprimabilité de 8 aciers a été évaluée au regard de leurs défauts (tomo-

graphie aux rayons X), de leur dureté (Rockwell HRC), de leur résilience (mouton de Charpy)
et de leur microstructure (microscopie optique et électronique, EBSD et DRX). Les contraintes
résiduelles n’ont pas été analysées. Les aciers étudiés appartiennent à trois catégories : les aciers
martensitiques Fe-C non-inoxydables (42CD4, H11, H13 et PM2012), les aciers martensitiques
Fe-C inoxydables (PM420 et X15TN) et les aciers maraging inoxydables (CX, L40). Deux jeux
de paramètres d’impression ont été utilisés : un pour les aciers inoxydables (densité d’énergie de
93 J/mm3) et l’autre pour les aciers non-inoxydables (densité d’énergie de 60 J/mm3).

Lors de leur impression, les aciers maraging ainsi que les aciers martensitiques Fe-C inoxy-
dables n’ont pas fissuré (PM420, X15TN, CX et L40), alors que tous les aciers martensitiques
Fe-C non-inoxydables ont fissuré (42CD4, H11, H13 et PM2012). Les fissures sont principalement
localisées au niveau de la liaison avec le plateau de fabrication, là où les contraintes résiduelles
sont a priori (non mesurées) les plus importantes.

Les analyses des défauts internes et de surface ont montré que les aciers inoxydables sont
légèrement plus denses que les non-inoxydables, probablement car la densité d’énergie utilisée
pour les imprimer est plus importante. Toutes les densités relatives sont supérieures à 99,8% à
l’exception de celle du 42CD4 (99,7%). Aucune évolution de la densité relative en fonction de la
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hauteur de fabrication n’a été observée. Par contre, radialement, les pores sont plus nombreux
au niveau de la surface. Deux hypothèses ont été proposées pour expliquer ce phénomène. La
première est que l’apparition de ces pores peut être causée par une accélération et une décéléra-
tion du faisceau laser aux bords de la pièce en cours d’impression, ayant pour conséquence une
augmentation locale de la densité d’énergie entrainant la formation de pores par keyhole. Cette
hypothèse est toutefois peu probable car la machine utilisée dispose d’un mode "Sky-writing"
qui permet aux miroirs de la tête scanner d’atteindre la vitesse de balayage avant que le fais-
ceau laser ne soit activé. La seconde hypothèse est qu’au début et à la fin de l’impression d’une
couche circulaire, comme la longueur des cordons est plus faible, ceux-ci ont moins de temps
pour refroidir entre chaque passe du faisceau laser comparés aux cordons se situant au centre
de la pièce, ce qui favorise la formation de pores par keyhole.

Concernant la sphéricité des pores, il a été montré que des sphéricités inférieures à 0,7 corres-
pondent à des manques de fusion ou à des fissures à chaud, alors que des sphéricités supérieures
ou égales à 0,9 correspondent à des inclusions de gaz. Les valeurs médianes des sphéricités des
pores dans les aciers sont comprises entre 0,67 et 0,87. Cela signifie que la moitié du volume
total des pores correspond à des pores non sphériques et qu’ils résultent donc très probablement
de manques de fusion ou de fissures à chaud. Concernant la taille des pores, les médianes des
diamètres équivalents sont toutes comprises entre 18 µm et 39 µm.

L’analyse des défauts internes a donc montré que pour les paramètres d’impression utilisés,
les densités relatives et les morphologies des pores sont similaires entre les différents aciers, à
l’exception du 42CD4 qui présente une densité relative plus faible.

Quant aux états de surface, ceux-ci ont été caractérisés à l’aide des indices Ra et Rt, en se
basant sur des profils de surface extraits des images 3D obtenues par tomographie. Les résul-
tats ont montré que les valeurs de Ra et de Rt sont constantes, quelque soit l’acier fusionné
(Ra ' 14 µm et Rt ' 120 µm).

Les microstructures ont été caractérisées par DRX, microscopie optique et EBSD. La quan-
tification des fractions de phase par la méthode Rietveld à partir des spectres obtenus par DRX
montre que tous les aciers sont composés d’austénite résiduelle après impression (entre 7% et
96%). Les deux aciers ayant les fractions d’austénite les plus importantes sont les aciers PM420
et X15TN avec respectivement 34% et 96% d’austénite. Ces deux aciers sont les seuls martensi-
tiques Fe-C à n’avoir pas fissuré, probablement en raison de leur importante fraction d’austénite
résiduelle ductile. La fraction d’austénite résiduelle plus importante dans les aciers PM420 et
X15TN par rapport aux autres aciers martensitiques Fe-C est probablement liée à deux facteurs.
Le premier est que les aciers inoxydables contiennent plus d’éléments d’alliage pouvant abaisser
les températures Ms et Mf , et le second est que la densité d’énergie utilisée pour les imprimer
est plus importante, ce qui a pu entrainer une réversion de l’austénite plus conséquente lors de
l’impression (par effet de revenu lors de l’ajout de nouvelles couches).

Des observations métallographiques des échantillons n’ayant pas fissuré (c.-à-d. des maraging
inoxydables et des martensitiques Fe-C inoxydables) ont ensuite été réalisées. Elles montrent
que les géométries des cordons sont similaires et comprises entre 50 et 100 µm. L’observation
de la microstructure à l’échelle du MEB du PM420 n’a révélé la présence d’aucun carbure.
L’austénite résiduelle a principalement été observée au fond des bains de fusion et entre les
lattes de martensite, probablement en raison d’une concentration en éléments d’alliage plus
importante au fond des cordons et/ou du fait de la plus faible taille des grains qui s’y trouvent.
Concernant le X15TN, sa microstructure est, sans surprise, principalement composée d’austénite
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résiduelle, et contient également des lattes de martensite. Quant aux maraging CX et L40, leur
microstructure est principalement composée de lattes de martensite.

Enfin, les propriétés mécaniques statiques ont été évaluées au regard de la dureté et de la
résilience. Les aciers maraging sont, sans surprise, les aciers les plus mous et les plus résilients,
en raison de la martensite non contrainte qu’ils forment lors de leur impression. Les aciers
martensitiques Fe-C sont les plus durs et également les moins résilients à cause de la martensite
dure qu’ils forment lors de leur impression. Le X15TN est le moins dur de ces aciers, en raison
de la forte fraction d’austénite résiduelle qu’il contient.

Ces premiers résultats suggèrent que la formation d’austénite résiduelle plus ductile que la
martensite lors de l’impression permet de réduire les risques de fissuration des aciers martensi-
tiques Fe-C lors de leur impression. Afin d’isoler le rôle de l’austénite résiduelle, des cordons ont
été fusionnés dans un matériau possédant un gradient de concentration en carbone. Ce gradient
a été obtenu par diffusion au SPS de carbone contenu dans du graphite vers des plaques de fer
pur. Des cordons de fusion LPBF ont ensuite été réalisés perpendiculairement au gradient, dans
des zones de teneurs en carbone différentes. Des analyses EBSD ont mis en évidence que la frac-
tion d’austénite résiduelle augmente dans les cordons quand la concentration en carbone dans la
zone où le cordon a été fusionné augmente. Des essais de dureté mettent en évidence un pic de
dureté pour une concentration en carbone de 0,55%. Ces résultats montrent que l’augmentation
du taux de carbone entraine deux phénomènes en compétition : d’une part, l’augmentation de
la dureté en raison d’un durcissement de la martensite ; d’autre part, la réduction de la dureté
due à l’augmentation de la fraction d’austénite.

Il ressort de ce premier chapitre que les aciers maraging présentent une très bonne impri-
mabilité en raison de la martensite ductile qu’ils forment lors de leur impression. Quant aux
aciers martensitiques Fe-C, les résultats suggèrent que leur imprimabilité peut être améliorée
en optimisant leur fraction d’austénite résiduelle. Une approche du type soudabilité et carbone
équivalent ne parait pas adaptée et il semble particulièrement intéressant de développer des
outils de prédiction de la fraction d’austénite résiduelle dans les aciers.

Influence des traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés mécaniques
Dans le Chapitre 2, l’impact de traitements thermiques post-LPBF sur les propriétés des

aciers martensitiques n’ayant pas fissuré lors de leur impression a été étudié. Pour rappel, ces
aciers sont les maraging inoxydables CX et L40 ainsi que les martensitiques Fe-C inoxydables
PM420 et X15TN. Ces derniers nécessitent des traitements thermiques pour rendre leurs pro-
priétés mécaniques compatibles avec une application moule. Les maraging CX et L40 ont besoin
d’un vieillissement les durcissant par précipitation. Le PM420, bien que sa dureté et sa résilience
soient compatibles avec une application moule à l’état brut de fusion, peut nécessiter un traite-
ment de relaxation (ou de détensionnement) des contraintes. Quant au X15TN, des traitements
thermiques sont nécessaires car l’importante fraction d’austénite résiduelle qu’il contient le rend
trop mou pour une application moule.

Ce deuxième chapitre a débuté par une étude de l’influence de traitements thermiques sur les
duretés (Rockwell HRC), résiliences (mouton de Charpy) et microstructures (DRX, microscopie
et EBSD) des aciers CX, L40, PM420 et X15TN. L’objectif a été de déterminer quels sont les
traitements thermiques apportant les meilleurs couples dureté/résilience pour chaque acier.

À propos du maraging inoxydable CX, il a été montré qu’un vieillissement permet d’aug-
menter la dureté de l’acier, celle-ci passant de 34 à 46 HRC. Cette augmentation de la dureté
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s’accompagne d’une baisse de la résilience, passant de 130,6 à 66,9 J/cm2. Un recuit avant
vieillissement ne semble pas nécessaire. En effet, les échantillons recuits présentent des duretés
après vieillissement similaires à celles des échantillons uniquement vieillis. De plus, le recuit
amoindrit la résilience de l’acier. Concernant le maraging inoxydable L40, son vieillissement en-
traine également son durcissement (de 44 à 47 HRC). Bien que l’augmentation de sa dureté soit
plus faible que pour celle du CX, ses propriétés mécaniques après vieillissement sont similaires à
celles de ce dernier. Le mécanisme de durcissement du L40 n’a pas été identifié, mais au regard
sa composition chimique, on peut supposer que son durcissement résulte de la formation de
carbures et non d’intermétalliques. Un recuit n’est pas nécessaire car celui-ci semble provoquer
un survieillissement.

Au sujet de l’acier PM420, son austénitisation suivie d’une trempe dans l’huile provoque
son durcissement, de 51,7 à 58,3 HRC, car l’austénite résiduelle qu’il contient se transforme en
martensite. Néanmoins, celle-ci entraine la fissuration en surface des échantillons. Un revenu des
échantillons trempés abaisse la dureté de l’acier car celui-ci adoucit la martensite et engendre une
réversion de l’austénite. Les revenus à 200°C et 500°C des échantillons non trempés n’entrainent
aucune variation des propriétés mécaniques, ni variation de la fraction d’austénite. Après revenu
à 700°C des échantillons trempés et non trempés, la dureté baisse considérablement (jusqu’à
approximativement 28 HRC) en raison du détensionnement de la martensite et de la précipitation
de carbures.

Quant au X15TN, une austénitisation/trempe est nécessaire pour transformer l’austénite ré-
siduelle qu’il contient en martensite. Une trempe dans l’azote liquide n’est pas nécessaire car elle
n’influe ni sur la fraction d’austénite résiduelle ni sur la dureté. Un revenu après trempe à 300°C
entraine un adoucissement de l’acier, alors qu’un revenu à 500°C provoque son durcissement par
précipitation de carbures secondaires.

Suite à cette première étude, les aciers PM420 et CX ont été caractérisés plus finement sous
sollicitation monotone et cyclique. Le L40 n’a pas été retenu car il n’était plus disponible. Quant
au X15TN, sa résilience après traitement thermique est trop faible pour une application moule.

Les comportements sous sollicitation monotone des aciers CX et PM420 ont été caractérisés
par des essais de traction. Toutes les éprouvettes de traction en CX ont été imprimées verti-
calement. Le vieillissement du CX entraine une augmentation de sa limite d’élasticité, de sa
résistance mécanique à la traction et une baisse de son allongement à rupture. Les propriétés
mécaniques obtenues sont similaires après vieillissement de 12 min, 24 min et 4h à 530°C.

Concernant le PM420, des éprouvettes de traction ont été imprimées verticalement et hori-
zontalement. Les éprouvettes imprimées horizontalement rompent prématurément par rapport
à celles imprimées verticalement. Cela est probablement dû à la présence de fissures à chaud
orientées parallèlement à l’axe d’impression. Lors de la traction des éprouvettes imprimées ho-
rizontalement, ces fissures se retrouvent donc orientées perpendiculairement à la sollicitation et
génèrent des concentrations de contraintes détériorant les propriétés mécaniques. Ces résultats
suggèrent que les fissures à chaud dans le PM420 ont un effet plus délétère que les manques
de fusion, puisque ces derniers n’ont pas eu d’effets aussi néfastes sur les propriétés des éprou-
vettes imprimées verticalement. Les revenus du PM420 entrainent une hausse de l’allongement
à rupture, à l’exception du simple revenu à 500°C car cette température est proche du pic de
durcissement secondaire. Les doubles revenus n’apportent pas d’amélioration significative des
propriétés mécaniques.

À la suite des caractérisations sous chargement monotone, le comportement en fatigue à
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un million de cycles des aciers CX et PM420 a été caractérisé par flexion/rotative. La limite
d’endurance du CX a été évaluée avant et après traitement de vieillissement de 12 min à 530°C.
Toutes les éprouvettes de CX ont été usinées et toilées. Pour le PM420, la limite d’endurance a
été évaluée avant et après usinage, ainsi qu’avant et après revenu à 540°C pendant 2h.

Les résultats obtenus avec le CX montrent que l’augmentation de sa limite d’endurance par
vieillissement s’accompagne d’une amélioration de sa limite d’endurance (celle-ci passant de 489
à 667 MPa). Les défauts critiques ayant entrainé la rupture se situent tous à la surface des
échantillons. La résistance à la fatigue du CX après impression est similaire à celle d’autres
aciers martensitiques inoxydables issus de procédés conventionnels.

Concernant le PM420, les échantillons usinés, toilés et non revenus présentent une limite
d’élasticité plus importante que ceux revenus (753 au lieu de 573 MPa). Cela est probablement
lié à l’apparition de contraintes résiduelles de compression en surface lors de l’usinage qui s’op-
poseraient à l’amorçage. Ces contraintes résiduelles disparaitraient après revenu, réduisant la
limite d’endurance de l’acier. Les échantillons non usinés présentent, sans surprise, les limites
d’endurances les plus faibles (397 MPa), à cause de leur importante rugosité et de probables
contraintes résiduelles de traction induites par le procédé LPBF.

Possibles alternatives au maraging 18Ni300

Ces travaux de recherche révèlent le potentiel des aciers PM420 et CX pour l’impression
d’empreintes de moule par LPBF. En effet, le CX présente une excellente imprimabilité en
raison de la martensite ductile qu’il forme lors de son impression. Pour le PM420, sa bonne
imprimabilité provient de l’importante fraction d’austénite résiduelle qu’il forme lors de son
impression. Les principaux résultats obtenus sont résumés dans le Tableau 2.19. Les essais mé-
caniques sous chargement monotone et cyclique ont également mis en évidence que ces aciers
présentent d’intéressantes propriétés après traitement thermique.
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Tableau 2.19 – Récapitulatif des principaux résultats obtenus

Astreintes du
cahier des
charges

Paramètre
matériau

CX
Vieilli 12min
@ 530°C

PM420a

Revenu 2h
@ 540°C)

Valeur cible

Soudabilité
Imprimabilité

Plusieurs facteurs
(Voir Chapitre 1)

Aucune fissure
observée

Fissuration
à chaud Aucune fissure

Compacité Densité
relative (%) 99,998 99,987 100

Résistance
à la fatigue

Endurance à
1 million
de cycles
(MPa)

667 573 ≥ 500

Résistance
à l’usure

et à l’abrasion

Dureté
(HRC) 44,7 ± 0,6 ≈ 53,5 ≥ 50

Résistance
aux chocs

Résilience
(J/cm2) 66,9 ± 4,4 32,9 ± 4,2 ≥ 25

Résistance
à la corrosion wt.% Cr 11-13 13,7 ≥ 5

Impact
sur la santé wt.% Co 0 0 0

/ Limite d’élasticitéc

(MPa) 1504 ± 16 1408 ± 47 /

/ Rm
c

(MPa) 1537 ± 9 1852 ± 7 /

/
Allongement
à la rupturec

(%)
10,5 9,0 ± 1,4 /

a PM420 imprimé avec les paramètres optimisés (jeu de paramètres F, voir Annexe D) ;
b Résultats des essais de résilience obtenus avec les éprouvettes de PM420 imprimées
avec les paramètres utilisés dans le chapitre 1 ;

c Éprouvettes de traction imprimées verticalement.

Perspectives
Les travaux présentés dans ce manuscrit proposent des éléments de réponse quant à l’imprima-

bilité d’aciers martensitiques par LPBF et quant à leurs propriétés mécaniques après traitement
thermique. Dans cette section, des suggestions de nouvelles expérimentations, et des suggestions
d’amélioration de certains protocoles, sont présentées.

Suivi et quantification de l’état de précipitation dans les aciers maraging
La précipitation d’intermétalliques par vieillissement est nécessaire pour augmenter la dureté

des aciers maraging. Néanmoins, un vieillissement trop long entrainera la coalescence des pré-
cipités et une baisse de la dureté. Dans les travaux présentés dans cette thèse, l’étude de l’état
de précipitation n’a pas été faite par manque de temps. Néanmoins, son suivi et sa quantifica-
tion permettraient d’expliquer pour quelle raison les échantillons de CX sont plus durs après
impression qu’après recuit, et pour quelle raison l’inverse s’observe avec les échantillons de L40.

L’état de précipitation pourrait être analysé à l’état brut de fusion, après recuit, et après
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vieillissement (à différents temps de maintien) des échantillons bruts de fusion ou recuits. Des
observations au MET permettraient de vérifier la présence de nanoprécipités, notamment dans
le CX, comme cela a été fait dans les études de Yan et al. [69] et de Zhang et al. [152]. Une
Sonde Atomique Tomographique (SAT) permettrait également de mettre en avant les préci-
pités, ainsi que leur coalescence avec l’augmentation du temps de maintien, comme l’ont fait
Jägle et al. [183] et Simm et al. [184] avec plusieurs maraging. Par ailleurs, la SAT permettrait
d’avoir accès à la composition de la solution solide avant et après recuit, afin de conclure sur l’in-
térêt de ce traitement à maximiser le durcissement structural des maraging. Le suivi du Pouvoir
ThermoElectrique (PTE) des aciers lors de leur vieillissement permettrait également de suivre
la cinétique de précipitation [185].

Augmentation de la fraction d’austénite résiduelle après l’impression LPBF
d’aciers martensitiques Fe-C

Dans le Chapitre 1, tous les aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables (H11, H13, PM2012,
42CD4) ont rompu lors de leur impression, alors que les martensitiques Fe-C inoxydables
(X15TN, PM420) ne présentaient aucune fissure. Il a été constaté que les aciers Fe-C qui ne
fissurent pas sont également ceux disposant des fractions d’austénite résiduelle les plus impor-
tantes après impression. L’austénite étant une phase plus ductile que la martensite, les aciers
X15TN et PM420 n’ont probablement pas fissuré en raison des importantes fractions d’austénite
résiduelle qu’ils contiennent (96% et 34% respectivement).

Pour vérifier cette hypothèse, il serait intéressant de réimprimer les aciers H11, H13, PM2012
et 42CD4, tout en contrôlant leur fraction d’austénite résiduelle. Pour cela, il est possible d’in-
fluer sur la réversion de l’austénite en utilisant différentes densités d’énergie, et d’agir sur la
température de trempe en chauffant le plateau de fabrication à différentes températures. Ainsi,
des échantillons contenant différentes fractions d’austénite résiduelle seraient obtenus, et une
fraction seuil au-delà de laquelle les échantillons ne fissurent plus pourrait être déterminée.

Néanmoins, l’augmentation de la température du plateau de fabrication et/ou de la densité
d’énergie peut réduire l’intensité des contraintes résiduelles et entrainer l’apparition d’inclusions
de gaz par keyholing. Il sera donc difficile d’isoler le rôle de l’austénite résiduelle sur l’imprima-
bilité.

Obtention, atomisation et impression de poudres d’aciers Fe-C modèles
Une solution est de modifier le protocole expérimental présenté dans la Section 1.3. Pour

rappel, celui-ci consistait en l’impression de cordons LPBF dans un gradient de concentration
en carbone de manière à ce que les cordons contiennent différentes teneurs en carbone, et donc
différentes fractions d’austénite résiduelle. Il s’est révélé difficile de quantifier avec exactitude la
fraction de carbone dans les gradients, que ce soit expérimentalement ou numériquement. Aussi,
il n’était pas simple de contrôler avec précision les positions des cordons dans les gradients. De
plus, il n’était pas possible de quantifier par DRX la fraction d’austénite résiduelle dans les
cordons, ces derniers étant trop petits.

Le protocole pourrait donc être amélioré. À l’aide d’un four à arc (disponible au labora-
toire MATEIS), il serait possible de produire des lingots d’aciers Fe-C dont la concentration en
carbone serait maitrisée. Ces lingots pourraient par la suite être atomisés en poudre dans une
tour d’atomisation (également bientôt disponible à MATEIS). Celles-ci permettraient d’impri-
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mer des échantillons ayant des teneurs en carbone différentes (et donc des fractions d’austénite
différentes) tout en utilisant des paramètres d’impression identiques entre les différents échan-
tillons. Des analyses DRX permettraient de quantifier la fraction d’austénite dans les poudres
ainsi que dans les échantillons imprimés. De plus, les échantillons obtenus seraient bien plus
représentatifs de pièces produites par LPBF que de simples cordons LPBF.

Si le four à arc et la tour d’atomisation utilisés permettent l’obtention d’importantes quantités
de poudres, des cantilevers, des éprouvettes de traction et de fatigue pourraient être imprimés.
Les cantilevers permettraient de déterminer qualitativement l’impact de l’austénite résiduelle sur
les contraintes résiduelles. Quant aux éprouvettes de traction et de fatigue, celles-ci permettraient
d’évaluer l’influence de l’effet TRIP sur les propriétés mécaniques.

Influence des contraintes résiduelles sur la tenue en fatigue du PM420
Dans la Section 2.3.2, les essais de fatigue par flexion rotative du PM420 ont montré que

la position des défauts critiques change après traitement thermique de revenu. En effet, ceux-ci
se trouvent sous la surface quand les éprouvettes sont usinées et non revenues, alors qu’ils se
trouvent à la surface quand elles sont usinées et revenues. L’hypothèse proposée pour justifier
ce résultat est que l’usinage introduit des contraintes résiduelles de compression en surface qui
s’opposent à l’amorçage des fissures, et améliorent donc la résistance à la fatigue. Ces contraintes
résiduelles disparaitraient après revenu.

Il serait intéressant d’usiner de nouvelles éprouvettes en PM420 et de quantifier par DRX
l’intensité des contraintes résiduelles dans différents cas :

— directement après usinage ;
— après usinage puis revenu ;
— après revenu puis usinage.
Une fois les contraintes résiduelles caractérisées, les éprouvettes pourraient être testées en

fatigue. De cette manière, il serait possible de confirmer ou non le rôle des contraintes rési-
duelles de compression sur la tenue en fatigue des éprouvettes de PM420. S’il s’avère que des
contraintes résiduelles de compression améliorent effectivement la tenue en fatigue, ces mêmes
essais permettraient de déterminer s’il est plus intéressant d’usiner le PM420 avant ou après
revenu, voire s’il est nécessaire d’effectuer un revenu. L’intérêt est cependant limité pour une
application moule à canaux de refroidissement internes dont les surfaces ne peuvent être usinées
de façon conventionnelle.

Impression de démonstrateurs industriels
Les résultats obtenus dans cette thèse ont montré que l’acier PM420 pourrait se substituer

à l’acier maraging 18Ni300 pour l’impression LPBF d’empreintes de moules d’injection. Ainsi,
deux empreintes en PM420 ont été imprimées. La première, de dimensions ≈ 100×100×53 mm3

(celle à gauche sur la Figure 2.57), a été imprimée en utilisant les paramètres d’impressions
optimisés (Annexe D), et sans préchauffage du plateau de fabrication. Cette première empreinte
a rompu lors de son impression. Une seconde empreinte a par la suite été imprimée, mais avec des
dimensions plus faibles (≈ 70×70×37 mm3) et avec un préchauffage du plateau de fabrication
à 200°C.

Comme le montre la Figure 2.57, les empreintes ont été découpées par électroérosion après
impression. Le but de ces découpes a été d’évaluer la dureté et la fraction d’austénite résiduelle
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Conclusion générale et perspectives

à différentes positions dans les empreintes, afin d’évaluer si elles diffèrent entre les deux moules
et à différentes positions d’un même moule. Ces expérimentations n’ont pas pu été terminées
par manque de temps, mais sont à envisager.

2 cm

Moule fissuré de dimensions
100x100x53 mm3

Moule non-fissuré de dimensions
70x70x37 mm3

Z

Figure 2.57 – Les deux démonstrateurs en PM420 : à gauche celui de dimensions ≈ 100×100×53 mm3

ayant fissuré et à droite celui de dimensions ≈ 70×70×37 mm3 n’ayant pas fissuré.

L’observation des fissures dans l’empreinte de dimensions ≈ 100×100×53 mm3 révèle que
celles-ci s’amorcent au niveau des canaux de refroidissement et des structures lattices, comme le
montrent les Figures 2.58 et 2.59. En effet, ceux-ci génèrent des concentrations de contraintes.

a)

b) c)

Z

Z Z

20 mm

Plateau de fabrication

Figure 2.58 – Observation de fissure à la base d’une empreinte (au niveau de la liaison avec le plateau
de fabrication) amorçant au niveau de canaux "conformal cooling".

Les fissures sont semblables à celles observées par Platl et al. [25] (voir Figure 1.33) : elles
amorcent principalement à la base de l’empreinte, là où les contraintes résiduelles sont les plus
intenses (voir Section 1.1.2.3). Les fissures ne propagent cependant pas vers le centre de l’em-
preinte, comme cela a pu être observé par Narvan et al. [23] (voir Figure 1.34), en raison de
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Conclusion générale et perspectives

a)

b)
20 mm

Z

Z

Plateau de fabrication

Plateau de fabrication

Lattices

Lattices

Figure 2.59 – Observation après découpe de l’empreinte de fissures amorçant au niveau de canaux
"conformal cooling" et des structures lattices.
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Conclusion générale et perspectives

probables contraintes résiduelles de compression (Figure 1.17) qui s’opposent à leur propagation.
De plus amples analyses seraient nécessaires pour déterminer quels sont les chemins préféren-
tiels de la propagation (interdendritique, intercordon, etc.), et pour évaluer la répartition des
contraintes résiduelles dans l’empreinte.

L’impression de ces "démonstrateurs" montre qu’il est possible d’imprimer une empreinte de
faibles dimensions en PM420 sans que celle-ci ne fissure. Il serait intéressant de réimprimer le
moule de dimensions ≈ 100×100×53 mm3 avec un préchauffage du plateau de fabrication, afin de
déterminer si la non-rupture du moule de dimensions ≈ 70×70×37 mm3 est liée au préchauffage
du plateau et/ou à ses plus faibles dimensions.

Il a également été montré dans cette thèse que le maraging CX pourrait être une alternative
au 18Ni300. Celui-ci étant un maraging, il est donc moins complexe à imprimer que le PM420.
Il serait donc intéressant de comparer les performances en conditions industrielles d’empreintes
similaires en CX et en PM420.
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Annexe A

Résultats détaillés des analyses par
tomographie aux rayons X

Dans cette annexe sont présentés les résultats détaillés des analyses par tomographie aux
rayons X effectuées dans le Chapitre 1.
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Annexe A – Résultats détaillés des analyses par tomographie aux rayons X

Densité relative en fonction de la hauteur des échantillons

Les densités relatives des différents aciers en fonction de la hauteur de fabrication sont repré-
sentées sur la Figure A.1. Les résultats montrent que la hauteur de fabrication n’a aucun impact
sur la densité relative des pièces et confirment que la densité relative des aciers inoxydables est
plus importante que celle des aciers non-inoxydables.
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 Martensitiques Fe-C non-inoxydables
 Maraging inoxydables

PM420

Figure A.1 – Densité relative des différents aciers en fonction de la hauteur de fabrication. Les ordonnées
sont identiques entre les différents graphiques.
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Fraction volumique des sphéricités et des diamètres équivalents
des pores

Les distributions des sphéricités et des diamètres équivalents en fractions volumiques sont
représentées sur les Figures A.2 et A.3 respectivement.
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Figure A.2 – Distributions des sphéricités des pores en fraction volumique
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Figure A.3 – Distributions des diamètres équivalents des pores en fraction volumique
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Annexe B

Observation des faciès de résilience
des aciers à l’état brut de fabrication

Les faciès de rupture après essai de résilience des aciers à l’état brut de fusion sont disponibles
sur la Figure B.1. Leur observation montre que les maraging, qui sont les aciers les plus résilients,
sont également ceux se déformant le plus plastiquement avant de rompre. Ils sont ensuite suivis
des aciers martensitiques Fe-C inoxydables et des aciers martensitiques Fe-C non-inoxydables.
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Annexe B – Observation des faciès de résilience des aciers à l’état brut de fabrication
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Figure B.1 – Observation au microscope optique (Hirox RH-2000) des différents faciès de rupture des
aciers martensitiques à l’état brut de fusion
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Annexe C

Obtention de gradients de
concentration en carbone par

diffusion au SPS

Avant la réalisation du gradient de concentration en carbone présenté dans la Section 1.3,
plusieurs autres gradients avaient été réalisés pour déterminer si la procédure expérimentale
fonctionne. Ces gradients sont présentés dans cette annexe.
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Annexe C – Obtention de gradients de concentration en carbone par diffusion au SPS

Diffusion pendant 30 min à 950°C dans 2 mm de fer pur
Lors du premier essai, la diffusion a été effectuée dans 2 mm de fer pur (superposition de

deux plaques de 1 mm). Le profil de température obtenu avec le thermocouple du SPS est donné
sur la Figure C.1. Le gradient de concentration obtenu est représenté sur la Figure C.2 et la
quantification du taux de carbone est représentée sur la Figure C.3.
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Figure C.1 – Variation de température
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Figure C.2 – Gradient de concentration obtenu après diffusion à 950°C pendant 30 min dans 2 mm de
fer pur révélé par une attaque chimique au Nital 2%
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Figure C.3 – Taux de carbone en fonction de la profondeur de diffusion
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Annexe C – Obtention de gradients de concentration en carbone par diffusion au SPS

Diffusion pendant 10 min à 1050°C dans 3 mm de fer pur
Lors du deuxième essai, la diffusion a été effectuée dans 3 mm de fer pur (superposition de

trois plaques de 1 mm). Le profil de température théorique est donné sur la Figure C.4. Le
gradient de concentration obtenu est représenté sur la Figure C.5 et la quantification du taux
de carbone est représentée sur la Figure C.6.
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Figure C.4 – Variation de température
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Figure C.5 – Gradient de concentration obtenu après diffusion à 1050°C pendant 10 min dans 3 mm de
fer pur révélé par une attaque chimique au Nital 2%
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Figure C.6 – Taux de carbone en fonction de la profondeur de diffusion
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Annexe C – Obtention de gradients de concentration en carbone par diffusion au SPS

Diffusion pendant 10 min à 1100°C dans 2 mm de fer pur
Lors du troisième essai, la diffusion a été effectuée dans 3 mm de fer pur (superposition de

trois plaques de 1 mm). Le profil de température obtenu avec le thermocouple du SPS est donné
sur la Figure C.7. Le gradient de concentration obtenu est représenté sur la Figure C.8 et la
quantification du taux de carbone est représentée sur la Figure C.9. Les résultats montrent que
si les deux gradients se rejoignent, les résultats des quantifications DICTRA et expérimentaux
diffèrent. De la ferrite de Widmanstätten semble se former à l’interface entre les deux gradients
de concentration (Figure C.8).
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Figure C.7 – Variation de température
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Figure C.8 – Gradient de concentration obtenu après diffusion à 1100°C pendant 10 min dans 2 mm
de fer pur révélé par une attaque chimique au Nital 2% : a) Observation au microscope optique et
b) Observation au microscope électronique à balayage.
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Figure C.9 – Taux de carbone en fonction de la profondeur de diffusion
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Annexe D

Optimisation des paramètres
d’impression pour le PM420

Les résultats obtenus dans ce manuscrit montrent que l’acier PM420 pourrait être une al-
ternative au maraging 18Ni300 pour l’impression LPBF d’empreintes de moule d’injection.
Avant l’impression des éprouvettes de traction, de fatigue et des démonstrateurs, l’influence
de la densité d’énergie sur l’imprimabilité de l’acier a été étudiée afin de déterminer un jeu
de paramètres d’impression optimal. Afin d’y parvenir, les propriétés mécaniques statiques (du-
reté Rockwell HRC, résilience Charpy), les fractions d’austénite résiduelle (DRX), l’intensité
des contraintes résiduelles (cantilevers), ainsi que les défauts internes (tomographie X) ont été
caractérisés à partir de 7 ensembles d’échantillons imprimés avec autant de densités d’énergie
différentes.
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Annexe D – Optimisation des paramètres d’impression pour le PM420

Pour des raisons de confidentialité, les densités d’énergie utilisées ne peuvent être commu-
niquées. Ces dernières seront désignées par des lettres allant de A à G. La densité d’énergie
correspondant à la lettre A est la plus faible alors que la densité G est la plus importante. La
vitesse de balayage est le seul paramètre qui change entre les différentes densités d’énergie : l’aug-
mentation de celle-ci entraine une baisse de la densité d’énergie et inversement (voir Équation 1).
L’impression a été effectuée sous argon avec une machine EOS INT M290.

Poudre utilisée et impression des échantillons
Les poudres de PM420 sont les mêmes que celles utilisées précédemment. Pour chaque jeu

de paramètres, les échantillons suivants ont été imprimés :
— 2 cylindres de diamètre 3 mm pour effectuer les tomographies aux rayons X. Ces cylindres

sont identiques à ceux utilisés dans le Chapitre 1 ;
— 2 cubes de côté 20 mm pour mesurer les duretés et effectuer les analyses DRX . Ils sont

de taille plus importante que les échantillons imprimés précédemment pour faciliter leur
prise en main lors du polissage ;

— 1 cantilever pour évaluer les contraintes résiduelles, dont la géométrie est identique à celle
de Buchbinder et al. [78] ;

— 3 éprouvettes de résilience de dimensions 57×12×7 mm.
La répartition des échantillons sur le plateau de fabrication est illustrée sur la Figure D.1.

40 mm

Eprouvettes de
résilience

Cantilevers

Cubes

Cylindres pour
tomographie

A
B

C
D

E
F

G

Densités d'énergies

Figure D.1 – Illustration du plateau de fabrication avec les différents échantillons

Caractérisation des densités relatives et des défauts internes par
tomographie aux rayons X

Les caractérisations par tomographie aux rayons X ont été réalisées en suivant la même mé-
thodologie que précédemment (Section 1.1.3). La densité relative en fonction de la densité d’éner-
gie est représentée sur la Figure D.2. Les résultats montrent que la densité relative augmente
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quand la densité d’énergie augmente. Les densités relatives sont toutes très bonnes (> 99,97%)
à l’exception des échantillons imprimés avec la densité d’énergie A (la plus faible). La tendance
observée est similaire à celles représentées sur les Figures 1.21 et 1.23. Il a été vu précédemment
(Section 1.1.3) qu’une densité d’énergie trop faible génère des manques de fusion, alors qu’une
densité d’énergie trop importante provoque la formation d’inclusions de gaz par keyhole. On
peut supposer que la forte augmentation de la densité relative entre les densités d’énergie A et B
est liée à une forte réduction des manques de fusion. Pour appuyer cette hypothèse, l’analyse
de la sphéricité des pores en fonction de la densité d’énergie montre que la sphéricité augmente
quand la densité d’énergie augmente (Figure D.3). Par contre, celle-ci n’influe pas sur le diamètre
des pores (Figure D.4). Les résultats détaillés, en fraction volumique, sont disponibles sur les
Figures D.5 et D.6.
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Figure D.2 – Densité relative des cylindres en fonction de la densité d’énergie (densité d’énergie croissante
de la gauche vers la droite).
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Annexe D – Optimisation des paramètres d’impression pour le PM420
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Figure D.3 – Sphéricités des pores en fonction de la densité d’énergie (densité d’énergie croissante de la
gauche vers la droite).
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Figure D.4 – Diamètres équivalents des pores en fonction de la densité d’énergie (densité d’énergie
croissante de la gauche vers la droite).
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Figure D.5 – Sphéricités des pores en fraction volumique dans les échantillons de PM420 (densité d’énergie croissante de la gauche vers la droite
et de bas en haut).
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Figure D.6 – Diamètres équivalents des pores en fraction volumique dans les échantillons de PM420 (densité d’énergie croissante de la gauche
vers la droite et de bas en haut).
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Contraintes résiduelles - Impression de cantilevers
L’intensité des contraintes résiduelles a été évaluée qualitativement à l’aide de cantilevers.

Pour chaque densité d’énergie, un cantilever a été imprimé. Le plan des cantilevers est illustré
sur la Figure D.7 et est issu de Buchbinder et al. [78]. Il est possible de comparer qualitativement
l’intensité des contraintes résiduelles en mesurant la flèche des éprouvettes de résilience après leur
désolidarisation du plateau de fabrication. Dans notre cas, deux mesures ont été effectuées par
cantilevers : une sur sa partie supérieure et l’autre sur sa partie inférieure. Ces mesures ont été
réalisées par le CT-IPC avec un bras FARO-EDGE muni d’un scanneur de précision (± 25 µm).
Plus la flèche est importante et plus l’intensité des contraintes l’est également [78][87].

Point haut

Point bas

Figure D.7 – Plan des cantilevers d’après Buchbinder et al. [78]

Les résultats sont représentés sur la Figure D.8. L’intensité des contraintes résiduelles diminue
avec l’augmentation de la densité d’énergie. On peut supposer que l’augmentation de la densité
d’énergie par la réduction de la vitesse de balayage ait provoqué une réduction du gradient
de température et donc une baisse des contraintes résiduelles, comme cela a été montré par
Vrancken [81], Salem et al. [82] et Manvatkar et al. [83].
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Annexe D – Optimisation des paramètres d’impression pour le PM420
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Figure D.8 – Flèche (élévation des cantilevers) en fonction de la densité d’énergie (densité d’énergie
croissante de la gauche vers la droite).

Quantification de la fraction d’austénite résiduelle par diffraction
des rayons X

Les diffractogrammes en θ obtenus par DRX sont disponibles sur la Figure D.9, et la fraction
d’austénite résiduelle en fonction de la densité d’énergie est représentée sur la Figure D.10. Une
augmentation de la fraction d’austénite est observable quand la densité d’énergie augmente. Ce
phénomène est vraisemblablement lié à une réversion plus importante de l’austénite. En effet,
il est possible que l’augmentation de la densité d’énergie ait pour conséquence un revenu plus
important des couches. Comme vu précédemment (Section 1.1.1.2), Krakhmalev et al. [55] ont
observé une réversion de l’austénite lors de l’impression LPBF de l’acier AISI 420 en raison d’un
revenu des couches inférieures lors de la fusion des couches supérieures.
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Figure D.9 – Diffractogrammes en θ des échantillons de PM420 bruts d’impression obtenus avec dif-
férentes densités d’énergie (densité d’énergie croissante du bas vers le haut). Remarque : Les spectres
ne sont pas normalisés, il n’est donc pas possible de comparer la hauteur des pics de diffraction entre
les différents spectres et d’en déduire les fractions de chaque phase. Le lecteur trouvera les résultats des
quantifications, obtenus en utilisant la méthode Rietveld, sur la Figure D.10.
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Annexe D – Optimisation des paramètres d’impression pour le PM420

A B C D E F G
22,5

25,0

27,5

30,0

Fr
ac

tio
n 

d'
au

st
én

ite
 (%

)

Jeu de paramètres

Figure D.10 – Fraction d’austénite résiduelle en fonction de la densité d’énergie (densité d’énergie
croissante de la gauche vers la droite). Celles-ci ont été déterminées à partir des diffractogrammes en θ
présentés sur la Figure D.9.

Dureté et résilience
Les mesures de dureté HRC ont été effectuées à l’INSA en suivant la même méthodologie

que précédemment (Section 1.2.5). Quant aux essais de résilience, ceux-ci ont été réalisés par
l’entreprise Aubert & Duval. Les éprouvettes étaient de section 10×7 mm2 et ne disposaient
pas d’encoche. Aubert & Duval ont traité thermiquement les éprouvettes de résilience à 250°C
pendant 2h avant les essais. Les résiliences et duretés en fonction de la densité d’énergie sont
représentées sur les Figures D.11 et D.12.

La Figure D.11 montre que la résilience croît quand la densité d’énergie augmente, à l’ex-
ception de celle obtenue avec le jeu de paramètres G. Cette amélioration de la résilience est
probablement liée à l’augmentation de la fraction d’austénite résiduelle dans les éprouvettes
quand la densité d’énergie utilisée pour les imprimer croît. En effet, Zhang et al. [186] ont mon-
tré que l’augmentation de la fraction d’austénite résiduelle peut améliorer la résilience car la
transformation de l’austénite en martensite fraiche (c.-à-d. l’effet TRIP) dissipe de l’énergie lors
de l’essai. Cependant la formation de martensite fraiche peut réduire l’énergie nécessaire à la
propagation d’une fissure est donc abaisser la résilience. L’effet TRIP a un effet bénéfique sur la
résilience uniquement quand l’énergie dissipée par la transformation de l’austénite en martensite
est plus importante que la réduction de l’énergie nécessaire à la propagation d’une fissure [187].
Wu et al. [188], Gao et al. [189] et Chen et al. [190] ont également constaté une amélioration de
la résilience quand la fraction d’austénite augmente.

Bien que la fraction d’austénite résiduelle dans les éprouvettes de résilience ne soit pas connue
(car celles-ci ont été traitées thermiquement avant les essais) on peut supposer qu’elle est iden-
tique à celles mesurées précédemment (Figure D.10). En effet, il a été montré précédemment que
des revenus de températures inférieures à 500°C n’entrainent aucune décomposition de l’austé-
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Figure D.11 – Résilience en fonction de la densité d’énergie (densité d’énergie croissante de la gauche
vers la droite).
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Figure D.12 – Dureté en fonction de la densité d’énergie (densité d’énergie croissante de la gauche vers
la droite).

2022 – Quentin Saby – Laboratoire MATEIS 189

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2022LYSEI004/these.pdf 
© [Q. Saby], [2022], INSA Lyon, tous droits réservés



Annexe D – Optimisation des paramètres d’impression pour le PM420

nite résiduelle (Section 2.2.2.1).
Concernant la résilience des échantillons imprimés avec le jeu de paramètres G (c.-à-d. la

plus forte densité d’énergie), des observations au microscope électronique à balayage des faciès
ont été réalisées par Aubert & Duval, et révèlent la présence de pores non sphériques dont les
dimensions sont supérieures à plusieurs centaines de microns. La Figure D.13 représente un
de ces pores. Des poudres non fusionnées sont présentes à l’intérieur suggérant que ces pores
sont des manques de fusion. De tels pores n’ont pas été détectés dans les cylindres scannés aux
rayons X. Leur présence dans les éprouvettes de résilience n’est pas connue.

Quant à la dureté, celle-ci n’évolue pas en fonction de la densité d’énergie (Figure D.12).

Figure D.13 – Pore observé sur un faciès de rupture d’une des éprouvettes de résilience imprimée avec
la densité d’énergie G (image transmise par Aubert & Duval)

Conclusion
Le jeu de paramètres F a été choisi pour l’impression des éprouvettes de traction, de fatigue

et des démonstrateurs. C’est en effet avec celui-ci que le compromis dureté/résilience est le plus
intéressant (52 HRC / 244 J/cm2), tout en assurant une très bonne densité relative des pièces.
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Annexe E

Résultats des essais staircase et
observation des défauts critiques

Dans cette annexe sont donnés les résultats détaillés des essais staircase, et sont représentés
les faciès de rupture en fatigue ainsi que les défauts critiques ayant entrainé la rupture.
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Annexe E – Résultats des essais staircase et observation des défauts critiques

Résultats des essais staircase

Dans cette section, les résultats obtenus avec la méthode staircase sont donnés. Dans les
tableaux suivants, les valeurs entre parenthèses représentent le nombre de cycles atteint avant
la rupture, les "0" désignent les éprouvettes qui ont rompu et les "X" celles qui ont atteint le
million de cycles.

Staircase du CX brut de fusion

Tableau E.1 – Résultats des essais staircase du CX brut de fusion (σe=851± 17 MPa ; Ra=0,52± 0,05 µm ;
Rt=7,55 ± 1,32 µm).

Numéro de l’éprouvette
σmax [MPa] 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

553 0
(87100 cycles)

0
(207300 cycles)

489 X 0
(243900 cycles) X 0

(495000 cycles) X

425 X X X

Staircase du CX vieilli à 530°C pendant 12min

Tableau E.2 – Résultats des essais staircase du CX vieilli à 530°C pendant 12min
(σe = 1504 ± 16 MPa ; Ra = 0,52 ± 0,05 µm ; Rt = 7,55 ± 1,32 µm).

Numéro de l’éprouvette
σmax [MPa] 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

752 0
(300500 cycles)

0
(224000 cycles)

0
(173000 cycles)

0
(126500 cycles)

639 X X X 0
(38800 cycles)

0
(116300 cycles)

526 X

Staircase du PM420 brut de fusion

Tableau E.3 – Résultats des essais staircase du PM420 brut de fusion
(σe = 1269 ± 90 MPa ; Ra = 0,77 ± 0,04 µm ; Rt = 6,81 ± 0,70 µm).

Numéro de l’éprouvette
σmax [MPa] 1 2 3 4 5 6 7 8 9

824 0
(519100 cycles)

0
(374000 cycles)

0
(394600cycles)

729 0
(527900 cycles) X X X

634 X X
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Staircase du PM420 revenu à 540°C pendant 2h

Tableau E.4 – Résultats des essais staircase du PM420 revenu à 540°C pendant 2h
(σe = 1407 ± 47 MPa ; Ra = 0,77 ± 0,04 µm ; Rt = 6,81 ± 0,70 µm).

Numéro de l’éprouvette
σmax [MPa] 1 2 3 4 5 6 7 8 9

704 0
(64500 cycles)

0
(47500 cycles)

598 0
(104600 cycles)

0
(59300 cycles)

0
(80700 cycles) X

493 X X X

Staircase du PM420 brut de fusion et non usiné

Tableau E.5 – Résultats des essais staircase du PM420 brut de fusion et non usiné
(σe = 1269 ± 90 MPa ; Ra = 13,6 ± 0,49 µm ; Rt = 113,05 ± 27,30 µm).

Numéro de l’éprouvette
σmax [MPa] 1 2 3 4 5 6 7

634 0
(55300 cycles)

539 0
(98400 cycles)

444 0
(216200 cycles)

0
(419200 cycles)

0
(249700 cycles)

349 X X

Observation des défauts critiques

Dans cette section est représenté l’ensemble des faciès de rupture ainsi que les défauts critiques
ayant engendré l’amorçage de la fissure.
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Annexe E – Résultats des essais staircase et observation des défauts critiques

CX Brut de fusion
Eprouvette 3

CX Brut de fusion
Eprouvette 4

CX Brut de fusion
Eprouvette 7

CX Brut de fusion
Eprouvette 8

50 µm
Manque de fusion

Manque de fusion

20 µm

20 µm

30 µm

200 µm

Manque de fusion

Défaut en surface

Figure E.1 – Faciès de rupture et défauts critiques observés sur les éprouvettes de CX brutes de fusion
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CX 12min @ 530°C
Eprouvette 1

CX 12min @ 530°C
Eprouvette 3

CX 12min @ 530°C
Eprouvette 5

CX 12min @ 530°C
Eprouvette 7

CX 12min @ 530°C
Eprouvette 8

CX 12min @ 530°C
Eprouvette 10

50 µm

50 µm

Strie d'usinage Manque de fusion

200 µm

Défaut en surface

500 µm

Défaut en surface

100 µm

Manque de fusion

50 µm

Manque de fusion

Figure E.2 – Faciès de rupture et défauts critiques observés sur les éprouvettes de CX vieillies à 530°C
pendant 12 min
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Annexe E – Résultats des essais staircase et observation des défauts critiques

PM420 Brut de fusion
Eprouvette 2

PM420 Brut de fusion
Eprouvette 5

PM420 Brut de fusion
Eprouvette 7 PM420 Brut de fusion

Eprouvette 9

Fissure à chaudFissure à chaud

Fissure à chaudInclusion de gaz

500 µm

20 µm

200 µm

20 µm

200 µm

12 µm

100 µm

20 µm

= Bordures des yeux de poisson

Figure E.3 – Faciès de rupture et défauts critiques observés sur les éprouvettes de PM420 usinées, toilées
et non revenues
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PM420 2h @ 540°C
Eprouvette 1

PM420 2h @ 540°C
Eprouvette 2

PM420 2h @ 540°C
Eprouvette 4

PM420 2h @ 540°C
Eprouvette 6

PM420 2h @ 540°C
Eprouvette 9

100 µm 100 µm
Strie d'usinage Strie d'usinage

100 µm

Manque de fusion

100 µm

Strie d'usinage

100 µm
Défaut en surface

Figure E.4 – Faciès de rupture et défauts critiques observés sur les éprouvettes de PM420 usinées, toilées
et revenues à 540°C pendant 2h
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Annexe E – Résultats des essais staircase et observation des défauts critiques

PM420 Non usiné
Eprouvette 1

PM420 Non usiné
Eprouvette 2

PM420 Non usiné
Eprouvette 3

PM420 Non usiné
Eprouvette 5

PM420 Non usiné
Eprouvette 7

20 µm

50 µm

200 µm

Manque de fusion

Manque de fusion
200 µm

50 µm

50 µm

100 µm

Manque de fusion

Défaut en surface

Manque de fusionManque de fusion

Défaut en surface

Figure E.5 – Faciès de rupture et défauts critiques observés sur les éprouvettes de PM420 non usinées,
non toilées et non revenues
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