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Introduction générale

C’est en 1984 que la premicre technique de fabrication basée sur la superposition de couches de
matiére est brevetée (Hull, 1989). Ainsi, I’Américain Charles W. Hull donne naissance a ce qui
deviendra la Fabrication Additive (FA) telle qu’on la connait. Il faudra attendre plus d’une vingtaine
d’années pour que ces méthodes de fabrication se perfectionnent, permettant ainsi a la communauté
scientifique d’investir pleinement ce domaine de recherche. Depuis 2010, le nombre d’articles publiés
ayant pour mot-clef « Additive Manufacturing » est en augmentation exponentielle (6 000 documents
référencés en 2019).

La FA repose sur un principe en totale opposition a la fabrication conventionnelle soustractive, comme
peut I’étre 1’usinage. En effet, la piece est réalisée via un empilement successif de couches de matiere.
Cette méthode de fabrication constitue une véritable révolution, 1’un des principaux avantages liés a
cette technique étant la liberté totale de conception. Du domaine médical avec des prothéses adaptées a
chaque patient a la fabrication d’aubes de turbine creuses dans 1’industrie aéronautique, tous les secteurs
sont touchés. A cela s’ajoute une rapidité de fabrication ainsi qu’un gaspillage de matiere minimal
permettant un prototypage des piéces toujours plus rapide et économique. Néanmoins, la FA n’est pas
exempte de défauts. De nombreux facteurs affectent négativement les propriétés mécaniques des piéces
ainsi fabriquées, a savoir la qualité de surface particuliérement médiocre, des contraintes résiduelles de
traction en sous-couche ainsi que des porosités formées au cours de la fabrication. Une amélioration des
propriétés de surface de la pi¢ce via I’application d’un post-traitement est un moyen efficace pour limiter
ces défauts et améliorer ainsi la tenue mécanique globale de la piéce.

C’est ce que permet en particulier le traitement SMAT (Surface Mechanical Attrition Treatment), un
post-traitement de surface breveté et employé au LASMIS (Lu and Lu, 2006, 2007). Son principe est
basé sur des impacts successifs de la surface de la piéce a traiter par des billes projetées dans des
directions aléatoires au moyen d’une sonotrode. La principale conséquence de ce traitement est
I’écrouissage de la zone sous la surface traitée de 1’échantillon dans laquelle une couche nanostructurée
superficielle d’une épaisseur de quelques micromeétres est générée. Ces grains de tailles nanométriques,
formés par la subdivision des grains initiaux par déformation plastique sévére, possédent des propriétés
mécaniques bien supérieures par rapport aux grains initiaux, permettant ainsi d’améliorer la tenue
mécanique globale de la piéce traitée. L’inconvénient majeur du traitement SMAT est la diminution de
la ductilité des piéces traitées, qui de fait, en limite leurs usages. Les traitements thermiques de recuit
sont les moyens les plus employés pour, aussi bien homogénéiser 1’état des contraintes résiduelles d’une
piéce que sa microstructure mais également pour restaurer la ductilité des échantillons aprés divers
traitements.

Ce travail a pour objectif d’étudier I’effet de traitements SMAT et de traitements thermiques employés
de maniere individuelle ou simultanée, sur des pieces en acier 316L réalisées par la technique de fusion
laser sur lit de poudre (SLM). L’objectif est de pouvoir remédier aux principaux défauts liés a cette
méthode de fabrication et permettre d’augmenter les propriétés mécaniques des échantillons traités.

Le premier chapitre est consacré a la présentation du contexte de 1’étude et a une synthése
bibliographique retracant toutes les étapes de fabrication, de la poudre a la piece, appliquée a 1’acier
316L obtenu par SLM. La microstructure, les défauts et les propriétés mécaniques présentés pour ’acier
316L SLM seront décrits. Les conséquences de divers post-traitements (thermique, thermo-chimique,
mécanique) autre que le SMAT appliqués a I’acier 316L congu par SLM seront également énumérées.
Pour finir, le principe du traitement SMAT sera présenté ainsi que ses effets sur des échantillons en acier
316L obtenus par voie conventionnelle, aucune étude sur le SMAT appliqué a I’acier 316L SLM
n’existant dans la littérature a notre connaissance.



Le deuxiéme chapitre débute par une breve description des post-traitements employés ainsi que des
conditions de fabrication des éprouvettes utilisées lors de ce travail. Les phases en présence ainsi que la
porosité des échantillons, traités ou non, seront déterminées pour étudier I’impact de ces différents
traitements. Par la suite, les microstructures des échantillons bruts et traités seront étudiées a différentes
échelles, via I'utilisation de la microscopie numérique, la microscopie électronigue a balayage ainsi que
par I’emploi de lames minces observées sous microscopie électronique en transmission. Le mécanisme
de nanostructuration pourra ainsi étre confirmé et comparé a celui de 1’acier 316L conventionnel.

Le troisieme chapitre traite des propriétés mécaniques de traction et de fatigue des échantillons en acier
316L réalisés par SLM ainsi que post-traités par un traitement SMAT ou par un traitement thermique.
L’évolution de la microstructure étudiée dans le chapitre précédent suivant les différents post-
traitements employés permettra de faire le lien avec I’évolution des propriétés mécaniques. Le
développement de la fissuration lors d’essais de fatigue sera étudié pour les cas brut et SMATE.

Le quatrieme chapitre décrit deux méthodes de couplage employées pour effectuer un traitement duplex
rassemblant le traitement SMAT et un traitement thermique en simultané. Une premiére méthode
consiste en 1’utilisation d’un systéme déja a disposition au laboratoire LASMIS tandis qu’une seconde
méthode a été développée pour remédier a certaines contraintes de la premiére. Le post-traitement
duplex effectué a différentes températures sur des éprouvettes en acier 316L SLM permet de quantifier
son effet sur la conservation de la ductilité des éprouvettes par rapport a un traitement SMAT seul.
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Chapitre | : Etat de I’art

I.1 Contexte de I’étude

Avant ’apparition et le déploiement de la fabrication additive (FA), 1a fabrication industrielle des piéces
se faisait par des procédés conventionnels dits « soustractifs » au cours desquels la matiere est retirée
par étapes successives pour obtenir la piéce finale. La FA, dont le principe sera détaillé dans le
paragraphe suivant, octroie une liberté quasi-totale de conception. Cette technologie a su éprouver sa
faisabilité de par son implantation dans des secteurs industriels au niveau de sécurité drastique, tel que
le secteur aéronautique ou spatial (Huang et al., 2013). La Figure I. 1a présente ainsi un support de
cabine d’un Airbus A350 XWB qui est respectivement de 30% et 75% plus faible en codt matiére et en
temps de fabrication qu’une piéce similaire usinée. Le domaine spatial a également un intérét certain a
utiliser cette technologie, notamment pour la fabrication de structure en treillis. Cela permet notamment
la réalisation de prototype de capsule de retour sur Terre développé par 1’agence spatiale européenne
(ESA) dont la structure en treillis visible sur la Figure I. 1b permet au prototype de présenter une faible
densité, une faible conductivité thermique ainsi qu’une capacité a absorber de grandes quantités
d’énergie.

Figure I. 1 : a) Support de cabine d’un Airbus A350 XWB (Ngo et al., 2018), b) Structure protectrice pour le retour sur
Terre d’échantillons provenant de Mars (Ngo et al., 2018).

Cependant, plusieurs problémes scientifiques et technologiques entravent le développement de la FA au
niveau industriel. Ainsi, ceux-ci concernent la qualité des piéces produites en FA, notamment la
présence de défauts dans ces piéces tels que la porosité, un mauvais état de surface, des distorsions ou
encore des contraintes résiduelles de traction en surface (DebRoy et al., 2018). Parmi les solutions les
plus utilisées dans la littérature pour essayer de réduire la porosité ou encore les distorsions des pieces
issues du procedé de FA ou encore pour améliorer leur état de surface, figurent la maitrise des nombreux
parameétres de fabrication, ainsi que I’interaction laser-matiére, ou encore I’utilisation de post-
traitements thermiques. Le probléme majeur de la plupart de ces post-traitements thermiques est que la
baisse des contraintes résiduelles est généralement accompagnée d’une perte des propriétés mécaniques
de ces pieces.

Ainsi, il est souhaitable de proposer une nouvelle voie de traitement afin de garder les propriétés
mécaniques voire d’améliorer encore les performances des picces obtenues par cette voie. C’est pour
cette raison que cette thése s’intéresse a 1’utilisation d’un traitement de surface mécanique, Surface
Mechanical Attrition Treatment (SMAT) appliqué a des pieces en acier 316L réalisées par la technique
de FA SLM (Selective Laser Melting).

La section dédiée au traitement SMAT et a ses conséquences permettra de constater que ce traitement
est un candidat idéal pour la réduction des défauts inhérents a la FA. Néanmoins, le traitement SMAT
impligue une diminution de la ductilité des échantillons ainsi traités (Olugbade and Lu, 2020). Ainsi,
I’objectif premier de cette thése est d’étudier les effets de post-traitements (mécaniques et thermiques)
destinés aux pieces issues de la FA métallique obtenues par SLM. Un protocole expérimental sur la
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combinaison de deux traitements de surface optimisés que sont le SMAT et un traitement thermique
sera par la suite propose. Les propriétés mécaniques générées par le couplage de ces deux traitements
en comparaison a I’utilisation d’un seul traitement seront étudiées dans le but d’atteindre un post-
traitement optimal. Pour parvenir a ce dernier point, plusieurs étapes sont a réaliser. D’une part,
quantifier les propriétés mécaniques obtenues sur les piéces en acier 316L SLM. Réaliser par la suite
différents traitements mécaniques (SMAT) et thermiques sur ces éprouvettes afin d’en déterminer les
modifications microstructurales et mécaniques (réponse en traction, fatigue, champ de contraintes
résiduelles généré). Une précision supplémentaire sera apportée concernant 1’influence de la
microstructure singuliére des pieces en acier 316L obtenues par FA SLM sur la réponse au traitement
SMAT. D’autre part, une méthode de mise en température sera définie afin de pouvoir combiner celle-
ci avec le traitement SMAT, un porte-échantillon dédié permettant ce double traitement sera réalisé.
Une fois toutes ces étapes réalisées, les éprouvettes en acier 316L SLM seront traitées par ce traitement
duplex et les effets de ce traitement par rapport au traitement SMAT seul seront déterminés et comparés.

Ce premier chapitre va tout d’abord permettre de synthétiser, aux travers de différentes études, les
notions évoquées préecédemment. Plus précisément, la FA SLM appliquée a I’acier 316L, la description
du traitement SMAT et les divers traitements (& la fois mécaniques et thermiques) déja effectués sur
I’acier 316L SLM.

I.2 Synthese bibliographique sur la fabrication additive (FA) SLM
appliquée a ’acier 316LL

La FA est un procédé dont I’application englobe tous types de matériaux, des polymeéres (Wang et al.,
2017), aux céramiques (Z. Chen et al., 2019) et notamment les métaux (Frazier, 2014). Cette derniére
catégorie englobe aussi bien 1’aluminium (Aboulkhair et al., 2019), le titane (Uhlmann et al., 2015) que
les aciers (Bajaj et al., 2020).

1.2.1 Panorama des différents procédés de FA métallique

La FA est définie par la norme internationale ISO/ASTM 52900 (2015) comme étant « un procédé
consistant a assembler des matériaux pour fabriquer des pieces a partir de données de modele en 3D, en
général couche apres couche, a I’inverse des méthodes de fabrication soustractive ». Au sein méme de
cette définition s’intégre plusieurs procédés de FA. Concernant son application aux matériaux
métalliques, la FA est classée suivant deux catégories de procédés, les procédés dits « directs » et ceux
« indirects ».

| AM of metals |
| Indirect | | Direct |
s =~
Selective Laser Three-
Sintering (SLS) Dimensional Selective Laser
Printing (3DP) Melting (SLM)
Laser Metal
Fused Deposition Deposition (LMD)
Modeling (FDM) Laminated Electron Beam
Object Melting (EBM)
Stereolithography Manufacturing
(SLA) (LOM)
. Y

Tableau I. 1 : Tableau présentant les différents procédés de FA métallique entre ceux dits directs et indirects (Guo and
Leu, 2013).

Le Tableau I. 1 présente les deux catégories liées a la FA métallique ainsi que les techniques rattachées
a ces catégories. Les procédés indirects tel que le frittage sélectif par laser (Selective Laser Sintering)
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utilisent un liant a base de polymeére chargé en particules de poudres afin de realiser la forme
géométrique de 1’éprouvette. Durant la fabrication, les particules de poudres contenues dans le liant sont
élevées a une température suffisante pour activer le frittage mais sans atteindre la fusion. Le frittage des
poudres permet ainsi de conférer une cohésion globale a I’ensemble de la piéce. Une fois la fabrication
terminée, le liant polymere doit étre retiré par une étape de déliantage. Par la suite, un post-traitement
thermique est appliqué a la piece pour permettre d’atteindre une densification maximale. Le procédé est
dit « direct » lorsqu’aucune étape suivant la fabrication n’est nécessaire a 1’utilisation des pi¢ces, comme
par exemple le procédé SLM utilisé dans cette étude au cours duquel les particules de poudres sont
directement fusionnées entre elles sous 1’action du laser. Les différentes étapes du procédé SLM sont
décrites dans le paragraphe suivant.

1.2.2 Le procédé SLM « Selective Laser Melting »
1.2.2.1 Principe

Le principe de la technique de fabrication SLM est illustré sur la Figure 1. 2. La machine est constituée
de deux pistons, un d’alimentation en poudre et un de fabrication sur lequel la piece est congue. Afin de
réaliser la fusion du lit de poudre déposé sur le plateau de fabrication au moyen d’un racleur (ou un
rouleau), un laser, d’une énergie équivalente a une centaine de watts est dirigé sur le lit de poudre via
un miroir permettant ainsi de contréler sa vitesse ainsi que sa trajectoire.

o Lenses
(IR Y]
/
—— XY scanning mirror
Laser
/Lasa beam
Sintered part

Powder bed

Powder dispenser piston:

Build platform
Build piston

Figure I. 2 : Schéma illustrant le procédé SLM (Sames et al., 2016).
Les différentes étapes pour la réalisation d’une piéce peuvent étre décrites comme suit :

- Le plateau d’alimentation en poudre s’éléve d’une hauteur de couche h définie. Simultanément, le
plateau de fabrication s’abaisse de cette méme hauteur.

- Le racleur pousse la couche de poudre dépassant du plateau d’alimentation pour 1’étaler uniformément
sur le plateau de fabrication.

- Le laser fusionne la poudre en suivant la trajectoire définie de la couche issue du modéle 3D au moyen
du miroir.

- Une fois le lasage de la couche réalisée, les étapes précédentes sont effectuées dans le méme ordre
jusqu’a la réalisation compléte des couches du modele 3D.

Par la suite, I’excédent de poudre est retiré et les piéces sont extraites du substrat sur lesquelles elles ont
été réalisées. Les différentes étapes de conception d’une couche présentées précédemment sont le
résultat d’un certain nombre d’actions, elles-mémes définies par plusieurs parametres.

[.2.2.2 Parametres de fabrication
Le Tableau I. 2 présente les différents paramétres de fabrication intervenant dans le procédé SLM. Bien

que la bonne définition de chacun de ces paramétres soit primordiale pour la conception des pieces, ils
peuvent étre classés en différentes catégories.
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Process
parameters
]
| | | |

Laser-related Scan-related Powder-related Temperature-related

Laser power Scan speed I Particle size I Powder bed
temperature
Spot size | I Scan spacing I Par ffCl‘? Sh‘fpe &
distribution Powder feeder
temperature
Pulse duration I Scan pattern I I Powder bed density I
Temperature
uniformity

Building direction
Pulse frequency | I Layer thickness I

Atmosphere of the
building chamber

I Material properties I

Tableau I. 2 : Paramétres contrdlant le processus SLM, modifié depuis (Aboulkhair et al., 2019).

Tout d’abord, ceux qualifiés de « principaux » — dans le sens ou ces parametres seuls optimisés ou non
sont techniguement suffisant a 1’élaboration d’un échantillon — encadrés en rouge dans le Tableau I. 2
rassemblent :

- la puissance du laser P, exprimée en Watt,

- la vitesse de balayage du laser (exécutée par le miroir) v, exprimée en m/s,

- la hauteur de couche de poudre h, exprimée en um,

- I’espacement du passage du laser au sein d’une couche e, exprimé en um,

- la stratégie de lasage,

- la direction de fabrication (paramétre rajouté dans le Tableau I. 2),

- I’atmospheére de la chambre de fabrication (paramétre rajouté dans le Tableau I. 2).

Les quatre premiers parameétres de cette liste sont rassemblés au sein d’une formule, dénommée la
o . Ny . . . P . N
densité volumique d’énergie E, exprimée en J/mm?3, correspondant a p— Cette dénomination est

largement employée dans les articles traitant des parametres de FA par SLM car cela permet une analyse
plus synthétique de I’effet des parametres et donne notamment la possibilité de confronter des résultats
avec d’autres études utilisant cette méme dénomination. L’étude de ces différents paramétres sur les
propriétés mécaniques des piéces congues par SLM a pu étre développée par de nombreux auteurs (Choi
etal., 2016; Miranda et al., 2016; Liverani et al., 2017; Tucho et al., 2018; Larimian et al., 2020; Rottger
et al.,, 2020) mettant en évidence une interdépendance de ces paramétres et I’existence de valeurs
critiques de E pour I’optimisation de ces propriétés. Néanmoins, les conclusions tirées de cet unique
paramétre sont & manier avec précaution du fait de 1’incapacité de ce dernier a saisir la physique
complexe de la fusion (Scipioni Bertoli et al., 2017). L’ajout de paramétres renseignant des
caractéristiques physiques de la matiere a fusionner (absorptivité, masse volumique) permet la
construction d’une formule de densité énergétique équivalente normalisée, permettant un meilleur choix
des parameétres (Thomas et al., 2016).

Les trois derniers parameétres de cette liste ne rentrant pas en compte dans la formulation de E — la
stratégie de lasage, la direction de fabrication et 1’atmosphére de la chambre de fabrication — sont tout
aussi importants pour le bon déroulement de la fabrication ainsi que pour les propriétés finales des
piéces.
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La stratégie de lasage est également a définir avant la fabrication, celle-ci ne se résumant pas a un simple
aller-retour répété sur toutes les couches. La trajectoire de lasage peut étre modifiée d’une couche a
I’autre, permettant ainsi une bonne cohésion de la couche lasée avec la couche inférieure (Jhabvala et
al., 2010; Cheng et al., 2016; Ali et al., 2018) et également permettant de limiter les contraintes
résiduelles (D. Wang et al., 2018). Celle-ci peut influencer durablement les propriétés mécaniques
(Salman et al., 2019a). Une stratégie de lasage peut également consister a conserver les mémes
trajectoires d’une couche a I’autre mais en y imposant une rotation d’un certain angle (Leicht et al.,
2020). La direction de fabrication de la piece est un parametre important a prendre en considération. En
effet, bien que la fabrication soit possible dans toutes les directions au moyen de fabrication de support
retirés aprés fabrication, la distorsion de la surface va étre dépendante de nombreux parametres tels que
I’angle d’inclinaison ou la puissance du laser (Wang et al., 2013). Les propriétés en traction des piéces
en acier 316L SLM varient suivant la direction de fabrication employées dont les résultats peuvent étre
significatifs (Deev et al., 2016; Alsalla et al., 2018), voire ténus (Barkia et al., 2020; Song et al., 2020).
De maniére générale, la direction de fabrication horizontale offre de meilleurs résultats que la verticale.

Pour finir sur les paramétres principaux, I’atmosphére dans laquelle la fusion des couches a lieu est
contrdlée, ainsi I’enceinte contient un gaz inerte afin de limiter au maximum 1’oxydation des particules
de poudres durant la fabrication. Différents gaz, comme 1’argon et I’hélium peuvent étre employés pour
comparer les propriétés mécaniques des piéces ainsi produites (Pauzon et al., 2019). Le mélange de
différents gaz (hélium et argon) dont chacun alloue des propriétés mécaniques spécifiques aux piéces
est également utilisé pour optimiser la fabrication (Pauzon et al., 2020).

Concernant les parametres restant du Tableau 1. 2, ceux-ci sont qualifiés de « secondaires » — dans le
sens que leur optimisation permet d’atteindre une fabrication de meilleure qualité en terme de propriétés
mécaniques — , a savoir :

- la température du plateau de fabrication, exprimée en °C,

- le diamétre du faisceau laser, exprimé en pum,

- la fréquence de pulsation du faisceau laser, exprimée en ps,
- la poudre employée (taille, forme, composition).

Le plateau de fabrication a la possibilité d’étre chauffé durant la conception de la piéce. Ce chauffage
va permettre de limiter les effets négatifs des forts gradients thermiques inhérents a cette méthode de
fabrication sur les pieces, responsables de fissurations voire de délaminage (Zaeh and Ott, 2011;
Kempen et al., 2014). Le diamétre du faisceau laser peut &tre réduit ou élargi (Shi et al., 2018) permettant
de modifier la quantité d’énergie transmise a la couche de poudre. Le faisceau laser peut également &tre
défocalisé par rapport a la surface de la couche de poudre (Metelkova et al., 2018) permettant de
controler la forme du bain de fusion. La fréquence de pulsation est également étudiée, mettant en
¢vidence que I’utilisation d’une onde pulsée génére beaucoup de défauts et est donc a réserver pour la
réalisation de structures lattices ou de caractéristiques géométriques précises (Demir et al., 2017). Le
dernier parametre influencant la fabrication est le matériau a fusionner lui-méme, celui-ci fera I’objet de
la prochaine section.

Ainsi, les différents paramétres du Tableau I. 2 cités précédemment attestent de la nécessité de les
optimiser pour obtenir les meilleures propriétés mécaniques possibles. Deux paramétres du Tableau I. 2
n’ont pas été catégorisés comme principaux ou secondaires. En effet, ceux-ci font référence a la
température de la couche de poudre et a I’homogénéité de la température dans la chambre de fabrication.
Le chauffage du plateau de fabrication évoqué précédemment induit, du fait que la poudre repose sur ce
plateau, le chauffage de celle-ci et contribue ainsi a I’homogénéité de la température dans la chambre.
C’est pour cette raison que ces deux parameétres n’ont pas été catégorisés. Néanmoins, il existe une
méthode pour chauffer la poudre en évitant le chauffage du plateau de fabrication qui consiste a
employer un second laser avec une énergie bien moindre, précédent le premier dans le lasage de la
couche. Ainsi, la couche de poudre est préchauffée avant d’étre fusionnée (Papadakis et al., 2018).
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1.2.2.3 Production et caractérisation de la poudre

La poudre d’acier 316L utilisée dans les procédés SLM est la plus souvent obtenue par la méthode
d’atomisation. Celle-ci, comme illustrée sur la Figure 1. 3a consiste a faire passer en phase liquide le
matériau dans un entonnoir ou, a sa sortie, un flux d’eau ou de gaz inerte est projeté sur le liquide, ce
qui a pour effet d’atomiser celui-ci (Lagutkin et al., 2004). Une atomisation par plasma (Figure I. 3b)
est également un procédé utilisé dans lequel le matériau est directement atomisé via des torches plasma
(Chen et al., 2018).

——————

py———=———
a) b/ =N\ 7
Plasma “ 7 Titanium
torches | spool

/ Melt
N\ powder Melt
powder

Argon [/

Vacoun
m m |

Figure I. 3 : Schéma illustrant le procédé d’atomisation par a) gaz, b) plasma (Chen et al., 2018).

Il en résulte la formation de particules de tailles et de formes diverses suivant les conditions
d’atomisation. Ainsi, les propriétés de la poudre employée vont directement impacter I’ interaction entre
celle-ci et le laser.

Une atomisation a I’eau ou a I’argon a des conséquences sur la forme des particules, ainsi que la capacité
du lit de poudre a fritter (Koseski et al., 2005; Li et al., 2010). La réalisation d’échantillons en SLM de
quelque forme ou taille que ce soit n’utilise jamais la totalité de la poudre déposée sur le plateau de
fabrication. En conséquence, la réutilisation de cette poudre déposée mais non fusionnée permet une
utilisation optimale de la matiére. Ainsi, la faisabilité d’une réutilisation d’un méme lot de poudre non
fusionnée a pu étre étudiée au travers de divers criteres tels que la forme des particules recyclées, de leur
composition, de méme pour les propriétés mécaniques des piéces fabriquées avec ces lots recyclés
(Terrassa et al., 2018; Gorji et al., 2019; Saboori et al., 2019) laissant entrevoir des perspectives de
réutilisation fonctionnelle d’un méme lot de poudre.

Lors du lasage d’une couche de poudre, de nombreux phénoménes entrent en jeu, modifiant la réponse
du lit de poudre au laser avant et apreés la formation de la microstructure, comme présenté dans la section
suivante.

1.2.3 Formation de la piéce durant le procédée SLM
1.2.3.1 Interaction particules de poudres - laser durant le procédé SLM

L’interaction entre le lit de poudre et le laser induit un nombre important de phénomeénes synthétisés sur
la Figure I. 4. L action du laser sur le lit de poudre va avoir pour conséquence de fusionner des particules
entre elles, d’oxyder particllement voire totalement certaines. Différents types de projections sont
également identifiés : les projections de gouttelettes, produites par la séparation du métal fondu, et les
projections de poudre, formées lorsque des particules de poudre métallique non fondues autour du bassin
de fusion sont emportées par la vapeur métallique. Ces derniers ont pour conséquence d’introduire une
quantité plus importantes de défauts au cours de la fabrication, diminuant ainsi les propriétés mecaniques
(Liu et al., 2015).



Chapitre | : Etat de 1art

Partially
()xldc.Nodnlrr ) Oxidized Solid
: Metallic State
Ejecta (®) Ejecta
— T < Trmelting

Laser
Affected
Ejecta
T > Tmelting

Melt Pool
Recoil
Ejecta

..
0
.
.
.

Virgin Powder Pamcle Fusion Fume/Condensate

Figure I. 4 : Interactions particules de poudres — laser répertoriées durant le procédé de fusion laser sur lit de poudre
pour Pacier 316L (Heiden et al., 2019).

Une fois que les particules de poudres passent en phase liquide, le refroidissement de cette phase va étre
le lieu de la formation d’une microstructure prenant des caractéristiques atypiques a différentes échelles
d’observation.

1.2.3.2 Mécanismes de formation de la microstructure

Avant de présenter la microstructure de 1’acier 316L SLM, il convient de présenter la microstructure
d’un acier 316L conventionnel, afin de pouvoir comparer les microstructures obtenues suivant le
procédé employé.

Figure I. 5 : Image EBSD de la microstructure d’un acier 316L conventionnel (Wu et al., 2019).

La Figure I. 5 présente une image EBSD de ’acier 316L obtenu via des procédés conventionnels
(forgeage par exemple). La représentation EBSD (dont le descriptif de la méthode peut étre retrouve en
annexe) permet d’analyser la forme ainsi que la taille des grains. La microstructure présente des grains
équiaxes avec une fraction non négligeable de macles résultantes du mode de fabrication de 1’acier. La
microstructure typique d’un acier 316L conventionnel ayant été abordée, celle de I’acier 316L SLM peut
étre decrite.
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La microstructure générée via les procédés de fusion laser sur lit de poudre appliqués aux aciers 316L
présente des aspects singuliers a différents niveaux de résolution d’observation. Ainsi, la Figure I. 6a
présente la microstructure d’un échantillon d’acier 316L SLM observée par EBSD suivant les trois plans
XY, XZ et YZ usuellement intégré sous la forme d’un cube en 3D. Les grains observés sont allongés
dans la direction de fabrication, la refusion constante opérée couche aprés couche lors de la fabrication
réactive la croissance des grains dans la direction de fabrication. En observant plus précisément la
maniére dont sont formés les grains, la Figure 1. 6b; présente une image optique des bains de fusion ainsi
qu’une image MEB de la microstructure a I’intérieur de ces bains. Les bains de fusion, identifiables par
leurs formes semi-elliptiques (voir Figure I. 7a pour observer la forme d’un bain de fusion) sont
clairement discernables, de méme que chaque couche peut étre isolée (pouvant étre reliée a la hauteur
de couche h employée). L’intérieur de chacun de ces bains observé sous MEB dans la Figure I. 6b;
présente une microstructure cellulaire pouvant prendre différentes orientations/formes. La réactivation
de la croissance des grains du fait de la refusion évoquée précédemment est clairement observée par le
franchissement de la frontiére d’un bain de fusion (localisée par une fléche noire creuse) par une
structure colonnaire (localisée par des fleches blanches pleines).

L’observation a une échelle plus fine par MET de cette structure cellulaire indique la présence d’un
enchevétrement de dislocations a la frontiére de chacune des cellules (Figure I. 6c). En plus de la
présence de dislocations, 1’analyse chimique sur la Figure |. 6d permet de mettre en évidence la
ségrégation d’éléments chimiques a la frontiére de ces cellules, et notamment le Cr et le Mo.

-
(400 nm |
Figure I. 6 : a) Représentation 3D EBSD d’un échantillon en acier 316L SLM (Kong et al., 2019), b) Image optique des
bains de fusion et image MEB de la microstructure interne a ces mémes bains (Tucho et al., 2018), c¢) Image MET
présentant le réseau de dislocations intégré a la structure cellulaire de ’image MEB (Tucho et al., 2018) et d) Ségrégation
des éléments chimiques Cr et Mo a la frontiere de la structure cellulaire (Y. M. Wang et al., 2018) .

A présent qu’il a été décrit globalement la microstructure de 1’acier 316L a différentes échelles, les
paragraphes suivants vont tAcher d’en apporter les explications physiques.

L’image MEB de la Figure I. 6b, montre, comme évoque précédemment, une microstructure cellulaire.
Celle-ci peut étre décrite suivant deux caractéristiques, son orientation de croissance et sa forme/taille.
Ces deux caractéristiques sont localement différentes a I’intérieur du bain de fusion. Pour en expliquer
tout d’abord la premiére caractéristique, I’orientation de croissance de la microstructure cellulaire, il est
nécessaire d’étudier le cas d’un unique bain de fusion.
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Lorsque celui-ci est formé par la fusion des particules de poudre via 1’énergie apportée par le laser, il
peut se représenter comme sur la Figure I. 7a. Sa forme ovale est constituée de deux frontieres distinctes,
la frontiére supérieure du bain est en contact avec 1I’atmosphere (1’argon) ou les échanges thermiques se
font de maniéres radiatives. La frontiere inférieure du bain de fusion est en contact avec le substrat ou
une précédente couche solidifiée, donnant lieu a un transfert thermique par conduction. La germination
va s’opérer a la limite de la phase solide, dans la partie inférieure du bain de fusion. De plus, le flux de
chaleur se transférant plus rapidement dans la direction perpendiculaire a I’interface solide-liquide, la
croissance est donc privilégiée dans le sens opposé, comme le schématise la Figure I. 7a. Théoriquement,
un bain de fusion devrait donc présenter une microstructure dont la direction de croissance est
perpendiculaire a la frontiere du bain (Shifeng et al., 2014).

Néanmoins, la microstructure observée sur I’image MEB de la Figure 1. 6b, ne présente pas une direction
de croissance uniquement perpendiculaire a la frontiére du bain de fusion. D’autres phénoménes
physiques rentrent en jeu. En effet, bien que la direction de croissance soit théoriquement orientée le
long de la direction maximale du flux thermique (correspondant a la frontiére inférieure du bain de
fusion), celle-ci est aussi influencée par ’orientation de croissance préférentielle liée a la structure
cristalline (Wang et al., 2016). De plus, les variations de températures au sein du bain de fusion lui-
méme compris entre une interface liquide-gaz (avec I’atmosphére) et liquide-solide (avec les poudres)
en modifient les tensions de surfaces, générant I’effet Marangoni. Cet effet génére des courants de
convection dans le fluide, modifiant ainsi la vitesse du fluide dans le bain de fusion comme le montre la
Figure 1. 7b décrivant les vecteurs vitesses dans un bain de fusion suivant le plan YZ. Ainsi, il apparait
une compétition entre ces phénomenes donnant lieu a une modification de la direction de croissance des
grains.
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Figure I. 7 : a) Schéma illustrant la solidification dans un bain de fusion (Shifeng et al., 2014), b) Vecteurs vitesses dans
un bain de fusion dans le plan YZ sous I’action de I’effet Marangoni (Wang et al., 2016), c¢) Effet du gradient de
température G et de la vitesse de croissance R sur la morphologie et la taille de la microstructure de solidification
(DebRoy et al., 2018).

Ces phénomeénes physiques permettent d’expliquer pourquoi la microstructure cellulaire a 1’intérieur des
bains de fusion de la Figure I. 6b n’est pas uniquement orientée perpendiculairement a la frontiére
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inférieure du bain de fusion. De plus, les bains sur I’image MEB de la Figure I. 6b ont été sujets a une
refusion. En effet, le passage du laser pour former les couches supérieures a ces bains a ainsi pu affecter
thermiquement les bains et donc potentiellement modifier la croissance de la microstructure cellulaire
initiale.

La direction de croissance de la microstructure cellulaire expliquée, la morphologie ainsi que la taille
que prend cette derniére répond a d’autres phénomeénes physiques. En effet, différentes microstructures
apparaissent sur I’'image MEB de la Figure |. 6b, dissemblables par leur taille ou leur morphologie. Les
différentes morphologies que peut prendre la microstructure sont représentées dans le graphique de la
Figure 1. 7c. Ce schéma présente 1’effet du gradient de température G (K/mm) ainsi que de la vitesse de
croissance R (mm/s) sur la morphologie et la taille de la microstructure. Celle-ci peut ainsi prendre une
forme planaire, cellulaire, dendritique colonnaire ou dendritique équiaxe suivant la valeur du ratio G/R
(K.s/mm3). La taille de la microstructure est contrélée par le produit GXR (K/s) qui caractérise la vitesse
de refroidissement. Dans le cas de la fusion laser sur lit de poudre, la vitesse de refroidissement pour ce
genre de procédé est évaluée a 10°K/s, valeur bien supérieure aux procédés conventionnels (Bartolomeu
etal., 2017). Le ratio G/R est lui aussi suffisamment élevé pour présenter une microstructure ayant une
morphologie cellulaire avec une taille relativement fine, de 1’ordre du micron, comme en atteste la
Figure 1. 6b. Les différences de morphologie sur I’image MEB de la Figure 1. 6b sont potentiellement
dues a des fluctuations des valeurs de G, affectant le rapport G/R ainsi que GxR, modifiant la
microstructure d’une morphologie cellulaire a planaire.

La microstructure cellulaire présente également une densité de dislocations élevée caractérisée par un
enchevétrement de dislocations a la frontiére de la microstructure cellulaire qualifiée de mur de
dislocations, comme le montre la Figure I. 6¢. Cette forte densité de dislocations est estimée, pour ces
aciers réalisés par SLM, de ’ordre de 10 m? (Gorsse et al., 2017). L’étude de ces structures de
dislocations par (Bertsch et al., 2020) montre que pour I’acier 316L SLM, celles-ci résultent en effet des
distorsions thermiques générées durant I’impression, principalement dictées par les contraintes
entourant les bains de fusion ainsi que le cyclage thermique.

En réalisant une analyse chimique sous MET, comme le montre la Figure 1. 6d, a la méme localisation
que les murs de dislocations est révélée la présence de ségrégation de différents éléments chimiques.
L’origine de cette ségrégation s’effectuerait durant la solidification du bain de fusion. En effet, lors du
passage en phase liquide des particules de poudre lors du lasage, les éléments possédant une température
de fusion plus élevée que le fer (~1500°C), notamment le chrome (~1900°C) et le molybdéne (~2600°C)
seraient piégés a I’interface solide-liquide. Ainsi, lors de la solidification s’opérant le plus souvent sous
forme cellulaire (comme vu précédemment), les éléments chimiques tels que le Cr et le Mo se
retrouveraient donc en plus grande concentration a la frontiére de ces cellules (Prashanth and Eckert,
2017). De plus, des inclusions de taille nanométriques enrichies en O, Si et Mn et appauvries en Fe, Cr
(comme I’atteste la Figure 1. 6d) sont également repérées. Elles seraient formées durant le procédé
d’atomisation de la poudre et transférée en grande majorité a la piéce durant la conception par SLM par
un procédé de dissolution/re-précipitation (Deng et al., 2020).

A titre informatif, I’explication précédente concernant la ségrégation des éléments chimiques n’est pas
la seule, en effet une autre hypothése évoquée par (Birnbaum et al., 2019) tendrait a expliquer la
ségrégation de ces mémes éléments non pas durant la solidification mais aprés celle-ci, a 1’état solide
donc, en indiquant que les structures de dislocations formées durant la solidification seraient le lieu
privilégié d’une diffusion de ces mémes éléments. Néanmoins, cette hypothese est infirmée par les
travaux de (Bertsch et al., 2020) dans lesquels la ségrégation se produit au début du processus de
solidification et non apreés.

Cette étape de solidification est également le lieu de formation de défauts plus ou moins importants
suivant les parameétres de fabrication employés, défauts qu’il convient de présenter dans la section
suivante.
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1.2.3.3 Mécanismes de formation des défauts en SLM

Il a été vu précédemment que les gradients thermiques sont inhérents aux procédés SLM. Ceux-ci sont
notamment responsables de la formation des contraintes résiduelles. Ces dernieres désignent les
contraintes existantes dans la piece a température ambiante et en I’absence de tout chargement extérieur.
Elles sont donc auto-équilibrées. Les contraintes résiduelles peuvent étre de signe négatif et donc
qualifiées de contraintes résiduelles de compression ou au contraire positives et donc dénommées
contraintes résiduelles de traction. Ces contraintes sont & maitriser dans le cas d’une sollicitation en
fatigue. En effet, les contraintes résiduelles de compression en surface ont été largement documentées
pour ne montrer aucune ambiguité sur leur effet positif sur la durée de vie en fatigue (Pramanik et al.,
2017), celles-ci permettant de limiter ’apparition de fissures proches de la surface et ainsi de prolonger
la durée de vie des éprouvettes (Correa et al., 2015; Kalentics et al., 2017b).

Lors de la fabrication d’un échantillon par SLM, les contraintes résiduelles vont ainsi présenter un profil
dans I’épaisseur de I’échantillon qui démarre par des contraintes résiduelles de traction en surface pour
atteindre des valeurs négatives en sous-couche (Sames et al., 2016). Lors de la fusion de la poudre, les
piéces issues du procédé SLM subissent de nombreux cycles thermiques (échauffement et
refroidissement) associés a d'importants gradients thermiques, générant des contraintes résiduelles
d’origine thermique schématisées sur la Figure 1. 8a. Lors du chauffage, I’expansion de la phase liquide
va étre restreinte par les couches inférieures froides solidifiées. Ainsi, la couche chauffée subit une
contrainte de compression. Lors du refroidissement et donc de la solidification de la couche
précédemment chaude, il y a un phénoméne de contraction thermique qui se produit. De la méme
maniére, cette contraction est génée par les couches inférieures solidifiées, générant des contraintes de
traction dans la couche supérieure et des contraintes de compression dans les couches inférieures (Figure
I. 8a). Des études a la fois expérimentales et numériques permettent de déterminer 1’influence des
différents parametres machines sur les contraintes résiduelles des objets ainsi congus (Wu et al., 2014;
Parry et al., 2016) et la nécessité d’employer une stratégie de lasage adaptée pour les diminuer.

Hormis les contraintes résiduelles, des porosités de différentes formes et tailles peuvent se former durant
la solidification du lit de poudre. Ces porosités sont généralement classées en deux catégories, celles
sphériques provenant du piégeage du gaz et celles irréguliéres, révélatrices d’un effet d aux parametres
de fabrication (Yusuf et al., 2017). La méthode la plus efficace pour étudier les porosités en termes de
forme, taille et répartition dans 1’échantillon est la tomographie X (Zidtkowski et al., 2014; du Plessis et
al., 2016), permettant ainsi de relier I’aspect dimensionnel des pores aux parametres de fabrication. Des
¢tudes ont pu montrer 1’influence des parameétres de fabrication, synthétisés par la densité énergétique
E employée, sur le taux de porosité des échantillons atteignant un minimum pour E de 1’ordre de 50 a
100 J/mm? (Choi et al., 2016; Peng and Chen, 2018). L’acier 316L SLM posséde néanmoins une haute
tolérance aux défauts impliquant qu’un taux de porosité conséquent (<10%) n’affecte pas les propriétés
en fatigue (Andreau et al., 2019). Cette bonne tolérance au défauts est également le résultat de la bonne
ductilité des aciers 316L SLM qui limite ainsi I’impact des défauts internes (porosités, contraintes
résiduelles de traction) sur le comportement de la fissure (Leuders et al., 2014; Riemer et al., 2014).
Néanmoins, les porosités proches de la surface se révelent étre les plus critiques bien que leur taille
puissent étre inférieure aux porosités contenues dans le cceur de 1’échantillon (Siddique et al., 2015;
Andreau et al., 2021).

La simulation numérique du lasage de poudre permet de déterminer quels parameétres sont responsables
de la formation de porosités. Cela permet notamment de mettre en évidence que le comportement de
mouillage de la poudre fondue — désignant la capacité qu’a le liquide a s’étendre sur une certaine surface
— est une des raisons physiques de la formation de porosités irréguliéres (Tang et al., 2018). La Figure
I. 8b illustre le passage du laser sur un lit de poudre et notamment les différents défauts pouvant étre
générés. Ainsi, diverses anomalies apparaissent telles que des pores sphériques attestant d’un piégeage
de gaz, de pores de formes irréguliéres suggérant une fusion insuffisante généralement accompagnée de
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particules partiellement fondues. Egalement la formation de fissures dans la couche solidifiée ou inter-
couche due aux forts gradients thermiques imposant des contraintes élevées.
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Figure I. 8 : a) Mécanisme de I’apparition des contraintes résiduelles (Belle, 2013), b) Illustration de la formation d’un
bain de fusion durant le procédé SLM mettant en évidence les défauts attendus (Yakout et al., 2018), ¢) Exemple d’une
surface d’un acier 316L réalisé par SLM prise sous MEB (Simson et al., 2017).

L’état de surface externe de 1’échantillon produit par SLM est chaotique comparé a celui de piéces
obtenues par usinage classique. Ainsi, la surface externe est considérée comme un défaut dans sa
globalité. Dans le cas d’une sollicitation en fatigue, la surface se révele étre le lieu privilégié¢ de la
formation de fissures dues aux particules de poudres agissant comme des concentrateurs de contraintes
(Elangeswaran et al., 2019). La Figure I. 8c présente un exemple d’une surface d’un acier 316L SLM,
celle-ci est parsemée d’une multitudes de particules de tailles différentes plus ou moins fondues. Ces
particules conférent a la surface une valeur de rugosité Ra importante, supérieure a 10 um. La rugosité
est aussi une caractéristique génératrice de défauts. En effet, si la couche lasée posséde une rugosité
élevée, la prochaine couche de poudre déposée va présenter des variations locales de hauteurs de
couches, ce qui est a I’origine de la modification de I’écoulement des poudres fondues amenant ainsi a
la formation de porosités (Qiu et al., 2015).

De ces différents défauts, certains sont amenés a avoir une influence plus importante que d’autres. Par
exemple, 1’étude de (Shrestha et al., 2019) indique que lors d’essais de fatigue, la rugosité n’a qu’un
impact minime sur la durée de vie. La cause de la rupture est en effet di aux porosités proches de la
surface, suggérant que I’effet des porosités est plus important que celui de la rugosité. A I’inverse, (Blinn
et al., 2020) démontre que 1’état de surface des aciers 316L SLM a le plus grand impact sur la résistance
a la fatigue, en comparaison aux défauts internes notamment. Mais ce constat peut s’expliquer par le
trés faible taux de porosité des éprouvettes dans cette étude.

Les parametres de fabrication des éprouvettes ainsi que les défauts inhérents a la FA SLM ont un impact
non négligeable sur les propriétés mécaniques. Toutefois, les propriétés mécaniques présentées par les
aciers 316L SLM sont meilleures en comparaison des aciers 316L conventionnels, ce qui fait I’objet des
paragraphes suivants.

I.2.4 Propriétés mecaniques des aciers obtenus par SLM
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Des études comparatives ont pu mettre en évidence de meilleures propriétés mécaniques des aciers 316L
réalisés par SLM par rapport aux conventionnels (Roéttger et al., 2016; Bartolomeu et al., 2017; Y. M.
Wang et al., 2018). Les Figure 1. 9a et b présentent la comparaison entre des courbes de traction obtenues
pour des aciers 316L SLM et conventionnels. Il apparait trés nettement de meilleures propriétés
mécaniques des aciers réalisés par SLM. L’explication physique de I’augmentation de ces propriétés
mécaniques est due a la microstructure formée durant le procédé SLM.

En effet, en supposant un comportement de type Hall-Petch, c’est la fine microstructure cellulaire
formée durant le procédé SLM qui est majoritairement contributrice aux propriétés mécaniques
supérieures de ces aciers par rapport a leurs homologues réalisés de maniére conventionnelle (Y. M.
Wang et al., 2018). En effet, la relation de Hall-Petch (Hansen, 2004) stipule que plus les grains sont
d’une taille faible, plus les propriétés mécaniques sont importantes. Un autre facteur contribuant
¢galement a 1’augmentation des propriétés est la forte densité de dislocations accompagnant la
microstructure cellulaire (Gorsse et al., 2017; Shamsujjoha et al., 2018; Yin et al., 2019). Ces défauts
internes que sont les dislocations, responsables de la propagation de la déformation plastique,
interagissent entre elles, contribuant ainsi a 1’écrouissage de 1’échantillon. De plus, le réseau complexe
de dislocations accompagnant cette microstructure, qui reste stable tout au long de la déformation,
interagit avec les dislocations générées durant cette méme déformation. Ainsi, ces nouvelles dislocations
sont ralenties par ce réseau sans pour autant étre stoppées, permettant ainsi a I’échantillon de conserver
une bonne ductilité (Liu et al., 2018).

800 1 1 L 1 1 1 L 1 1 800
UTS 700 MPa UE 36% b w 0.81 —— Conventional
700 A UTS 640 MPa ) t=0. s
a) U S9% o Horizontal
--------------------- =07 = — Vertical
600 4 PR . L ~ 600 -
= e UTS 555 MPa " 7} — O 84
= e ue30w T = 0.67 | o T=0U.
= 500 L7 k
R v [t
é Y5450 MPa g5 a0 Mpa g b 400
@ 400 4.7 o — o 1
2 £ YS 365 MPa- t=0.35 3 o
5 - ]
2 300+ o 3
2 3 200
“ 2004/ 3 £ 1
- YS 160 MPa Concept (our work)
3 = - = - Fraunhofer (our work) =
100 1 Wrought sample (ref. 30) w
e e Ag-cast (ref. 22) 0 T T T T
0 T T T T T T 0.0 0.2 04 0.6 0.8 1.0
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 _ " N
Engineering strain (%) Engineering Strain
3000 3000 = 2000 -
& Wrought-annealed
= . : .
C) -~ SLM d) < 1800 Strain hardening rate
2500 -| - 2500 )
—=— Rolled ] 1600
< o SLMed
£~ 2000 42000 £ 14001 .
> A § 1200 True stress-strain
= = E _
@ 15001 - 1500 £ 10004 1=0.89
] @® £
= = T 800
£ 1000 . 11000 © %
8 o % 600
= 8 SLMed
= s00df 500 S 400
R E & rought-annealed - .
' » g ; Strain hardening rate
8 2004 True stress-strain
0 40 =
oo : - ; ; ; : :
0.0 .o 00 01 02 03 04 05 06 07
True strain True strain

Figure 1. 9 : Courbes de traction pour des aciers 316L SLM et conventionnels a) (Y. M. Wang et al., 2018), b) (Bahl et
al., 2019), ainsi qu’une superposition avec les courbes d’écrouissages c) (Yin et al., 2019), d) (Liu et al., 2018).

L’action de ce réseau complexe de dislocations se caractérise par une évolution de 1’écrouissage
sensiblement différente suivant la méthode de fabrication des aciers, cette différence d’évolution se
mateérialise en premier lieu sur les courbes de traction des Figure 1. 9 par une valeur plus élevée du ratio
entre la limite d’élasticité et la contrainte maximale en traction (défini arbitrairement par le symbole 1)
pour les aciers 316L SLM. D’autre part, les Figure I. 9¢ et d présentent I’évolution de 1’écrouissage au
cours d’un test de traction pour des échantillons en acier 316L. SLM et conventionnels. La différence de
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microstructure et notamment le réseau complexe interne accompagnant la microstructure des aciers
316L SLM induit une différence dans les mécanismes faisant intervenir 1’écrouissage. Il apparait que le
coefficient d’écrouissage n’évolue pas significativement avec la déformation pour les aciers 316L SLM
a I’inverse des aciers conventionnels. Par ailleurs, les aciers 316L SLM présentent une ductilité plus
importante comparativement aux aciers conventionnels (Liu et al., 2018).

Comme il a été vu dans la section consacrée aux parameétres de fabrication ainsi qu’aux inconvénients
du procédé SLM, les propriétés mécaniques des aciers 316L SLM sont dépendantes d’un grand nombre
de facteurs. Les courbes de la Figure 1. 9 n’ont pas pour objectif d’exposer la diversité des propriétés
mécaniques obtenues mais de mettre I’accent sur ce qui fait la force des aciers 316L congus par SLM,
c¢’est-a-dire leur microstructure. En revanche, il sera presenté en fin de ce chapitre la Figure I. 20 qui
permettra de rendre compte de la variété des propriétés qu’il est possible d’obtenir avec une fabrication
par SLM.

Concernant les propriétés mécaniques obtenues en fatigue, une amélioration est également observée
suivant plusieurs types de sollicitations. La réponse en fatigue des aciers 316L SLM est améliorée
comparée a un acier 316L conventionnel pour une sollicitation en traction-compression (Figure 1. 10a)
et en flexion alternée (Figure 1. 10b). Bien que la limite d’endurance soit similaire pour les deux types
d’aciers, I’acier 3161 SLM présente une meilleure réponse mécanique a contraintes élevées.
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Figure I. 10 : a) Courbes de Wohler en traction-compression R=-1 pour des aciers 316L SLM réalisés avec différentes
orientations ainsi qu’un acier 316L conventionnel (Blinn et al., 2019), b) Courbes de Wdhler en flexion alternée R=-1
pour des aciers 316L SLM ainsi qu’un acier 316L conventionnel (Jaskari et al., 2019).

Les défauts générés durant le procédé SLM sont la cause de la tendance a la diminution des performances
en fatigue a des niveaux de contraintes plus faibles pour les échantillons produits via ce procédé (Blinn
etal., 2019). Les défauts en surface sont en effet responsables de la rupture lors de sollicitations a faibles
niveaux de contraintes et les défauts internes détectés pour des valeurs de contraintes élevées (Solberg
etal., 2019).

1.2.5 Conclusion

Dans cette premiere partie consacrée a la FA SLM appliquée aux aciers 316L, ces derniers ont montré
de meilleures propriétés mécaniques comparées a ceux obtenus dans des configurations de fabrication
conventionnelles. Cela est d en majeure partie & leur microstructure singuliere. La réalisation de ces
échantillons est le fruit d’une succession d’étapes, toutes aussi importantes les unes que les autres, qu’il
est possible d’optimiser afin d’obtenir une éprouvette aux défauts limités.
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Avant la fabrication des piéces, le choix de la poudre est essentiel, constituant ainsi une pré-optimisation.
11 s’agit d’obtenir une poudre dans laquelle la composition, la forme, la granulométrie sont étudiées de
maniere a présenter un lit de poudre ayant la meilleure interaction possible avec le laser. Par la suite,
I’optimisation du procédé en lui-méme consiste a jouer sur les différents paramétres machine afin
d’obtenir une éprouvette a la microstructure et aux propriétés mécaniques souhaitées. Une fois ces piéces
réalisées, une dernicre étape d’optimisation est possible via I’utilisation de post-traitements. C’est 1’objet
de la section suivante.

1.3 Synthese bibliographique sur les post-traitements
I.3.1 Panorama des différents post-traitements appliqués aux aciers 316L SLM

L’emploi d’un post-traitement constitue en général la derniere étape du processus de fabrication et a
aussi pour objectif de remédier a une limitation imposée par le matériau. Cette limitation peut se traduire
de plusieurs facons. Elle peut concerner les propriétés mécaniques globales de la piéce, la microstructure
de cette derniere ou encore un aspect précis comme sa surface. Dans la littérature, il existe plusieurs
types de post-traitements (thermiques, thermochimiques ou mécaniques) qui constituent un enjeu tres
important puisqu’ils peuvent apporter des améliorations des propriétés mécaniques des picces traitées.
Dans cette partie, une présentation non exhaustive de ces procédés utilisés pour 1’acier 316L issu de
SLM est réalisee.

a) Les post-traitements thermiques, plus généralement les traitements de recuits, sont couramment
employés afin de modifier certaines propriétés mécaniques des picces. En effet, I’effet de la température
va permettre une recristallisation des grains initiaux de 1’échantillon ou/et d’agir sur I’augmentation de
la ductilité de I’échantillon en y réduisant la densité de dislocations (Humphreys and Hatherly, 2004).

Figure I. 11 : Images MEB d’échantillons en acier 316L SLM recuits sous argon durant 6 h a différentes températures
(a-25°C, b-300°C, ¢-500°C, d-1000°C, e-1100°C, f-1400°C) (Salman et al., 2019b).

L’application de traitements de recuit a ainsi pu étre étudié par différents auteurs sur les aciers 316L
réalisés par SLM. Ainsi, il apparait que la microstructure cellulaire de I’acier 316L SLM est stable
jusqu’a des températures de 1’ordre de 800°C (Sistiaga et al., 2016; Saeidi et al., 2017; Krakhmalev et
al., 2017, 2018; Ronneberg et al., 2020). Néanmoins, cette microstructure est amenée a disparaitre
progressivement dans 1’échantillon aprés un traitement thermique plus élevé, comme ’illustre la Figure
I. 11. Larecristallisation opérée aprés un traitement thermique permet également d’atténuer I’anisotropie
usuellement caractérisée aprés une conception SLM (Kong et al., 2019b). La disparition graduelle de la
microstructure cellulaire s’accompagne également d’une diffusion du Cr et du Mo a la frontiere de ces
cellules a partir de 600°C, amenant a terme a une homogénéisation de la concentration de ces éléments
dans I’acier (Voisin et al., 2021).

Les conditions de traitements de recuit (atmosphere, temps, température) sont & maitriser car suivant le
choix établi, cela peut modifier les propriétés mecaniques positivement comme négativement. Ainsi, un
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recuit sous air entraine la formation de nano-précipités augmentant les propriétés mécaniques jusqu’a
une certaine température (N. Chen et al., 2019). Un recuit a température élevée diminue la densité de
dislocations entrainant une amélioration de la ductilité, au détriment de la contrainte maximale
atteignable (Kong et al., 2019a). L’emploi de conditions trop sévéres, comme une durée de traitement
trop longue n’entraine pas d’amélioration mais détériore les propriétés mécaniques globales du fait
d’une formation plus importante de pores d0 a la croissance des grains (nettement visible sur la Figure
I. 11 pour la température de 1400°C) (Salman et al., 2019b).

b) Les post-traitements thermochimiques de diffusion employés concernent généralement le traitement
de nitruration. Son objectif est I’insertion d’azote en surface de 1’échantillon. La Figure I. 12a permet
d’observer I’extréme surface d’un acier 316L SLM ou la couche nitrurée se distingue de la
microstructure initiale. Son utilisation permet d’améliorer la résistance a la corrosion et a 1’usure des
aciers congus par SLM via la formation d’une couche nitrurée améliorant par exemple la micro-dureté
en surface, comme présenté sur la Figure 1. 12b.
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Figure I. 12 : a) Image numérique de I’extréme surface d’un acier 316L SLM nitruré (Godec et al., 2020), b) Profils de
microdureté d’un acier 316L. SLM brut et nitruré (Kovaci and Secer, 2020). Remarque : Les couleurs de la légende sur
la Figure 1. 12b sont inversées, une erreur présente dans I’article original.

¢) Pour finir, nous allons aborder les post-traitements mécaniques. Leur choix est conditionné par la
nécessité de résoudre les problématiques liées a la conception par SLM, a savoir la rugosité et les
contraintes résiduelles de traction. Ainsi, une comparaison de différents moyens de polissages (L6ber et
al., 2013; Kumbhar and Mulay, 2018; Zhang et al., 2019) pour améliorer 1’état de surface a été étudiée.
L’étude de parametres de rugosité permet d’attester de 1’efficacité d’une technique de polissage par
rapport a une autre, comme présenté sur la Figure 1. 13a (FM — Usinage, DF — Finition par trainage,
VSF — Tribofinition). Le post-traitement mécanique par choc laser (Laser Shot Peening — LSP) est un
moyen efficace pour introduire des contraintes résiduelles de compression sans modifier 1’état de surface
(Kalentics et al., 2017a). Cette technique a d’ailleurs pu étre employée sur des échantillons en cours de
fabrication par le procédé SLM. L’échantillon étant retiré de la chambre de fabrication pour étre traité
par le traitement LSP puis réinséré par la suite afin de continuer la fabrication. Cela permet d’atteindre
des profondeurs et des niveaux de contraintes résiduelles de compression plus grand encore (Kalentics
et al., 2020), comme I’illustre la Figure 1. 13b.
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Figure 1. 13 : a) Variation du paramétre de rugosité Ra en fonction de différents post-traitements par rapport au cas
non traité (Kaynak and Kitay, 2019), b) Profils de contraintes résiduelles mesurés pour des échantillons brut et traités
par choc laser aprés (2D LSP) ou au cours (3D LSP) de la conception SLM (Kalentics et al., 2020).

La Figure I. 14a présente I’application du traitement de grenaillage par ultrasons (dénommé SMAT —
Surface Mechanical Attrition Treatment) sur la surface d’un acier 316L SLM. L’utilisation de ce
traitement est particulierement efficace pour la réduction de la rugosité. La Figure I. 14b montre I’impact
d’un traitement de torsion sous haute pression sur la densité de dislocations dans 1’échantillon.
L’augmentation de la densité de dislocations va étre un des facteurs responsables de 1’augmentation des
propriétés mécaniques.
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Figure I. 14 : a) Image numérique 3D conjointement avec le profil de rugosité centrés sur la limite entre la surface brute
SLM et traitée par SMAT (Sun et al., 2019), b) Evolution de la valeur moyenne de la taille des cristallites ainsi que de
la densité de dislocations par rapport a la déformation équivalente dans un traitement HPT appliqué a un acier 316L
SLM (Mohd Yusuf et al., 2020).

Les différents types de post-traitements décrits précédemment peuvent également étre combinés, de
maniére a coupler les effets bénéfiques de plusieurs traitements différents. Ainsi, le traitement SMAT
appliqué a des plaques en acier 316L obtenues par voie conventionnelle suivi d’un co-laminage de
celles-ci permet de créer un composite a couches nanostructurées (Waltz et al., 2009). Par ailleurs, la
combinaison d’un traitement SMAT, permettant d’augmenter la fraction de joints de grains, avec un
traitement de nitruration favorise ainsi la diffusion d’azote en surface (Chemkhi et al., 2013).

1.3.2 Post-traitements mecaniques
1.3.2.1 Les divers procédeés de traitement de surface par SPD

Les post-traitements évoqués a la fin de la section précédente (SMAT et torsion sous haute pression) ont
comme objectif bien spécifique de modifier la microstructure initiale du matériau et plus
particulierement la taille des grains. La méthode pour obtenir des grains de tailles plus faibles en utilisant
un matériau a grains grossiers est d’effectuer une subdivision de ces mémes grains. La réalisation de
cette subdivision va se traduire par une déformation plastique élevée, ainsi, les traitements procédant a
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ce genre de déformation sont catégorisés comme des traitements de déformation plastique sévére
(Severe Plastic Deformation — SPD).

La Figure I. 15 présente trois exemples de traitements SPD dont les plus connus sont I’extrusion coudée
a aire égale (Equal Channel Angular Pressing — ECAP, Figure 1. 15a) consistant a forcer 1’extrusion
d’un matériau au travers d’une filiere coudée a angle variable, entrainant une deéformation par
cisaillement. Le procédé de torsion sous haute pression (High Pressure Torsion — HPT, Figure 1. 15b)
ou I’échantillon est a la fois soumis a une compression et une torsion. Pour finir, le procédé de collage
par laminage accumulatif (Accumulative Roll Bonding — ARB, Figure . 15c) qui consiste a empiler
deux bandes de matériau pour leur faire subir un laminage suivi d’une découpe permettant un nouvel
empilement, etc.

by = c)

.

Figure I. 15 : Exemples de procédés de déformation plastique sévere : a) ECAP, b) HPT, c) ARB (Azushima et al., 2008).

a)

La considération pour qu’un matériau ait ét¢ sévérement déformé plastiquement répond a trois critéres.
Le premier définit que la microstructure engendrée par le traitement SPD est homogene dans tout
I’échantillon. Ainsi, la variation de microstructure ne se restreint pas a une zone locale seulement. Le
second critére est 1’obtention de la réduction de la taille moyenne des grains et le troisiéme critére
indique que I’échantillon traité doit présenter une majorité de joints de grains fortement désorientés
(High Angle Grain Boundary — HAGB) (Reihanian et al., 2008; Talachi et al., 2011; Stepanov et al.,
2012). Ce dernier critére est le plus important car les HAGB possédent la particularité, du fait de leur
forte désorientation, d’induire un glissement plus important des joints de grains, leur conférant un
déplacement plus aisé les uns par rapport aux autres, augmentant ainsi la ductilité (Kumar et al., 2019).
L’obtention de ces trois critéres résulte d’un traitement réitéré de ces méthodes (plusieurs extrusions
pour I’ECAP ou plusieurs rotations effectuées pour le HPT par exemple), ce qui permet d’obtenir des
matériaux possédant une résistance ainsi qu’une ductilité élevées (Valiev and Aleksandrov, 2001).

Le post-traitement employé dans cette étude, faisant donc partie des procédés SPD, est le procédé SMAT
— Surface Mechanical Attrition Treatment. La description du procédé fait I’objet du paragraphe suivant.

1.3.2.2 Le procédé SMAT

Le procédé SMAT est un traitement mécanique de surface. Celui-ci est schématisé sur la Figure I. 16a.
Le principe repose sur la mise en mouvement de billes sphériques en acier par la mise en vibration d’une
sonotrode & une fréquence de 20 kHz. Les billes, reposant initialement sur la surface de la sonotrode,
vont étre projetées en direction de la surface de I’échantillon a traiter du fait de la mise en vibration de
cette derniére. Les billes atteignent donc la surface avec des angles d’impacts aléatoires permettant a la
surface d’étre traitée de maniére homogeéne.
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Figure I. 16 : a) Schéma illustrant le procédé SMAT (Chemkhi, 2014), b) Schéma illustrant la mesure de la fleche Almen
(Deville and Cornet, 2012).

Le traitement SMAT a pour objectif de diminuer la taille des grains ainsi que d’introduire des contraintes
résiduelles de compression a la surface de la piéce traitée. Comme il sera présenté dans le paragraphe
suivant, le SMAT permet la formation d’une couche nanostructurée a la surface de I’échantillon traité.
Pour optimiser la formation de cette couche, plusieurs paramétres sont a prendre en compte lors du
traitement. Ainsi, le temps de traitement, le nombre et la taille des billes employées et I’amplitude de
vibration de la sonotrode sont des paramétres a maitriser (Zhang et al., 2021). Le réglage du traitement
SMAT répond a un repere technologique dénommé intensité Almen qui permet de quantifier la sévérité
du traitement employé. Cette intensité est établie via un graphe construit a partir de la mesure de la
fleche Almen (comme illustré sur la Figure 1. 16b) aprés différentes durées d’exposition au traitement
(Deville and Cornet, 2012).

A présent que le traitement SMAT a été introduit, les prochains paragraphes présenteront 1’impact de ce
traitement sur la microstructure, et notamment le mécanisme de nanocristallisation mis en jeu. Comme
aucune donnée n’est a ’heure actuelle disponible pour présenter la réaction de 1’acier 316L SLM a ce
traitement, le matériau employé pour I’exemple sera I’acier 316L conventionnel dont la microstructure,
différente de celle de I’acier 316L SLM, a pu étre présentée sur la Figure I. 5.

1.3.2.3 Mécanisme de durcissement et de nanocristallisation

Entre la couche nanostructurée et les grains initiaux, la microstructure d’un échantillon traité par SMAT
présente une évolution suivant la déformation locale engendrée. La Figure 1. 17 présente une illustration
de la vue en coupe d’un échantillon ayant ét¢ traité par SMAT ainsi que les caractéristiques de la
microstructure. Ainsi, plus la zone observée est distante de la surface traitée, moins la microstructure ne
présentera de déformation et sera au plus proche de celle initiale. Inversement, plus la zone est proche
de la surface traitée, plus celle-ci présente des signes de déformations allant du grain initial déformé
jusqu’a un raffinement complet de la microstructure. Les épaisseurs de ces différentes couches
dépendent des paramétres de traitement qui influent sur le couple déformation/vitesse de déformation
responsable de la modification de la microstructure. 1l est ainsi constaté un gradient de taille de grains
sur les échantillons traités par SMAT (Lu and Lu, 2004).
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Figure 1. 17 : llustration schématique des caractéristiques de la microstructure et des distributions de la déformation
et de la vitesse de déformation par rapport a la profondeur de la surface soumise au traitement SMAT. La vitesse de
déformation 2 la surface de ’échantillon est estimée de 102 a 10° st (Azadmanyjiri et al., 2015).

Les étapes de formation d’une couche nanostructurée ne sont pas similaires d’un matériau a un autre.
En effet, le facteur déterminant le mécanisme de nanocristallisation dans les métaux a structure cubique
est ce qui est dénommé 1’énergie de défaut d’empilement (Stacking Fault Energy — SFE). Un défaut
d’empilement est une irrégularité dans la séquence d’empilement dans atomes dans un cristal. Ces
irrégularités déséquilibrent énergétiquement le systeme. Plus la SFE d’un systéme est faible (acier
316L), plus la mobilité des dislocations 1’est également ce qui entraine I’activation d’autres mécanismes
de déformation. A I’inverse, pour des matériaux ayant des niveaux de SFE éleves (Fe), ceux-ci ne
peuvent se déformer que par glissement de dislocations pouvant conduire a un réarrangement de celles-
ci sous la forme de sous-grains (Olugbade and Lu, 2020).

Ainsi, les différentes étapes de formation des nanostructures ont pu étre étudiées et décrites pour des
matériaux possédant des niveaux de SFE faible, moyen ou élevé (Lu and Lu, 2004; Azadmanijiri et al.,
2015). Concernant le matériau de 1’étude, I’acier 316L, les différentes étapes sont décrites comme suit
(Zhang et al., 2003) :

- A des niveaux faibles de déformation plastique (au commencement de I’essai ou en profondeur),
des lignes de dislocations et de macles sont générées dans la microstructure.

- Création de nouveaux systemes de macles permettant au systéme d’accommoder la déformation
plastique au fur et a mesure de 1’essai. La transformation martensitique induite par la contrainte
est également rapportée dans le cas des aciers 304L.

- Lorsque la déformation/vitesse de déformation sont suffisamment élevées (notamment en
surface), ’activation d’un nombre important de systémes de maclages augmente les interactions
entre les macles, entrainant un raffinement microstructural composé de grains nanométriques
orientés aléatoirement.

Le paragraphe suivant va tacher de présenter les différentes caractéristiques microstructurales et
mécaniques de I’acier 316L conventionnel ayant été traité par SMAT.

1.3.2.4 Microstructure des aciers 316L conventionnels SMATés

La microstructure aprés SMAT a pu étre observée par MET au travers de plusieurs études permettant
d’observer et de valider le mécanisme de nanocristallisation décrit précédemment. Ainsi, la Figure 1. 18
présente des images MET d’un acier 316L conventionnel SMAT¢. La Figure |. 18a présente deux
systemes de maclage interagissant entre eux. Ces macles sont désignées comme étant le mécanisme
principal du raffinement de la microstructure. Il est également observé une quantité importante de
dislocations.
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Figure I. 18 : a) Image TEM de la microstructure d’un échantillon d’acier 316L. soumis au SMAT a 50 Jm d’épaisseur
illustrant ’interaction macle-macle (Roland et al., 2007), b) Image TEM de la microstructure d’un acier 316L & une

distance de 20 pm de la surface montrant la présence d’un ensemble de macles paralléles (Bahl et al., 2017).

Néanmoins, ce mécanisme n’est pas le seul ayant été répertorié concernant I’acier 316L.. Une autre étude
menée par (Bahl et al., 2017) utilisant le procédé SMAT en a conclu que les macles n’étaient pas a
I’origine de la nanocristallisation, bien qu’elles puissent étre observées dans I’échantillon (Figure 1. 18b).
En effet, les auteurs indiquent que les microbandes et les bandes de cisaillement sont le mécanisme
principal de formation de la nanostructure. Les microbandes sont un mode de déformation commun dans
les métaux cubiques a faces centrées soumis a des déformations plastiques sévéres et sont décrites
comme étant une structure formée par deux murs denses de dislocations dont les directions sont
paralléles au principal systeme de glissement (Xue et al., 2007).

L’identification du mécanisme a I’origine de la nanocristallisation dans un acier 316L peut varier d’un
article a ’autre. Pour illustrer cette remarque, le Tableau I. 3 présente le principal mécanisme de
déformation associé a chaque traitement employé dont le traitement SMAT.

2
(Rhodes and | STE (maym)
Atrticle Traitement Mécanisme de déformation (Schramm and
Thompson, | *peeq 1975)
1977) ’
(Roland et . )
al., 2007) SMAT Interactions macle-macle 20.2 57.4
(Bazrgle;[)al., SMAT Microbandes et bandes de cisaillement 42.3 57.4
(Liuetal., USP Densite de dislocations et bande de 423 574
2000) (SMAT) cisaillement ' '
Laminage — g
(Xue et al., Cisaillement Macles a1 1r_1tepeur des bandes de 38 457
2005) force cisaillement
orcé
Laminage —
(Xueetal, Cisaillement Bandes de cisaillement 235 59.7
2007) ,
forcé
(Zhang et .
al., 2020) ECAP Bandes de glissement et maclage 39.5 514

Tableau I. 3 : Mécanisme de formation dominant pour des aciers 316L suivant le mode de déformation employé ainsi
que la valeur de SFE de I’acier traité suivant deux formules.

De nombreux facteurs peuvent influencer le mécanisme de déformation. Comme il a été vu
précédemment, le niveau de SFE est révélateur d’un certain type de mécanisme par rapport a un autre
(dislocation/macle par exemple). Le niveau de SFE peut étre déduit de la composition de 1’acier, a ’aide
d’une formule permettant de remonter a cette donnée. Il est possible de constater une disparité des
valeurs de SFE dans le Tableau I. 3 suivant les différents aciers 316L employés. Des modifications
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minimes dans la composition peuvent entrainer une modification du niveau de SFE et ainsi une
modification du mécanisme de déformation (Lo et al., 2009).

Un autre point est le traitement employé. Celui-ci est différent d’un auteur a I’autre, néanmoins plusieurs
remarques peuvent étre soulevées. (Roland et al., 2007) et (Bahl et al., 2017) ont employés le méme
post-traitement mécanique, mais les conditions de traitement n’étant pas les mémes, cela induit une
différence de déformation plastique ainsi que de vitesse de déformation pouvant modifier le mécanisme
a l’origine de la nanostructuration. Lorsqu’un méme traitement est employé (aux mémes conditions),
comme c’est le cas pour (Xue et al., 2005, 2007), la modification de composition peut étre a 1’origine
de la révélation d’un autre mécanisme de déformation.

L’apparition d’un mécanisme de nanocristallisation par rapport a un autre peut étre influencée par la
composition de I’acier ainsi que par les conditions du traitement SPD employées.

1.3.2.5 Propriétés mécaniques des aciers 316L conventionnels SMATés

Les conséquences du traitement SMAT sont visibles en premier lieu par la réduction drastique de la
rugosité opérée par les déformations plastiques successives de la surface par les billes en acier dans le
cas ou la rugosité est supérieure au micron (Arifvianto et al., 2012). Son utilisation sur une surface polie
va au contraire augmenter la rugosité du fait de la création de cratéres liés aux impacts (Arifvianto et
al., 2011). Les propriétés mécaniques sont quant a elles nettement améliorées. La Figure 1. 19a présente
la réponse en traction de la couche nanocristalline en comparaison de la courbe de traction de 1’acier
316L non SMATE. Il apparait que la couche nanocristalline posséde une limite d’élasticité bien
supérieure par rapport & la microstructure constituées de grains grossiers du matériau initial. C’est cette
couche d’une épaisseur relativement faible (<100nm) qui va permettre a 1’acier 316 SMAT¢ de
présenter des propriétés mécaniques plus élevées (Roland et al., 2007; Petit et al., 2012).

Concernant les propriétés mécaniques cycliques, la Figure I. 19b présente les courbes de Wohler
d’éprouvettes en acier 316L ayant été traitées avec différentes conditions de SMAT. L’amélioration de
la limite d’endurance a 2 millions de cycles est marquée. Cette augmentation est justifiée d’une part par
le raffinement microstructural en surface ainsi que par I’introduction de contraintes résiduelles
superficielles de compression entrainant une résistance accrue a I’initiation de fissures en surface
(Kumar et al., 2019) et permettant ainsi I’amélioration significative des propriétés en fatigue.
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Figure 1. 19 : a) Courbes de traction de la couche nanocristalline en comparaison avec I’acier 316L non SMATé (Chen
et al., 2005), b) Courbes de Wohler de piéces en acier 316L SMAT¢ées sous différentes conditions (Roland et al., 2006).

Le principal désavantage lié au traitement SMAT est la réduction de ductilité des échantillons SMATés.
Comme le montre la Figure 1. 19a, la ductilité de la couche nanocristalline est minime. Pour cause, le
couple résistance/ductilité présente généralement des caractéristiques inverses : plus la résistance est
élevée, plus la ductilité est faible et inversement. Cette corrélation est associée a la nature méme de la
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plasticité, car plus il est difficile pour les dislocations d'apparaitre et de se déplacer, plus la résistance
sera élevée mais moins ductile sera le matériau (Valiev, 2002).

Cette évolution inverse entre résistance et ductilité peut étre contournée par I’application de traitements
SPD permettant d’atteindre des tailles de grains suffisamment faibles. L’activation de glissements au
niveau des joints de grains sera d’autant plus favorisé que les joints de grains présentent de fortes
désorientations (Mungole et al., 2014). L’utilisation d’un traitement de recuit d’une durée relativement
faible apres le traitement SPD est également une piste envisagée pour I’amélioration de la ductilité sans
une perte significative de la résistance, par la diminution de la densité de dislocations, en limitant la
croissance des grains (Kumar et al., 2016). Un traitement thermique peut ainsi étre employé pour générer
un gradient de microstructure dans lequel des nanograins augmenteront la résistance de 1’acier et ou une
certaine proportion de grains grossiers initiaux favoriseront le stockage des dislocations pour maintenir
un niveau de ductilité acceptable (Long et al., 2019).

.4 Synthése des proprietés mécaniques des aciers 316L
conventionnels, SLM et post-traités

Afin de synthétiser les principales idées développées dans cette partie bibliographigue, a savoir, les
meilleures propriétés mécaniques des aciers 316L réalisés par SLM comparées a une méthode de
fabrication conventionnelle ainsi que I’évolution inverse entre la ductilité et la résistance des
échantillons, des résultats expérimentaux tirés de la littérature sont exposes dans la Figure I. 20. Celle-
ci présente I’allongement & rupture par rapport a la limite d’élasticité pour différents aciers 316L réalisés
de maniere conventionnelle (bleue), produits par SLM (vert) et soumis a un post-traitement mécanique
(orange).
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Figure 1. 20 : Allongement a rupture par rapport a la limite d’élasticité pour différents aciers 316L réalisés de maniere
conventionnelle (bleue), produits par SLM (vert) et soumis a un post-traitement mécanique (orange). La zone « Hautes
Performances » violette correspond a une zone hypothétique dans laquelle les aciers 316L possedent un allongement a
rupture acceptable couplé a une limite d’élasticité élevée.

La zone bleue correspond aux aciers 316L réalisés de maniere conventionnelle. Celle-ci est caractérisée
par un allongement a rupture correct et par une limite d’élasticité limitée. La zone verte intégre les
valeurs obtenues pour les aciers 3161 SLM. La limite d’¢lasticité est nettement supérieure par rapport
aux 316L conventionnels, cela étant d0 a la microstructure singuliére produite par SLM. Néanmoins, il
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apparait une grande disparité des points expérimentaux dans la zone SLM. Cela s’explique au regard
des nombreux parameétres a contréler et a optimiser (Tableau I. 2), qui, s’ils ne le sont pas, détériorent
les propriétés mécaniques. La zone orange concentre les propriétés mécaniques des aciers 316L ayant
été traités par différents post-traitements mécaniques de surface (SMAT), comme de volume (ECAP).
La réponse a ces différents traitements se caractérise par une diminution drastique de la ductilité en
paralléle de ’augmentation de la limite d’¢élasticité dans une plus ou moins grande mesure suivant la
sévérité du traitement employé.

Pour terminer, la Figure 1. 20 contient une zone hypothétique aux contours violets qui correspondrait &
des aciers 316L présentant une limite d’élasticité élevée tout en conservant un allongement & rupture
acceptable. L’acceés a cette zone pourrait ainsi étre réalisée via I’application d’un nouveau post-
traitement développé dans cette thése. Ce traitement allierait d’une part la dimension mécanique du
traitement SMAT qui offre des modifications de propriétés mécaniques parfaitement adaptées aux
problématiques liées a la conception par SLM. Et d’autre part, la dimension thermique via un post-
traitement thermique qui permettrait de pallier la diminution de la ductilité qu’engendre le SMAT. Ces
deux traitements pourraient étre réalisés de fagon successive ou en simultané. Ainsi, ce traitement
permettrait de dessiner les contours d’une nouvelle zone de propriétés mécaniques dites de Haute
Performance.

1.5 Conclusion

Ce premier chapitre consacré a la bibliographie a permis de montrer que le post-traitement SMAT est
adéquat pour limiter les défauts liés a la fabrication SLM. Malgré le point négatif de ce traitement, a
savoir la baisse de ductilité qu’il peut générer, des traitements thermiques de recuit peuvent étre
employés en association avec le SMAT afin de minimiser cet impact. Ces mémes traitements mettent
en évidence la dépendance de la microstructure cellulaire des aciers produit par SLM a la température
de recuit. Cela laisse présager que la température de recuit ainsi que la sévérité du traitement SMAT
doivent étre maitrisés afin que le post-traitement global combinant ces deux traitements soit optimal.

Au moment ou a été écrit ce travail, seule 1’étude de (Sun et al., 2019) a répertorié 1’effet du traitement
SMAT sur la surface des aciers 316L produits par SLM. Ainsi, de nombreux points n’ont pas encore été
abordés dans la littérature comme par exemple 1’effet du SMAT sur les propriétés mécaniques des aciers
316L SLM ou encore I’impact de la microstructure cellulaire sur la possible nanocristallisation a la
surface de ces aciers.

Ainsi, le chapitre suivant sera consacré a I’étude de la microstructure afin d’étudier la réponse de 1’acier
316L SLM au traitement SMAT/Thermique et d’apporter les réponses aux interrogations précédentes.
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1.1 Introduction

La réalisation en simultané d’un double traitement exige une bonne compréhension des deux traitements
le constituant. Ce chapitre va donc présenter les caractéristiques microstructurales que chacun des
traitements révélent. Apres une breve description des traitements appliqués aux éprouvettes, du matériau
d’étude constitué de 1’analyse de la poudre ainsi que des paramétres de fabrication employés, 1’analyse
des éprouvettes débutera. Les caractéristiques globales des éprouvettes seront présentées, a savoir, leur
¢état de surface, les phases en présence, ainsi que la porosité. Suivra ’analyse de la microstructure par
différentes techniques, MEB, EBSD dans ’optique de comprendre les effets du SMAT et de la
température sur la microstructure de 1’acier 316L SLM.

I1.2 Définition des traitements et du matériau d’étude
11.2.1 Traitements SMAT et thermiques employés

Dans le cadre de cette étude, trois différents traitements SMAT ont été employés, de maniére a faire
varier la sévérité de ce post-traitement afin de quantifier son influence sur les propriétés
microstructurales. Les paramétres des différents traitements SMAT a étudier dans cette these sont
présentés dans le Tableau Il. 1. Les paramétres de ces traitements ont été déterminés et optimisés suite
a une précédente étude (Chemkhi et al., 2013).

SMAT Low (SL) | SMAT High (SH) | SMAT Very High (SVH)
Durée de traitement (min) 10 30 20
Diametre (mm) 2 3 3
Amplitude (um) 15 15 25

Tableau Il. 1 : Paramétres des différents traitements SMAT employés dans I’étude.

Des traitements de recuit ont également été mis en ceuvre afin de répondre aux objectifs de I’étude. Ces
traitements thermiques permettent d’étudier I’influence de la température sur la microstructure de I’acier
316L SLM. Les recuits sont réalisés sur une durée d’une heure, dans I’air, a des températures de 400,
600, 800 ou 1000°C dans un four industriel Nabertherm® suivis d’un refroidissement directement dans
le four.

L’effet de la température en association avec le SMAT, étudié de maniere séquentielle ou en simultanée
ne sera étudié que pour la condition SMAT High. Ce choix est motivé par le fait que cette condition
offre le meilleur compromis entre I’amélioration des propriétés mécaniques et la diminution de
I’allongement a rupture. Cette affirmation sera démontrée lors de la présentation des propriétés
mécaniques au chapitre suivant.

I1.2.2 Caractérisation de la poudre d’acier 316L

La poudre d’acier 316L constitue la matiére premiére utilisée dans cette étude pour la réalisation des
éprouvettes. Une attention particuliére doit étre apportée a la poudre car une poudre de mauvaise qualité
méne a des piéces possédant des propriétés mécanigques non optimales comme cela a été évoqué dans le
premier chapitre. Il est donc intéressant d’étudier cette poudre afin de desceller des caractéristiques
susceptibles d’affecter la microstructure des picces en acier 316L SLM. La poudre employée dans cette
étude a été réalisée par « atomisation ». La méthode de fabrication par atomisation permet de former
essenticllement des particules sphériques. Néanmoins, la poudre étudiée ne provient pas d’un lot neuf
mais provient d’un lot ayant déja servi a réaliser des éprouvettes en acier 316L SLM. Ainsi, en plus des
caractéristiques de la poudre réalisée par atomisation, les conséquences de I’interaction entre le laser
lors de la fabrication et la poudre sont observées.
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La Figure I1. 1a présente un cliché MEB de la poudre en vue large. Les Figure Il. 1b, c et d présentent
les différents types de particules constituants la poudre. Comme dit précédent, le procédé d’atomisation
permet de former des particules sphériques, comme le montre la Figure 1. 1b. Des particules allongées
sont également observables (Figure I1. 1c). Celles-ci sont dues au refroidissement trés rapide des parties
projetées lors de I’atomisation par gaz. Par effet centrifuge, la partie atomisée tend a se séparer en deux
parties mais le refroidissement trés rapide ne laisse pas le temps suffisant a la particule de se séparer
complétement, ce qui donne cette forme allongée avec un amincissement au centre. Pour finir, des
agrégats de particules sont identifiés sur la Figure I1. 1d.

Figure 11. 1 : Images MEB de a) poudre d’acier 316L en vue large, b) d’une particule sphérique, ¢) d’une particule
allongée, d) d’un regroupement de particules.

Les agrégats de particules présentes sur la Figure I1. 1d ne sont pas le résultat du procédé d’atomisation.
En effet, ce genre de regroupement est couramment observé dans le cas de poudre ayant été recyclée
(Heiden et al., 2019; Terrassa et al., 2018). Certaines particules se sont agglomérées lors d’une
interaction avec le laser, ne les faisant pas fondre mais leur permettant de se souder a leur plus proche
voisine.

En outre, la distribution granulométrique de la poudre fournie par le fabricant est présentée sur la Figure
Il. 2c. Celle-ci a été réalisée via un granulometre laser (CILAS 990 Particule Size Analyser). Comme
présenté dans la Figure 11.2c, la taille des particules est évaluée entre 10 et 45 um avec un diameétre
moyen D50 a 35.5 pm.

Une comparaison de la distribution granulométrique du fabricant a été faite avec les données recueillies
sur des images MEB traitées sous Matlab similaires a la Figure Il. 2a. La Figure Il. 2b présente la
distribution du nombre de particules en fonction du facteur de circularité. Ce facteur, adimensionné,
indique si une particule posséde une forme proche du cercle (valeur égale a 1) ou au contraire, s’en
éloigne (valeur inférieure a 1). Cette donnée permet d’indiquer qu’une majorité de particules présente
effectivement une forme circulaire, comme indiqué par le fabricant. La distribution granulométrique
déterminée & partir des images MEB est présentée sur la Figure 1l. 2d. La forme caractéristique d’une
distribution monomodale de poudre d’un diamétre moyen D50 de 44.5 um est observé. La valeur du
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diametre moyen relevée avec les images MEB est supérieure a celle définie par le fabricant. Cela est di
au traitement des images MEB qui ne permet pas de complétement séparer toutes les particules, faisant
ainsi passer plusieurs d’entre elles relativement proche pour une seule particule de grosse taille,
augmentant ainsi artificiellement la taille moyenne des poudres.
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Figure I1. 2 : a) Figure 11. 1a) traitée via Matlab, b) Sphéricité des particules détectées, c) Distribution granulométrique
de la poudre d’acier 316L fournie par le fabricant, d) Distribution granulométrique réalisée a partir des images MEB

effectuées.

La composition de la poudre est également renseignée par le fabricant, voir Tableau II. 2.

Element Fe C Si Mn P S Cr Ni Mo N

wit% Balance | 0.01 | 053 | 1.12 | 0.03 | 0.013 | 16.61 | 10.18 | 2.15 | 0.08
Tableau Il. 2 : Composition de la poudre d’acier 316L.

Comme évoqué précédemment, la poudre étudiée provient d’un lot ayant déja servi a réaliser des
éprouvettes, les précédentes interactions entre la poudre et le laser sont donc observables.

La Figure 11. 3a présente une image prise au microscope numérique de la poudre d’acier 316L. Au centre
de I’image sont identifiées des particules de poudre agglomérées oxydées dues a leur interaction avec le
laser (entourées en pointillés rouges et similaire a la Figure 1l. 1d précédente). Cette interaction n’a pas
été suffisamment localisée pour faire fondre ces particules mais a permis de les agglomérer et d’oxyder
leurs surfaces. Outre les problémes d’oxydation dus a une interaction avec le laser, les particules de
poudre présentent des défauts microstructuraux.

La Figure Il. 3b présente une image prise au microscope numérique de particules de poudre en vue de
coupe. Un nombre non négligeable de particules présente des porosités. Celles-ci peuvent
potentiellement poser probléme lors de la fusion au cours de la fabrication en transférant cette porosité
a I’éprouvette, en supposant que la porosité n’est pas comblée au cours du lasage.
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Figure I1. 3 : Images réalisées au microscope numérique de a) la poudre d’acier 316L présentant des particules oxydées,
b) la poudre d’acier 316L observée en coupe.

La poudre d’acier 316L de forme sphérique est lasée selon le procédé SLM dont les éprouvettes ainsi
que la méthode de fabrication sont détaillées dans les paragraphes suivants.

11.2.3 Procédé de fabrication

I1.2.3.1 Géométrie des éprouvettes réalisées pour 1’étude

Pour cette étude, trois types différents d’éprouvettes ont été réalisés. Des éprouvettes de traction, des
éprouvettes parallélépipédiques ainsi que des éprouvettes de fatigue.

Comme présenté sur la Figure Il. 4a, les éprouvettes ont été réalisées a la verticale (axe Z). Cette
orientation a été motivée par le fait qu’une fabrication verticale par rapport au plan XY limite la
différence de rugosité entre les deux faces des éprouvettes (plan XZ sur la Figure 1. 4b), contrairement
au cas d’une réalisation ou I’une des faces est disposée directement sur le plateau. De méme, la
réalisation a la verticale permet de réaliser plus d’éprouvettes que dans le cas d’une conception ot les
tranches des éprouvettes (plan YZ sur la Figure 1l. 4b) seraient sur le plateau. Pour la réalisation des
éprouvettes de traction, il a di étre utilisé des supports (en rouge sur la Figure Il. 4 du plateau de
fabrication) car, contrairement aux deux autres types d’éprouvettes dont les dimensions sont disponibles
sur la Figure 1. 4b, elles ne sont pas « autoportantes ».

90

Unité : mm

Epaisseur : 1 Epaisseur : 2

Figure 1. 4 : a) Exemple numérique de la disposition des éprouvettes sur un plateau de fabrication, b) Géométrie des
différentes éprouvettes réalisées.

Le nombre d’éprouvettes fabriquées au sein d’un méme plateau de fabrication est également un
parameétre a prendre en compte. Plus la surface du plateau de fabrication est employée a la réalisation
des éprouvettes, plus I’interaction entre la poudre et le laser est importante et par conséquent plus grande
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sera la contamination au sein de la chambre. Dans notre étude, une soixantaine d’éprouvettes sont
réalisées sur un méme plateau, comme illustré sur la Figure Il. 4a.

11.2.3.2 Paramétres de fabrication employés

Comme détaillé dans la bibliographie, différents parametres régissent la fabrication des éprouvettes. Ces
paramétres détermineront la qualité finale des éprouvettes produites et donc leurs propriétés mécaniques.
La Figure 1l. 5a présente la stratégie de lasage employée pour la réalisation des éprouvettes et la Figure
I. 5b la section chimiquement attaquée d’un échantillon observée au microscope numérique dans
laguelle cette stratégie est révélée. Deux zones sont identifiables : le contour (qui est lasé en premier) et
le ceeur (lasé en second) qui sont réalisées avec des parametres de fabrication différents. La réalisation
du contour suivi du cceur peut s’expliquer par le besoin de conserver un contour lasé identique a chaque
couche et ainsi d’obtenir des éprouvettes a la géométrie rigoureusement égale a celle définit au préalable.
Chaque passage de laser au sein d’une couche est caractérisé par la rotation de 67° du lasage réalisé dans
le ceeur. Les passages de laser sont caractérisés par des formes elliptiques correspondantes aux bains de
fusion solidifiés.

1000 pm

9 Border
area

Laser path

Figure I1. 5 : a) Schéma illustrant la stratégie de lasage, b) une vue de la section d’un échantillon en acier 316L réalisé
par SLM.

La hauteur de couche h et I’espacement entre lasage e sont fixés a respectivement 50 um et 80 um dans
les deux zones. En ce qui concerne la puissance et la vitesse de lasage, celles-ci sont fixées a 100 W et
300 mm/s pour le contour et a 150 W et 400 mm/s pour le cceur. Le plateau de fabrication est porté a
une température de 150 £ 0.1 °C durant toute la durée de fabrication. Le lasage durant la fabrication
a été réalisé sous argon. La quantité d’oxygene résiduel a été évaluée a 0.02% dans la chambre de
fabrication.

11.3 Caractérisation des pieces fabriquées

11.3.1 Caractérisation de la surface
11.3.1.1 Observation de la derniére couche lasée

Les premiéres observations a réaliser concernent la surface des éprouvettes ainsi que la derniére couche

lasée. Les Figure 1. 6a et b présentent la surface de la derniére couche lasée observée au microscope
numérique de deux éprouvettes de traction.
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Figure 11. 6 : a-b) Images numériques de la derniére couche lasée observée sur des éprouvettes de traction présentant
un lasage différent, c) Microstructure observée a la surface de la derniére couche lasée d’une éprouvette de traction.

Les Figure Il. 6a et b présentent la derniére couche lasée sur deux éprouvettes distinctes. Il apparait que
le passage du laser (trait pointillé rouge) n’a pas été réalisée de la méme fagon sur les deux éprouvettes.
Cela indique donc qu’au sein d’un méme plateau de fabrication, le début du lasage des éprouvettes est
effectué de maniere aléatoire, résultant ainsi a une observation différente du passage du laser sur la
derniére couche lasée des éprouvettes. En utilisant un grossissement suffisant, la Figure Il. 6¢ laisse
apparaitre la microstructure cellulaire dont la croissance s’effectue suivant plusieurs directions
(symbolisée sur la Figure I1. 6¢ par des cercles en pointillés de couleurs différentes).

L’observation par MEB permet d’obtenir des détails plus précis sur la derniére couche lasée. La Figure
Il. 7a permet de constater I’effet du passage du laser. Les gradients thermiques, qui se forment a chaque
passage de laser, sont observables a la jonction entre les zones du ceeur et du contour sous la forme de
demi-cercle. De plus, la surface présente de nombreux défauts susceptibles d’étre néfastes pour
1’élaboration des couches suivantes, tels que la présence de particules de poudre non fondues (Figure I1.
7b) ainsi que des fissurations externes résultant des gradients thermiques élevés (Figure 1l. 7c). De plus,
la microstructure cellulaire observée précédemment sur la Figure Il. 6¢ est également identifiée sur la
Figure 11. 7c (entourée en pointillés rouge).
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Figure I1. 7 : a) Image MEB de la derniére couche lasée d’une éprouvette, b) Particule de poudre non fondue en surface
de la derniere couche lasée, c) Fissuration externe au sein de la derniére couche lasée.

11.3.1.2 Caractérisation de la surface externe

La Figure Il. 8a présente une image MEB de la surface d’un échantillon brut de fabrication. Les
particules de poudre y sont présentes en grand nombre, avec des diamétres pouvant varier. La Figure II.
8b correspond a I’agrandissement d’une zone de la précédente image. Les conclusions des observations
précédemment réalisées sur la Figure I1. 6 et Figure 1. 7 sont les mémes dans ce cas, notamment les
fissures résultantes du refroidissement.

L’application du traitement SMAT a un impact direct sur la surface de 1’acier 316L SLM. La Figure .
8c présente une surface SMATEée, et plus particulierement la jonction entre la partie SMATée et celle
non atteinte. Au fur et @ mesure des impacts des billes, les particules de poudres solidifiées a la surface
de I’échantillon sont, aplaties sur la surface. Certaines zones ne sont néanmoins pas atteintes directement
par le traitement, la Figure Il. 8d en présente une. Il y apparait que la matiére a la surface s’est agencée
sous la forme d’escalier pour former des lignes paralléles espacées de quelques centaines de nanometres
a la surface de 1’échantillon ainsi traité.
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Figure 11. 8 : Images MEB de a) la surface brute de fabrication, b) agrandissement d’une surface brute, ) limite d’une
surface SMATée Low, d) bandes de glissement sur une surface SMATée Low.

Ces lignes paralléles sont désignées comme étant des bandes de glissement, résultant de la déformation
plastique. Ces bandes de glissement en surface sont identifiables par un effet de marche accompagnant
chaque bande, constituée d’une accumulation d’un grand nombre de dislocations dans le méme plan
cristallin. Les plans de glissement se révelent étre le plus souvent les plans de plus forte densité, ce qui,
dans le cas de I’acier austénitique 316L, correspondrait aux plans {111}. Les bandes de glissement sont
usuellement observées a la surface d’éprouvettes en acier 316L conventionnel ayant été sollicitées en
fatigue (Figure 11. 9a) ou traitées par nitruration (Figure Il. 9b). Des glissements initiés le long d’autres
plans cristallographiques peuvent étre révélés aprés une déformation plus importante comme le montre
la Figure 1. 9c de la surface d’un acier 316L SLM SMAT¢ High.

000 cycles (Man et al., 2003), b) Images MEB
de la surface d’un acier 316L conventionnel nitruré pendant 33h ((a) présence de bandes de glissement dans chaque
grains — (b) présence de fissures — (c) début de délamination de grains) (Stinville et al., 2010), ¢) Bandes de glissement
initiées suivant plusieurs plans cristallographiques sur une surface SMATée High d’un acier 316L. SLM de notre étude.
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11.3.2 Analyse par diffraction des rayons X
[1.3.2.1 Phases en présence

L’utilisation de la diffraction des rayons X permet de générer des diffractogrammes, permettant
I’identification des phases en présence dans le matériau (en surface). Comparé a la base de données
préexistante, il est possible de déterminer la nature du matériau étudié et donc la potentielle formation
de nouvelles phases aprés divers traitements. Les diffractogrammes réalisés sur 1’acier 316L SLM suivi
des différents post-traitements sont présentés sur la Figure I1. 10.

La Figure Il. 10a présente les diffractogrammes relevés a la surface d’éprouvettes ayant ét¢ SMATées
aux différents traitements SMAT employés (voir Tableau Il. 1). L’acier 316L produit par SLM posséde
une structure austénitique caractérisée par les pics de diffraction (111), (200) et (220). L application du
traitement SMAT ne modifie pas cette structure. Il apparait néanmoins de nouveaux pics de diffraction,
plus particulierement le pic (111) de la martensite. La martensite obtenue aprés le post-traitement
mécanique est le résultat de la transformation de 1’austénite métastable en martensite causée par la
déformation plastique générée en surface durant le traitement.

La Figure Il. 10b présente les diffractogrammes relevés a la surface d’éprouvettes traitées
thermiquement a différentes températures. La structure austénitique reste la méme pour tous les
échantillons. Seul I’échantillon recuit a 1000°C présente des pics supplémentaires résultant de la
formation d’oxyde a la surface de I’acier 316L SLM. La Figure 1l. 10c présente les diffractogrammes
relevés a la surface d’éprouvettes traitées par SMAT puis recuites a différentes températures. La encore,
aucune variation de la structure austénitique n’est relevée. Il apparait néanmoins que 1’oxydation de
I’échantillon SMATE puis recuit a 1000°C est réduite par rapport au seul cas recuit a 1000°C de la Figure
I1. 10b. En effet, il a été montré 1’effet bénéfique du traitement SMAT sur la tenue a la corrosion des
aciers ainsi traités (Benafia et al., 2014). Pour finir, La Figure Il. 10d présente les diffractogrammes
relevés a la surface d’éprouvettes recuites a différentes températures puis SMATEes. Seule le cas recuit
a 1000°C puis SMATE présente la particularité de présenter un pic de martensitique bien plus prononcé
gue la cas simplement SMATE de la Figure II. 10a.

(PP

a) b
00 ! . : : ! : : - )
(1) o |2s0] J\ 1 80 A A i I
Ve . I
200 4 (|
4 « 60 L9 @
4 38 gl ]
2 ooy (200) o ] = po Mo SN oo
g \ ~ s A
< v, - N1 2w
100 4 - Brut
Untreated A Brut recuit 400°C A
i SMAT Low 1(220) v 20 Brut recuit 00°C
sof  (111)y | (200) y SMAT High I 1 Brut recuit 800°C
I SMAT Very High Brut recuit 1000°C
o y " h n 7 7 " A 8 : . ) . ) \ : :
50 60 70 80 9% 100 110 120 130 140 50 60 70 80 % 100 110 120 130 140
6-20 0-20
T T T R e . D S,
S W
70t

=
S

Intensities
B (4]
o o

3
.

I

Brut 4
Recuit 400°C puis SMAT

Recuit 600°C puis SMAT ,_/¥__._._
Recuit 800°C puis SMAT

Recuit 1000°C puis SMAT

Brut

SMAT recuit 400°C
SMAT recit 600°C e\ ]
SMAT recuit 800°C [

SMAT recuit 1000°C
T ;

Inter
5
——
=

o

Now
o &

o

1 " L I . i I I
50 60 70 80 920 100 110 120 130 140 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140
0-20 0-20

Figure 11. 10 : Diffractogrammes d’échantillons en acier 316L. SLM a) SMAT¢és, b) recuits, c) SMATEés puis recuits, d)
recuits puis SMATés.
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Un point important a relever sur les diffractogrammes de la Figure 1l. 10a est que la proportion de
martensite obtenue reste négligeable, et ce, quel que soit la sévérité du traitement SMAT employé. Les
traitements SMAT d’une sévérité plus prononcée (notamment le SMAT Very High) n’augmente pas la
proportion de martensite formée a la surface. L’étude de (Roland et al., 2007) a pu montrer une
proportion de martensite bien plus prononcée aprés un traitement SMAT réalisé dans les mémes
conditions que le SMAT Very High de cette étude. Cela semble indiquer que I’acier de notre étude
possede une plus faible capacité a former de la martensite. Pour le vérifier, la composition chimique de
I’acier permet de calculer la température Mdso, correspondant a la température a laquelle 50% de la
structure austénitique s’est transformée en martensite pour une contrainte effective de 30% (Sourmail,
2001) s’exprimant ainsi :

Mds(°C) = 497 — 462(C + N) — 9.2Si — 8.1Mn — 13.7Cr — 20Ni — 18.5Mo -1

ou les éléments chimiques sont exprimés en pourcentages massiques. Le Tableau Il. 3 présente suivant
différents auteurs la température Mds, déterminée en fonction de la composition de I’acier ainsi que la
présence ou non de martensite relevée aprés un post-traitement appliqué a 1’éprouvette.

Auteur/média Mdso (Sourmail, 2001) Pgig;;?}'ég”&gnr;:ﬂzugﬁg /
Portella et al. / poudre 316L -29.46 SMATE / Négligeable
(Roland et al., 2007) / 316L conventionnel -39.2 SMATEé / Oui
(Waltz et al., 2009) / 316L conventionnel -14.2 Sih;gg;%erﬁz;: gg:ingégf\,/é
(Chemkhi et al., 2013) / 316L conventionnel -145.9 SMATEé / Non
(Samih et al., 2013) / 316L conventionnel -100 SMATEé / Non
(Blinn et al., 2020) / poudre 316L -94.2 Recuit / Non
(Andreatta et al., 2019) / poudre 316L -82.9 -
(Andreatta et al., 2019) / 316L SLM -58.6 -
(Mohd Yusuf et al., 2020) / poudre 316L 762 High Pressure Torsion /

Tableau Il. 3 : Température Mdso déterminée en fonction de la composition de I’acier ainsi que la présence ou non de
martensite relevée aprés un post-traitement suivant différents auteurs.

En reprenant 1’étude de (Roland et al., 2007), I’acier employé par les auteurs a une température Mdso
inférieure a celle de notre acier. Cela indique donc que 1’acier 316L utilisé dans notre étude posséde une
stabilité austénitique plus faible et serait logiquement plus favorable a la formation de martensite par
déformation plastique. Néanmoins, les diffractogrammes de la Figure Il. 10a indiquent le contraire. De
plus, les autres températures Mds, appliquées a d’autres auteurs travaillant sur 1’acier 316L
conventionnel dans le Tableau II. 3 (Waltz et al., Chemkhi et al., Samih et al.) sont en accord avec la
présence de martensite relevée aprés un post-traitement par les auteurs.

Ainsi, deux conclusions sont susceptibles de répondre a cette interrogation. Soit une erreur de mesure
dans les diffractogrammes qui permettait d’expliquer que la martensite n’apparait pas de manicre
significative apres un traitement SMAT. Ou alors un autre facteur qui permet d’expliquer I’absence de
martensite n’a pas été pris en compte.

Concernant I’erreur de mesure, cela pourrait provenir de la composition chimique de notre acier utilisée
pour calculer la température Mdso. Celle-ci est affichée dans le Tableau Il. 2 et correspond a la
composition de la poudre constitutive des échantillons. Ainsi, il peut étre émis I’hypothése qu’apres la
fabrication par SLM, les éprouvettes ne présentent pas la méme composition chimique que celles des
poudres initiales. Une légere variation de composition chimique pourrait ainsi modifier la température
Mds et I’abaisser a une valeur plus faible, expliquant ainsi une stabilité austénitique élevée et donc une
formation de martensite quasi-négligeable. Néanmoins, cette hypothése ne peut étre retenue étant donné
le résultat obtenu par (Andreatta et al., 2019). En effet, les auteurs de cette étude ont déterminé la
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composition chimique de la poudre d’acier 316L ainsi que des échantillons réalisés par SLM (conditions
de fabrication similaires aux éprouvettes de cette étude) avec cette méme poudre. La composition
chimique présente une légére différence. Le Tableau I1. 3 présente la température Mds, affichée par la
poudre et les échantillons produits par SLM d’aprés I’article de Andreatta et al.. Ces deux températures
suggérent donc que les échantillons produit par SLM ont une stabilité austénitique plus faible que la
poudre étant donné que la valeur de la température Mds est plus élevée pour les échantillons que pour
la poudre. En transposant ce cas a notre étude, cela signifierait donc que la température Mds, de nos
échantillons en acier 316L est plus élevée que celle déterminée a partir des compositions chimiques de
la poudre utilisée pour la fabrication. Ainsi, nos échantillons possedent une stabilité austénitique encore
plus faible que celle de la poudre, ce qui renforce un peu plus cette incompréhension.

De plus, d’autres auteurs travaillant sur 1’acier 316L SLM ont pu indiquer ne trouver aucune trace de
martensite dans leurs échantillons apres déformation plastique (Blinn et al. et Mohd Yusuf et al. dans le
Tableau Il. 3). Leurs résultats sont en accord avec la valeur de la température Mdso qu’il est possible de
déterminer a I’aide de la composition de leur poudre. Ainsi, il apparait qu’aucun élément présenté par
d’autres auteurs ne permettent de corroborer le fait que la transformation martensitique soit atténuée
dans les aciers 316L réalisés par SLM quand bien méme tout indique le contraire dans notre cas.

Néanmoins, jusqu’a maintenant, la justification de 1’absence de martensite n’a été traitée que sous
I’angle de la composition chimique, ce qui a mené a une contradiction. D’autres facteurs sont en effet
susceptibles de modifier le comportement de la transformation martensitique, a savoir la microstructure.
En effet, hormis la différence de composition chimique entre 1’acier 316L conventionnel de Roland et
al. et celui employé dans cette étude, la microstructure est complétement différente, comme présenté
dans le précédent chapitre.

Cette différence de microstructure a un impact prépondérant sur la transformation martensitique. En
effet, (Hong et al., 2019) ont reporté le fait que la microstructure singuli¢re de I’acier 316L produit par
SLM (forte densité de joins de grains faiblement désorientés ainsi que la fine microstructure cellulaire)
réduit les sites de nucléation de la martensite et renforce ainsi la stabilité austénitique. Ce nouvel élément
permet donc de comprendre les précédentes contradictions observées et de montrer que la structure
atypique de I’acier 316L SLM joue un rdle important dans la transformation martensitique.

Cet éléement de réponse fait écho au diffractogramme de I’acier 316L SLM recuit a 1000°C puis SMATé
de la Figure Il. 10d dans lequel la martensite apparait significativement. Pour cause, comme il sera
montré plus tard dans ce chapitre concernant 1’évolution de la microstructure suite aux traitements
thermiques, le recuit opéré a 1000°C a pour conséquence de supprimer la structure cellulaire de I’acier
316L SLM. Pour attester le fait que la microstructure cellulaire impacte la formation de martensite par
SMAT, les principaux diffractogrammes permettant d’expliquer ce point sont présentés sur la Figure I1.
11. Celle-ci présente les diffractogrammes de 1’acier 316L SLM sans traitement, simplement SMATE,
recuit a 1000°C et recuit a 1000°C puis SMATE. Ainsi, le pic de martensite (111) apparait nettement a
coté de celui de ’austénite (111) dans le cas recuit puis SMATE¢. Le diffractogramme de 1’acier
simplement recuit permet de constater qu’aucun pic n’apparait & ce méme emplacement du fait de
1I’oxydation de la surface apreés recuit. Cela permet d’exclure I’apparition de ce pic par simple traitement
thermique et de Dattribuer a I’action conjointe du traitement thermique, supprimant la structure
cellulaire, suivi du traitement SMAT. La principale conclusion de ’article de Hong et al. est ainsi
vérifiée dans notre cas. Ce résultat laisse présager une interaction particuliere entre le traitement SMAT
et la microstructure de I’acier 316L. SLM.
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Figure Il. 11 : Diffractogrammes d’échantillons en acier 316L. SLM brut, SMAT¢, recuit a2 1000°C et recuit a 1000°C
puis SMATE.

Les diffractogrammes ne servent pas uniquement a déterminer les phases en présence dans le matériau.
L’évolution des pics de diffraction (largeur et localisation en 26) sont révélateurs de la déformation du
réseau cristallin a la suite d’un post-traitement. Cette déformation peut ensuite servir a déterminer des
grandeurs physiques comme présentées dans la section suivante.

11.3.2.2 Analyse de la déformation du réseau cristallin
11.3.2.2.1 Principe

Apreés un traitement de surface tel que le SMAT, la forme des pics de diffraction est Iégerement modifiée,
conséquence de la déformation du réseau cristallin. Comme présenté sur la Figure 11. 12, le traitement
SMAT élargit le pic de diffraction initial. Cette modification du pic de diffraction est la conséquence
des microdéformations dans le réseau cristallin & la suite du traitement de surface. Ces
microdéformations se traduisent par des variations locales de la distance interréticulaire d du plan
cristallin par des distorsions qui sont générées par des défauts tels que les dislocations. La quantification
du nombre de dislocations dans le réseau peut étre déterminée en utilisant un logiciel spécifique utilisant
en entrée les diffractogrammes réalisés.
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Figure I1. 12 : Pic de diffraction (111) de I’acier 316L. SLM a I’état brut (bleu) et SMAT¢ (orange).

Le logiciel MAUD (MAterial Using Diffraction) est un logiciel développé par Lucas Luttoretti. Se
basant sur la méthode de Rietveld (Lutterotti et al., 2007; Lutterotti, 2010), le logiciel permet de
modéliser un diffractogramme expérimental suivant une fonction mathématique. Cette fonction
mathématique dépend d’un nombre de paramétres de toutes sortes tels que la composition/proportion
des phases, la structure cristalline en passant par ’interaction avec le rayonnement utilisé. Tous ces
parameétres permettent ainsi d’obtenir, aprés un certain nombre d’itérations, un profil décrivant au mieux
le diffractogramme expérimental, comme I’illustre la Figure 1. 13.
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Figure I1. 13 : Diffractogramme expérimental modélisé (points bleus).

11.3.2.2.2 Application a la détermination de la densité de dislocations

De tous les paramétres pouvant étre par la suite extraits de ce modéle, deux sont particuliérement
intéressants, a savoir, la taille des cristallites D et la microdéformation . En effet, ces deux paramétres
vont permettre de déterminer la densité de dislocations p suivant la formule suivante (Williamson and
Smallman, 1956) :

_ 2V3x (eH)M2 .2
B Db

le paramétre b représentant la valeur absolue du vecteur de Burgers, égale a 0.25 nm (El-Tahawy et al.,
2017). La densité de dislocations est ainsi un indicateur de la déformation plastique subie par
I’échantillon au cours du traitement SMAT.

D [nm] g [1] p *¥10%* [m?]
Untreated 1260 6,6*10* 0,7
SMAT 420 1,7*10° 5,5

Tableau 11. 4 : Valeurs obtenues pour la taille des cristallites D et la microdéformation € avec le logiciel MAUD ainsi
que la densité de dislocations associée pour les échantillons brut et SMATE.

Le Tableau Il. 4 présente ainsi les résultats obtenus apres le fitting des diffractogrammes expérimentaux
dans le cas d’un échantillon brut et SMATé. La densité de dislocations est évaluée a 0,7.10** m dans
le cas du matériau brut. Cette valeur est de I’ordre de grandeur de celle disponible dans la bibliographie
(Gorsse et al., 2017), attribuée a la particularité microstructurale due a la méthode de fabrication
employée. L utilisation du post-traitement SMAT augmente la densité de dislocations en surface par un
facteur 8. Cette valeur est en accord avec les mesures d’autres auteurs ayant pu étudier I’impact d’un
traitement de torsion sous haute pression sur des aciers 316L SLM (Mohd Yusuf et al., 2020). De plus,
les bandes de glissement, observées précédemment sur les Figure Il. 8d et Figure Il. 9¢c sont le
témoignage de I’augmentation de la densité de dislocation en surface. Il n’est donc pas illogique de
déterminer une augmentation significative de la densité de dislocations en surface aprés SMAT.

Un autre point intéressant a étudier concernant la densité de dislocations est de déterminer a partir de
quelle durée de traitement cette derniere atteint sa densité maximale. Pour ce faire, il pourrait étre
employé la méthode d’extraction de la densité de dislocations précédemment décrite mais celle-Ci est
relativement fastidieuse a employer. Des méthodes plus simples sont disponibles pour déterminer cette
valeur de densité p. La densité de dislocations peut s’exprimer suivant (Yin et al., 2019) :

(g2)1/2 1.3
*—

p=k b2
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ou k est un coefficient égal a 16.1 pour les matériaux a structure cubique a faces centrées, b le vecteur
de Burgers et € la microdéformation. Pour récupérer cette derniére valeur, ’emploi d’une autre formule
est nécessaire :

1.4

A

6 * cosd = 2¢ * sinf +5
ou §, 0, A, D, € sont respectivement la largeur & mi-hauteur du pic de diffraction, I’angle de Bragg, la
longueur d’onde du tube employé, la taille des cristallites et la microdéformation. En étudiant les pics
de diffraction comme ceux présentés sur la Figure 1l. 13, les différentes valeurs peuvent étre extraites
des trois pics de diffraction de I’acier 316L SLM et D ainsi que € sont acquis suivant la fonction affine

y=ax+b de I’équation Il. 4 (y = § * cosO,x = 2sinb,a = €,b = A/D). ¢ est ensuite injectée dans
1I’équation Il. 3 permettant de déterminer la valeur de la densité de dislocations p.

La Figure Il. 14 présente 1’évolution de la densité de dislocations selon deux configurations différentes.
La premiére (Figure Il. 14a) présente cette évolution en fonction du temps de traitement obtenue en
analysant une éprouvette parallélépipédique traitée a différentes durées de traitement. La deuxiéme
(Figure 11. 14b) suivant la profondeur de mesure a la surface d’une autre éprouvette parallélépipédique
ayant été préalablement traitée durant 30 min et polie successivement a 1’aide de disques diamantés
pour, d’une part ne pas retirer trop de matiére d’un coup et d’autre part, pour ne pas introduire de
nouvelles contraintes dans 1’échantillon. Chaque point de mesure présenté sur les graphes correspond a
une moyenne de deux valeurs de densité de dislocations. Chaque valeur de densité de dislocations est
extraite a partir d’'un diffractogramme effectué¢ aléatoirement a la surface de I’échantillon dans des
conditions similaires de mesures.
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Figure I1. 14 : a) Evolution de la densité de dislocations en fonction du temps de traitement SMAT effectué, b) Evolution
de la densité de dislocations en fonction de la profondeur de mesure sur un échantillon préalablement traité par SMAT
durant 30 min.

Deux informations peuvent étre tirées de ces figures. La premiére est que la densité de dislocations
atteint sa valeur maximale en I’espace de quelques minutes (moins de 5) pour se stabiliser le reste du
temps du traitement. La deuxiéme information permet de montrer que la densité de dislocations ne reste
stable que sur une faible épaisseur. En effet, la densité de dislocations reste stable jusqu’a une épaisseur
de ’ordre de 60 um pour chuter et retrouver sa valeur initiale avant traitement au bout de 150 pum.

Ces informations permettent de soulever des interrogations concernant I’interaction entre la
microstructure de I’acier 316L SLM et le traitement SMAT, & savoir que la microstructure cellulaire des
aciers 316L SLM pourrait jouer un rble dans la génération de nouvelles dislocations a la surface
d’échantillons SMATés.

11.3.3 Caractérisation de la porosité
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L’étude de la porosité peut étre réalisée selon trois méthodes différentes.

La premiere méthode consiste en la visualisation par microscopie numérique de la section d’un
échantillon suivant 1’axe voulu. Cette action, répétée plusieurs fois permettra de déterminer la densité
surfacique ainsi que d’obtenir une estimation de la forme des porosités renseignant également la possible
origine physique de leur formation.

La deuxiéme méthode est la méthode d’Archiméde qui est une méthode non destructive. Comme son
nom I’indique, cette méthode fait appel a la poussée d’ Archiméde. A la suite d’une série de pesées dans
I’air ambiant et dans un fluide, il est possible de remonter a la densité de 1’échantillon.

La derniere méthode est la tomographie X. Cette méthode, qui est la plus compléte, est une méthode
destructive. Dans les faits, le volume qu’il est possible d’étudier a 1’aide de cette méthode reste faible
(quelques cm?) et il est donc nécessaire de retirer ce volume de I’échantillon initial sans pouvoir ’utiliser
lui-méme entierement.

A I’inverse des deux précédentes méthodes, la tomographie X permet d’obtenir un éventail complet de
données sur les porosités, a savoir, leur forme, leur volume, leur répartition. Ceci constitue des
informations supplémentaires dans la compréhension des propriétés mécaniques.

Ces trois méthodes sont ainsi présentées plus en détail par la suite pour quantifier le taux de porosité de
nos échantillons.

11.3.3.1 Par microscopie numérique

Dans le cadre de la premiére méthode, il a été utilisé une éprouvette parallélépipédique (voir Figure 1l.
4b) pour laquelle des découpes successives dans le plan XY a différentes valeurs de 1’axe Z ont été
réalisées pour en observer la section. Les zones de découpes sont indiquées sur la Figure Il. 15a. Les
différentes observations réalisées ont été intégrées dans une seule et méme image. La Figure Il. 15b
présente ce résultat. Ainsi, cela permet de superposer sur une section toutes les porosités détectées, et
ce, afin de déterminer une éventuelle zone préférentielle de formation de ces porosités.

a) \_

n-Z

Direction de fabricatios

Figure 1. 15 : a) Hauteur de découpes sur un échantillon parallélépipédique brut de SLM, b) Superposition des sections
des différentes découpes en noir et blanc permettant de révéler les porosités.

Il apparait, sur la Figure 1. 15b qu’un nombre conséquent de porosités sont situées a une distance
d’environ 300 pm de la surface de 1’échantillon (rectangle rouge sur la Figure 11. 15b). Cette observation
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a pu étre confirmée par des observations ultérieures sur d’autres échantillons parallélépipédiques. Outre
les porosités, la densité surfacique globale a ainsi pu étre estimée a 99.8 + 0.1%, indiquant donc un
échantillon presque parfaitement dense. La Figure 1l. 16 présente les différentes porosités qu’il est
possible d’observer. La Figure I1. 16a présente une porosité dites débouchante associée a la forte rugosité
des échantillons produits par SLM. La Figure I1. 16b présente une porosité de forme sphérique qui atteste
d’un piégeage de gaz durant le procédé SLM. La Figure Il. 16¢ présente une porosité induite par I’effet
« keyhole ». Cet effet désigne 1’application d’une énergie trop importante lors du lasage qui entraine la
formation de porosité sous le bain de fusion. Les Figure 1l. 16d et e présentent des porosités de formes
irréguliéres qui sont issues d’un manque de fusion local. II est d’ailleurs observé sur la Figure Il. 16e
une particule de poudre partiellement fondue qui atteste du manque de fusion.

particule de
poudre

Figure 11. 16 : Différentes porosités observées dans les échantillons en acier 316L SLM, a) Porosité débouchante, b)
Porosités sphérique, c) Porosité induite par I’effet « keyhole », d) et e) Porosités de forme irréguliére.

Il convient a présent de déterminer la cause d’une localisation des porosités a environ 300 um de la
surface. Il a été détaillé en début de chapitre les parametres de fabrication employés pour réaliser les
éprouvettes, et notamment les deux zones de lasages distinctes, la bordure et le cceur. La bordure posséde
une épaisseur de 1’ordre d’une centaine de microns, ce qui ne permet pas de 1’associer a la zone
préférentielle de formation des porosités située a 300 um observée sur la Figure Il. 15b. Néanmoins,
I’observation de la derniére couche lasée par microscopie optique permet de révéler un détail non visible
sur les observations précédentes réalisées au MEB.
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Figure 11. 17 : Observation en 3D d’une portion de la derniére couche lasée d’un échantillon parallélépipédique, b)
Profils de hauteur a la surface de la derniére couche lasée de la Figure I1. 17a.
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La Figure Il. 17a présente 1’observation 3D d’une partie de la derniére couche lasée d’une éprouvette
parallélépipédique. La Figure Il. 17b présente le profil de hauteur relevé a la surface de la Figure 1. 17a
(lignes bleue représentées sur la Figure 1. 17a).

Il apparait sur la Figure Il. 17a que la derniére couche lasée prend ’aspect d’une cuvette (clairement
visible sur le profil de la Figure 11. 17b). Cette observation permet d’imager ce a quoi ressemblerait une
couche intermédiaire durant la fabrication. La zone de localisation des porosités précédemment révélée
située a 300 um de la surface se juxtaposerait dans le profil avec la fin de la pente et I’entrée dans le
fond de la cuvette. La formation des porosités seraient ainsi favorisées par la forme de la cuvette. De
fait, comment se fait-il que le lasage couche aprés couche d’une épaisseur de couche de poudre constante
résulte en la formation d’une cuvette ?

Un phénomene de dénudation de la poudre autour du bain de fusion, lors du passage du laser peut
apporter un élément de réponse. Ce phénomeéne a pu étre observé par différents auteurs (Matthews et
al., 2016; Gunenthiram et al., 2017). Comme spécifié dans le paragraphe consacré a la fabrication des
échantillons, le contour est lasé en premier. Cela signifie que la poudre contenue dans la zone formant
la section pourrait étre affectée par le passage du laser et qu’une partie soit éjectée en dehors. Ainsi,
avec une éjection des particules de poudre autour du contour aprés le lasage de ce dernier, le volume de
maticre a fusionner dans le cceur est plus faible, la hauteur consolidée en est réduite, donnant lieu aprés
le lasage de n couches la formation d’une cuvette. Cette forme géométrique pourrait ainsi étre le lieu
privilégié de formation de porosités dans le cas des éprouvettes parallélépipédiques (ou de traction),
expliquant la superposition des porosités observées sur la Figure Il. 15 & une distance de 300 um de la
surface.

La méthode par microscopie numérique n’a pas été employée pour estimer la porosité des échantillons
apreés un traitement SMAT car il est attendu une faible variation de la densité aprées SMAT. Cette faible
variation ne peut étre observée gque via une méthode plus précise, la tomographie X, abordée dans la
sous-partie suivante (11.3.3.3).

11.3.3.2 Par la méthode d’ Archimeéde

Cette seconde méthode permet d’estimer la densité globale d’un échantillon. Pour cela, une série de
mesure de masse effectuées a I’air libre puis dans un fluide comme présenté sur la Figure 1l. 18a
permettent de la calculer, en connaissant préalablement la densité du fluide utilisé, avec la formule
suivante :

_ méchantillon(Air)
Pechantillon = — * Pfluide 1.5
méchantillon(Air) méchantillon(fluide)

a) Measurement in air Measurement in fluid
2
|—7 __—Bracket —___
g%
Fluid Support N\ g
v h v k.
P/ HY Balanceim, EER Balance:m,

Figure I1. 18 : a) Principe de mesure par la méthode d’Archimeéde (Spierings et al., 2011), b) Dispositif expérimental
imprimé en 3D pour la réalisation de cette expérience.
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Un dispositif expérimental imprimé en 3D en matiére plastique présenté dans 1’enceinte de la balance
en Figure I1. 18b est employé pour cette méthode. Dans le cadre de ces mesures, deux fluides ont été
employés, de I’eau distillée ainsi que de 1’acétone. L’utilisation de deux fluides est due au fait que la
tension de surface n’est pas la méme. Dans le cas d’échantillons rugueux, comme cela est le cas pour
les échantillons réalisés par FA, il est souvent observé des bulles d’air a la surface de 1’échantillon
lorsque celui-ci est immergé dans de 1’eau distillée, ce qui a pour effet de fausser la mesure, en
minimisant la densité. L’acétone, ayant une tension de surface plus faible que 1’eau distillée, peut
s’infiltrer dans toutes les aspérités a la surface de 1’échantillon et éviter ainsi le maintien de bulles d’air
a la surface de 1’échantillon.

Pour les mesures, seul I’échantillon brut de fabrication a été étudié¢. Ainsi quatre éprouvettes de traction
(voir Figure Il. 4) différentes ont été utilisées, chacune a été pesée cing fois en recommencant le
protocole. Aprés avoir déterminé la densité avec les différentes mesures de masses et la densité du fluide
employé, I’estimation du pourcentage de porosité est déterminé par la soustraction entre la densité
calculée par I’expérience avec la densité théorique de I’acier. La densité théorique de 1’acier 316L utilisé
est égale a 7.99 g/cm?® (de Terris et al., 2019).

W Distilled water

B Acetone

Densité (%)
" " "
5 E M

.
)

95

Echantillon 1 Echantillon 2 Echantillon 3 Echantillon 4 |

Figure 1. 19 : Résultats de densité obtenus pour 4 échantillons bruts de SLM avec deux fluides.

Les résultats, présentés sur la Figure 1. 19, indiquent que pour les deux séries de mesures différentes
associées a chaque échantillon (a I’eau distillée ou a I’acétone), la densité mesurée est plus faible dans
le cas de I’eau distillée.

Comme il a été expliqué précédemment, cela peut étre di a la tension de surface de 1’eau qui ne permet
pas a celle-ci de s’infiltrer complétement dans tous les creux présents a la surface. La moyenne indique
donc une densité de 99.20 + 0.36% pour I’eau distillée et 99.69 + 0.23% pour 1’acétone.

Dans les deux cas, les échantillons réalisés par SLM présentent un pourcentage de porosité faible (<1%).
L’utilisation d’une méthode d’analyse beaucoup plus précise est donc nécessaire pour étudier en détails
la porosité formée durant la fabrication des pieces SLM ainsi que les principaux effets du traitement de
surface sur celle-ci.

11.3.3.3 Par tomographie X

La tomographie X utilise, de la méme manicre que 1’analyse par diffraction, des rayons X. Le but n’est
pas de réaliser une diffraction a la surface de 1’échantillon, au contraire, 1’objectif est de récupérer, via
un détecteur, I’intensité du faisceau ayant traversé 1’échantillon. Cette intensité va renseigner sur la
présence ou non d’un défaut de densification au sein de celui-ci. La Figure Il. 20a présente le principe
de la mesure. Un faisceau de rayons X est dirigé sur I’échantillon a étudier qui est disposé sur un plateau
rotatif, de facon a analyser tout le volume. La méme opération est effectuée a une hauteur supérieure
pour couvrir toutes les couches de 1’échantillon.

Un algorithme est utilisé par la suite pour reconstruire chaque couche analysée en fonction des intensités
mesurées. Cette dernicre étape finalisée permet d’obtenir une image comme la Figure I1. 20b ou I’image
est indexée sous différents niveaux de gris. Il est possible d’y observer une porosité au centre de I’image,
ainsi qu’un défaut de reconstruction se présentant sous forme de cercles concentriques plus ou moins
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clairs. Néanmaoins, ce dernier point n’est donné qu’a titre informatif, ce défaut numérique n’ayant aucun
impact sur la suite des analyses.

a) i X-ray source
i

Rotation/translation stage

Acquisition Prajection Reconstruction gEzrEzmm

images images

Figure I1. 20 : a) Principe de mesure de la tomographie X (Ziétkowski et al., 2014), b) Exemple d’une coupe reconstruite
d’un échantillon brut.

Dans le cadre de 1’étude par tomographie, il a été décidé d’étudier trois échantillons, un cas brut et deux
cas SMATEes, a différents niveaux de sévérité de traitement. Ce choix a été motivé par le fait que la
porosité est plus susceptible d’étre modifiée aprés un traitement de surface qu’apres un traitement de
recuit. La zone d’extraction des échantillons a été réalisée sur le coté de la téte supérieure des éprouvettes
de fatigue (voir Figure Il. 4b). La découpe a été réalisée a I’aide d’une scie a fil et non a disque pour
limiter les déformations plastiques induites dans la piece prés de la zone découpée. En effet, il n’est pas
a exclure qu'une telle déformation puisse modifier la forme des porosités. Les échantillons étudiés,
présentés sur la Figure 1. 21, ont été envoyés au laboratoire SIMaP a Grenoble.

1000 LM s | b)

Figure I1. 21 : Images au microscope numérique des échantillons utilisés pour la tomographie X a) brut, b) SMAT High,
¢) SMAT Very High.

Aprés analyse, le laboratoire a fourni une série de plusieurs centaines d’images, similaires a la Figure
I1. 20b. C’est a partir de ces images que la reconstruction 3D a été effectuée.

Les étapes de I’analyse sont présentées dans le Tableau Il. 5. Chaque image est analysée a ’aide de
Matlab pour y extraire les données essentielles, a savoir, le contour de 1’échantillon ainsi que celui des
porosités. La Figure Il. 22 en est un exemple.
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a) b)

-

Figure Il. 22 : a) Exemple de I’analyse d’une couche, le contour de 1’échantillon est surligné en rouge et celui des
porosités en vert, b) Agrandissement du contour détecté sur chacune des porositeés.

An,quse de Filtrage de
I’image I’image

Binarisation

de I’image

Détection du contour de la
couche et des porosités

/\

Assemblage Assemblage
du contour des porosités

\
’ Porosités faisant
partie du contour

Reconstruction
g 3D

Détermination de la densité
Volume/Forme des porosités
Distance des porosités depuis la surface

Tableau I1. 5 : Etapes d’analyse des images.

Le contour de 1’échantillon est surligné en rouge sur la Figure 1. 22a tandis que le contour des porosités
est surligné en vert. Un agrandissement des porosités sur la Figure I1. 22b permet de visualiser avec une
plus grande précision le tracé du contour autour de chacune des porosités détectées sur cette coupe.

A la suite de I’analyse de toutes les couches constituants 1’échantillon, avant de pouvoir réaliser une
reconstruction 3D de celui-ci, il est nécessaire d’assembler les différentes couches constituant chacune
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des différentes porosités présentes dans 1’échantillon. Cet assemblage permettra d’isoler chaque porosité
les unes des autres, et ce, afin de les étudier.

Lorsque I’analyse est terminée, les échantillons peuvent étre reconstruits en 3D. La Figure I1. 23 présente
la reconstruction de deux échantillons, le cas brut et le cas SMAT High. Le contour des échantillons est
affiché en transparence, permettant de visualiser les porosités affichées suivant un code couleur
correspondant a la valeur de leur volume. La densité calculée de chacun de ces échantillons est établie
a 99.86% et 99.75% pour le cas brut et SMATE€ High respectivement. Au vu des images 3D présentées,
cela peut paraitre étrange d’obtenir une si faible valeur de porosité. Bien que les porosités, colorées
suivant la taille de leurs volumes peuvent laisser suggérer qu’elles prennent un volume non négligeable
dans I’échantillon, cela n’est qu’un effet de la représentation et peut induire en erreur.
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Figure I1. 23 : Représentation 3D des échantillons de la Figure I1. 21, a) brut, b) brut suivant le plan XY, ¢) SMAT High,
d) SMAT High suivant le plan XY.

Transversal axis (um)

Apres avoir reconstruit les échantillons, 1’analyse de la porosité est essentielle. Seule 1’étude des
porosités dans le cas brut est abordée, étant donné que les résultats dans les deux autres cas sont
similaires.

Tout d’abord, de quelle maniére la porosité se présente-elle ? La Figure Il. 24a présente la distribution
de la porosité suivant le volume. Il apparait qu’un trés grand nombre de porosités, la majorité, soit de
volume trés faible (< 0.25 um?3). Seules quelques porosités présentent un volume non négligeable. La
courbe du volume cumulé permet de rendre compte de cette conclusion. En effet, sur la totalité du
volume comptabilis¢, 50% de ce volume est atteint par I’accumulation du volume des porosités les moins
volumineuses.

En plus de leur volume, un parametre important des porosités a déterminer est leur forme. Pour ce faire,
la définition d’un critére permet de la quantifier. Initialement défini par (Wadell, 1933), le critére de
sphéricité correspond au ratio entre la surface d’une sphére, dont le volume correspond a celui de la
porosité étudiée, et la surface de cette méme porosité.

3
SSphére _ \/36 *TC * VPorosité

SPorosité

Sphéricité =
Porosité
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Ce ratio est maximal dans le cas d’une sphére, prenant la valeur 1. La Figure Il. 24b présente cette
distribution. Un nombre conséquent de porosités de faible volume posséde ainsi une valeur de sphéricité
de I’ordre de 0.8. Les autres porosités, en particulier celles possédant un volume important ont une valeur
de sphéricité plus faible.

La conclusion a tirer de ce graphe est que moins les porosités sont volumineuses, plus leur forme se
rapproche globalement de celle d’une spheére. La forme de spheére, dans le cas d’une porosité n’est pas
anodine, elle est révélatrice du mécanisme de formation de la porosité. Les pores sphériques sont la
conséquence de I’emprisonnement de gaz durant le lasage et du fait qu’il n’ait pas eu le temps de
s’échapper durant le refroidissement. Le gaz se répartit de maniere naturelle sous forme de sphere, cela
étant dd au fait que cette forme géométrique correspond a celle demandant le moins d’énergie pour se
former (ratio le plus faible entre son volume et sa surface).

.....

forme sphérique. La formation de ces porosités peut provenir d’un défaut de fusion (autre que
I’emprisonnement de gaz), notamment & des particules de poudre non fondues. Il a été observé
précédemment sur la surface de la derniére couche lasée sur la Figure I1. 7b la présence de particules de
poudre partiellement fondues. Ces particules peuvent géner 1’étalement de la nouvelle couche de poudre
a laser, et donc, sa bonne densification en vue d’une bonne fusion. Ces particules sont donc
potentiellement responsables de la formation des porosités les plus volumineuses.
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Figure 1. 24 : @) Distribution de la porosité en fonction du volume ainsi que la courbe du volume cumulé, b) Distribution
des porosités en fonction de leur volume et de leur sphéricité.

Outre la taille et la forme des porosités, un parametre important a étudier apres le post-traitement de
surface réalisé est la distance des porosités par rapport a la surface (traitée ou non, suivant le cas étudie).

La Figure Il. 25 présente cette distribution. Ayant pu discerner et localiser chacune des porosités, leur
centre géométrique est calculé puis la distance entre ce centre et I’une des deux surfaces la plus proche
est relevée (d’ou le fait que le graphe posséde un axe des abscisses allant jusqu’a une demie épaisseur
de I’échantillon, soit 1 mm). Aprés avoir intégré les distributions des cas brut, SMATé High et SMAT¢é
Very High sur le méme graphe, outre le fait que les porosités soient dans les deux cas situées dans toute
I’épaisseur des échantillons, les porosités en surface se discernent pour le cas brut.

En effet, les résultats montrent que dans les cas SMATés, au contraire du cas brut, aucune porosité n’est
détectée dans les 100 premiers um proches de la surface. Cette absence de porosité dans la zone proche
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de la surface peut étre attribuée au traitement SMAT appliqué aux deux faces de I’éprouvette de fatigue.
Les porosités, proches de la surface dans le cas brut peuvent ainsi étre refermées durant la déformation
plastique. Cette densification en sous-couche pourra s’avérer importante a prendre en compte dans le
cadre de la réponse des échantillons aux sollicitations mécaniques. En effet, chaque porosité constitue
une zone de concentration de contraintes plus ou moins critiques suivant sa taille, sa localisation et le
type de sollicitation auquel I’échantillon est soumis.
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Figure 11. 25 : Distribution du volume de chaque porosités détectées par rapport a leur distance de la surface pour le
cas brut, SMAT High et SMAT Very High des échantillons de la Figure 11. 21.

L’étude de la porosité, au travers de ces trois méthodes différentes, permet d’acquérir des informations
sur le taux de porosité de nos échantillons ainsi que 1’effet du post-traitement SMAT. Ainsi, la méthode
de fabrication employeée, avec les différents paramétres de fabrication utilisés, permet d’obtenir des
échantillons possédant une porosité quasi-nulle (<1%).

Les deux premiéres méthodes ont permis de renseigner le taux de porosité a titre informatif car, comme
il a été vu, ces méthodes sont plus appropriées pour étudier des échantillons avec un taux de porosité
minimal (de I’ordre de plusieurs pourcents). La dernieére méthode a permis d’une part de représenter ces
défauts internes, tout en expliquant leur origine la plus plausible.

D’autre part, il a été montré que le traitement SMAT a une influence en sous-couche de 1’échantillon,
en refermant les porosités initialement présentes, ce qui est une conclusion importante a prendre en
compte pour la suite de I’étude.

Néanmoins, il convient de revenir sur un point. La taille de I’échantillon utilisée pour 1’étude par
tomographie X peut sembler faible et donc non représentative de la porosité globale de 1’échantillon. Il
est vrai que le volume étudié est d’environ 10 mm?, alors qu’une éprouvette de fatigue a un volume
d’environ 5000 mm3. Le volume de I’échantillon étudié représente donc 0.2% du volume total de
I’éprouvette. Néanmoins, I’effet du SMAT sur la répartition des porosités est patent.

11.4 Etude de la microstructure
11.4.1 Par Microscopie numérique
La Figure Il. 26 présente la microstructure observée par microscopie numérique selon trois plans

perpendiculaires d’une éprouvette de traction. La méthode de fabrication particuliére qu’est la
fabrication additive laisse observer non pas des grains mais la trace des bains de fusion. Ainsi sur les
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plans XZ et YZ, les bains de fusion sont sous formes d’arc de cercle alors que dans le plan XY, les bains
de fusion sont de formes elliptiques, comme sur la Figure 1. 5b.

v X

Figure 1. 26 : Cube 3D présentant la microstructure observée par microscopie numérique selon les trois plans d’une
éprouvette de traction.

Pour comprendre plus en détails de quelle maniére cette microstructure se forme, il convient d’observer
la différence de microstructure entre les deux zones de fabrication (voir Figure 1l. 5). Ainsi les Figure
Il. 27a, b présentent la microstructure observée suivant les plans XZ, YZ a la jonction entre les deux
différentes parties lasées : le contour et le cceur.

Les plans XZ et YZ présentent des microstructures semblables, ceci étant di aux rotations successives
des couches lasées permettant d’homogénéiser la microstructure. Les deux zones de lasage sont ici
clairement distinctes. En effet, dans le cas du lasage du contour, il est observé une répétition de la
microstructure le long de 1’axe de fabrication. Au contraire, dans la zone correspondant au cceur, celle-
ci est caractérisée par des bains de fusion sans réel agencement. La raison provient de la méthode de
lasage.

Comme il a été déecrit dans le paragraphe 11.1.2.2 consacré a la fabrication des éprouvettes, le contour
est lasé d’une maniére unique, et ce, a chaque couche. Au contraire, pour le cceur, le trajet du laser est
tourné d’un angle de 67° par rapport au lasage de la couche précédente. Cette différence explique
pourquoi le cceur est caractérisé par des bains de fusion se chevauchant sans ordre particulier alors que
le contour traduit une solidification réguliére a chaque couche. De plus, 1’épaisseur de chacun des bains
de fusion observée dans cette couche se rapproche de 1I’ordre de 50 pm, correspondant a 1’épaisseur du
lit de poudre employé.

L’étude de la microstructure de I’acier dans la zone correspondant au contour permet donc d’évaluer de
quelle fagon la matiére fondue se solidifie lors du passage du laser, et ce, sans autre interaction. Les
Figure I1. 27c et d correspondent & un agrandissement des précédentes images.

Il est généralement constaté, a I’intérieur des bains de fusion, que la microstructure cellulaire présente
une croissance dirigée dans la direction de fabrication, en outre, cette affirmation sera confirmée plus
clairement lors d’observations au MEB effectuées par la suite. Il est également observé au sein de
certains bains de fusion une modification brutale de la direction de croissance de la microstructure. Cette
modification est schématisée sur les Figure 1l. 27c et d par des pointillés bleus représentant le bain de
fusion avec, a I’intérieur, une zone en pointillés rouges désignant la microstructure différente. Cette
différence de microstructure est due a la refusion de cette méme zone opérée par le lasage de la couche
supeérieure.
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En effet, lorsque la couche supérieure est lasée, 1’énergie apportée par le laser n’est pas utilisée
uniquement pour fusionner la couche de poudre précédemment déposée, mais le laser interagit
¢galement avec la couche précédente. C’est cette double interaction entre ces couches qui permet
notamment une bonne consolidation, et d’éviter que des pores se forment entre les couches.

De fait, la microstructure initialement formée est modifiée. Cette nouvelle microstructure est d’autant
plus accentuée dans la zone du ceeur car, en plus de la rotation de 67° du trajet du laser a chaque couche,
1’énergie employée y est plus importante que dans la zone du ceeur, ce qui augmente la zone d’interaction
du laser et donc la matiére y subissant une refusion.

A partir de ces observations, pourquoi les bains de fusion dans la zone du contour ne sont donc pas
parfaitement similaires étant donné que la stratégie de lasage est la méme a chaque couche ?

Dans le cas de la fabrication additive, la croissance des grains va étre contrainte par les forts gradients
thermiques y opérant. Ces gradients thermiques sont notamment dirigés a la perpendiculaire du bain de
fusion, d’ou la structure allongée dans la direction de fabrication.

Néanmoins, la croissance n’est pas conditionnée par ces seuls gradients thermiques, comme présenté
dans la section 1.2.3.2 du premier chapitre. L’effet Marangoni ainsi que la direction de croissance
naturelle des grains jouent un réle dans la direction de solidification. Ainsi, une compétition s’opére
entre ces phénomenes, modifiant donc la direction de croissance des grains.

Figure I1. 27 : Image au microscope numérique du plan a) XZ, b) YZ, c) et d) étant respectivement un agrandissement
des précédentes images.

Les Figure I1. 28a, b et ¢ présentent les microstructures obtenues dans le cas brut, SMAT Low et SMAT
High respectivement. La microstructure, dans cette configuration n’est plus observée suivant le long de
’axe de fabrication mais directement dans la section et présente donc une microstructure sous forme de
cellules (bien que cela ne soit pas facilement discernable sur les images).

Le traitement SMAT, quel que soit le niveau de sévérité employé, ne modifie pas sensiblement la
microstructure. Le cas brut (Figure Il. 28a) présente en extréme surface les particules de poudres
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partiellement fondues solidifiées a la surface comme cela a été observé précédemment, voir Figure II.
8a. Ainsi différents stades d’intégration de ces particules de poudre peuvent étre observés, avec des
particules tout juste solidifiées a la surface allant jusqu’a des particules entiérement intégrées au massif.
La microstructure de ces particules se différencie de celle de I’échantillon global. En effet, ces particules,
partiellement intégrées ou non a la surface, présentent une microstructure plus grossiére que
I’échantillon. Cela traduit le fait qu’elles n’ont pas atteint un état de fusion suffisant pour générer une
nouvelle microstructure. Apres le traitement SMAT, ces particules de poudre sont toujours visibles.
L’observation par microscopie numérique n’offre pas une résolution suffisante pour observer un
changement significatif. Des observations par MEB et TEM seront nécessaires pour le détecter.

Figure I1. 28 : Images au microscope numérique de la section (plan XY) des cas a) brut, b) SMAT Low, c) SMAT High.

L’utilisation d’un post-traitement thermique a un effet plus général sur la microstructure, contrairement
au SMAT dont les conséquences sont observées en surface/sous couche. La Figure I1. 29 présente une
microstructure globale observée dans la section des échantillons recuits. L’attaque chimique opérée pour
révéler la microstructure a été réalisée sur tous les échantillons en méme temps. En effet, ceux-ci ont été
placés dans un seul et méme plot. Ainsi, le temps d’attaque a été le méme pour chacun d’entre eux. La
différence de microstructure observée est donc bien une différence microstructurale et non une
différence due au procédé d’attaque chimique qui peut se révéler délicat.
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Figure 11. 29 : Images en microscopie numérique de la microstructure d’échantillons en acier 316L a) Non recuit, et
recuits durant 1 heure a b) 400°C, c) 600°C, d) 800°C, e) 1000°C.

Plus la température de recuit est élevée, moins la microstructure est discernable. Cette observation sera
attestée par des observations au MEB effectuées par la suite.

11.4.2 Par Microscopie Electronique a Balayage

Figure I1. 30 : a) Image MEB de la microstructure traversant le bain de fusion encadré dans la Figure I1. 27d, €) Image
MEB de la microstructure cellulaire dans la zone encadrée dans la Figure 1. 27e (Les fleches blanches symbolisent la
direction de croissance de la microstructure cellulaire).
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L’utilisation du MEB pour observer la méme microstructure que sur la Figure 11. 27 permet de mieux
comprendre comment celle-ci se forme et évolue en fonction du lasage. Lorsqu’une observation par
microscopie numérique laissait présager une morphologie tout autre pour la microstructure dans le bain
de fusion de la zone du contour, I’observation par MEB indique le contraire. La Figure 1. 30a présente
une image MEB d’un bain de fusion précédemment détaillé dans la Figure 1. 27d dans laquelle la
microstructure interne n’était pas clairement identifiée. Ainsi, il apparait que la microstructure cellulaire
est plus fine dans ce bain de fusion, sans changer de direction de croissance. En effet, les Figure 11. 30b,
¢ et d permettent d’observer la taille ainsi que 1’orientation de la microstructure dans le bain.

Comme évoqué plus haut, la direction de croissance de la microstructure est dépendante d’un certain
nombre de parametres et la Figure 1l. 30b atteste de la complexité de I’interaction entre ceux-ci. Il
apparait sur la Figure I1. 30b que la direction de croissance initialement horizontale change brutalement
de sens pour étre axée a la perpendiculaire de la frontiére du bain de fusion. Les Figure Il. 30c et d
permettent d’observer la microstructure cellulaire a la jonction de 1’entrée et de la sortie du bain de
fusion. La direction de croissance n’est pas modifiée, seule la taille de la microstructure est modifiée,
en devenant plus fine dans le bain de fusion a cause de la refusion opérée par la lasage de la couche
supérieure.

Une observation MEB dans le coeur de 1’échantillon permet de constater que la refusion constante
couche aprées couche durant le lasage ne permet pas d’obtenir une direction de croissance de la structure
cellulaire homogene. La Figure I1. 30e présente une observation MEB de la zone encadrée sur la Figure
I1. 27a. Il apparait des directions de croissance dirigées aléatoirement. Ce changement de sens perpétuel
se fait de maniere brutale, sans zone de transition. Les Figure Il. 30f et g présentent une microstructure
cellulaire dont la direction de croissance fluctue entre 1’axe X et I’axe Z. La zone du contour est ainsi
marquée par une microstructure réguliére, au contraire du cceur dans lequel 1’évolution de la direction
de croissance de celle-ci est aléatoire du fait de la constante refusion s’y opérant. Comme présentée
précédemment sur la Figure Il. 29, la microstructure est affectée par 1’élévation progressive de la
température de recuit.

Figure 11. 31 : Images MEB de la microstructure d’échantillons en acier 316L recuits durant 1 heure a a) 20°C, b)
400°C, c) 600°C, d) 800°C, €) 1000°C.

La Figure Il. 31 présente les images MEB obtenues dans la section de ces mémes échantillons. La
microstructure cellulaire initialement présente apres fabrication reste stable jusqu’a 600°C (Figure II.
3la-c). Au-dela de cette température, la structure cellulaire est affectée et celle-ci se résorbe dans
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1’échantillon. A 800°C, sur la Figure Il. 31d, elle est encore visible bien qu’elle se soit considérablement
atténuée et a 1000°C, elle n’est plus discernable sur la Figure Il. 31e. La disparition de cette structure
cellulaire, qui est la particularité des échantillons réalisés par fabrication additive, aura un impact
considérable sur les propriétés mécaniques de ces pieces.

11.4.3 Par EBSD

Dans le cas de I’analyse EBSD, trois cas seulement seront détaillés, & savoir, le cas brut, le cas SMATé
et pour finir le cas SMATE puis recuit a 1000°C. Ce choix sera expliqué par la suite dans cette sous-
partie. La Figure 1. 32 présente les images EBSD obtenues pour un échantillon brut en acier 316L SLM
suivant les plans YZ et XY, correspondant respectivement au plan transverse et a la section de
1’échantillon.

Contour  Cour 1§

e,

- Ceeur  Contour

Figure I1. 32 : Image EBSD d’un échantillon brut dans le plan a) YZ (Transverse), b) XY (Section).

La premicére observation est que la microstructure est complétement différente d’un plan a I’autre. Cette
conséquence a été plusieurs fois observée lors d’une conception par fabrication additive conférant aux
matériaux des propriétés anisotropes dues a la différence de forme et de taille des grains suivant les axes.
L’étude de la microstructure suivant ces deux plans montre 1’existence de trois zones distinctes.

Ainsi, pour simplifier ’analyse, la Figure I1. 33 présente un schéma idéalisé de la microstructure obtenue
par SLM sur un acier 316L suivant ces deux mémes plans avec la stratégie de lasage de notre étude. Ces
trois zones sont le contour (coloré en vert) suivi du ceeur, décomposé en deux zones, le centre (orange),
et la zone intermédiaire (bleue, compris entre la zone du centre et du contour).

Le contour des échantillons est caractérisé par des grains fins allongés dans la direction de fabrication
(axe Z). Suivant la section, ces grains ne présentent pas de direction préférentielle de croissance et
1’épaisseur de cette zone est évaluée a 70 um. Il a été vu précédemment a la Figure 11. 5 que I’observation
par microscopie numérique permettait d’identifier le contour sur une épaisseur de 100 pum. Cette
différence d’une trentaine de microns provient de la refusion opérée lors du lasage du cceur (le coeur
étant lasé aprés le contour). En effet le passage du laser est visible a 100 um mais la zone proche de ce
lasage a été affectée et donc a été refusionnée.

Concernant les grains observés dans le ceeur, ceux-ci possédent des tailles bien supérieures a ceux du
contour. La raison est due a la refusion s’opérant dans cette zone. En effet, 1’énergie employée y est plus
importante, ajoutée a cela la rotation du trajet du lasage effectué a chaque couche, ce qui réactive la
croissance des grains. La distinction de la zone du coeur en deux zones (intermédiaire et centre) provient
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de la différence de direction de croissance. En effet, dans la zone intermédiaire, les grains observés dans
le plan YZ sont alignés a 45° par rapport a ceux du centre présentant une croissance alignée le long de
I’axe Z. Cette différence peut s’expliquer en étendant le modele de croissance au sein d’un bain de fusion
a une échelle supérieure. Il a été vu dans la bibliographie que dans un bain de fusion, la croissance était
dirigee suivant la direction du plus fort gradient thermique, et donc perpendiculairement aux bords du
bain de fusion. Dans le cas du lasage d’une couche entiére, le principe est le méme. La partie la plus
chaude va étre celle la plus éloignée des bords, a savoir le centre méme du coeur de I’éprouvette. Ainsi,
les grains se formant dans 1’axe du centre du cceur (axe Z) vont croitre parfaitement a la verticale alors
gue ceux se formant dans la zone intermédiaire vont voir la direction de leur flux thermique maximum
inclinée. Cette inclinaison va fixer la partie la plus chaude de la couche en train de solidifier d’un angle
de 45° par rapport a I’axe du centre de 1’échantillon.

Cette inclinaison explique également la plus grande taille des grains dans la zone intermédiaire par
rapport a ceux dans la zone du centre dans le plan XY. En effet, en prenant deux grains, un aligné le
long de I’axe Z et un autre incliné de 45° par rapport a ce méme axe, de taille et forme similaires, lorsque
la coupe est réalisée, ils ne présenteront pas une section équivalente. En étant incliné, la section présentée
est plus importante que si le grain avait été découpé en étant aligné le long de I’axe Z.

Toutes les observations des grains suivant les plans YZ et XY sont rassemblées dans le Tableau Il. 6.

.. 6,

200 pm

Figure 11. 33 : Schéma idéalisé de la microstructure d’un acier 316L réalisé par SLM suivant deux orientations
(gauche : transversale, droite : section).

XY - Section YZ - Transverse
Cette zone est caractérisée par
Zone verte — Contour des grains fins et présente une
épaisseur proche de 70 um
Cette zone est composée de
grains plus gros ayant leur plus
Zone bleue — Ceceur grande longueur suivant I’axe
(Intermédiaire) Y, des grains plus fins se
juxtaposent entre les gros
grains de maniére hétérogene
Cette zone étroite présente des Dans cette zone également
grains plus fins que dans la étroite sont observables des
zone intermédiaire et ceux-ci grains parfaitement alignes

sont orientés suivant ’axe X | dans la direction de fabrication
Tableau Il. 6 : Description des différentes zones présentées sur la Figure 11. 33.

Grains fins allongés le long de
I’axe de fabrication

Cette zone est caractérisée par
des grains allongés a 45° (ou -
45°) par rapport a I’axe de
fabrication Z au centre de
1’échantillon

Zone orange — Cceur (Centre)

A présent que la microstructure initiale de 1’acier 316L. SLM a été décrite, les prochaines observations
visent a présenter les modifications apportées a la microstructure aprés un traitement SMAT ainsi qu’un
traitement SMAT puis recuit a 1000°C.
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La Figure Il. 34 présente la microstructure EBSD d’un échantillon ayant été traité par SMAT. Au
premier abord, la microstructure ne semble pas avoir été modifiée par le post-traitement. 1l apparait que
I’indexation EBSD n’est pu étre complétée a I’extréme surface des deux figures. En effet, cette absence
d’indexation se traduit par une zone sombre dans 1’échantillon dans laquelle les grains ne peuvent pas
étre discernés du fait de leurs fortes déformations plastiques. Les agrandissements locaux disposés de
chaque coté des figures principales sont donc essentiels pour tenter de déterminer I’impact du SMAT
sur la microstructure.

En étudiant ces agrandissements, la premiére observation sur les grains permet de constater que le
traitement SMAT n’a pas changé de manicre significative la taille et la forme des grains. Le réel impact
du SMAT se situe a I’intérieur des grains proches de la surface. La déformation plastique engendrée par
le post-traitement se traduit par la formation de macles de déformation (& différencier des macles de
recuit introduites dans le paragraphe suivant). Ces macles sont identifiables a 1’intérieur des grains par
des bandes noires paralleles. Ces mémes macles sont, comme il a été vu dans la bibliographie, [’un des
mécanismes de nanocristallisation possible. Il est a noter, de maniére évidente, que la densité de macles
observée décroit avec [’épaisseur depuis la surface traitée. Des zones non indexées sur ces
agrandissements locaux témoignent de la tres forte déformation plastique subie. De plus, les macles ne
sont pas observées dans tous les grains, les bandes de glissement étant le mécanisme principal de
déformation. Cette faible proportion de maclage peut s'expliquer par la microstructure atypique de I'acier
316L SLM (cellules de dislocation) qui inhibe la formation de macles (Y. M. Wang et al., 2018; Hong
et al., 2019) comme cela avait été soulevé lors de 1’analyse par diffraction des rayons X.

Figure I1. 34 : Image EBSD d’un échantillon SMAT¢ dans le plan a) YZ (Transverse), b) XY (Section). Chaque image
disposée a cOté des principales correspondent a un agrandissement du bord.

Le second post-traitement employé est un post-traitement thermique de type recuit a I’air durant 1 heure.
Seule la condition SMAT¢ puis recuit & 1000°C sera étudiée par la suite car c’est seulement pour ces
conditions de traitement que la microstructure de 1’acier 316L SLM est modifiée significativement.

La Figure Il. 35 présente la microstructure obtenue par EBSD de 1’acier 316L SLM ayant subi un
traitement SMAT suivi d’un traitement de recuit a 1000°C. De la méme maniere que les observations
précédentes pour le cas simplement SMATE, la microstructure au centre de 1’échantillon n’apparait que
peu modifiée par rapport au cas brut avec ce double traitement. De plus, contrairement au cas SMATE,
le bord de I’échantillon est complétement indexé, ce qui signifie que 1a déformation plastique induite y
est moins importante qu’avec un traitement SMAT seul. Ainsi, il apparait que le traitement de recuit a
1000 °C opéré apres le SMAT a permis d’accommoder la déformation plastique engendrée par le SMAT.

De plus, les grains observés en sous-couche présentent un aspect singuliérement différent de ceux
observés dans le cas brut. En effet, cette différence est particulierement visible dans le plan YZ. Alors
que les grains présentaient une morphologie allongée suivant I’axe Z (axe de fabrication), ceux-Ci, apres
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ce traitement, ne présentent plus de direction de croissance préférentielle. L’utilisation des
agrandissements locaux permet de se rendre compte de la morphologie des grains. Ainsi, il apparait que

les grains ont une forme similaire d’un plan a I’autre.

Outre la forme des grains qui est différente du cas brut, les joints de grains ont également une
particularité. Ceux-ci sont, dans le cas brut, de forme sinueuse contrairement aux joints de grains
observés apres traitement qui sont de forme plus rectiligne. Cette particularité, en plus du changement

de forme évident, permet d’attester la formation de ces grains par recristallisation et non par un simple 111
changement morphologique survenu aprés le traitement. A

Figure I1. 35 : Image EBSD d’un échantillon SMAT¢ puis recuit a 1000°C dans le plan a) YZ (Transverse), b) XY
(Section). Chaque image disposée a coté des principales correspond a un agrandissement du bord.

Pour rappel, le traitement de recuit a 1000°C opéré sur le cas brut ne génére pas de changement
significatif au niveau de la morphologie des grains. Cela signifie donc que le traitement SMAT
préalablement effectué en surface a joué un réle primordial dans ce résultat.

Comme évoqué précédemment, le post-traitement SMAT déforme plastiquement la surface de
1’échantillon, ce qui se traduit par I’insertion d’un nombre important de défauts, tels que des dislocations
ou des macles. Ces défauts introduits dans le réseau sont ainsi en surconcentration et par conséquent,
I’énergie interne du réseau y est bien supérieure a celle du méme réseau non contraint ce qui lui confére
une configuration instable. L’agitation thermique apportée par le traitement de recuit permet un
réarrangement du réseau par migration des defauts et également la formation de nouveaux grains par
recristallisation, ce qui permet de diminuer 1’énergie interne du réseau. Ces nouveaux grains vont se
former par germination, dont les sites de croissance seront d’autant plus nombreux que le nombre de
défauts est important.

Ainsi, le traitement SMAT a permis d’introduire suffisamment de défauts pour permettre une
recristallisation compléte des grains en sous-couche. Certaines macles de déformation sont encore
visibles dans 1’échantillon (schématisé par un cercle pointillé noir) mais sont en nombre bien plus
restreint que dans le cas SMATé. Un nombre important de macles de recuit, caractérisées par la
séparation cristallographique d’un grain en deux parties distinctes, est observé dans les grains
recristallisés.

Ainsi, un traitement de recuit effectué sur un acier 316L SLM ne modifie pas sa microstructure, au sens
de la taille et de la forme des grains. L’ajout du traitement SMAT permet au contraire d’introduire un
nombre de défauts conséquent nécessaires au phénomeéne de recristallisation en sous-couche. Aprés
recristallisation, cette sous-couche présente des grains de forme isotrope.
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L’analyse EBSD permet également de fournir, en plus des images précédemment discutées montrant la
morphologie de la microstructure, les tailles des grains ainsi que 1’angle moyen de désorientation
intragranulaire. Ces deux caractéristiques permettent de détailler plus précisément I’effet d’un traitement
sur les grains.

Les Figure 1l. 36a, b et ¢ présentent les angles moyen de désorientation relevés sur les échantillons en
acier 316L SLM ayant été recuits, recuits puis SMATés ou SMATEs puis recuits respectivement. Les
zones d’extraction des données ont été réalisées sur les plans XY et sont présentées sur la Figure 1. 36d.
Cet angle moyen de désorientation a été obtenu par une méthode qui mesure la variation entre un pixel
et ses plus proches voisins (Saez-Maderuelo et al., 2011).
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Figure I1. 36 : Angles moyens de désorientation intragranulaire (°) des échantillons en acier 316L SLM a) recuits, b)
recuits puis SMATés, c) SMATEés puis recuits, d) zone d'extraction des données.

L'angle moyen de désorientation ne varie pas dans I'échantillon par traitement de recuit comme le montre
la Figure I1. 36a. 1l apparait que le traitement SMAT augmente la valeur de cet angle exclusivement sur
la surface. L'angle ne semble pas varier pour le cas recuit a 400°C puis SMAT de la Figure I1. 36b mais
il s'agirait probablement d'un effet de bord. De plus, la recristallisation observée sur la Figure 1l. 35 est
également détectée via I'angle moyen de désorientation. En effet, la recristallisation survenant aprés un
traitement SMAT suivi d'un recuit & 1000°C fait baisser la valeur de cet angle (Figure 1. 36c).

Les grains a la surface présentent des variations de diamétre (Figure Il. 37a). Il est observé une légére
augmentation linéaire du diameétre des grains, ce qui indique que le traitement de recuit a un impact sur
les grains en surface. De la méme maniére, une augmentation linéaire du diamétre des grains est
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observée dans le cas des échantillons SMATEs puis recuits. La taille des grains est plus petite que dans
le cas du recuit seul car le traitement SMAT a affiné les grains a la surface. Ainsi, ces valeurs traduisent
le fait que la recristallisation est un processus qui se produit a toutes les températures de recuit,
proportionnellement a cette derniére.
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Figure I1. 37 : Diamétre moyen des grains a la surface des échantillons suivant les différents traitements.

Il a été vu que la conception SLM appliquée a de I’acier 316L génére des grains dirigés dans 1’axe de
fabrication. L’application du post-traitement SMAT ne modifie pas significativement la taille et la
morphologie des grains mais déforme plastiquement la surface de 1I’échantillon de fagon a y introduire
un nombre de défauts conséquent, tel que des macles de déformations ou des dislocations.

Le traitement thermique de recuit employé sur une durée d’une heure ne semble n’avoir qu’un faible
impact sur la taille et la morphologie des grains, hormis lorsque le recuit opéré a 1000°C est précédé du
traitement SMAT, ce qui permet une recristallisation des grains en surface. De plus, a une échelle
d’observation plus fine, I’intérieur des grains est modifié par ce traitement thermique. En effet, la
structure cellulaire composant ces grains disparait complétement a la suite du traitement thermique a
1000°C (observé précédemment sur la Figure 1. 31e).

Pour continuer I’analyse de la microstructure, et en particulier I’analyse précise de I’'impact du SMAT
sur la surface de I’échantillon, des techniques d’imageries plus précises que le MEB vont é&tre
nécessaires, afin d’une part pouvoir observer une potentielle couche nanocristalline et d’autre part,
comprendre sa formation.

11.4.4 Utilisation de lames minces
11.4.4.1 Echantillons utilisés

Des lames minces, désignant des échantillons d’une épaisseur d’une centaine voire dizaine de
nanometres, sont utilisées dans le cas d’une observation par microscopie électronique en transmission
(MET). Cette technique permet d’obtenir une résolution d’image impossible a atteindre par MEB. Ainsi,
des détails a I’échelle nanométrique sont observés. C’est un outil indispensable pour la compréhension
des propriétés d’un matériau. Les lames minces ont été obtenues par usinage direct de 1’échantillon via
un faisceau d’ions gallium focalisés (par FIB : Focused ion beam) a I’intérieur d’un MEB. Les lames
minces utilisées dans cette étude ont été usinées en sous-traitance via le réseau académique Renatech a
Lille.
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Figure 11. 38 : Exemple de lames minces en bandes amincies a) Déposées sur un support dit en M, b) Agrandissement.

Les Figure 11. 38a et b présentent les lames minces utilisées pour cette étude. Elles se présentent sous la
forme de bandes amincies d’une épaisseur d’une centaine de nanometres dont le plus grand axe est
orienté suivant 1’axe Y, correspondant a 1’épaisseur de nos échantillons, de fagon a observer 1’effet du
SMAT suivant cet axe.

11.4.4.2 Observation de la sous-couche par TKD

La premiere conclusion qu’il est possible de valider a I’aide d’observations par TKD des lames minces
extraites depuis la surface de I’échantillon SMAT¢ est la formation de grains de taille nanométrique
observée apres SMAT. La Figure 1l. 39a présente ce résultat. La déformation plastique engendrée en
surface par le traitement SMAT se traduit par la formation d’un nombre important de macles de
déformation, précédemment décrite dans la Figure I1. 34.

En s’attardant plus en détail a I’extréme surface de cet échantillon (Figure Il. 39b), il est possible de
détecter la présence de grains d’une taille nanométrique confirmant ainsi la capacité du traitement
SMAT a générer des nanograins. Par ailleurs il apparait que cette nanocristallisation ne forme pas une
« couche » dans le sens ou cette formation ne présente pas un caractére régulier et est de plus d’une
épaisseur inférieure au micron malgré un traitement opéré pendant une durée de 30 minutes.

Surface
SMAT¢ée

A

001 101

Figure I1. 39 : Observation TKD de a) I’extréme surface d’un échantillon SMATé, b) agrandissement de la zone
entourée en rouge de la Figure 11. 39a.

La principale différence avec les nanostructures générées sur de 1’acier 316L conventionnel par SMAT
concerne la microstructure initiale de 1’acier et celle-ci pourrait jouer un rdle important dans le
mécanisme de nanocristallisation. Il a notamment été vu précédemment que la transformation
martensitique est grandement atténuée du fait de la structure cellulaire présente dans 1’acier 316L SLM.
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11.4.4.3 Cellules de dislocations

Les lames minces permettent d’observer plus en détails la microstructure cellulaire précédemment
décrite au MEB et en particulier les cellules de dislocations. La Figure Il. 40a présente une image TKD
dans laquelle des cellules de dislocations sont enchevétrées. Des nano-oxydes sont également
identifiées. L’analyse EDS permet de constater que ces cellules présentent une différence de
composition entre leurs frontiéres et leur centre. En effet, les Figure Il. 40b permettent d’identifier un
appauvrissement en Fe aux frontiéres des cellules accompagné d’un enrichissement en divers éléments,
a savoir, en Cr, Si, Mo. Bien que la fabrication des éprouvettes soit réalisées sous argon, il convient de
rappeler que le taux d’oxygéne résiduel est de 0.02%, ce qui pourrait expliquer la présence de ces nano-
oxydes.
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Figure 11. 40 : Image TKD de a) les cellules de dislocations et b) analyse EDS de cette image.

11.4.5 Hypothese du réle de la structure cellulaire

La Figure Il. 41 présente la sous-couche d’un échantillon en acier 316L conventionnel SMATé. 11
apparait tres nettement a droite de la figure des grains de tailles équivalentes voire inférieures au micron.
Ces grains sont le résultat de 1’affinement progressif engendré par le traitement SMAT. De plus, les
conditions de traitement employées (durée de traitement, taille des billes) pour traiter par SMAT
1’échantillon de la Figure Il. 41 sont les mémes que celles employées sur I’acier 3161 SLM de cette
étude (voir Figure Il. 39). La différence entre les Figure I1. 39 et 41 est significative, 1’épaisseur de la
couche nanocristallisée est bien supérieure dans le cas de 1’acier 316L conventionnel que SLM.

Surface
SMAT¢ée

Figure I1. 41 : Image EBSD d’un échantillon en acier 316L conventionnel SMATé (Proust et al., 2015).

Ainsi, dans cette derniére section, le role de la structure cellulaire au cours du traitement SMAT est
étudié. Une hypothése est proposée pour expliquer pourquoi la couche nanocristallisée est d’une
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épaisseur significativement plus faible comparée a la couche obtenue pour un acier 316L conventionnel
SMATE non recuit. Avant cela, un bref résumé de la structure cellulaire, de son origine a son role dans
le comportement mécanique général de 1’acier 316L SLM est effectué.

Il a été vu dans le chapitre précédent que la structure cellulaire a pour origine les distorsions thermiques
générées durant I’impression de 1’échantillon (Bertsch et al., 2020). Ce réseau permet de conférer a
I’acier 316L SLM une résistance ainsi qu’une ductilité significativement améliorées par rapport a un
acier conventionnel (Y. M. Wang et al., 2018). Ces bonnes propriétés mécaniques sont notamment le
résultat de la forte densité de dislocations constituant ce réseau (Bahl et al., 2019). De plus, ’avantage
offert par ce réseau sur les propriétés mécaniques s’accompagne d’une interaction différente avec la
microstructure comparée a un acier 316L conventionnel. En effet, il a été reporté que cette structure
interne augmente la stabilité austénitique de 1’acier (Hong et al., 2019). De fait, la présence de martensite
dans I’acier 316L SLM aprés SMAT dans cette étude est négligeable.

Or, les conclusions d’expériences du paragraphe précédent sont le résultat d’essais de traction réalisés a
des vitesses de déformations de ’ordre de 102 s Le traitement SMAT opére a la surface de
I’échantillon a des vitesses de déformations de I’ordre de 10? & 10° s (Azadmanijiri et al., 2015). 1l a été
montré que les propriétés mécaniques de 1’acier ne sont pas affectées par une vitesse de déformation
allant de 10 a 10° s (Davies and Magee, 1975), mais les mécanismes de déformation liés a la
microstructure le sont. En effet, la recristallisation dynamique d’un acier 316L(N) renforcé a 1’azote
varie suivant une vitesse de déformation allant de 0.001 a 10 s* (Mandal et al., 2014). Concernant I’acier
316L SLM, celui-ci a une sensibilité bien plus importante a la vitesse de déformation que 1’acier
conventionnel (Li et al., 2019). La différence de vitesse de déformation a donc son importance.

Ainsi, le réseau de dislocations possede la particularité de « filtrer » les nouvelles dislocations générées
durant un essai de traction a une vitesse de déformation de ’ordre de 10 s (Liu et al., 2018). Que se
passe-t-il donc lors d’un traitement SMAT ou la vitesse de déformation en surface est 108 fois plus
élevee ?

L’hypothése formulée est donc que la microstructure cellulaire présente un comportement différent a
celui répertorié dans la littérature lors d’un traitement SMAT du fait de la grande vitesse de déformation.
Au lieu d’avoir une progression des dislocations controlée, ces derniéres vont rapidement s’accumuler
et, a ’inverse d’un filtre, obstruer le passage. Pour étayer cette hypothése, il a été quantifier
précédemment que la densité de dislocations en surface (voir Figure Il. 14a) atteint une valeur de
saturation en quelques minutes (5 min sur les 30 min de traitement). De plus, la valeur de densité de
dislocations dans 1’épaisseur (voir Figure 1l. 14b) chute a une distance de 100 um de la surface pour se
stabiliser a la valeur avant I’application du traitement SMAT. Ces deux éléments sont révélateurs d’une
saturation de la valeur de densité de dislocations en sous-couche. De plus, il a également été observé
que la présence de martensite apres SMAT n’est attestée qu’une fois que la structure cellulaire a disparu
de la microstructure (aprés un recuit a une température de 1000°C).

Ces éléments permettent d’expliquer 1’hypothése selon laquelle le traitement SMAT a un impact plus
modéré sur la microstructure de 1’acier 316L SLM comparé a un acier conventionnel du fait de la
présence de la microstructure cellulaire. Ainsi, cette microstructure cellulaire inhibe 1’effet du SMAT
en sous-couche, ce qui explique la faible épaisseur de couche nanocristallisée observée sur la Figure I1.
39. Pour aller plus loin, des pistes d’analyses seront proposées en perspective pour permettre d’¢lucider
ce point.

11.5 Conclusion

Dans ce chapitre, la microstructure ainsi que la porosité des aciers 316L SLM bruts, SMATés,
recuits ou encore traités par un post-traitement successif (SMAT puis recuit ou inversement) a été
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analysee. Les effets du traitement SMAT, des traitements thermiques et de la combinaison successive
de ces derniers ont été évalues.

La microstructure brute est similaire a celle observée dans la littérature, des grains observés en
EBSD a la structure cellulaire observée par MEB. La stratégie de lasage employée dans notre étude
comporte notamment une réalisation identique du contour d’une couche a I’autre. Cela a permis
d’observer la nette différence de solidification entre une zone sujette a peu de refusion (le contour) par
rapport a la zone du cceur dans laquelle la microstructure présente une direction de solidification
aléatoire. Les traitements de recuits effectués confirment également la dépendance de la microstructure
cellulaire a la température de recuit. Au-dela de 600°C, la microstructure cellulaire disparait peu a peu
jusqu’a 1000°C ou elle n’est plus observée.

La porosité a été étudiée suivant plusieurs méthodes. Il a été montré que les échantillons bruts
possedent un taux de porosité faible (<1%). Les porosités, constituées de pores sphériques, de défaut de
fusion ainsi que de pores débouchant en surface sont disséminées aléatoirement dans I’échantillon,
indépendamment de la stratégie de lasage. L’étude de la sous-couche a permis de montrer que le
traitement SMAT permet d’éliminer les pores sur une épaisseur de 100um depuis la surface de
I’échantillon. Les échantillons SMAT¢és présentent ainsi une sous-couche dense exempte de porosités.

Le traitement SMAT induit en surface la formation de bandes de glissement, caractéristique
d’une accumulation de dislocations. L’analyse par diffraction des rayons X a permis de montrer que la
densité de dislocations en surface augmente considérablement apres un traitement SMAT. L’acier
employé dans cette étude, possédant une stabilité austénitique relativement faible n’a pas montré de
signe de formation prononcé de martensite apres SMAT. Le relevé des diffractogrammes des autres
échantillons a permis de montrer que la microstructure cellulaire inhibe la formation de martensite. Ce
résultat est attesté par le diffractogramme de 1’échantillon en acier 316L SLM recuit a 1000°C puis
SMATSE. Cet échantillon présente la particularité de ne plus présenter de microstructure cellulaire du fait
du traitement thermique employé. Le diffractogramme révéle un pic de martensite plus prononcé que
tous les autres cas, confirmant le réle inhibiteur de la microstructure cellulaire sur la formation de
martensite.

Les grains en sous-couche des échantillons observés par EBSD ne sont que peu influencés par
un traitement thermique. En revanche, le traitement SMAT induit la formation de bandes de glissements
et de macles dans les grains en sous-couche. La combinaison d’un traitement SMAT suivi d’un
traitement thermique permet une recristallisation compléte de la sous-couche, permettant d’obtenir des
grains similaires a ceux d’un acier 316L conventionnel.

L’étude de la sous-couche observée par TKD confirme la présence de nanograins en surface de
I’échantillon en acier 316 SLM aprés SMAT. Néanmoins, il apparait que cette couche est d’une
épaisseur bien plus faible que celle observée pour un acier 316L conventionnel SMATE sous les mémes
conditions. Avec des éléments présentés au cours du chapitre, une hypothese sur le réle de la structure

cellulaire est proposée, permettant d’expliquer la faible capacité de nanocristallisation de 1’acier 316L
SLM.

Dans le chapitre suivant, les propriétés mécaniques en traction et fatigue de I’acier 316L. SLM
brut ou traité sont présentées. L’observation de la microstructure effectuée dans ce chapitre permettra
d’expliquer les propriétés mécaniques obtenues.
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111.1 Introduction

Le chapitre précédent était consacré a 1’étude de 1’évolution de la microstructure suivant les post-
traitements thermiques et mécaniques effectués sur les pieces en acier 316L réalisées par SLM ainsi
qu’a I’apport spécifique du traitement SMAT quant a la nanocristallisation opérée en surface des pieces
traitées. Des changements notables de microstructure ont pu étre observés, changements qui vont avoir
un impact sur les propriétés mécaniques décrites dans ce chapitre, tant sur les essais de traction que de
fatigue.

111.2 Evolution des propriétés du matériau

La premiére évolution visible avant et apres 1’application de traitements SMAT et thermiques concerne
la surface des échantillons, quantifiée par des mesures de rugosité.

[11.2.1 Rugosité

Les mesures de rugosité permettent d’accéder a des données chiffrées permettant de caractériser 1’état
de la surface étudiée. Le paramétre le plus couramment employé pour désigner la rugosité est le
parameétre Ra, correspondant a la hauteur moyenne arithmétique (Gadelmawla et al., 2002). Néanmoins,
d’autres parametres sont essentiels pour étre en mesure de réellement décrire la surface.

Le paramétre Ra n’est qu’une moyenne, il ne renseigne pas sur la hauteur totale du profil ou sur
I’influence que vont avoir les pics ainsi que les creux sur le profil.

Ainsi, en plus du parametre Ra, deux autres paramétres ont été étudiés, a savoir Rq et Rt. La hauteur
moyenne quadratique Rq est un parameétre plus sensible aux pics et creux du profil. De ce fait, si deux
surfaces peuvent présenter une valeur de Ra similaire, le paramétre Rq permettra de les discerner. En
effet, la valeur de rugosité quadratique sera différente si deux surfaces ayant une valeur Ra égale ont des
pics et creux différents. Le dernier paramétre étudié est la hauteur maximale du profil Rt. Comme son
nom l’indique, ce paramétre indique 1’écart entre la hauteur maximale des pics et la profondeur
maximale des creux sur la longueur du profil étudiée. Les mesures ont été effectuées conformément a la
norme 1SO 4287 relative a la définition des parameétres du profil de rugosité (“ISO 4287:1997”).

Les valeurs de ces trois parameétres sont représentées sur la Figure 1ll. 1. Celles-ci se résument aux
valeurs sur les échantillons bruts, SMAT Low et SMAT High étudiés. Les valeurs de rugosité des
échantillons ayant subi un traitement thermique ne présentent pas de différence significative et ne sont
par conséquent pas présentées. La seule conséquence des traitements thermiques sur la rugosité peut étre
la formation d’oxydes en surface qui modifie la valeur de rugosité.
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Figure I11. 1 : Parametres de rugosité suivant les cas brut, SMAT Low et SMAT High ; a) Ra, b) Rq, ¢) Rt, d) Exemple
de profils de rugosité.
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Les Figure I11. 1a, b et ¢ présentent les parameétres Ra, Rq et Rt respectivement. La Figure 1. 1d présente
un exemple de profil de rugosité obtenu dans chaque cas. L’échantillon brut de fabrication est caractérisé
par une valeur de rugosité Ra de I’ordre de 12 pm, ce qui constitue une rugosité élevée et témoigne
d’une qualité de surface relativement médiocre. La valeur du paramétre Rt est quant a elle égale a 55
pMm. La encore, cette valeur atteste de I’irrégularité de surface provenant des particules de poudre
précédemment observées, tapissant la surface de 1’échantillon. Il est a noter que les mesures de rugosité
ont été réalisées suivant les deux faces de tous les échantillons, ainsi que suivant les axes longitudinal
(axe de fabrication) et transversal (axe Y). Les mesures n’indiquent pas de différences significatives
suivant I’axe ou la face étudiés, les valeurs des paramétres Ra, Rq et Rt sont similaires. Comme cela
avait été précisé lors de la définition des parameétres de fabrication, les éprouvettes ont été realisées a la
verticale afin d’éviter au maximum des différences de rugosité entre les deux faces des éprouvettes.
D’apres les résultats de rugosité du cas brut sur les Figure I11. 1, ce choix a été concluant.

Le traitement SMAT modifie significativement le profil de rugosité observé sur la Figure I11. 1d, quel
que soit le traitement employé. La modification de ce profil se traduit par une diminution des valeurs
des différents parameétres présentés précédemment. Par ailleurs, le traitement SMAT agit de facon
homogene sur la réduction de la rugosité, donnant lieu a des valeurs comparables d’une face ou d’un
axe a ’autre. Cela indique que le traitement SMAT a un impact uniforme sur la surface des échantillons.
Les valeurs de rugosité obtenues pour les échantillons SMATés sont a plus de 85% plus basses que les
valeurs des échantillons bruts. Ainsi, le parametre Ra devient inférieur a 2 pm. Les autres parametres
Rq et Rt subissent une diminution similaire a Ra. Ainsi, la hauteur maximale du profil est inférieure a
10 pm.

La forte rugosité des échantillons bruts constitue un inconvénient dans le cadre d’une sollicitation en
fatigue. En effet, certaines zones de la surface peuvent se révéler agir comme des zones de concentration
de contraintes lors des sollicitations, ce qui diminue inévitablement la durée de vie des pieces. Le
traitement SMAT ne permet pas d’obtenir une surface exempte de tous défauts mais la qualité de surface
est grandement améliorée.
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111.2.2 Analyse de la micro-dureté Vickers

Comme il a été vu dans le paragraphe précédent, le traitement SMAT a permis de modifier drastiquement
la topographie de la surface des échantillons bruts en acier 316L SLM. Cette modification s’est effectuée
par déformation plastique suite aux impacts des billes. L’analyse de la micro-dureté permet ainsi de
quantifier cette déformation plastique et de constater 1’écrouissage subi en surface. La Figure Ill. 2
présente les profils de micro-dureté relevés dans le plan XY le long de I’axe correspondant a 1’épaisseur
(axe Y). Chaque valeur contenue dans le graphe correspond a une moyenne de 10 indents.
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Figure I11. 2 : Profils de miro-dureté dans I’épaisseur des échantillons bruts, SMAT Low et SMAT High (éprouvettes
de traction).

Les valeurs de micro-dureté sur le profil de I’échantillon brut, a cceur ou proche de la surface, ne
présentent pas de variation significative, les valeurs étant égales a 222 + 6 HVoo25. Apres traitement
SMAT, la micro-dureté est augmentée significativement de chaque coté de 1’échantillon. Les différents
traitements SMAT employés ont un effet semblable sur I’échantillon, la différence étant que le
traitement SMAT High, le plus sévére, génére des valeurs de micro-duretés plus élevées, a une méme
profondeur, comparée au traitement SMAT Low. Ainsi, & une quarantaine de micromeétres sous la
surface SMATEée, la micro-dureté est augmentée de plus 45% par rapport a 1’état brut.

Concernant les essais de micro-dureté réalisés pour les autres traitements (bruts recuits, SMAT puis
recuits et recuits puis SMAT), une moiti¢ d’épaisseur seulement a ét¢ évaluée. En effet, le traitement
SMAT a produit des profils symétriques sur la Figure I11. 2, il n’est donc pas nécessaire d’indenter toute
1’épaisseur pour observer les différentes modifications apportées par chaque traitement.

La Figure I11. 3 regroupe les trois graphes présentant les profils de micro-dureté pour les cas recuits,
SMATSEs puis recuits et enfin recuits puis SMATEs en a, b et ¢ respectivement. Concernant les mesures
reportées, elles sont une nouvelle fois égales a une moyenne de dix indents. Pour les mesures réalisées
directement sur la surface des échantillons SMATEés (symbolisées par des triangles sur les Figure I11. 3b
et ¢), une charge de 200 gf a été employée afin de pouvoir avoir des indents suffisamment gros et ainsi
les identifier en surface, chose impossible a réaliser avec une charge de 25gf comme utilisé dans le reste
des mesures. La médiocre qualité de surface dans le cas brut n’a néanmoins pas permis de réaliser des
mesures exploitables en surface. La courbe pour le cas recuit n’en posséde donc pas également.
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Figure I11. 3 : Profils de micro-duretés sur des échantillons a) Bruts recuits, b) SMATés puis recuits, ¢) Recuits puis
SMATés.

Concernant tout d’abord le traitement de recuit seul ainsi que le traitement SMAT suivi d’un recuit, il
apparait que les profils sont modifiés significativement aprés une température d’au minimum 800°C. En
effet, dans le cas du recuit seul, les valeurs de micro-dureté tendent a diminuer jusqu’a une valeur de
185 + 4 HV 25 environ. Pour le cas SMAT puis recuit (Figure 111. 3b), le méme phénomeéne est observé
avec une diminution bien plus marquée en surface. Cette diminution a partir d’une certaine température
fait écho a I’évolution de la microstructure en fonction de la température étudiée dans le chapitre
précédent. 1l a en effet été observé que la microstructure cellulaire disparaissait petit a petit a partir de
600°C jusqu’a complétement disparaitre a 1000°C. Cette microstructure, constituée d’un
enchevétrement de dislocations est donc tout naturellement un facteur augmentant la micro-dureté.
Ainsi, lorsque cette microstructure tend a disparaitre, la micro-dureté chute inexorablement, et ce, dans
tout I’échantillon. Dans le cas du SMAT suivi d’un recuit, la plus forte baisse constatée en surface vient
du fait que le traitement SMAT a préalablement introduit un grand nombre de dislocations, favorisant
ainsi le phénomeéne de recristallisation au cours du recuit qui le succéde. Aprés un recuit de 1000°C, les
effets du traitement SMAT en surface ne sont plus visibles.

Pour le cas recuit puis SMATEé (Figure 1ll. 3c), les profils de micro-dureté sont similaires. Il apparait
donc que le traitement SMAT effectué aprés un recuit permet de maintenir un écrouissage équivalent
dans I’échantillon, et ce, quelle que soit la température de recuit employée.

111.2.3 Profils de contraintes résiduelles

Afin de réaliser les mesures de contraintes résiduelles en profondeur pour établir un profil, il est
nécessaire de procéder a un enlévement de matiére. Pour ce faire, un polissage électrolytique est
employé. La Figure I11. 4a présente une éprouvette de fatigue électropolie en son centre. Contrairement
a un polissage mécanique utilisant un contact physique pouvant écrouir la surface de la piéce, le
polissage électrolytique dissout la surface par attaque chimique durant le procédé. Ainsi, ce type de
polissage a la particularité de ne pas écrouir la surface et donc de ne pas introduire de contraintes
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résiduelles supplémentaires pouvant fausser les mesures. Un exemple de polissage successif réalisé sur
une profondeur de plus de 700 um est présenté sur la Figure 111. 4b.
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Figure I11. 4 : a) Eprouvette de fatigue électropolie en son centre ; la croix rouge symbolise la zone de mesure des
contraintes résiduelles, b) Exemple couches de matiere enlevées par polissages électrolytiques successifs.

Apreés polissage, en relevant la topographie de la surface et en la comparant avec celle avant polissage,
la profondeur ainsi retirée est déterminée. Par la suite, la mesure des contraintes résiduelles par la
méthode des sin2y est effectuée. Les Figure I11. 5 présentent les profils de contraintes résiduelles suivant
I’axe longitudinal et transversal obtenus sur des éprouvettes parallélépipédiques brutes ou SMATées.

L’échantillon brut de fabrication présente des contraintes résiduelles de traction suivant les deux axes
étudiés. Celles-ci sont au maximum égales a +200 MPa ce qui est en accord avec des résultats de la
littérature (Simson et al., 2017). L application du traitement SMAT permet I’introduction de contraintes
résiduelles de compression proches de la surface. Dans les deux cas SMATés présentés, les valeurs de
compression maximales sont atteintes en sous-couche, a une profondeur d’environ 30 pm, et
correspondent & -400 MPa. Les valeurs de contraintes s’atténuent progressivement jusqu’a franchir le
seuil auquel les contraintes résiduelles sont de nouveaux de signe positif. La différence majeure entre
les deux profils de contraintes suite aux traitements SMAT présentés est que pour une profondeur égale,
les contraintes résiduelles de compression sont plus importantes pour le traitement SMAT High. La
profondeur a laquelle les contraintes passent de nouveau dans le domaine positif est également décalée
vers des valeurs plus importantes en utilisant le traitement SMAT High, surtout dans la direction
transversale.
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Figure I11. 5 : Profils de contraintes résiduelles dans les échantillons parallélépipédiques suivant I’axe a) longitudinal
(Z) et b) transversal (X).

Le traitement SMAT est donc un moyen efficace pour introduire des contraintes résiduelles de
compression dans la zone proche de la surface de piéces obtenues par SLM. Des mesures ont également
été réalisées sur des éprouvettes de fatigue, avant et apres sollicitations. Les Figure I11. 6a et b présentent
les profils des contraintes résiduelles obtenues suivant les deux axes dans le cas d’une éprouvette brute
non sollicitée puis soumise a 2 millions de cycles a 250 MPa ainsi que d’une éprouvette SMATée non
sollicitée puis soumise a 2 millions de cycles a 750 MPa .
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Figure Ill. 6 : Profils de contraintes résiduelles dans les échantillons de fatigue suivant ’axe a) longitudinal et b)
transversal, pour des éprouvettes sollicitées ou non.

Le traitement SMAT a, de la méme maniére que pour les éprouvettes parallélépipédiques de la Figure
I1. 5, introduit des contraintes résiduelles de compression dans la zone proche de la surface (jusqu’a
200 voire 400 um sous la surface en fonction de la direction considérée) des éprouvettes de fatigue. Un
point intrigant concernant les profils de contraintes résiduelles des éprouvettes sollicitées est qu’elles ne
présentent pas de relaxation particuliere. En effet, il a été observé une relaxation des contraintes
résiduelles internes aprés une sollicitation en fatigue (Zhou et al., 2018). Néanmoins, il apparait une
augmentation des contraintes résiduelles de compression, surtout en sous-couche (a partir de 20 a 50
micrometres sous la surface) dans le cas des éprouvettes sollicitées en fatigue pour le cas SMATé suivant
les deux axes étudiés a des profondeurs variables (courbes jaunes sur les Figure IIl. 6). Les
diffractogrammes de RX ont été veérifiés afin de détecter une éventuelle erreur de mesure permettant
d’expliquer cette baisse dans les valeurs des contraintes résiduelles, sans succes.

Ces baisses de contraintes résiduelles pourraient étre expliquées par une transformation de phase. En
effet, la transformation martensitique induit une expansion de la maille qui améne a une génération de
contraintes résiduelles de compression (Bagherifard et al., 2016). La transformation martensitique
n’apparait pas directement a la surface de 1’échantillon sollicité car les contraintes résiduelles de
compression en surface sont plus élevées qu’en sous-couche. En effet, en ayant des contraintes
résiduelles de compression de ’ordre de -300 MPa en surface, la superposition avec 1’essai de flexion
induit un état de contrainte de ’ordre de +450 MPa. Cette valeur correspondant a ’addition des
contraintes résiduelles de compression de -300 MPa avec la sollicitation en flexion en surface induisant
une contrainte de + 750 MPa. La valeur de +450 MPa est inférieure a la limite d’élasticité de ’acier. Au
contraire, a une profondeur de I’ordre de 200 um, les contraintes résiduelles de compression sont égales
a -100 MPa (suivant I’axe transversal). De fait, lors de la superposition avec la flexion, I’état de
contrainte atteint est de I’ordre de +500 MPa. Correspondant a 1’addition des contraintes résiduelles de
compression a 200 um d’épaisseur de -100 MPa avec la sollicitation en flexion a 200 um d’épaisseur
induisant une contrainte de + 600 MPa. Méme si cette valeur est également inférieure a la limite
d’¢élasticité de I’acier, elle est plus proche que la valeur calculée en surface. Ainsi, la plastification peut
apparaitre en premier lieu en sous-couche, et avec la plastification, la transformation martensitique peut
apparaitre. La contrainte induite par la flexion diminuant dans le reste de 1’épaisseur, le risque d’obtenir
un dépassement de la limite d’élasticité au-dela de 200 pum est négligeable.

Concernant la transformation martensitique, il a été vu dans le chapitre précédent la structure cellulaire
de I’acier 316L SLM inhibe cette transformation. L’inhibition de la transformation martensitique par la
structure cellulaire ne signifie pas que cette transformation ne peut pas apparaitre. Pour le vérifier et
ainsi montrer qu’il est possible d’obtenir une transformation martensitique en sous-couche expliquant
les profils de contraintes résiduelles du cas SMATE sur les Figure 111. 6, d’autres essais ont été effectués.
L’étude des phases en présence le long d’une éprouvette SMATée sollicitée en traction a été réalisée.
Comme présenté sur Figure I11. 7, deux points ont été étudiés, un proche de la zone de striction et un
autre sur une des tétes de 1’éprouvette (zone non soumise a la sollicitation en traction). Il apparait
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nettement le pic caractéristique de la martensite au c6té de celui de ’austénite (111). Ce résultat permet
de montrer qu’une déformation suffisamment importante entraine la transformation martensitique. Ce
résultat, obtenu sur une éprouvette de traction, peut s’étendre a une éprouvette de fatigue bien que la
sollicitation ne soit pas semblable.
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Figure 111. 7 : Diffractogramme réalisés sur une éprouvette en acier 316L SLM SMAT ée rompue a la suite d’un essai
de traction.

Cette explication ne permet néanmoins pas d’affirmer que I’origine de la baisse de contraintes
résiduelles de compression sur les Figure Ill. 6 est provoquée par la formation de martensite. Pour s’en
assurer, lors des mesures de contraintes résiduelles effectuées, il aurait dii étre réalisé des acquisitions
de diffractogrammes en méme temps. Ces mesures auraient permis de s’assurer de la présence ou non
de martensite. Egalement, des mesures de micro-dureté pourraient permettre de constater la présence de
martensite en sous-surface. D’autres explications manquent encore, notamment la différence de baisse
de contraintes résiduelles suivant les deux directions. Si la transformation martensitique est a 1’origine
de ces baisses de contraintes résiduelles alors elles devraient étre similaires suivant 1’axe longitudinal
ou transversal sur les Figure I11. 6, ce qui n’est pas le cas.

111.3 Comportement en traction
111.3.1 Dispositif experimental

Les essais de traction ont été réalisés a I’aide d’une micro-machine de traction développée par la société
Deben. Celle-ci se compose, comme le présente la Figure Ill. 8, d’un boitier d’alimentation auquel le
dispositif de traction est raccordé ainsi que d’un ordinateur équipé d’un logiciel permettant de piloter
I’ensemble. Les éprouvettes de traction sont maintenues a 1’aide de mors usinés sur leur surface
inférieure permettant une bonne accroche avec la surface de 1’échantillon. Des goupilles, disposées a la
jonction entre la téte des éprouvettes et la longueur utile permet un centrage de cette derniére sur le
dispositif. Les vis permettent de compléter le maintien de I’éprouvette afin d’empécher celle-ci de se
mouvoir durant 1’essai de traction.
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Figure I11. 8 : Dispositif expérimental de I’essai de traction a) vue globale, b) vue détaillée d’un échantillon positionné
dans la micro-machine de traction.

Le protocole expérimental pour chaque éprouvette est le suivant : mise en place de I’éprouvette, blocage
de I’éprouvette entre les chevilles par I’ouverture des machoires jusqu’a une force de 10N, mise en place
des mors puis serrage progressif de chaque vis suivant un motif en croix comme présenté sur la Figure
I11. 8b. Les essais de traction sont par la suite réalisés a une vitesse de 1.25mm/min jusqu’a rupture de
I’échantillon (détection de la chute de la force en-dessous d’une certaine valeur). Les propriétés
mécaniques de chaque cas présentées dans cette étude sont le résultat de trois essais de traction.

111.3.2 Résultats expérimentaux

Les courbes de traction obtenues selon les différentes conditions sont présentées sur la Figure I11. 9a
avec les propriétés mécaniques relatives a ces courbes sur la Figure 111. 9b.
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Figure 111. 9 : a) Courbes de traction déformation vraie - contrainte vraie, b) Données relatives a ces courbes.

Les courbes de traction de la Figure I1l. 9a présente pour chaque condition étudiée un comportement
ductile. L utilisation du traitement SMAT modifie significativement les propriétés mécaniques. Ainsi,
plus le traitement SMAT employé est sévere, plus les propriétés mécaniques augmentent, a savoir la
limite d’élasticité et la limite en traction. En parall¢le de cette augmentation, 1’allongement a rupture
diminue dans une proportion plus importante. 1l convient donc de rappeler de quelle fagon la
déformation s’opére afin de comprendre ces changements.

La ductilité d’un matériau est conditionnée par la capacité des dislocations de se mouvoir. Lorsque ces
dislocations entrent en interaction avec un obstacle (joint de grain, précipité, autres dislocations), leur
mouvement en est ralenti et il faut donc plus d’énergie pour franchir cet obstacle. Ce sont ces interactions
qui sont a I’origine de 1’augmentation progressive de la contrainte lors d’un essai de traction. Plus
I’échantillon est déformé, plus les dislocations sont nombreuses et se déplacent.
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La différence entre un échantillon brut et SMATé est la quantité de dislocations contenue dans
I’échantillon. Le traitement SMAT permet d’en introduire une grande quantité. Le volume de
I’échantillon n’ayant pas ét¢ modifié, cet apport de nouvelles dislocations va donc nécessairement
limiter la mobilité de I’ensemble des dislocations dans 1’échantillon et donc par extension, réduire
I’allongement global de 1’éprouvette.

L’évolution des propriétés mécaniques des tests suivants, a savoir, le recuit, le SMAT puis recuit ainsi
que le recuit puis SMAT sont présentés sur la Figure I1l. 10. Les conclusions précédemment établies
dans I’¢tude des profils de micro-dureté peuvent également étre reprises dans ce cas. En effet, pour les
cas recuit et SMAT puis recuit les propriétés mécaniques restent inchangée jusqu’a 600°C. Au-dela de
cette température, la limite d’élasticité chute accompagnée d’une augmentation de 1’allongement. Les
propriétés mécaniques sont identiques a 1000 °C, signe que le traitement thermique a complétement
effacé 1’apport du SMAT. La microstructure cellulaire est ce qui confére a ’acier 316L SLM des
propriétés mécaniques élevées tout en conservant une bonne ductilité.
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Figure 111. 10 : Evolutions des propriétés mécaniques apreés divers traitements de a) limite d’élasticité, b) limite de

traction et c) allongement a rupture.

Le cas recuit puis SMAT présente des propriétés mécaniques presque inchangées, bien qu’une légere
diminution de celles-ci soit observée aprés 600°C. Cette diminution est également causée par la
disparition progressive de la microstructure cellulaire.

Un autre point reste a discuter, a savoir, la faible valeur de 1’allongement a rupture pour le cas recuit a
1000°C puis SMATEé. Cette question se pose du fait de deux observations. La premiére est que sans
recuit spécifique, a température ambiante donc, le traitement SMAT engendre une diminution de 15%
de I’allongement. La seconde est qu’apres un recuit préalable a 1000°C, ayant pour effet d’augmenter
I’allongement jusqu’a une valeur de 48%, le traitement SMAT effectué¢ a la suite de ce traitement
thermique diminue cet allongement d’une proportion plus grande encore, plus de 30%. Il aurait pu étre

attendu une diminution moins brutale de 1’allongement aprés ce recuit a 1000°C de par la premiére
observation.
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Pour comprendre ce probléme, il faut s’ intéresser a quatre cas en particulier, brut, brut recuit a 1000°C,
SMATE et pour finir recuit & 1000°C puis SMAT¢ dont la microstructure cellulaire est représentée de
maniére schématique sur les Figure I11. 11a, b, ¢ et d respectivement. Les propriétés mécaniques relatives
a chaque cas ont également été disposées au-dessus de chaque schéma.
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Figure I11. 11 : Schéma de la microstructure observée dans la section d’un échantillon dans le cas a) brut, b) brut recuit
1000°C, c) SMATZE et d) Recuit 1000°C puis SMATE.

Comme expliqué a plusieurs reprises précédemment, la microstructure cellulaire présente dans
I’échantillon brut de fabrication SLM (Figure Ill. 11a) forme un réseau de dislocations enchevétrées
sous forme de cellules qui vont avoir pour effet d’agir sur le mouvement des dislocations lors de la
déformation. En effet, ces cellules vont ralentir le mouvement des dislocations responsables de la
déformation tout en ne les arrétant pas complétement, ce qui permet d’obtenir un compromis entre
ductilité et contrainte trés intéressant. Lorsque cette microstructure particuliére n’est plus présente, a la
suite d’un traitement thermique a 1000°C notamment (Figure 111. 11b), les dislocations peuvent ainsi se
mouvoir plus facilement lors d’un essai de traction et par conséquent, la ductilité augmente au détriment
de la contrainte qui chute.

L’application du post-traitement de surface SMAT, de par les impacts successifs opérés a la surface de
I’échantillon, induit la formation d’un grand nombre de défauts en sous-couche, notamment des
dislocations (Figure IIl. 11c). Alors que I’échantillon brut possédait une densité de dislocations
comparable dans tout I’échantillon du fait de la présence de la structure cellulaire, le traitement SMAT
augmente fortement cette densité de dislocations en surface. Ainsi, lors de ’essai de traction, la capacité
qu’ont les dislocations a se mouvoir est différente entre le centre de 1’échantillon et ses surfaces. En
effet, la plus grande densité de dislocation en surface limite le déplacement des nouvelles dislocations
induites par I’essai de traction. Ainsi, la différence de mobilité des dislocations va se traduire par une
baisse de la ductilité au niveau de la surface de I’échantillon. Ce qui induit une baisse de ductilité globale
de I’échantillon, diminuant ainsi I’allongement de 1’éprouvette par rapport a 1’état brut.

En utilisant une éprouvette préalablement recuite a 1000°C, et donc ne présentant pas de microstructure
cellulaire, le traitement SMAT va avoir le méme effet (Figure Ill. 11d). Les sous-couches de
I’échantillon présentant une densité de dislocations bien supérieure par rapport au centre vont &tre
néfastes pour la ductilité de I’ensemble de la section. Ainsi, I’allongement de 1’éprouvette est réduit dans
des proportions similaires, de plus [’absence de la microstructure cellulaire induit une diminution sur la
limite d’élasticité.

Ainsi, le traitement SMAT induit une hétérogénéité de défauts dans 1’échantillon, avec une densité de
dislocations plus importante en surface qu’au centre des échantillons. Cette hétérogénéité de densité de
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dislocations, a un impact néfaste sur la ductilité¢ de ’ensemble de I’échantillon. Cette explication permet
de comprendre pourquoi les conditions recuit puis SMATE possédent un allongement a rupture similaire
avec le cas SMATE seul. En effet, quel que soit I’état de dégradation de la microstructure cellulaire dans
1’échantillon recuit, les conséquences de 1’application du SMAT sont les mémes. Les sous-couches des
échantillons recuits puis SMATEés limitent la ductilité totale des échantillons, la densité de dislocations
en sous-couches des échantillons recuits puis SMATEés étant similaires.

Les différentes propriétés mécaniques étudiées sur la Figure 111. 10 traduisent une réponse différente de
I’acier a la déformation, justifiée précédemment par sa microstructure. Ces différentes réponses,
quantifiées par les propriétés mécaniques décrites précédemment sont contrdlées par la capacité du
matériau a s’écrouir durant la déformation. Cette méme capacité peut se traduire par le coefficient
d’écrouissage n. La variation de 1’écrouissage s’observe lorsque les courbes de traction sont superposees
a partir de I’entrée de 1’essai de traction dans la zone plastique, comme I’illustre la Figure 111. 12.
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Figure 111. 12 : Superposition des courbes de traction des cas SMATEs puis recuits.

La pente de la courbe de traction dans la zone plastique évolue suivant le recuit employé aprés le
traitement SMAT. Cette pente traduit la capacité du métal a s’écrouir : plus cette pente tend a étre
horizontale, moins le métal s’écrouit. Au contraire, plus la pente augmente, plus le métal s’écrouit.
Chacune de ces pentes est caractérisée par le coefficient d’écrouissage n. La partie plastique de chaque
courbe peut ainsi étre décrite par 1’équation de Hollomon (Kleemola and Nieminen, 1974) :

o=Ke" 1.1

ou K et n correspondent a une constante et au coefficient d’écrouissage respectivement. En utilisant le
logarithme de cette méme équation, le coefficient n n’est autre que la pente de la courbe log(c)=f(log(e)).
La Figure 1ll. 13 représente 1’évolution du coefficient n suivant la température du recuit employé. Il
apparait que le coefficient d’écrouissage refléte les propriétés mécaniques des Figure Ill. 10a a c. En
effet, le coefficient n augmente aprés 600°C dans les cas recuit ainsi que SMATE suivi d’un recuit. La
densité de dislocations diminuant dans I’échantillon a la suite d’un traitement thermique, ce méme
échantillon voit donc sa capacité de stockage des dislocations augmenter. Cela permet donc a
I’échantillon de s’écrouir plus, ce qui explique I’augmentation du coefficient d’écrouissage pour les cas
recuit ainsi que SMAT?¢ puis recuit. Pour le cas recuit puis SMATE, le coefficient d’écrouissage ne varie
pas significativement. En effet, comme le traitement SMAT est effectué a la suite du traitement
thermique, la densité de dislocations en sous-couche est la méme pour tous les échantillons de la
condition recuit puis SMAT¢é. Ainsi, la capacité des échantillons a s’écrouir est la méme, ce qui explique
que le coefficient de varie pas pour cette condition.
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Figure I111. 13 : Evolution du coefficient d’écrouissage en fonction de la température.

Pour obtenir plus d’informations sur la capacité d’un échantillon a s’écrouir, il faut étudier le coefficient
d’écrouissage au cours de la déformation. En effet, le coefficient d’écrouissage n ne renseigne que sur
I’écrouissage global de 1’éprouvette mais ne donne pas de précision sur 1I’évolution de celui-ci durant

s . ’ 4 . 8 s . . . .
I’essai. Le taux d’écrouissage, 5—Z , permet d’observer son évolution. Les Figure Ill. 14a - d présentent

la superposition des courbes de traction obtenues sur des éprouvettes ayant été soumises aux différents
traitements étudiés ainsi que la courbe d’évolution du taux d’écrouissage correspondante. Le taux
d’écrouissage donne une information importante sur I’évolution de la contrainte durant 1’essai de
traction. En effet, plus le taux d’écrouissage est élevé, alors plus la contrainte ¢ augmente lorsque la
déformation ¢ augmente. A I’inverse, moins le taux d’écrouissage est élevé, moins le contrainte ¢
augmente lorsque € augmente. Autrement dit, le taux d’écrouissage traduit la difficulté a déformer
1’échantillon, plus la contrainte pour le déformer est grande alors plus ce taux est grand, et inversement.

True Stress [MPa] / Strain Hardening rate [MPa]

True Stress [MPa] / Strain Hardening rate [MPa]

3000

¥ L | J ; } — Brut
TR a) s SMAT Low
2500 SMAT High
n 1 == SMAT Very High
\ - = 5ol6cBrut
<00 |;;' L. 2 = = 50/5¢SMAT Low
1w 1 5015¢SMAT High
1500 [ LA | = == §55/5¢SMAT Very High
s
1000 - L& I P S
\ - e S —
- -~ \\
500 1\ 1
' . 1
0 . . . . . .
0 0.05 0.1 0.15 0.2 025 0.3 0.35
True Strain
= SMAT High
000 LL LI : Recuit 400°C puis SMAT High
1 C) Recuit 600°C puis SMAT High
2500 Recuit 800°C puis SMAT High
L] e Recuit 1000°C puis SMAT High
2000 | wi = = §0/6¢SMAT High
: w= == folcRecuit 400°C puis SMAT High
A1 doldeRecuit 600°C puis SMAT High
1500 | W, . = == jolscRecuit 800°C puis SMAT High
:‘ N N> ,\_ == §oldcRecuit 1000°C puis SMAT High
L e~ -
1000 At iy R
\
500 v\ \
1 '\ ?
0 . . . A
0 0.05 0.1 0.15 0.2 025
True Strain

True Stress [MPa] / Strain Hardening rate [MPa]

True Stress [MPa] / Strain Hardening rate [MPa]

— Brut
3000 —gr—7 J k ! | s Brut recuit 400°C
W b) Brut recuit 600°C
2500 Brut recuit 800°C
¥ z e Brut recuit 1000°C
L 1 = = joldeBrut
2000 \_,.,\ " == == §o/§eBrut recuit 400°C
b IR SaldeBrut recuit 600°C
1500 - viy ¢ - = == == §o/d¢Brut recuit 800°C
* \\\,-»,“ u N ~ == == §o/deBrut recuit 1000°C
1000 [ T e N
= a2 _ g 5 Y
,g-//
500 |- 2= \ N Y 1
v\
0 0.05 0.1 0.15 0.2 025 0.3 0.35 0.4
True Strain
= SMAT High
3000 T T === SMAT High puis recuit 400°C
w d) SMAT High puis recuit 600°C
2500 F ¢ == SMAT High puis recuit 800°C
e SMAT High puis recuit 1000°C
= == §0/6¢SMAT High
2000 ‘ == == §0/5¢SMAT High puis recuit 400°C
e ¥ 0 50/5¢SMAT High puis recuit 600°C
1500 | 1 -‘ - - {?ﬂ/l’:rSMAT High puis recuit 800°C
o VY N = == §5/5¢SMAT High puis recuit 1000°C
\;0 R S
1000 ~ - N N g
~ Satesd
,. RCTC - A ~ \
500 \ \
\ \M\ | \
; ‘ . ; L i ‘ i ;
0 0.05 0.1 0.15 0.2 025 0.3 0.35 0.4
True Strain

Figure 111. 14 : Evolution du taux d’écrouissage des échantillons a) SMATés & différentes conditions, b) bruts puis
recuits, c) recuits puis SMATEés et d) SMATEés puis recuits.

L’évolution du taux d’écrouissage affichée pour chaque cas est sensiblement différente. En effet, plus
le traitement SMAT employé est sévére (Figure I1l. 14a), plus le taux d’écrouissage est élevé en début
d’essai. Cela s’explique par le fait que la grande quantité de dislocations introduites dans 1’échantillon
induit une contrainte ¢ importante pour déformer I’échantillon, augmentant ainsi en début d’essai le taux
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d’écrouissage. De méme, au fur et a mesure que 1’essai de traction se poursuit, le taux d’écrouissage
chute de plus en plus rapidement. Concernant la condition brute sur Figure 111. 14a, le taux d’écrouissage
décroit lentement pour se stabiliser a une valeur de 1’ordre de 1000 MPa durant tout 1’essai. Le réseau
de cellules de dislocations dans 1’acier 316L. SLM permet a 1’échantillon de s’écrouir de maniére
homogene au cours de I’essai de traction. L application du traitement SMAT modifie cette réponse.
L’écrouissage s’intensifie en début d’essai puis décroit bien plus rapidement que dans le cas brut. Ainsi
au lieu d’avoir un écrouissage réparti tout au long de I’essai de traction, celui-ci va chuter trés
rapidement, limitant ainsi 1’écrouissage par la suite et donc minimisant la ductilité de 1’échantillon.

L’application d’un traitement de recuit (Figure I11. 14b) modifie 1’évolution du taux d’écrouissage. En
effet, celui-ci est pour le cas brut stabilité a une valeur approximative de 1000 MPa. L’application d’un
traitement thermique va progressivement modifier 1’évolution du taux d’écrouissage. En effet, au fur et
a mesure de la disparition de la structure cellulaire de I’acier 316L SLM aprés un recuit, le taux
d’écrouissage ne présente plus une évolution stable au cours de la déformation. L’échantillon en acier
316L SLM recuit a 1000°C présente un taux d’écrouissage qui diminue progressivement au cours de la
déformation sans se stabiliser, au contraire du cas brut. Effectuer un traitement thermique avant le
traitement SMAT (Figure I11. 14¢) ne modifie pas I’évolution du taux d’écrouissage. Ainsi, de la méme
maniére que les explications précédentes fournies sur les propriétés mécaniques aprés les différents
traitements, le traitement SMAT affecte identiquement les propriétés mécaniques de ’acier 316L SLM
qu’elle que soit la microstructure de I’acier 316L. SLM considérée. Pour terminer, effectuer un traitement
SMAT suivi d’un traitement thermique (Figure I11. 14d) va permettre de récupérer une certaine capacité
d’écrouissage suite a la diminution progressive de la densité de dislocations par recuit et donc permettre
I’augmentation de 1’allongement.

Pour résumer cette section, il a été vu que la microstructure cellulaire de 1’acier 316L SLM joue un role
capital pour les propriétés mécaniques. Ce réseau de cellules composées de dislocations permet a I’acier
316L SLM de présenter une limite d’élasticité élevée tout en conservant un allongement a rupture
correct. La microstructure cellulaire joue le réle de régulateur de la contrainte lors de 1’essai de traction,
ce qui permet a I’acier 316L SLM d’afficher un taux d’écrouissage stable durant la déformation.

Le traitement thermique impacte progressivement la microstructure cellulaire, jusqu’a compléte
disparition (a la suite d’un recuit a 1000°C). La disparition progressive des cellules de dislocations induit
une diminution des propriétés mécaniques. A I’inverse, le traitement SMAT permet d’introduire une
grande quantité de dislocations en sous-couches de 1’échantillon. Cette densité de dislocations permet
d’augmenter significativement les propriétés mécaniques de I’acier 316 SLM SMAT¢ mais affecte
négativement I’allongement a rupture de 1’échantillon.

111.3.3 Facies de rupture

L’analyse du faci¢s de rupture permet, d’une part de confirmer le type de comportement obtenu via les
courbes de traction et d’observer, d’autre part des défauts récurrents liés a la fabrication additive. Les
Figure I1l. 15a a f présentent les faciés de rupture d’un échantillon brut (Figure Ill. 15a) et SMATé
(Figure 111. 15b) obtenus aprés un essai de traction et plus particuliérement des particules non fondues
localisées dans la section (Figure I11. 15d) ainsi que des cupules orientées dans des directions différentes
(Figure I11. 15¢c, e et 1).
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Figure 111. 15 : Différentes zones observées du facies de rupture des éprouvettes a) brute et b) SMATée de traction
présentant c) une porosité, d) des particules non fondues dans la section, €) cupules orientées dans I’axe de I’essai de
traction, f) cupules orientées a la perpendiculaire de I’essai de traction.

La Figure I11. 15c présente une porosité entourée par des cupules. La Figure I11. 15d présente une partie
du faciés de rupture dans lequel une particule non fondue est localisée (encadrée en rouge). Cette
particule, ainsi que d’autres, sont révélatrices de multiples défauts de fusion induisant une porosité
interne affectant les propriétés mécaniques de 1’échantillon. En utilisant un grandissement plus
important, des cupules sont observées sur toute la surface du facies de rupture, comme le présente la
Figure I11. 15¢e. Ces cupules sont typiques d’un comportement ductile. Il est d’ailleurs a remarquer que
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la taille de ces cupules est similaire a la taille de la microstructure cellulaire, de I’ordre de 0.5 pm. Les
cupules peuvent également prendre des orientations différentes. La Figure 111, 15f présente des cupules
orientées perpendiculairement a la direction de sollicitation. Cette image, localisée proche de la limite
du facies de rupture, présente la conséquence de la striction. En effet, les cupules observées au centre
du faciés sont orientées dans la direction de sollicitation mais celles proches de la surface de I’échantillon
sont orientées différemment, due a la striction ayant déformé 1’échantillon.

111.3.4 Discussion sur les mécanismes de renforcement

L’augmentation significative de la limite d’élasticité est causée par différents facteurs, notamment la
taille des grains, la densité de dislocations, les éléments en présence, les inclusions, les macles. Ces
différents facteurs agissent chacun comme mécanisme de renforcement. Ce renforcement est effectué
par I’entrave du mouvement des dislocations auquel chacun de ces facteurs contribuent, augmentant
ainsi la limite d’¢lasticité. Pour simplifier le calcul, les contributions de ces différents mécanismes
s’ajoutent linéairement afin de déterminer la valeur finale de la limite d’élasticité. L’estimation de ces
différents facteurs permettent de déterminer théoriquement les valeurs de limite d’élasticité des
différents cas étudiés. La Figure Ill. 16 présente 1’évolution de la limite d’élasticité suivant les trois
traitements effectués, recuit, SMAT puis recuit et recuit puis SMAT.
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= 500 l 1 l
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Figure 111. 16 : Evolution des propriétés mécaniques en fonction des traitements effectués.

Dans notre cas, trois facteurs seront employés pour expliquer les valeurs de limite d’élasticité de notre
acier, a savoir, la contrainte intrinséque de ’acier Aay, la contribution causée par la taille des grains Aoy
et la contribution causee par la densité de dislocations Ag,,, se présentant sous la forme :

Aay = Aoy + Aog + Aap
Aoy = Agy + kd™%% + MaGb,[p
ouk, d, M, a, G, b et p sont respectivement un parameétre de Hall-Petch, la taille des grains, le facteur
d’orientation, une constante, le module de cisaillement, le vecteur de Burgers et la densité de
dislocations. Les valeurs numérigues des précédents paramétres k, M, a, G, b sont extraites de ’article
de (Bahl et al., 2019) traitant également de I’acier 316L SLM.

1.2

Quant a la valeur de la taille de grains d, il a été vu dans le chapitre précédent via des mesures par EBSD
qu’elle est égale a 12 um pour le cas brut et a 7 um en sous-couche dans le cas SMATé. La couche
nanocristalline n’étant pas prise en compte étant donné son épaisseur (< 1 pm).

Concernant la valeur de la densité de dislocations p, il convient de rappeler que dans le chapitre
précédent, celle-ci a été calculée suivant deux méthodes différentes dont les résultats sont rassemblés
dans le tableau suivant :
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Méthode Brut SMATé
Williamson et Hall 6.9%10%" m 345 MPa 2*10'> m 588 MPa
MAUD 0.7*10™ m2 110 MPa 5.5*10m2 305 MPa

Tableau I11. 1 : Valeurs de densités de dislocations déterminées suivant deux méthodes ainsi que la contrainte calculée
a partir de cette méme densité de dislocations.

Bien que les valeurs inscrites dans le Tableau I11. 1 soient trés différentes, il est a noter que la littérature
présente également des valeurs tout aussi diverses pour un méme cas d’étude que constitue I’acier 316L
SLM brut de fabrication (sans recuit apres fabrication). Par exemple (Bahl et al., 2019) utilisant une
méthode nommeée convolutional multiple whole profile (CMWP) développée par (Ribérik et al., 2001)
déterminent une valeur de densité de dislocations égale a 6*10** m2 (Mohd Yusuf et al., 2020)
emploient le logiciel MAUD pour déterminer une valeur de 0.69*10 m2 et (Yin et al., 2019) utilisent
la méthode de Williamson et Hall pour conclure a une densité de dislocations de 1.14*10° m.

Les valeurs de densité de dislocations présentées dans le Tableau I11. 1 ne permettent pas de déterminer
théoriquement la valeur de la limite d’élasticité des aciers 316L SLM bruts ou SMATés de la Figure IlI.
16. Les valeurs dans le Tableau I11. 1 ne permettent pas d’expliquer théoriquement les valeurs physiques
déterminées durant les essais de traction. Le calcul de cette densité de dislocation nécessite d’étre affiné
et mieux maitrisé.

Néanmoins, il n’y a pas de doute a affirmer que la densité de dislocations joue un réle primordial dans
la valeur finale de la limite d’élasticité. Comme expliqué au cours de la synthése bibliographique du
premier chapitre, de nombreux auteurs ont désigné les cellules de dislocations comme des grains en'y
appliquant une formule de type Hall-Petch pour en extraire la contribution a la limite d’¢élasticité. Les
récents travaux de (Bahl et al., 2019) ont contredit ce point en affirmant et prouvant que les dislocations
sont le facteur le plus important dans la valeur finale de la limite d’élasticité. En effet, au cours de 1’étude
microstructurale réalisée dans le chapitre précédent, il a été vu que les grains ne sont pas modifiés, en
forme ou en taille, méme aprés un recuit a 1000°C. La baisse des propriétés mécaniques pour le cas
recuit sur la Figure 111. 16 s’explique par la diminution progressive de la densité de dislocations étant
donné que la taille des grains n’est pas significativement modifiee. De méme, apres le traitement SMAT,
la taille des grains en sous-couche n’est pas modifiée de maniére significative d’apres les relevés EBSD
réalisés au chapitre précédent. La formation d’une couche nanocristalline ne peut pas étre le facteur
augmentant les propriétés mécaniques étant donné que la couche formée a une épaisseur tres faible par
rapport a I’épaisseur de I’éprouvette (épaisseur inférieure a 1 um). Les valeurs de densité de dislocations
déterminée a I’aide des deux méthodes différentes dans le Tableau Ill. 1 attestent de I’augmentation de
cette valeur aprés SMAT.

Ainsi, il a été vu au cours de cette partie que le traitement SMAT est un traitement particuliérement
efficace pour améliorer la qualité de surface des échantillons en acier 316L SLM. A savoir la baisse
drastique de rugosité, I’augmentation de la micro-dureté ou I’introduction de contraintes résiduelles de
compression. Les propriétés mécaniques en traction sont considérablement améliorées tout en
permettant de conserver une ductilité acceptable. L’application du traitement de recuit a également
permis de mettre en évidence I’importance de la microstructure cellulaire dans 1’échantillon. Dans le
chapitre précédent, il avait été vu que cette structure cellulaire disparaissait aprés un traitement de recuit
de 600°C ou plus. La chute des propriétés mécaniques des échantillons recuits coincide avec la
disparition de la microstructure cellulaire. Le traitement SMAT, appliqué sur des échantillons
préalablement recuits, a permis de maintenir les propriétés mécaniques, quelle que soit 1’état de la
structure cellulaire. Cette amélioration des propriétés mécaniques apres SMAT est principalement due
a ’introduction d’une grande quantité de dislocations.

A présent que les données expérimentales des essais de traction ont été étudiées, abordons 1’étude des
propriétés de fatigue de cet acier 316L SLM.
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111.4 Comportement en fatigue en flexion alternée
I11.4.1 Dispositif expérimental

Les essais expérimentaux ont ét¢ menés a I’université d’Oulu, en Finlande. Le dispositif expérimental
est présenté en vue globale et détaillée sur les Figure Ill. 17a et b respectivement. Le dispositif
expérimental permet de réaliser des tests de fatigue en flexion alternée. La machine employée est une
« Carl Schenck », de fabrication allemande. Une téte de 1’éprouvette est maintenue fixe tandis que
’autre partie de I’éprouvette est mise en mouvement suivant une partie mobile ayant son axe de rotation
centré sur 1’éprouvette. Cette partie mobile est fixée a un moteur via une bielle permettant ainsi le
mouvement de rotation induisant la flexion alternée.

Figure 111. 17 : Dispositif expérimental de I’essai de fatigue en flexion alternée a) vue globale, b) vue détaillée.

Afin de déterminer a quel niveau de contrainte les éprouvettes sont sollicitées, une calibration s’impose.
Pour estimer ce niveau de contrainte, un capteur optique est utilisé pour déterminer le déplacement de
la téte de I’éprouvette. En parallele, une jauge de déformation est placée au centre de la surface de
1I’éprouvette. Cette jauge de déformation, dont une image est présentée sur la Figure I11. 18a permet de
déterminer le déplacement en surface subi lors de la flexion. L’utilisation de la loi de Hooke dans le cas
d’un matériau homogeéne isotrope est utilisée pour déterminer la contrainte en surface. Il est également
assumé que la contrainte appliquée est inférieure a la contrainte induisant une entrée dans le domaine
plastique de I’acier étudié. Ainsi, les deux parameétres déterminés, a savoir le déplacement de la téte de
I’éprouvette et la contrainte en surface permettent d’établir des courbes du méme type que celle
présentée en Figure I11. 18b. Une seule éprouvette est nécessaire pour réaliser cette courbe, il suffit pour
cela de faire varier progressivement I’amplitude de déplacement de la téte de I’éprouvette.

Stress [MPa]

b) 0 0,2 0.4 0,6 0,8 1
Displacement/mm]|
Figure I11. 18 : Calibration de la contrainte & imposer durant ’essai avec a) Jauge de déformation localisée au centre

géométrique de I’éprouvette de fatigue, b) Exemple d’une courbe de calibration entre déplacement et contrainte (fournie
par les collaborateurs de I’Université d’Oulu lors de I’envoi des résultats).
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La température en surface des éprouvettes est controlée durant I’essai via un capteur de température. Un
flux d’air est installé afin de garder la température en surface des éprouvettes entre 21 et 25 °C. Les
éprouvettes sont sollicitées a une fréquence de 23 Hz avec un rapport de charge R = -1.

[11.4.2 Résultats expérimentaux

Les points expérimentaux obtenus apreés les différents essais sont reportés sur la Figure I11. 19. Les
données expérimentales de chaque cas étudié sont reportées dans le Tableau Ill. 2. Apres analyse des
éprouvettes, chague point (correspondant a un niveau de contrainte et a un nombre de cycles) a été
assigné d’une couleur. Chaque couleur décrit un état mécanique plus ou moins détérioré de 1’éprouvette.
La couleur rouge correspond a une éprouvette rompue, bleu a une éprouvette non rompue présentant des
fissurations externes et verte pour une éprouvette ne présentant pas de signe de détérioration. Ces
derniéres éprouvettes sont par ailleurs accompagnées d’une fléche de couleur bleu clair signifiant que
’essai a été volontairement interrompu a 2 millions de cycles alors que I’éprouvette n’était pas rompue.
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Figure 111. 19 : Courbes de fatigue S-N pour les éprouvettes brutes, SMAT Low, SMAT High et SMAT High puis
recuites a 400°C.
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V. Numeéro Amp-ll-tud-e de Nombres V. Numéro Amp-ll-tudfa de Nombres
Condition d'éprouvettes sollicitation de eveles Condition d'éprouvettes sollicitation de eveles
P (MPa) Y P (MPa) Y
1 600 1.27E+05 1 600 1.10E+06
2 550 1.68E+05 2 550 2.00E+06
- 3 500 2.17E+05 & 3 575 2.00E+06
2 4 400 4,51E+05 '3 4 625 1.06E+06
g 5 350 6.00E+05 = 5 650 4.22E+05
E 6 300 1.37E+06 - 6 700 3.13E+05
5 7 275 1.75E+06 % 7 750 4.01E+05
8 250 2.00E+06 8 800 2.28E+05
9 450 2.73E+05 9 900 1.72E+05
10 275 1.91E+06 10 600 7.82E+05
1 600 2,00E+06 = 1 900 9.30E+04
2 650 1.76E+06 o 2 600 2.00E+06
= 3 625 2,00E+06 g 4 700 2.00E+06
o2 4 700 2.00E+06 = ~ 5 800 3.84E+05
E 5 750 2,00E+06 = g 6 850 1.46E+05
- 6 300 2.00E+06 H S 7 750 2.00E+06
= 7 200 6.99E+05 - 8 775 6.59E+05
@ [ 1000 1.46E+05 - 9 762.5 1.09E+06
9 850 4.17E+05 =
10 950 1.95E+05 i

Tableau I11. 2 : Données expérimentales des essais de fatigue en flexion alternée de la Figure 111. 19.

La limite d’endurance de chaque condition est calculée a partir des données expérimentales des courbes
S-N de la Figure I11. 19 en utilisant I’équation puissance suivante :

~

C
Limite d'endurance = (N—)l/m 1.3

ol, Nf, m et € correspondent respectivement a la limite du nombres de cycle maximum (ici égale a 2
millions de cycles), a une constante (correspondante a la pente de la courbe de fatigue) et a la moyenne
logarithmique de 1’équation de Basquin C :

C=Ac™m™xN 1. 4

ou Ao et N correspondent respectivement a I’amplitude de contrainte appliquée et au nombre de cycles
a rupture.

Pour déterminer la limite d’endurance d’une condition, la pente de la courbe de fatigue de cette condition
est déterminée sur la Figure Ill. 19. Ensuite, 1’équation Ill. 4 est appliquée a chacun des points
expérimentaux de la condition étudiée. C est ensuite déterminée en calculant la moyenne du logarithme
des valeurs précédemment obtenus avec I’équation I1l. 4. La limite de fatigue en ensuite calculée a 1’aide
de I’équation 1. 3.

Ainsi, les valeurs de limite d’endurance obtenues dans les conditions présentées sur la Figure I11. 19
sont présentées dans le Tableau IlI. 3.

. . SMAT High puis 316L conventionnel
Condition Brute SMAT Low SMAT High recuit 400°C (Uusitalo et al., 2009)
Limite d’endurance
(MPa) 260 520 660 730 300
Variation (%) - 100 150 188 -

Tableau I11. 3 : Valeurs de limite d’endurance pour les cas brut, SMAT Low, SMAT High et SMAT High puis recuit a
400°C dans le cas d’une sollicitation en fatigue en flexion alternée. Une comparaison avec un acier 316L conventionnel
est également faite.
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La limite d’endurance initiale des éprouvettes en acier 316L réalisées par SLM s’établit a 260 MPa. Il
apparait également que la limite d’endurance pour un acier 316L conventionnel dans les méme
conditions de sollicitation est légérement plus élevée (Uusitalo et al., 2009). Le traitement SMAT Low
et High permet d’augmenter cette limite d’endurance de 100 % et 150% respectivement, atteignant des
valeurs égales a 520 MPa et 660 MPa respectivement. De plus, une condition supplémentaire au cours
de laquelle un traitement de recuit a 400°C aprés un traitement SMAT High montre une amélioration
supplémentaire de la limite d’endurance. Une précision est a apporter sur la valeur de la limite
d’endurance obtenue pour les éprouvettes. Ces valeurs sont dépendantes du module d’Young employé
pour le calcul de la limite d’endurance. Le module d’Young employé dans cette étude est de 190 GPa,
étant égal au module d’Young de I’acier 316L conventionnel (Essa et al., 2018). Le module d’Young
déterminé a partir des courbes de traction de la Figure 111. 9a est évalué a 34 GPa. Cette derniére valeur
ne peut représenter fidélement le module d’Young. En effet, la mesure du module d’Young doit étre
faite avec précision. Lors de la réalisation des essais de traction, aucun capteur de déformation n’a été
employé pour déterminer I’allongement de la longueur utile. Seul un capteur de déplacement interne a
la micro-machine de traction Deben est utilisé pour obtenir 1’allongement de 1’éprouvette.

Cela ne signifie pas que le module d’Young ne peut pas étre différent de 190 GPa. En effet, un module
d’Young plus faible a été observé dans le cas d’un acier 316 SLM par rapport a un conventionnel
(Rottger et al., 2020). L’orientation de fabrication des échantillons produits par SLM montrent
également une variation de plus de 50% du module d’Young (Hitzler et al., 2017). La densité des
échantillons SLM est également un facteur impactant le module d’Young. En effet, le lien entre porosité
et module d’Young a pu étre établi (Lavery et al., 2017). La littérature présente aussi des valeurs de
module d’Young d’une valeur plus grande que 300 GPa (Gong et al., 2019) ou bien méme de 3 GPa ou
14 GPa. Ces deux derniéres valeurs sont expliquées par les auteurs comme étant le fait de la réduction
de la force de liaisons entre les atomes. Néanmoins, il est a noter que le taux de porosité des éprouvettes
présentant les deux valeurs précédentes de module d’Young est supérieure a 10% ou égale a 1%
respectivement (Lu et al., 2020). La conduite méme des tests de traction est un facteur a prendre en
considération pour obtenir des valeurs de module d”Young correctes (Lord and Morrell, 2010).

Au-dela de la question du module d’Young, il apparait que le traitement SMAT est donc un moyen
particulierement efficace pour augmenter la limite d’endurance des échantillons produits par SLM.
Plusieurs facteurs permettent d’expliquer cette augmentation :

- L’état de surface des éprouvettes produites par SLM est souvent médiocre (voir Figure Il1. 1).
Le traitement SMAT permet d’atteindre des valeurs de rugosité tres faible. Cela permet donc de
limiter I’impact néfaste de la rugosité lors de 1a sollicitation en fatigue. En effet, il est établi
qu’une forte rugosité fait apparaitre des zones de concentration de contrainte amenant a des/une
fissuration(s) précoce(s) lors de sollicitations en fatigue.

- L’écrouissage en surface, se traduisant d’une part par I’augmentation de la micro-dureté (Figure
I11. 2) ainsi que par I’introduction de contraintes résiduelles de compression (Figure I11. 6). Cet
écrouissage va avoir pour effet de diminuer la vitesse de propagation de la fissure dans
I’épaisseur de 1’échantillon depuis la surface. Ainsi, il est plus difficile pour la fissure de se
propager au sein de 1’éprouvette, du moins, en sous surface.

- La fermeture des porosités en sous-couche. En effet il a été constaté que le traitement SMAT
avait pour effet de diminuer la fraction volumique des porosités proches de la surface. Ces
derniéres peuvent avoir un réle de concentration de contrainte lors de la sollicitation et donc
mener a une initiation prématurée d’une fissure.

- Lasollicitation en flexion. En effet, la sollicitation de fatigue opérée est du type flexion alternée.
Ce type de sollicitation maximise le niveau de contrainte en surface. Ainsi, comme le post-
traitement mécanique utilisé est un traitement visant a améliorer spécifiqguement la surface de
I’échantillon, les effets bénéfiques du traitement SMAT sont exacerbés, expliquant cette
augmentation significative de la limite d’endurance.
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Au-dela de ces différentes contributions, il convient d’étudier de quelles manicres la fissuration s’est
opérée. La fagon dont la fissure s’initic et se propage en surface ainsi que dans I’épaisseur de
1’échantillon peut également permettre d’expliquer 1’augmentation de la limite d’endurance dans le cas
SMATE.

Comme présenté sur la Figure 111. 19, certaines éprouvettes brutes n’ont pas complétement rompu au
bout de 2 millions de cycles. Cela permettra d’observer la fissuration en surface pour en déduire la
maniére dont la fissure s’amorce puis se propage.

[11.4.3 Initiation de fissures

Certaines éprouvettes brutes ne se sont pas complétement rompues, a savoir les numéros 3, 7, 9 et 10
sur la Figure 111, 19. L’analyse de la surface de ces éprouvettes va permettre de déterminer de quelle
facon les fissures apparaissent et se propagent.

Les Figure I11. 20 présentent les images prises au microscope numérique de 1’éprouvette brute numéro
3 selon les flancs de I’éprouvette (c et d) ainsi que des deux surfaces (e et ). Les schémas sur la Figure
I11. 20a et b permettent de mieux visualiser les zones d’analyse. Il apparait que la sollicitation imposée
a 500 MPa a pour résultat la formation de fissures en surface. Comme les fissures observées ne
proviennent pas de la méme zone d’amorgage, les fissures ont été encadrées de rectangles pointillés
colorés permettant de discerner quelles fissures sont observées sur les images des Figure 111. 20 ¢, d, e
etf.

Il apparait donc d’une part sur les flancs de 1’éprouvette que des fissures se sont développées a travers
toute 1’épaisseur. Ces mémes fissures (verte et rouge) ont ainsi pu se propager sur la surface des
éprouvettes indépendamment 1’'une de I’autre. Néanmoins, ces fissures ne se sont pas rejointes, ce qui
aurait entrainé la ruine compléte de 1I’éprouvette.

Une analyse similaire a été effectuée sur les autres éprouvettes brutes non rompues (7, 9 et 10). Il est
constaté, dans tous les cas, un début de fissuration suivant les flancs de 1’éprouvette.
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Figure I1I. 21a

Figure I11. 20 : a) et b) Schémas de I’éprouvette de fatigue brute numéro 3 permettant de visualiser les zones d’analyse
des Figure I11. 20c, d, e et f. Images de I’état de surface de I’éprouvette brute numéro 3 (sollicitée a 500 MPa, voir
Figure I11. 19) suivant les deux flancs (c et d) et les deux surfaces (e et f). Les rectangles de couleurs indiquent la présence
d’une fissure, une couleur est associée a une fissure. Ainsi, des rectangles de méme couleur sur des images différentes
indiquent qu’il s’agit de la méme fissure, observée différemment sur I’éprouvette.

La fissuration s’initie dans un premier temps sur les flancs des éprouvettes, et ce, indépendamment d’un
coté ou de I’autre. Cette constatation est cohérente avec le type de sollicitation employé ainsi que la
forme de I’éprouvette. Comme il a déja été évoqué, la sollicitation en flexion impose une contrainte
maximale a la surface de I’éprouvette et parallélement a cela, les flancs de 1’éprouvette forment avec la
surface un angle doit, ce qui constitue une zone de concentration de contrainte. Ainsi, il apparait naturel
que des fissures se développent préférentiellement sur les flancs de 1’éprouvette.

En étudiant plus précisément la surface des éprouvettes, il apparait que certaines fissures ne sont pas
reliées a celles ayant été initiées sur les flancs. Cela signifie donc que I’initiation de ces fissures a une
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origine différente de celles présentes sur les flancs de I’éprouvette. La Figure I11. 20f présente une fissure
encadrée en bleu signifiant qu’elle n’a pas pour origine les deux fissures provenant des flancs (encadrées
en rouge et vert sur la Figure I11. 20f). La Figure I1l. 21a présente I’agrandissement de la zone encadrée
sur la Figure I11. 20f ou il est identifié une particule partiellement fondue en surface d’une taille
importante (aux alentours de 120 um de diamétre). La singularité de cette particule est également
identifiée en effectuant un relevé 3D de la zone présenté sur la Figure I11. 21b. Ainsi, par rapport a la
surface globale, la particule affiche une hauteur conséquente (équivalente a 100 pum).
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Figure I11. 21 : a) Agrandissement de la zone encadrée sur la Figure I11. 20, b) Représentation 3D de la zone encadrée
en a).

Des particules de taille importante sont ainsi a 1’origine d’une initiation directement en surface. Bien
que la fissure ait déja pu se propager en surface sur une longueur non négligeable, cela ne permet pas
d’attester formellement que la zone observée sur la Figure I1l. 21a corresponde a la zone d’amorgage.
Or, une observation similaire a pu étre réalisée sur une autre éprouvette brute non rompue, ce qui tend
a confirmer le fait que ces particules sont a I’origine d’un début précoce de fissuration.

Ces défauts de fabrication caractérisés par des particules particllement fondues d’un diamétre important
(pour rappel, la distribution granulométrique de la poudre indique que 10% de particules ont une taille
supérieure a 55 um) sont peu nombreux mais jouent un réle crucial dans la fissuration en surface. En
effet, comme vu précédemment, ces particules vont étre le lieu d’une concentration de contrainte,
permettant ainsi I’amorcage de fissure directement en surface de 1’échantillon.

La présence de fissures en surface influence, indépendamment de la durée de vie globale, le trajet des
autres fissures et particuliérement celles initiées sur les flancs de I’éprouvette (voir Figure I11. 20c et d).
Pour visualiser cette influence, la longueur de la fissure ainsi que 1’angle qu’elle forme avec I’axe
transversal ont été déterminés pour chaque éprouvette de fatigue. La Figure 1. 22a présente un exemple
de mesure. Une fois que ces valeurs ont été relevées pour toutes les éprouvettes rompues, celles-ci sont
disposées dans un graphique, présenté sur la Figure I11. 22b.

Dans cette figure, ’axe des abscisses correspond a la longueur de la fissure. Plus cette valeur augmente,
plus la fissure s’éloigne du centre géométrique de I’éprouvette, égale a 20 mm. L’axe des ordonnées
correspond a la valeur de 1’angle que la fissure forme avec 1’axe transversal. Plus la valeur de 1’angle
augmente, plus la fissure tend a avoir une trajectoire oblique par rapport a I’axe transversal. Les
échantillons bruts présentent les valeurs d’angles entre les fissures et I’axe transversal les plus élevées,
signifiant donc que le parcours de la fissure n’est pas paralléle a I’axe transversal mais a tendance a
dévier. Au contraire, les échantillons SMATés Low ou High présentent des fissures presque paralleles
a ’axe transversal (hormis un cas dans pour la condition SMAT High présentant un angle supérieur a
4°).
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La tendance pour les échantillons bruts a présenter une fissuration déviant de 1’axe transversal s’explique
par les observations précédentes. En effet, la surface trés cahotique des échantillons bruts augmente
considérablement la probabilité de présenter des défauts superficiels de fabrication caractérisés
notamment par des particules partiellement fondues d’une taille suffisamment importante pour &tre
générateur de concentration de contrainte. Des fissures en surface s’amorcent via ces singularités et
influencent, au fur et a mesure de la sollicitation, la trajectoire des fissures ayant débutées sur les flancs
de I’éprouvette. Ainsi cela explique pourquoi les échantillons bruts présentent des fissures désaxées par
rapport a 1’axe transversal, au contraire des cas SMATEs, a la surface desquels ces défauts ont été
supprimés via le traitement.
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Figure I1l. 22 : a) Exemple du relevé de la distance et de ’angle par rapport a I’axe transversal d’une fissure, b)
Longueur de la fissure suivant ’axe transversal par rapport a I’axe longitudinal des éprouvettes sollicitées ayant
rompues (voir Figure I11. 19).

Dans le cas d’une sollicitation en fatigue en flexion alternée, les éprouvettes brutes en acier 316L
réalisées par SLM présentent un amorgage a partir de chaque flanc de I’éprouvette. De plus, la mauvaise
qualité de surface induit une formation supplémentaire de fissures. Ces nouvelles fissures vont étre a
I’origine d’une propagation plus rapide ainsi que d’une diminution de la durée de vie des éprouvettes.
L’application du post-traitement SMAT permet d’obtenir un état de surface moins rugueux et plus
uniforme, supprimant ainsi I’initiation éventuelle de fissures en surface.

A présent que la fissuration en surface a été constatée, I’observation des facies de rupture des éprouvettes
rompues va permettre de mettre en évidence la ou les zones a partir desquelles les éprouvettes ont
démarré leurs ruptures.

I11.4.4 Faciés de rupture

Afin d’identifier les causes de la rupture des échantillons au cours de la sollicitation, il est judicieux
d’observer de maniere globale les facies de rupture. Les Figure I11. 23 présentent un facies de rupture
reconstruit a partir d’une succession d’images MEB suivant trois conditions de 1’étude (Brute, SMAT
Low et SMAT High). L’observation des facies de rupture va donc permettre d’identifier les zones
d’intérét pour une analyse plus spécifique des zones d’amorgage ainsi que pour déterminer la manicre
dont la propagation de(s) fissure(s) s’exécute(nt) dans la section des échantillons.
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Figure I11. 23 : Faciés de rupture complet de I’échantillon a) Brut 5 (350 MPa), b) SMAT Low 5 (650 MPa) et ¢c) SMAT
High 2 (650 MPa). Les cercles en pointillés blancs symbolisent la présence d’un défaut. La définition de la ligne pointillée
bleue est a retrouver sur la Figure 111. 29.

Sur les images présentées dans les Figure 111. 23 a a c, il est possible de localiser des sites d’amorgage
(entourés en pointillés blancs). Les zones entourant ces différents sites présentent la caractéristique
classique du développement de fissure, a savoir la présence de lignes convergentes vers le site
d’amorgage.

Les Figure I11. 24 présentent deux exemples de défauts localisés sur chacune des conditions étudiées
(Brute, SMAT Low et SMAT High). Il apparait que les défauts ayant amorcé la fissuration sont de
différents types suivant les conditions étudiées. En effet, pour le cas brut, les défauts sont liés a la
mauvaise qualité de surface. La forte rugosité entraine 1’apparition de creux et de pics a la surface de
I’échantillon. Certains de ces pics ou creux peuvent prendre des proportions importantes (comme
présenté sur la Figure Ill. 21b) entrainant ainsi une concentration de contrainte amenant a la
plastification précoce de cette zone et donc a un amorcgage de la fissuration.

Pour les cas SMATés, au contraire, aucun défaut lié a la surface des échantillons n’est détecté. Les
défauts sont d’un autre type, ceux-ci sont situés dans la section de 1’échantillon et sont le résultat de
défauts de fusion, liés a un manque de fusion (Figure I11. 24e) ou caractérisés par la formation de porosité
(Figure 111. 24c).

Figure 111, 27a Fiqure 111. 27b
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Figure I11. 24 : Image MEB des défauts ayant amorcé la fissuration dans le cas a) Brut 1 (600 MPa), b) Brut 5 (350
MPa), ¢) SMAT Low 8 (800 MPa), d) SMAT Low 5 (650 MPa) SMAT High 9 (850 MPa), f) SMAT High 7 (90 MPa).

Pour confirmer que ces exemples caractérisent le type de défauts détecté sur ces échantillons, une
représentation schématique permettant de condenser la localisation des défauts relevés sur chacune des
éprouvettes est présentée sur la Figure I1l. 25. Cette représentation n’est faite que sur un quart d’une
section d’éprouvette car aucune surface n’a été prise comme référence que ce soit lors de la fabrication
des éprouvettes ou lors de leur sollicitation, de ce fait, il n’y a pas d’intérét a réaliser ce schéma sur une
section compléte.

Figure I11. 25 : Représentation schématique de la localisation des défauts relevés sur chacune des éprouvettes rompues
suivant chaque condition.

11 apparait d’une part que pour le cas brut, ceux-Ci ne présentent exclusivement que des défauts liés a la
surface des échantillons. En employant le post-traitement SMAT, la surface des échantillons est plus
réguliere (Ra ayant été diminué de plus de 90%), limitant ainsi les zones éventuelles de concentration
de contrainte. Ainsi, les défauts relevés dans les cas SMATés sont localisés en sous surface et plus
particulierement sur les flancs des éprouvettes. Cette localisation sur les flancs est le résultat de la
géométrie des éprouvettes, comme il a ét€ vu, la contrainte localisée sur les flancs de 1I’éprouvette sera
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plus importante que celle mesurée en surface du fait de I’angle droit. Ainsi les porosités proches de cette
zone auront un impact plus important sur la tenue mécanique que des porosités situées au centre
géométrique de 1’échantillon par exemple.

De plus, les défauts relevés dans les cas SMATEs présentent les conséquences directes du SMAT. La
Figure 1ll. 26a présente la porosité détectée dans I’angle de I’éprouvette SMAT Low 7. Un
agrandissement permet d’observer la surface de cette porosité ainsi que la frontieére de ce défaut a partir
de laquelle la fissuration a pu se propager (fleches noires). La surface de ce défaut présente des lignes
paralléles successives pouvant prendre plusieurs directions. Ces lignes paralleles sont similaires a celles
observées en surface d’une éprouvette SMATée dans le chapitre précédent et correspondent a des bandes
de glissement formées lors de la déformation plastique générée durant le traitement SMAT. Ce
glissement s’observe notamment sur la Figure I11. 26¢ par le réseau de bandes (fleches bleues) sur lequel
est clairement constaté le chevauchement de la matiére caractéristique du glissement.

Figure I11. 26 : a) Défaut observé dans I’éprouvette SMAT Low 7 (750 MPa), b) Agrandissement du défaut, c) Présence
de bandes de glissement a la surface du défaut.

Il a été vu les conséquences du traitement SMAT sur les défauts entrainant la géneration des fissures.
Ainsi, la surface ne présente plus, aprés SMAT, de caractéristiques pouvant nuire a I’éprouvette. Les
défauts internes présents dans les éprouvettes, notamment la porosité formée durant la fabrication,
montrent ici leur impact sur la tenue mécanique.

Ainsi, pour terminer sur la compréhension de la rupture lors d’une sollicitation en fatigue en flexion
alternée appliquée a des éprouvettes en acier 316L SLM brutes ou SMATEs, il convient de discuter sur
la propagation de fissures au sein de la section étant donné que les causes de 1’amorgage des fissures
dans ces différents cas sont a présent connues.

I11.4.5 Discussion sur la propagation de fissures

Pour déterminer la fagon dont la propagation de fissures s’effectue, 1’analyse du facies de rupture proche
des défauts précédemment détectés est nécessaire. Les Figure I11. 27 présentent des agrandissements des
zones autour d’un défaut détecté sur une éprouvette brute (Figure I11. 24b). Ces deux images ont d’une

94



Chapitre 111 : Etude des propriétés mécaniques

part la particularité de présenter un motif en chevron. Ce motif est typiquement observé dans le cas
d’une propagation de fissure. D’autre part, les deux images présentent une direction de propagation
différente. En effet, dans le cas de la Figure Ill. 27a, la propagation s’effectue perpendiculairement a
1’axe de sollicitation. Au contrainte, sur la Figure I11. 27b, le sens de propagation est paralléle a ’axe de
sollicitation. Ces motifs sont également observeés aux alentours des précédents défauts présentés (Figure
I11. 24) de méme que sur tous les autres répertoriés (Figure Il1. 25). Ainsi, il apparait qu’a partir de ces
défauts, la fissure se propage dans toutes les directions.

Figure I1l. 27 : Propagation de la fissure prenant la forme d’un motif en chevron autour du défaut relevé sur
I’éprouvette brute 5 (voir Figure 111. 24b) montrant la propagation de la fissure dans le sens a) perpendiculaire a I’axe
de sollicitation, b) paralléle a ce méme axe. La double fléche noire représente I’axe de sollicitation et les fleches pointillées
blanches représentent la direction de propagation.

Un autre motif caractéristique de la sollicitation en fatigue a été observé. Les Figure Ill. 28a et b
présentent des stries de fatigue observées sur la surface du faciés de rupture d’éprouvettes SMATées
uniquement.

Figure I11. 28 : Exemple de stries de fatigue sur la surface du faciés de rupture des cas a) SMAT Low 5 (650 MPa) et b)
SMAT High 9 (850 MPa). La double fleche noire représente I’axe de sollicitation.

A T’aide des éléments a présent a disposition, il est donc possible de schématiser le processus de
fissuration, allant de 1’amorgage des fissures jusqu’a la rupture de 1’éprouvette, en passant par la
propagation. La Figure Ill. 29 présente un schéma illustrant la fissuration au sein de la section des
échantillons bruts et SMATEés. Ainsi, les différentes étapes de la fissuration peuvent étre décrites comme
suit :

- L’amorcage : Les flancs de 1’éprouvette sont les premiéres zones a développer des fissures
comme en atteste les Figure Ill. 20c et d, pour le cas brut ou SMATEé. De plus, le cas brut
présente des fissures directement générées a la surface des éprouvettes, du fait de la mauvaise
qualité de surface, comme présenté sur la Figure Ill. 21a. Le cas SMATé ne présente pas de
fissuration direct en surface mais I’amorcage s’y effectue en sous surface, dans une zone proche
des flancs de 1’éprouvette (voir Figure Ill. 25) a partir d’un défaut tel qu’une porosité. Dans le
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schéma sur la Figure 111. 29a, les fissures générées en surface sont représentées par des doubles
fleches rouges.

- La propagation : a la suite de ces différents amorcages de fissures (flancs, surface, porosités),
celles-ci vont progresser d’une part a la surface de 1’éprouvette, cette propagation étant
symbolisée par des fleches rouges discontinues. D’autre part, celles-ci vont progresser dans la
section de I’échantillon, symbolisée cette fois-Ci par des fleches noires continues, la propagation
s’étendant a tout 1’espace environnant le défaut. La propagation est caractérisée par un motif de
type chevron (voir Figure Il1. 27).

- Larupture : au fur et & mesure des sollicitations, les fissures initialement développées a partir
des deux flancs de I’éprouvette puis propagées sur les surfaces ainsi que dans la section tendent
a se rejoindre pour conduire a la rupture de I’éprouvette. Cette jonction est symbolisée par une
ligne pointillée bleue dans le schéma ci-dessous. Elle symbolise la zone ou la contrainte
moyenne est nulle. Cette jonction n’est pas nécessairement alignée avec 1’axe central de
I’éprouvette. En effet, la facon dont cette jonction se dessine atteste de la présence de défauts.
Les défauts, permettant ’initiation prématurée des fissures, permettent a celles-ci de se propager
plus rapidement dans la section de I’éprouvette. Etant donné que la cinétique de la fissuration
est inégale de chaque c6té, la jonction sera décalée par rapport au centre et sera au plus pres de
la surface ne comportant pas de défauts. Ce décalage est observé sur les Figure 111. 23 des faciés
de rupture de différentes éprouvettes sur lesquelles ont été entourés en cercles pointillés blancs
les défauts ayant amorcé des fissures.

Figure I111. 29 : Schéma illustrant initiation ainsi que la propagation des fissures durant un essai de fatigue en flexion
alternée dans la section d’un échantillon a) brut, b) SMATSé. Les fleches rouges et noires représentent respectivement
la propagation des fissures en surface et dans la section. La ligne pointillée bleue représente la jonction entre les fissures
provenant des deux flancs de I’échantillon. La double fléche noire représente I’axe de sollicitation.

111.5 Conclusion

Dans ce chapitre, les propriétés mécaniques en traction et fatigue des aciers 316L SLM bruts,
SMATSEs, recuits ou encore traités par un post-traitement successif (SMAT puis recuit ou inversement)
ont été analysees. Les effets du traitement SMAT, des traitements thermiques et de la combinaison
successive de ces derniers ont été évalues.

Le traitement SMAT permet d’améliorer significativement les propriétés de la surface des aciers
316L SLM. La rugosité peut &tre ainsi diminuée de plus de 90% par rapport a 1’état initial. La micro-
dureté en surface est augmentée de plus de 40% et des contraintes résiduelles de compression de 1’ordre
de -300 MPa sont introduites a la surface de 1’échantillon.

Les essais de traction montrent une augmentation de la limite d’¢lasticité accompagnée dans
une proportion plus importante d’une chute de la ductilité des échantillons en acier 316L SLM traités
par SMAT. L’influence du traitement thermique de recuit sur les propriétés mécaniques indique la forte
dépendance des propriétés mécaniques a la microstructure cellulaire interne aux échantillons.
L’application d’un traitement thermique suivi d’un traitement SMAT permet de conserver les propriétés
mécaniques des échantillons quel que soit 1’état interne de dégradation de la microstructure cellulaire.
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L’étude de 1’évolution de 1’écrouissage lors d’un essai de traction permet de montrer que la structure
cellulaire permet de maintenir un niveau d’écrouissage stable tout au long de la déformation.
L’augmentation des propriétés mécaniques étant causée majoritairement par I’introduction de nouvelles
dislocations en sous-couche de I’échantillon lors du traitement SMAT. C’est également cette
accumulation de dislocations en sous-couche qui diminue la ductilité totale de I’éprouvette.

Les essais de fatigue en flexion alternée réalisés en partenariat avec 1’université d’Oulu en
Finlande montrent une nette amélioration de la limite d’endurance des éprouvettes traitées par SMAT
(>100%). Cette amélioration est le résultat de nombreux facteurs, tel que la diminution de rugosité,
I’écrouissage et I’introduction de contraintes résiduelles de compression en sous-couche de
I’échantillon. L’analyse des surfaces et des faci¢s de rupture des éprouvettes indiquent également une
différence dans I’initiation et la propagation des fissures. Les sites d’amorcage dans le cas brut étant
caractérisés par des défauts de surface et au contrainte pour le cas SMATE, par des défauts internes. Une
illustration sur I’initiation et la propagation des fissures pour les cas brut et SMATE¢ est proposée afin de
schématiser la différence entre les deux cas.

Dans le chapitre suivant, les post-traitement SMAT et thermique de recuit seront assemblés au
sein d’un méme post-traitement. Le post-traitement duplex sera étudié¢ dans le but d’améliorer la perte
de ductilité de I’acier 3161 SLM par rapport a un traitement SMAT seul.
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Chapitre IV : Mise au point d’un traitement duplex thermo-mécanique (SMAT/TT)

V.1 Introduction

Comme présenté dans 1’introduction générale, I'un des objectifs de cette these est ’amélioration des
propriétés mécaniques de ’acier 316L obtenu par fabrication additive a travers la mise au point d’un
post-traitement thermomécanique (duplex). L’objectif d’un tel post-traitement est de parvenir a
minimiser la baisse de ductilité induite par le traitement SMAT tout en conservant une résistance
mécanique importante. Ainsi, dans ce dernier chapitre, les procédures expérimentales utilisées pour la
mise en place de deux post-traitements duplex seront présentées.

Dans un premier temps, le premier post-traitement duplex permettant la combinaison de ces deux
traitements (thermigue et mécanique) a été testé sur une machine déja existante au LASMIS, dénommée
« Bertin », intégrant un chauffage par le moyen de lampes a infrarouge. Les résultats présentés
concernant ce premier post-traitement duplex ont été obtenus dans le cadre d’un stage de fin d’études.
Les essais sur cette machine ont été réalisés par deux étudiants (Liam McWilliams et Jamie Lindsay) de
1’Université de Strathclyde & Glasgow en Ecosse dans le cadre de leur projet de fin d’études et dans
lequel j’ai pu participer a leurs encadrements. Pour le second post-traitement duplex, un nouveau
systeme de traitement thermique par passage du courant électrique a été réalisé et adapté sur le systeme
SMAT déja existant. Ce second traitement permet de pallier certaines limitations du premier post-
traitement duplex.

IVV.2 Post-traitement duplex avec chauffage par rayonnement
infrarouge (S&HT : SMAT and Heat-Treated)

Cette section va présenter le premier post-traitement duplex employant des lampes a infrarouge pour
effectuer le traitement thermique. La mise au point du traitement, les limitations du systéme ainsi que
les propriétés mécaniques induites par ce traitement sont présentées.

IVV.2.1 Mise au point

Contrairement au chauffage par convection intervenant dans un four conventionnel dans lequel 1’air est
chauffé via des résistances, le chauffage par rayonnement infrarouge permet d’élever directement la
température de la piéce a traiter. Il n’y a pas besoin de chauffer le milieu entourant la piece (1’air) pour
la chauffer. L’infrarouge correspond a une gamme de longueur d’onde allant de 700 nm jusqu’a 1000
nm environ comme I’illustre la Figure 1V. 1.

Domaine infrarouge

.

Ultraviolet y/iei IR IR IR [ Or!des
Visible court moyen long l hertziennes
| ! I =

0,38 0,76 2 4 10 1000 A (wm)

Domaine pratique des
applications infrarouges

L'échelle pour la longueur d'onde 4 est arbitraire
Figure IV. 1 : Bandes de longueur d’onde (Dory et al., 1999).

Trois domaines différents de 1’infrarouge sont exploités, le domaine de 1’infrarouge court, moyen ou
long. Le type d’application industrielle peut nécessiter un domaine plutdt qu’un autre. L’avantage
d’employer le chauffage par rayonnement infrarouge réside dans la facilit¢ de transfert de chaleur.
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Chapitre IV : Mise au point d’un traitement duplex thermo-mécanique (SMAT/TT)

Comme dit précédemment, nul besoin de réchauffer I’air ambiant pour chauffer une pi¢ce. L’énergie
employée pour chauffer une piéce peut étre focalisée directement a sa surface. La densité de puissance
¢levée et ’inertie thermique généralement faible permettent une montée en température rapide de la
piéce (Dory et al., 1999).

C’est ce premier type de mise en température qui est exploitée pour chauffer les éprouvettes. La
littérature ne fait néanmoins pas mention de I’effet du traitement thermique via un rayonnement
infrarouge sur quelques matériaux que ce soit.

Comme indiqué dans I’introduction, les moyens expérimentaux pour réaliser un post-traitement duplex
avec un traitement thermique par rayonnement infrarouge sont déja disponibles au LASMIS. La machine
dénommée « Bertin », visible sur la Figure IV. 2a, possede le matériel nécessaire a la réalisation du
traitement SMAT. Ce dispositif est équipé de lampes a infrarouge (Figure IV. 2b) ainsi que d’une
enceinte en céramique permettant la mise en température des éprouvettes en acier 316L SLM dans le
cadre de notre étude.

Ceramic -
Chamber

Figure IV. 2 : a) Vue élargie de la machine Bertin, b) Lampes a infréroge.

Les lampes a infrarouge installées sur la Bertin sont dotées d’une puissance de S00W chacune et sont
commercialisées par la société Vulcanic possédant comme numéro de référence le 6014-21. Les lampes
exploitent le rayonnement infrarouge dans le domaine court (voir Figure 1V. 1) et fonctionnent de
maniére « tout ou rien ». Concernant la mise en place du systéme, les éprouvettes sont placées dans un
porte-échantillon lui-méme déposé sur la chemise entourant la sonotrode. L’enceinte en céramique est
ensuite mise en place (Figure 1V. 3a).

Dans cette enceinte, les lampes a infrarouge sont placées de facon a focaliser le rayonnement sur le
porte-échantillon (Figure 1V. 3b). L’espace dans I’enceinte est restreint comme le montre la Figure IV.
3b. Le systeme composé des lampes a infrarouge et de la chambre en céramique ne permet pas
d’introduire autre chose que le porte-échantillon en acier. Ce manque d’espace impose une application
du traitement SMAT a un niveau de sévérité modéré voire faible. En effet, comme il n’est pas possible
de maintenir en place le porte-échantillon en déposant une charge a sa surface, un traitement SMAT
possédant des conditions d’application trop sévére (amplitude de vibration élevée notamment) induirait
une vibration voire le mouvement du porte-échantillon de par les impacts des billes a sa surface.
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Figure IV. 3 : a) Vue extérieure de ’enceinte en céramique, b) Vue interne de ’enceinte en céramique.

La mesure de température via I’emploi d’un thermocouple est effectuée au plus proche des éprouvettes.
Le thermocouple est inséré dans le porte-échantillon au moyen d’un pergage effectué au préalable pour
conserver la méme disposition lors des mesures que lors des essais. Les mesures indiquent une
température maximale atteignable de 400°C environ. Ainsi, c’est a cette température que les éprouvettes
seront traitées thermiquement lors du post-traitement duplex. La Figure IV. 4 présente la montée en
température des éprouvettes. Il avait été dit précédemment lors de la présentation du fonctionnement du
traitement thermique par rayonnement infrarouge que la montée en température est rapide. Il apparait
finalement que la montée en température est lente. En effet, il faut approximativement une heure aux
lampes a infrarouge pour élever la température des éprouvettes jusqu’a environ 400°C. Cela s’explique
par le fait que les éprouvettes ne sont pas directement impactées par le rayonnement des lampes a
infrarouge. Les éprouvettes étant contenues dans le porte-échantillon, ¢’est d’abord le porte-échantillon
en acier qui est chauffé par rayonnement et qui permet ensuite une élévation de la température des
éprouvettes par conduction (contact entre les éprouvettes et le porte-échantillon).

Maintien de la
température

Maintien de la
50 température

Phase de
refroidissement

<4“—>
|

0 20 40 60 80 100 120 140
Time (minutes)

Figure IV. 4 : Evolution de la température en fonction du temps au cours de deux cycles.

Ainsi, les paramétres d’application du traitement SMAT et du traitement thermique au moyen des
lampes a infrarouge sont résumés dans le Tableau IV. 1. La durée du traitement SMAT est fixée a 30
minutes par face avec une amplitude de vibration de la sonotrode fixée a 8 um. Cette valeur d’amplitude
correspond a la valeur a laquelle aucun mouvement du porte-échantillon n’est relevé durant le
traitement. La température employée avec les lampes a infrarouge est fixée a 400°C.
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Chapitre IV : Mise au point d’un traitement duplex thermo-mécanique (SMAT/TT)

~ Traitement SMAT
Conditions i
Durée de traitement — Traitement Thermique
(min) 30 Condition
Diamétre (mm) 3 Température (°C) Ambiante / 400
Amplitude (um) 8

Tableau IV. 1 : Conditions de SMAT et de température employées lors du traitement utilisant les lampes a infrarouge.

A présent que les conditions de traitement ont été définies, le traitement des éprouvettes est effectué et
les résultats des propriétés mécaniques obtenus sont présentés dans la section suivante.

IV.2.2 Propriétés mécaniques obtenues

A T’aide du dispositif de mise en température employant les lampes a infrarouge présenté dans la section
IV.2.1, plusieurs conditions de traitements ont été étudiees. Les conditions du traitement SMAT et du
traitement de recuit sont présentées dans le Tableau IV. 2. Pour clarifier la lecture des différentes
conditions, lorsque le traitement inclut le traitement SMAT et le traitement thermique par lampes a
infrarouge, le chiffre (1) indique que le traitement considéré est employé en premier et que le traitement
(2) est effectué par la suite. Seul le traitement S&HT, correspondant au traitement duplex, emploie le
SMAT et le traitement thermique en simultané.

Dénomination du traitement SMAT Lampes a infrarouge
AB (As-built) - -
S v -
HT - v
SHT 1) v >/ (2)
HTS (2) v < v (1)
S&HT v < >

Tableau IV. 2 : Dénomination des différents post-traitements opérés dans la section IV.2. Dans le cas d’un double
traitement effectué de fagon successive, le chiffre indique quel traitement est opéré en premier.

Une fois les éprouvettes traitées suivant les différentes conditions du Tableau IV. 2, les propriétés
mécaniques sont étudiées.

La Figure V. 5 présente les résultats de rugosité obtenus sur les différents échantillons. 1l apparait que
le traitement S&HT permet d’obtenir la rugosité la plus faible. C’est un résultat en accord avec celui
d’une étude antérieure montrant que la température de traitement est un facteur influencant la rugosité
(Grosdidier and Novelli, 2019). En sachant que I’acier est de plus en plus malléable avec I’accroissement
de la température, les billes projetées a la surface de I’échantillon chauffé a 400°C s’y enfoncent plus,
réduisant ainsi de proche en proche la rugosité initiale.

14

2 HAB S
10 mHT m HTS
8 SHT =S&HT

=

Surface Roughness Ra (pm)
£

]

|
11 M=

Figure IV. 5 : Rugosité Ra des échantillons en acier 316L SLM en fonction du traitement effectué.
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La micro-dureté a également été relevée dans la moitié de la section des différents échantillons afin de
quantifier 1’écrouissage subi par 1’éprouvette. La Figure 1V. 6 présente les profils de micro-dureté
obtenus. Le traitement duplex en simultané S&HT présente les valeurs de micro-dureté les plus
importantes en sous-surface, de méme pour le cas SHT. Pour la supériorité des valeurs de micro-dureté
pour les cas S&HT et SHT, cela peut s’expliquer par le fait, qu’au méme titre que la rugosité est plus
fortement diminuée lors d’un traitement a chaud, 1’écrouissage subi par I’éprouvette est plus important,
amenant a des valeurs de micro-dureté plus élevées en sous-couche.

380

mAB uS
360

mHT mHTS

340 SHT ®S&HT

N W W
o O DN
o O o
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o

Hardness (HV o,5)
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0 50
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220 !
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Figure IV. 6 : Profils de micro-dureté des échantillons en acier 316L SLM en fonction du traitement effectué.

Les courbes de traction obtenues suivant les différents cas sont présentées sur la Figure IV. 7.
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Figure IV. 7 : Courbes de traction obtenues suivant les différents traitements opérés.

Les propriétés mécaniques (limite d’élasticité, limite en traction, allongement a rupture) des différentes
conditions étudiées sont présentées sur le Tableau IV. 3.
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. Limite d’élasticité | Limite en traction Allongement a rupture
Condition (MPa) (MPa) 9 (%) P

AB 508 + 3 609 + 3 43+ 3

S 581+6.2 664+8.3 35.1+12.2 -18%
HT 554+11.2 658+0.6 37.6+2
SHT 586+9.9 663+1.4 34.2+0.8 -20%
HTS 580+13.4 662+5.7 28.4+1.2 -34%

S&HT 615+3.6 682+3.5 36.9+4.7

Tableau IV. 3 : Valeur de limite d’élasticité, limite en traction et allongement a rupture des éprouvettes des différentes
conditions de traitement employées. La variation en pourcentage des propriétés mécaniques de chaque condition par
rapport a I’état brut est également précisée.

Deux conclusions essentielles ressortent des valeurs du Tableau IV. 3. La premiére est que les
échantillons traités par le traitement S&HT présentent les propriétés mécaniques les plus élevées (limite
d’élasticité et limite en traction) par rapport aux autres traitements et notamment par rapport au SMAT
seul (S). Cela peut étre mis en paralléle avec les plus grandes valeurs de micro-dureté relevées sur cet
échantillon, indiquant un écrouissage généré plus important sur une profondeur plus grande. La
deuxieme conclusion est que les données permettent de statuer sur I’impact de ce double traitement sur
la ductilité. En effet, la diminution de la ductilité dans le cas du traitement S&HT est plus faible que
dans le cas S. Bien que les écarts-types associés a chacune de ces valeurs ne permettent pas d’affirmer
formellement cette conclusion, il apparait que I’emploi du traitement thermique en simultané du SMAT
a un effet bénéfique sur la ductilité.

IV.2.3 Conclusion

Cette premiére méthode de traitement duplex a permis de mettre en lumicre 1’apport de I’application de
la température en simultané d’un traitement SMAT (condition S&HT). En effet, bien que la diminution
de la chute de ductilité soit faible, il est toutefois clair d’une part que 1’état de surface en est amélioré et
que les propriétés mécaniques (hormis ’allongement) le sont, bien que Iégerement, par rapport a un
traitement SMAT seul.

Lors de la mise au point de ce systeme, plusieurs limitations sont apparues. Tout d’abord, I’amplitude
de vibration de la sonotrode devait nécessairement étre abaissée a une valeur modéré/faible pour
empécher le mouvement du porte-échantillon sous les impacts des billes. Egalement, le temps nécessaire
pour élever la température des éprouvettes est d’une durée importante, la Figure V. 4 ayant montré qu’il
est nécessaire d’alimenter les lampes a infrarouge durant presque 1 heure afin d’élever la température
des éprouvettes jusqu’a 400°C. Pour finir, comme le traitement SMAT des éprouvettes nécessite de
traiter successivement une face puis I’autre des éprouvettes afin d’éviter qu’elles ne fléchissent trop sous
I’impact des billes, un cyclage thermique doit donc étre mis en ceuvre pour retourner les éprouvettes. En
effet, lorsqu’une premiére face des éprouvettes est traitée, les lampes a infrarouge sont arrétées afin de
retirer le porte-échantillon de la chambre en céramique pour le retourner et le réinsérer. Cela implique
que les éprouvettes ont subi une nouvelle montée en température, de la température ambiante jusqu’a
400°C.

Le deuxieme systéme de traitement duplex présenté dans la section suivante est congu pour remédier
aux différentes limitations qu’impose I’emploi de la chambre en céramique et des lampes a infrarouge
présentées dans cette premiere partie.

I\VV.3 Post-traitement duplex avec chauffage par passage d’un
courant électrique (S&ET : SMAT and Electro-Treated)

Contrairement aux lampes a infrarouge, le passage d’un courant électrique appliqué a divers métaux a
fait I’objet de nombreuses études consacrées tant a I’évolution de la microstructure que des propriétés
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mécaniques. La section suivante présente donc ’état de 1’art de 1’emploi du passage d’un courant
électrique.

IV.3.1 Etat de ’art

La deuxiéme méthode de mise en température employée dans cette étude est le chauffage au moyen de
I’effet Joule ou appelé chauffage par passage direct de courant. Le principe est que la piéce a chauffer
est directement parcourue par un courant électrique se traduisant par un dégagement de chaleur par effet
Joule (Heurtin and Mazoyer, 1984). Cette technique peut s’employer sur tous types de matériaux
conducteurs. Le mode de traitement des métaux par passage de courant électrique inclut le mode continu,
alternatif ou pulsé (fréquence et temps de maintien du courant a définir), comme illustré sur la Figure
IV. 8.

=

10 20 30 40 50 60 v 80
—Continu
Alternatif |
Pulsé

Figure V. 8 : Les trois modes de passage du courant électrique pour le traitement des métaux : continu, alternatif et
pulseé.

Intensité (A - arbitraire)

Temps (s)

Le courant électrique induit deux effets dans I’échantillon. Le premier effet est thermique. Comme
expliqué précédemment, il se traduit par un dégagement de chaleur di a I’effet Joule. Le second effet
est athermique. Celui-ci a d’abord été présenté comme le résultat de la diffusion d’atomes causée par
I’effet « d’¢lectromigration ». L’énergie cinétique du flux d’électrons induit par la forte densité de
courant traversant 1’échantillon est responsable de ce phénoméne (Liang and Lin, 2018). Une récente
étude a par la suite apporté des précisions sur I’origine de ce phénoméne en expliquant 1’effet athermique
par un affaiblissement des liaisons atomique dd a un déséquilibre des charges proches des défauts (joints
de grains, dislocations) (Kim et al., 2020). Cet affaiblissement des liaisons atomiques sous passage du
courant électrique a pu étre révélé via la mesure de la diminution du module d’élasticité sous passage
du courant électrique.

L’application d’un courant électrique sur différents matériaux métalliques a pu montrer ses multiples
effets sur la microstructure. Il a ainsi pu étre constaté que le courant électrique permet d’obtenir une
recristallisation similaire a celle générée avec un traitement thermique opéré dans un four conventionnel
mais avec un temps de maintien et une température plus faibles (Park et al., 2017 - 20A/mm? - pulsé -
Aciers sans interstitiels et Alliages magnésium AZ31) comme !’illustre la Figure IV. 9a.

La Figure V. 9b montre via la distribution de 1’angle de désorientation que le courant électrique modifie
la cinétique de recristallisation. La recristallisation est compléte apres le passage du courant électrique
alors qu’elle est presque inchangée aprés un traitement thermique par four conventionnel (Zhang et al.,
2018 - 56 A/mm? - pulsé - superalliages base nickel). Le passage du courant électrique permet également
d’obtenir des grains recristallisés de tailles plus faibles qu’avec un traitement thermique conventionnel
(Zhou et al., 2004 - 17000A/mm? - pulsé - alliage Cu-Zn).

La Figure 1V. 9c présente le résultat de 1’application du passage d’un courant électrique pulsé sur la
microstructure de 1’acier 316L. SLM. La proportion de la structure cellulaire caractéristique de I’acier
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316L SLM a considérablement été réduite avec un temps de traitement plus court qu’avec un traitement
thermique conventionnel (Noell et al., 2020 - 810 A/mm? - pulsé - acier 316L SLM).
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Figure 1V. 9 : a) Evolution de la micro-dureté dans un alliage AZ31 entre un échantillon traité pendant 60s a différentes
températures par passage de courant électrique pulsé (EPT) ou traité thermiquement avec un four conventionnel (HT)
(Park et al., 2017), b) Comparaison de I’angle de désorientation entre un échantillon de superalliage base nickel brut,
traité par passage de courant électrique pulsé (115 A/mm?) ou traité par four conventionnel (800°C) (X. Zhang et al.,
2018), c¢) Images numériques d’un acier 316L. SLM brut (image de gauche) et traité par passage de courant électrique
pulsé (image de droite — 810A/mm?) (Noell et al., 2020).

La densité de courant (A/mm?) employée influe sur la modification de 1’échantillon. Ainsi, il apparait
que I’utilisation d’une densité de courant controlée permet d’améliorer les propriétés mécaniques ou de
les diminuer, et ce, pour une utilisation du passage d’un courant électrique en mode continu (Shu et al.,
2020 - 0.4-7A/mm? - continu - bande d'étain) ou pulsé (Ma et al., 2018 - pulsé - acier 316L
conventionnel) comme le montre respectivement les Figure IV. 10a et b.

Les améliorations des propriétés mécaniques sont notamment le résultat de la génération de nouvelles
dislocations par la combinaison de ’effet athermique ainsi que de 1’expansion thermique (Liang and
Lin, 2017 - 4-14A/mm? - direct - bande d'alliage Cu-Zn). Il a également été montré par des essais de
traction a des niveaux de densité de courant et de températures différents (voir Figure 1V. 10c) que la
température et la densité de courant agissent conjointement pour réduire la limite d’élasticité. En
revanche, la température réduit le coefficient d’écrouissage alors que la densité de courant permet
d’augmenter légérement ce méme coefficient (Mai et al., 2011 - 5-10A/mm? - continu - acier 316L
conventionnel).
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Figure 1V. 10 : a) Variations de micro-dureté dans des bandes d’étain avant et aprés passage d’un courant électrique
en mode continu (4-7x10% A/cm?) pendant 1 ou 6 h (Shu et al., 2020), b) Variation du couple allongement a rupture/limite
d’élasticité suivant ’intensité du voltage employée en mode pulsé (Ma et al., 2018), ¢) Courbes de traction d’échantillons
en acier 316L conventionnel obtenues a température ambiante ou traversée par un courant électrique continu (5-10
A/mm?) a différents niveaux de températures (Mai et al., 2011).

Néanmoins, comme évoqué precédemment, seule une densité de courant bien définie permet d’améliorer
les propriétés mécaniques. Ainsi, il n’est pas exclu que des auteurs n’aboutissent qu’a une diminution
des propriétés mécaniques quel que soit le mode employé (Breda et al., 2015 - 5-20A/mm? - direct -
acier 316L conventionnel; Zeng et al., 2020 - 60V - pulsé - acier 316L conventionnel).

En effet, les deux effets induits par le passage d’un courant électrique, thermique et athermique,
n’agissent pas de maniére équivalente dans 1’échantillon. Quand I’effet athermique permet la génération
de nouvelles dislocations, 1’effet thermique va au contraire les éliminer. Ainsi, les Figure 1V. 1laetb
présentent une illustration de 1’effet du passage d’un courant électrique en mode pulsé (qui peut étre
transposé pour un mode continu).

La Figure IV. 11aindique que suivant la valeur de la densité de courant employée, le passage du courant
électrique induit soit un renforcement, soit un affaiblissement de la structure de I’échantillon. La Figure
IV. 11b précise que I’effet thermique est prépondérant par rapport a I’effet athermique lorsque la durée
du traitement est importante (échauffement de I’échantillon). A D’inverse, I’effet athermique est
prépondérant par rapport a I’effet thermique lorsque la densité de courant employée est élevée.

107



Chapitre IV : Mise au point d’un traitement duplex thermo-mécanique (SMAT/TT)

a) Ti : b) Increasing thermal effect
: due to increasing duration
a
(<5
= I8 - T
e i @
[+ b =
T %
o = © o
= E
j=) @ C
S L. : ’-E Increasing athermal effect =
= Mobile Dislocation: Recrystallization due to increasing electric current density >
0 Reduction
L] 1 i 1 1 g
Current density Electric current density (A/mm?)

Figure IV. 11 : Tllustration de ’effet induit par le passage d’un courant électrique en mode pulsé. a) L’effet d’un courant
électrique est caractérisé par un durcissement/renforcement du matériau pour de faibles valeurs de densité de courant
et par un adoucissement de celui-ci pour de fortes valeurs de densité de courant (Ma et al., 2018), b) Prépondérance de
I’effet thermique ou athermique du passage d’un courant en fonction de la densité de courant (Jeong et al., 2020).

La différence d’utilisation entre le mode continu et pulsé réside dans la proportion de I’effet thermique
induite par le passage du courant électrique. En effet, I’utilisation du mode pulsé a pour avantage de
pouvoir délivrer dans I’échantillon une densité de courant sur une durée treés courte (de I’ordre de la
dizaine de microsecondes). L’échantillon n’a ainsi pas le temps nécessaire pour s’échauffer par effet
Joule. Les densités de courant utilisées en mode pulsé peuvent ainsi étre trés élevées du fait du faible
échauffement de I’échantillon. L’effet athermique devient donc prépondérant devant 1’effet thermique,
ce qui est dénomme comme 1’effet d’électroplasticité.

Cet effet se traduit notamment par une augmentation significative de 1’allongement au cours de la
déformation de ’échantillon traversé par un courant électrique en mode pulsé (Kim et al., 2020 -
110A/mm? - pulsé - alliage d'aluminium 5052) comme [illustre la Figure V. 12a. L utilisation d’une
forte densité de courant est également employée pour permettre « 1’auto-guérison » des matériaux
métalliques. Ce terme indique la faculté¢ d’un matériau a guérir ses dommages. Dans le cas des matériaux
métalliques, une auto-guérison indique une remise a niveau de I’ état interne du matériau (microstructure,
phase, contraintes résiduelles, fissures) comparable a I’état avant déformation.

La Figure IV. 12b présente le cas d’un acier 316L conventionnel sollicité en traction (contrainte limitée
a 40%) puis soumis a un passage de courant électrique en mode pulsé afin de permettre a la
microstructure de retourner a son état initial. Cette procédure (déformation plastique limitée a 40% puis
passage d’un courant électrique pulsé) est réalisée plusieurs fois de suite jusqu’a rupture. Ainsi,
I’échantillon est capable de présenter un allongement de I’ordre de 200% (Jeong et al., 2020 - 90A/mm?
- pulsé - acier 316L conventionnel).

La Figure 1V. 12¢ présente le mécanisme de guérison d’une fissure par passage d’un courant électrique
en mode pulsé. La pointe de fissure est d’abord traversée par une forte densité de courant électrique.
Cela induit quasi-instantanément un échauffement par effet Joule de la zone locale en pointe de fissure.
La zone chauffée se dilate ensuite thermigquement mais reste contrainte par le matériau non dilaté
entourant cette méme zone, induisant des contraintes thermiques de compression. Ainsi, cela conduit a
la fermeture progressive de la fissure depuis la pointe jusqu’a la surface par micro-soudure (Kumar and
Paul, 2020 - 100A/mm? - pulsé - acier d'emboutissage).
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Figure V. 12 : a) Essai de traction d’un échantillon en aluminium 5052 traversé par un courant pulsé de 100A/mm?
(Kim et al., 2020), b) Essai de traction d’un échantillon en acier 316L conventionnel traversé par un courant pulsé de
90A/mm? & 3 reprises (situé sur la courbe aux points désignés comme 1%t p, 2" p, 3" p) (Jeong et al., 2020), c) Illustration
du mécanisme de fermeture d’une fissure par passage d’un courant électrique (Kumar and Paul, 2020).

A I’inverse, le mode continu est employé pour chauffer un échantillon jusqu’a une certaine température
au moyen de I’effet Joule. Cet échauffement peut étre trés rapide suivant la densité de courant employée
et amene & une modification a la fois microstructurale et mécanique des échantillons traités (Shao et al.,
2018 - continu - Ti-6Al-4V).

Le traitement par passage d’un courant €lectrique n’a pas été étudié uniquement de maniére isolée. La
combinaison de ce dernier avec des post-traitements de surface existants appartenant a la catégorie SPD
(Déformation Plastique Sévere) a pu faire 1’objet de différentes publications. Ainsi, la Figure 1V. 13a
présente le profil de micro-dureté en coupe transversale d’échantillons en acier 304 traités par une
combinaison de USRP (traitement de laminage de surface par ultrasons) et du passage d’un courant
électrigue pulsé. Il apparait que la micro-dureté atteint des valeurs plus importantes en surface avec le
traitement combiné. De méme, 1’augmentation de la densité de courant employée permet d’augmenter
les valeurs de micro-dureté sur une profondeur plus importante au détriment de la micro-dureté en
surface. Le bon ajustement de la densité de courant pour obtenir un profil de micro-dureté le plus adéquat
est donc nécessaire (Wang et al., 2015 - 0.62-1.34 A/mm? - pulsé - acier 304). Cela n’est pas sans
rappeler la Figure IV. 11 dans laquelle la densité de courant peut induire une amélioration ou une
détérioration des propriétés mécaniques, notamment de la micro-dureté, en fonction de la valeur qu’elle
prend.

La Figure IV. 13b présente les effets de la combinaison d’un traitement UNSM (modification de surface
par genération de nanocristaux par ultrasons) avec le passage d’un courant électrique continu sur les
pores en surface d’un échantillon en Ti-6Al-4V réalisé par DMLS (direct metal laser sintering). Il est
montré que I’échantillon traité par cette combinaison présente la plus faible quantité de pores
comparativement au cas brut ou traité seulement par le traitement UNSM. Cela est di a la compaction
de I’échantillon qui est plus aisée lors du passage d’un courant électrique, permettant une élévation de
la température de 1’échantillon par effet Joule (H. Zhang et al., 2018 - 3.3 A/mm? - continu - Ti-6Al-4V
DMLS ). La Figure V. 12¢ montrait précédemment 1’effet du micro-soudage sur la fermeture d’une
fissure. Cela peut s’étendre aux pores de faibles tailles. En effet, le courant électrique pulsé de forte
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densité permet de fermer les pores de I’échantillon par le méme mécanisme que celui présenté sur la
Figure IV. 12c. Ce phénomeéne a été observé de maniére quasi in-situ sur des pores de tailles
nanométriques (Wang et al., 2019 - 107 A/mm? - pulsé - acier a roulements M50) et illustré de maniere
générale sur des pores de matériaux métalliques (Kumar and Paul, 2021).

Pour terminer, la Figure 1V. 13c présente les mécanismes de déformation pour un acier 300M suivant
trois post-traitements. Soit par post-traitement mécanique seulement via le traitement UNSM, soit par
la combinaison de ce traitement avec le passage d’un courant électrique en mode continu ou pulsé, CC-
UNSM ou EP-UNSM respectivement. Concernant le cas d’un post-traitement UNSM seul, le
raffinement des grains se réalise par la subdivision des grains initiaux. Cette subdivision intervient via
I’introduction par le post-traitement d’un grand nombre de dislocations, s’enchevétrant et se rassemblant
en « murs de dislocations » pour créer de nouveaux joints de grains. Pour le cas CC-UNSM, 1’énergie
thermique apportée par le passage du courant électrique en mode continu permet d’augmenter la mobilité
des dislocations, permettant d’obtenir une épaisseur recristallisée plus importante avec des tailles de
grains plus faibles que le traitement UNSM seul. En employant un courant électrique pulsé, le cas EP-
UNSM permet de faire intervenir une densité de courant plus importante, augmentant ainsi I’influence
de Deffet athermique du passage du courant électrique. Cela permet d’obtenir une couche
nanocristallisée plus épaisse que pour le cas CC-UNSM avec des grains de tailles encore plus faibles
(Zhao et al., 2020 - 3.3/26 A/mm? - continu/pulsé - acier 300M).
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Figure 1V. 13 : a) Distribution du gradient de micro-dureté en coupe transversale dans la couche renforcée en surface
d’échantillons en acier 304 traités par une combinaison de USRP et du passage de courant électrique pulsé (0.62 — 1.34
A/mm?) (Wang et al., 2015), b) Histogrammes des pores de différentes tailles relevés en surface sur des échantillons en
Ti-6Al-4V DMLS brut, traité par UNSM et traité par une combinaison de UNSM et du passage de courant électrique
continu (3.3 A/mm? — EA-UNSM) (H. Zhang et al., 2018), ¢) Mécanismes de déformation d’un acier 300M traité par
UNSM, par une combinaison de UNSM et par passage de courant électrique continu (CC-UNSM — 3 A/mm?), et traité
par une combinaison de UNSM et par passage de courant électrique pulsé (EP-UNSM — 26 A/mm?) (Zhao et al., 2020).

Plastic strain

Ainsi, il apparait que le passage du courant électrique a de multiples conséquences sur les matériaux
traités, tant sur le plan microstructural que mécanique. Aucune mention de la combinaison du traitement
SMAT avec le passage d’un courant électrique n’a été relevée dans la littérature.
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Dans la section suivante, la conception, la réalisation et la validation d’un porte-échantillon permettant
de réaliser en simultané le traitement SMAT et le passage d’un courant électrique sont présentées.

IV.3.2 Mise au point

La méthode de mise en température utilisée pour réaliser le second post-traitement duplex est étudiée
pour résoudre les différentes contraintes soulevées dans la partie précédente consacrée au premier
systéme de post-traitement duplex employant la Bertin et les lampes a infrarouge. A savoir :

- permettre I’utilisation d’une amplitude de vibration de la sonotrode plus importante,
- permettre un temps de traitement plus court,
- permettre de maintenir en température 1’éprouvette durant tout le traitement, sans discontinuité.

Dans notre cas, le passage d’un courant électrique est effectué en mode continu (voir Figure 1V. 8 pour
les différents modes d’utilisation du courant électrique) afin de faire intervenir I’effet Joule pour chauffer
I’échantillon. L’alimentation Sorensen DLM 5-75 capable de délivrer un courant maximal de 75 A
développée par la société Ametek est employée dans cette étude. La densité de courant imposée aux
échantillons en acier 316L SLM est de 1’ordre de 10 A/mm?2 dans notre cas.

Pour pouvoir employer le passage d’un courant électrique comme méthode de traitement thermique, il
est nécessaire de concevoir un porte-échantillon adapté permettant d’appliquer cette méthode de
traitement thermique en simultané du SMAT. Plusieurs critéres de conception pour le porte-échantillon
doivent étre respectés. Ainsi le porte-échantillon doit avoir comme caractéristiques :

- réaliser un maintien ferme et durable de I’éprouvette durant le traitement,

- étre symétrique afin de pouvoir retourner le porte-échantillon pour traiter la face opposée de
I’éprouvette,

- isoler électriquement 1’éprouvette du porte-échantillon pour garantir un chauffage continu
durant le traitement et éviter tout risque d’électrocution.

La conception du porte-échantillon, en tenant compte des trois caractéristiques précédentes, a conduit a
la fabrication du porte-échantillon présenté sur la Figure IV. 14.

Isolant (Mica)

Figure 1V. 14 : Porte-échantillon permettant la réalisation du traitement duplex SMAT/TT avec chauffage de
I’échantillon au moyen du passage d’un courant électrique.

Le porte-échantillon est constitué de deux parties en acier pour résister aux chocs causés par les billes
lors du traitement SMAT. Ces deux parties, une fois assemblées, permettent de conserver une distance
¢égale entre la surface de 1’éprouvette et la surface du porte-échantillon. Ainsi, il suffit de retourner le
porte-échantillon pour traiter la face opposée sans avoir a manipuler directement 1’éprouvette. Afin de
réaliser le chauffage par effet Joule, des languettes en cuivre déposées a la surface de I’extrémité des
tétes de 1’éprouvette permettent de réaliser le passage du courant électrique. Pour isoler électriquement
I’éprouvette du porte-échantillon en acier lors du passage du courant électrique, un matériau isolant est
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disposé entre les languettes en cuivre et le porte-échantillon, conformément au schéma de la Figure 1V.
14. Le matériau isolant employé est du mica, possédant notamment une treés bonne isolation électrique
(Servan, 1981). Les deux parties du porte-échantillon sont ainsi serrées 1’une contre I’autre au moyen
de deux vis, ce qui permet d’appliquer un maintien ferme et durable de 1’éprouvette pendant le traitement
SMAT.

Le porte-échantillon ayant toutes les caractéristiques nécessaires au bon déroulement des essais, une
validation en conditions réelles est réalisée. Plusieurs points sont a étudier pour valider le porte-
échantillon. Ainsi, il est vérifié :

- la bonne isolation électrique de 1’éprouvette du porte-échantillon au moyen du mica,

- la bonne isolation électrique de 1’éprouvette durant le traitement SMAT qui pourrait étre remise
en cause du fait de I’impact des billes entrant en contact a la fois avec 1’éprouvette et le porte-
échantillon,

- laréalisation d’un traitement SMAT complet permettant d’obtenir une éprouvette SMATée ne
présentant pas de courbure.

Pour vérifier la bonne isolation électrique de I’éprouvette, ’emploi d’un voltmeétre permettant de
mesurer la résistance () conduit a s’assurer de la bonne isolation électrique de 1’éprouvette vis-a-vis
du porte-échantillon. Le voltmétre est également employé durant le traitement SMAT pour attester que
les impacts de billes ne permettent pas le passage du courant électrique, ce qui induirait un chauffage
discontinu de 1’éprouvette.

a)

b)

Temperature (°C)

100

0
-10 -5 0 s 10
Longueur utile de I'éprouvette (mm)

Figure IV. 15 : a) Image du protocole expérimental, b) Courbes de températures obtenues sur la surface de la longueur
utile de I’éprouvette, ¢) Eprouvette chauffée a 600 °C dans le porte-échantillon congu pour le traitement duplex.

Une fois I’isolation confirmée, les relevés de température au moyen d’une caméra thermique
(VarioCAM® hr head de la société InfraTec) permettent de déterminer la température atteinte en surface
selon la valeur du courant électrique délivrée par 1’alimentation. La Figure 1V. 15a présente la
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disposition du protocole expérimental. La caméra thermique est disposée au-dessus du porte-échantillon
contenant une éprouvette. La Figure V. 15b présente 1’évolution de la température sur la surface de la
longueur utile de I’éprouvette tandis que la Figure IV. 15¢ présente une photographie d’une éprouvette
chauffée aux alentours de 600 °C sur laquelle est observé un gradient de température d’aprés la couleur
locale du rayonnement de 1’éprouvette.

La température relevée a la surface de I’éprouvette sur la Figure IV. 15b montre une température stable
le long de la zone utile de I’éprouvette. Il apparait néanmoins que plus le courant utilisé est élevé, plus
la différence de température entre le centre de I’éprouvette et les extrémités de la zone utile augmente.
Cela est di a la dispersion thermique, également observée sur des systémes industriels utilisant cette
méme méthode de chauffage (Zhang et al., 2010 - machine Gleeble).

Le chauffage de I’éprouvette au moyen du passage d’un courant électrique étant fonctionnel, il est
nécessaire de le tester lors du traitement SMAT pour s’assurer du bon fonctionnement du traitement
duplex. Durant les premiers essais de I’emploi du SMAT lors du chauffage par passage d’un courant
¢électrique, il est apparu un phénoméne imprévu. La température a la surface de I’éprouvette chute a
partir du moment ou la sonotrode entre en vibration, et ce, quelle que soit la distance séparant la surface
de I’éprouvette de la sonotrode. Ce phénoméne est visible directement a I’ceil nu par la chute du
rayonnement de 1’éprouvette lors de la vibration de la sonotrode. Des mesures de températures ont été
entreprises afin de déterminer d’une part la chute réelle de température a la surface de 1’éprouvette et
d’autre part, de comprendre le phénoméene physique conduisant a cette chute de température.
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Figure V. 16 : a) Chute de température (TconS|gne - Treelle) de la surface de I’éprouvette en fonction de la distance
séparant ’échantillon de la sonotrode, b) Illustration optique obtenue par strioscopie du champ de pression généré par
la vibration d’une sonotrode (Simon et al., 2013), c) Variations de température sur une éprouvette chauffée a 600°C

sous laquelle la sonotrode est mise en vibration (sans billes) a une distance de I’éprouvette dite optimale ou non-optimale.

La Figure 1V. 16a présente les courbes de chute de température (Tconsigne — T réelle), pour une méme
amplitude de vibration de la sonotrode, du point le plus haut en température relevé a la surface de
I’éprouvette pour deux températures de surface initiales (Tconsigne) différentes. Il apparait pour les
deux cas que la chute de température suivant la distance séparant 1’échantillon de la sonotrode se
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présente sous la forme d’une sinusoide. Dans les deux cas, la chute minimale de température (inférieure
ou égale a 50°C) est observée pour une distance de I’ordre de 31.5 mm entre I’éprouvette et la sonotrode.

Cette forme sinusoidale observée sur la Figure 1V. 16a peut étre expliquée. En effet, lorsque la sonotrode
vibre a la fréquence de 20 kHz, cela induit la formation d’un champ de pression présentant également
la forme d’une sinusoide, comme illustré sur la Figure IV. 16b. Ainsi, ce champ de pression va présenter
des points locaux sur lesquels la pression est supérieure ou inférieure a la pression atmosphérique.
Lorsque cela est le cas, le mouvement d’air généré par la différence de pression autour de I’éprouvette
entraine alors un refroidissement plus ou moins rapide. Le fait qu’il ne soit observé qu’un seul point
minimal de chute de température sur la Figure 1V. 16a est étrange du fait du caractere sinusoidal de la
chute de température mais cela peut s’expliquer par le fait que la géométrie du porte-échantillon impacte
également |’interaction entre le champ de pression et I’éprouvette.

Un autre point montrant I’impact de la géométrie du porte-échantillon sur la sinusoide concerne la
longueur d’onde. En effet, il peut étre déterminé a partir de la Figure IV. 16a une longueur d’onde de
I’ordre de 10mm. Or, celle-ci devrait étre de 1’ordre de 17mm (A=c/f, ¢ = 346 m/s a température
ambiante, f =20kHz) en prenant en compte la vitesse du son dans 1’air a une température de 25°C (T
ambiante). Méme si la température de ’air est en réalité plus élevée que la température ambiante du fait
de I’échauffement de I’éprouvette, la vitesse du son dans I’air serait alors augmentée, augmentant
¢galement la longueur d’onde.

La Figure IV. 16c permet de montrer la chute brutale de température dans le cas d’une distance non-
optimale entre 1’échantillon (chauffé a 600°C) et la sonotrode. Il apparait qu’une fois que la sonotrode
est mise en mouvement, la température a la surface de 1’éprouvette chute d’environ 300°C en 1’espace
d’une dizaine de secondes. A ’inverse, en configurant la distance optimale, la température ne chute que
de 47°C avec une évolution de cette chute moins brutale que dans le cas d’une distance non-optimale.
Une fois la sonotode stoppée, la température de 1’éprouvette revient a 600°C en 1’espace de 30 s environ.

Ainsi, les traitements duplex réalisés par la suite seront effectués avec une distance entre I’éprouvette et
la sonotrode de 31.5 mm. Cela permet de garantir la plus faible perte de température durant la mise en
fonctionnement de la sonotrode et donc durant le traitement SMAT.

Pour terminer, les différents paramétres du traitement SMAT et de la température employés lors du
traitement duplex par la méthode du passage d’un courant électrique sont présentés dans le Tableau 1V.
4. Deux températures (en plus de la température ambiante) sont étudiées. De plus, I’intensité du
traitement SMAT est plus prononcée que pour le traitement duplex effectué au moyen des lampes a
infrarouge (voir Tableau IV. 1). En effet, I’espace environnant le porte-échantillon duplex n’a pas a étre
confiné dans une enceinte comme cela était le cas pour le systeme de traitement duplex précédent. Une
charge peut donc étre imposée a la surface du porte-échantillon pour le bloquer et ainsi permettre
d’utiliser une amplitude de vibration de la sonotrode plus importante.

Traitement
Conditions SMAT :
Durée de traitement Traitement Thermiaue
(min) 10 Condition q
Diamétre (mm) 3 Température (°C) | Ambiante / 200 / 400
Amplitude (um) 25

Tableau IV. 4 : Conditions de SMAT et de température employées lors du traitement duplex SMAT/TT utilisant comme
mode de chauffage le passage d’un courant électrique.

La mise au point du traitement duplex au moyen du passage d’un courant électrique a permis de valider
son utilisation. Les limitations qu’imposait le systéme précédent énumérées au début de cette section
ont été palliées. Le chauffage par effet Joule est une méthode pour élever la température d’une éprouvette
de maniére bien plus rapide qu’avec des lampes a infrarouge. Le temps nécessaire pour élever la
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température d’une éprouvette en acier 316L SLM a 400°C avec le passage d’un courant électrique n’a
pas été mesuré exactement mais est inférieur a une minute.

Les différents traitements duplex SMAT/TT réalisés avec cette technique de mise en température ainsi
que les propriétés mécaniques résultantes de 1’acier 316L. SLM sont présentés dans la section suivante.

IV.3.3 Propriétés mécaniques obtenues

A T’aide du dispositif de mise en température employant le passage d’un courant électrique présenté
dans la section 1V.3.2, plusieurs conditions de traitements ont été étudiées. Le Tableau IV. 5 présente
les différentes conditions étudiées dans le cadre du second post-traitement duplex, a savoir, brute (AB),
SMAT¢ (S), traité par passage d’un courant électrique (ET) et traité par le post-traitement duplex
(S&ET). Les conditions du traitement SMAT et du traitement de recuit sont présentées dans le Tableau
V. 4.

Dénomination du traitement SMAT Passage d’un courant électrique
AB (As-built) - -
S v -
ET (Electro-Treated) - v
S&ET v < > v

Tableau IV. 5 : Différentes conditions étudiées dans le cadre du second post-traitement duplex de la section 1V.3.2. Dans
le cas d’un double traitement réalisé de facon successive, le chiffre indique quel traitement est effectué en premier.

Une fois les éprouvettes traitées suivant les différentes conditions du Tableau IV. 5, les propriétés
mécaniques ont été étudiees.

La Figure IV. 17 présente 1’¢tat de surface des quatre conditions étudiées (AB, S, S&ET(200°C),
S&ET(400°C)). La rugosité a pu étre drastiquement réduite avec les différents traitements et il apparait
que le cas S&ET(400°C) présente une rugosité supérieure par rapport au cas S et S&ET(200°C). Il avait
été montré précédemment sur la Figure 1V. 5 que la rugosité était la plus faible pour le traitement duplex
S&HT réalisé a 400°C avec un chauffage par lampes a infrarouge. Cependant, les conditions du
traitement SMAT ne sont pas les mémes entre le traitement opéré avec le post-traitement duplex utilisant
les lampes a infrarouge et celui-ci employant le passage d’un courant électrique. Dans le cas présent,
I’amplitude de vibration de la sonotrode étant plus importante, pour une méme température de chauffage
(400°C), les vitesses d’impact des billes sont donc plus importantes ce qui peut conduire a une rugosité
finale Ra légérement plus élevée, égale a 1.9 um ici contre 1.37 um dans le cas du premier type de
traitement duplex (chauffage par lampes a infrarouge). Cette Iégére augmentation de la rugosité peut
s’expliquer par le fait que la rugosité a, dans un premier temps, atteint une valeur minimale avant
d’augmenter 1égérement du fait des forts impacts a la surface.
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Figure IV. 17 : Images numériques de la surface des éprouvettes en acier 316L SLM a) AB, b) S, c) S&ET(200°C), d)
S&ET(400°C).

L’observation de la surface des échantillons par MEB permet d’obtenir d’autres détails sur 1’état de
surface généré suite aux différentes conditions appliquées. Comme observé a plusieurs reprises dans ce
travail, la Figure V. 18a présente 1’état de surface du cas brut de fabrication SLM (AB, as-built). La
surface est caractérisée par des particules de poudre partiellement fondues, de différentes tailles
présentes a la surface (Figure IV. 18b). Les surfaces des échantillons ET200 et ET400 étant similaires a
la surface de 1’état AB, celles-Ci ne sont pas présentées.

Figure 1V. 18 : Images MEB de la surface de la condition AB (as-built) a) vue globale, b) agrandissement de la zone
repérée en a).

Le cas S présente un état de surface bien plus régulier, comme le montre la Figure IV. 19a. Par ailleurs,
comme il avait été observé précédemment, certains endroits de la surface n’ont été que partiellement
impactes par le SMAT (voir Figure 1V. 19b). Dans ces zones, il y apparait, comme le montre la Figure
IV. 19c, la présence de bandes de glissement.
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Figure 1V. 19 : Images MEB de la surface de la condition S a) vue globale, b) zone partiellement impactée, c)
agrandissement de la zone en b).

De la méme facon, le cas S&ET200 présente un état de surface similaire au cas S, avec une surface
réguliére et des zones partiellement impactées (Figure IV. 20a et b). Les bandes de glissement en surface
sont toujours visibles (Figure IV. 20c), bien que moins discernables que dans le cas S.

Figure V. 20 : Images MEB de la surface de la condition S&ET200 a) vue globale, b) zone partiellement impactée, c)
agrandissement de la zone repérée en a) et b).
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Au contraire, la Figure IV. 21a permet de constater que le cas S&ET400 présente une surface avec bien
plus d’irrégularités que les cas S et S&ET200. Cela permet de confirmer les valeurs de rugosité obtenue
précédemment. Les bandes de glissement ne sont plus observables en surface, cette derniére étant
partiellement oxydée, comme la montre la Figure IV. 21c (aspect de la surface similaire a la surface
d’acier 316L entié¢rement oxydée, Wonneberger et al. 2019).

Figure 1V. 21 : Images MEB de la surface de la condition S&ET400 a) vue globale, b) zone partiellement impactée
(rectangle orange de a), c) agrandissement du rectangle rouge de b).

L’analyse des profils de micro-dureté sur la Figure 1V. 22 permet de constater 1’effet des différents
traitements sur la zone proche de la surface des échantillons. Il apparait que I’échantillon S&ET(200°C)
présente les valeurs de micro-dureté les plus élevées dans 1’épaisseur, suggérant que le traitement SMAT
couplé avec le passage d’un courant électrique a écroui 1’entiére section de 1’éprouvette (d’épaisseur
1mm).
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Figure IV. 22 : Profils de micro-dureté dans une demie-section de différents échantillons.

Le profil de micro-dureté de la condition ET(200°C) présente des valeurs plus élevées que la condition
brute (AB). Cette observation est en accord avec la littérature dans laquelle des augmentations de valeur
de micro-dureté ont été observées aprés ’utilisation du passage d’un courant électrique en mode continu
(Shu et al., 2020). Cela explique également que 1’échantillon S&ET(200°C) présente les valeurs de
micro-dureté les plus élevées dans toute 1’épaisseur de 1’échantillon, ’effet du SMAT et du passage du
courant ¢électrique se combinant. A ’inverse, la condition ET(400°C) présente la plus faible micro-
dureté dans toute la section de I’échantillon. Contrairement au cas ET(200°C), I’effet Joule produit a
400°C a eu une influence plus importante sur 1’échantillon que 1’effet athermique du passage du courant
électrigue, ce qui a conduit a la diminution de la micro-dureté dans toute la section de I’échantillon. La
Figure 1V. 11 avait présenté ce phénomeéne.
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Figure IV. 23 : Courbes de traction obtenues suivant les différents traitements opérés.
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Pour terminer, les propriétés mécaniques obtenues en traction avec ce post-traitement duplex
(S&ET) sont confrontées aux autres cas d’études. La Figure 1V. 23 présente les courbes de
traction obtenues suivant les différentes conditions étudiées.

Condition Limite en traction | Limite d’¢lasticité | Allongement a rupture
(MPa) (MPa) (%)
AB 609 3 508 =3 43 +3
ET(200°C) 660 £+ 8 550 £ 6 40%2
ET(400°C) 633+12 | +12% | 4257 | -16% 44 +2
S 705+20 | +16% | 632+25 | +25% | 19.4+0.2 -55%

S&ET(200°C) | 722 +23 | +18% | 668 +10 | +32% 30£2
S&ET(400°C) | 66510 550 + 8 272

Tableau V. 6 : Propriétés mécaniques de traction obtenues suivant les différents traitements opérés. La variation en
pourcentage des propriétés mécaniques de chaque condition par rapport a I’état brut de fabrication SLM est également
précisée.

Le Tableau 1V. 6 répertorie les valeurs des propriétés mécaniques des courbes de traction de la Figure
IV. 23. Le traitement SMAT effectué a température ambiante (S) permet une augmentation des
propriétés mécaniques ainsi qu'une diminution de 1’allongement a rupture par rapport a 1’état brut (AB).
Cette diminution de 1’allongement a rupture est suffisamment importante pour que I’application du post-
traitement duplex (S&ET) puisse potentiellement révéler son efficacité a minimiser cette diminution.

Tout d’abord, les conditions employant 1’application du passage d’un courant électrique (ET) suivant
deux températures présente deux conclusions différentes. Suivant la condition ET(200°C), les propriétés
mécaniques sont améliorées par rapport a I’état AB. Au contraire, la condition ET(400°C) détériore ces
propriétés. La variation de la micro-dureté observée sur la Figure 1V. 22 laissait présager ce résultat. En
effet, il avait été dit lors de 1’état de I’art effectué sur le passage d’un courant électrique que celui-Ci
pouvait amener a une augmentation ou une diminution des propriétés mécaniques suivant les conditions
d’utilisation du courant (voir Figure IV. 11). Cela est démontré par les conditions ET(200-400°C). A
une température de 200°C, I’effet thermique n’est pas suffisant pour étre prépondérant devant 1’effet
athermique, ce qui génere un écrouissage de tout I’échantillon et donc une augmentation des propriétés
mécaniques. A I’inverse, a une température de 400°C, 1’effet thermique devient prépondérant devant
I’effet athermique et cela doit avoir pour conséquence de diminuer la densité de dislocations dans
I’échantillon. Cela améne ainsi a une diminution de la micro-dureté dans tout I’échantillon et donc & une
diminution des propriétés mécaniques.

De plus, le méme état de 1’art indiquait que le passage d’un courant électrique permet d’arriver a des
conclusions semblables qu’avec 1’utilisation d’un four conventionnel mais avec un temps de maintien
et une température de traitement plus faibles. En utilisant les données recueillies dans le chapitre 111
concernant les propriétés mécaniques d’un acier 316L. SLM aprés un traitement thermique a 400°C
durant 1h dans un four conventionnel, le Tableau IV. 7 conduit a cette conclusion.

Condition Micro-dureté (HVo.025) lelte(,\(ilsgsucne AIIongem(((eJ/r;; a fupture
Recuit 400°C — 1h 216 + 15.7 531 +18 36.5+5
Recuit 1000°C — 1h 185+14 4104 48 +2
ET(200°C) — 20 min 2295+ 12 550 + 6 40 £ 2
ET(400°C) — 20 min 198+5 425 +7 44 + 2

Tableau V. 7 : Propriétés mécaniques obtenues suivant un traitement opéré dans un four conventionnel pendant 1 h a
400°C par rapport a un traitement par passage d’un courant électrique de 20 min a 200 ou 400 °C.

Le Tableau IV. 7 montre les propriétés mécaniques obtenues sur un acier 316L SLM aprés un traitement
thermique opéré avec un four conventionnel durant 1 h ainsi que par le traitement par passage d’un
courant électrique de 20 min & 200 ou 400 °C. Il apparait que le traitement ET(200°C) effectué durant
20 min permet d’atteindre des propriétés mécaniques plus élevées que le traitement de recuit a 400°C
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pendant 1h. De plus, le traitement ET(400°C) génére un abaissement des mémes propriétés par rapport
au traitement de recuit a 400°C pendant 1h. Les propriétés mécaniques atteintes sont similaires a celles
obtenues apreés un recuit par four conventionnel a 1000°C durant 1 h. Ces résultats montrent ainsi la plus
grande influence du traitement par passage d’un courant électrique par rapport a un traitement thermique
conventionnel sur les propriétés mécaniques de 1’acier 316L SLM.

Pour terminer la description des propriétés mécaniques du Tableau IV. 6, les conclusions énoncées plus
haut concernant les traitements ET(200-400°C) sont transposables aux conditions S&ET(200-400°C).
La condition S&ET(400°C) conduit a une limite d’¢élasticité particulierement basse pour un échantillon
ayant été SMATE. Le passage du courant électrique, induisant un effet thermique bien plus prononcé
que D’effet athermique, a réduit ’impact du traitement SMAT sur les propriétés mécaniques. Les
dislocations créées lors des impacts de billes par SMAT sont annihilées par le passage du courant
électrique induisant un effet Joule & 400°C. Au contraire, la condition S&ET(200°C) génére les
meilleures propriétés mécaniques (limite d’élasticité, limite de traction ainsi qu’allongement a rupture).
L’application en simultané du SMAT et du passage d’un courant électrique pour la condition
S&ET(200°C) permet d’écrouir toute la section de I’échantillon sans que I'un des deux traitements
constitutifs du post-traitement duplex ne minimise I’effet de 1’autre, comme cela est le cas pour la
condition S&ET(400°C).

Une question reste en suspens : pourquoi le cas S&ET(200°C) génére un allongement a rupture plus
important que le cas simplement SMATE (S) ?

Pour expliquer I’allongement a rupture supérieur pour le cas S&ET(200°C), il est nécessaire de revenir
sur la raison pour laquelle la ductilité est fortement diminuée apres le traitement SMAT, comme 1 atteste
le cas S de la Figure 1V. 23. Il avait été montré par (Chen et al., 2005) que la courbe de traction d'une
couche nanocristalline en acier 316L obtenue par SMAT a une ductilité inférieure a 3%, justifiée par
I'incapacité des nanograins a stocker les dislocations. Par ailleurs, (Petit et al., 2012) ont montré par un
modele multicouche que le comportement d'un acier traité par SMAT peut étre déterminé en fonction
du comportement de chacune des couches qui le constituent (couche centrale, couche de transition,
couche nanocristalline). Plus la couche est proche de la surface traitée par SMAT, plus elle a subi un
écrouissage important et donc moins elle est ductile. Cette limitation de la ductilité des couches proches
de la surface induit une diminution globale de la ductilité totale de I'échantillon.

Dans notre cas, le passage d’un courant électrique a été déterminant dans I’amélioration de la ductilité
de I’échantillon S&ET(200°C). Comme il a été vu précédemment, I’effet athermique du passage du
courant ¢électrique permet d’écrouir 1’échantillon dans toute sa section (voir Figure 1V. 22). Cet
écrouissage permet de reéduire la différence de micro-dureté entre la surface de 1’échantillon ayant subi
le couplage SMAT/passage du courant électrique et le centre de I’échantillon n’ayant subi que le passage
du courant électrique (le SMAT n’agissant qu’en sous-couche). En utilisant les données de micro-dureté
relevées a environ 50 pm de la surface et au centre de 1’échantillon pour chaque cas de la Figure IV. 22
et ’allongement a rupture déterminé a partir des courbes de traction de la Figure IV. 23, la Figure 1V.
24 a été construite. Cette figure présente, pour chaque cas, I’allongement a rupture en fonction de la
différence de micro-dureté relevée a 50 um de la surface et au centre. Les écarts-types de différence de
micro-dureté associés a chaque valeur sur la Figure 1V. 24 peuvent paraitre grossiers. Néanmoins, dans
le cas d’une soustraction, la valeur de 1’écart-type de la différence est égale & la somme des valeurs
absolues des termes de la soustraction. Ainsi, dans notre cas, avec un écart-type de I’ordre de 10 HVo 025
associé a chaque valeur de micro-dureté sur la Figure IV. 22, une différence de valeur améne a un écart-
type de I’ordre d’une vingtaine de HVg g2s.

121



Chapitre IV : Mise au point d’un traitement duplex thermo-mécanique (SMAT/TT)

60

~ 50

9

RN Y N y = 0,4159x + 48,911
=) o i R = 0,8159
t [ ]

>

< 30

=] ‘

2

E‘ 20 o—-

=2 AB eSS

= 10 ET200 ET400

S&ET200 e S&ET400

0
0 20 40 60 80 100 120

Difference in microhardness between the value at SOum depth and
the value in the centre of the sample (HV  »5)

Figure 1V. 24 : Allongement a rupture en fonction de la différence de micro-dureté entre la surface (& 50 um de
profondeur) et le centre de I’échantillon pour chaque condition.

Les points expérimentaux sur la Figure V. 24 laissent apparaitre une corrélation. Plus la différence de
micro-dureté est grande, plus I’allongement a rupture de 1’échantillon est faible. Cette figure illustre
bien le phénoméne décrit précédemment : plus la différence en termes d’écrouissage entre la sous-
couche d’un échantillon et son centre est grande, plus sa ductilité est réduite. La capacité de stockage
des dislocations en sous-couche étant limitée par son niveau d’écrouissage, plus ce niveau est grand,
plus la ductilité globale de 1’éprouvette est limitée. Ainsi, lorsqu’un échantillon simplement SMATE¢ (S)
possede une forte différence de micro-dureté entre sa sous-couche et son centre, minimisant ainsi la
ductilité totale de I’échantillon, I’échantillon S&ET(200°C) présente une plus faible différence de micro-
dureté entre la surface et le centre, du fait de 1’écrouissage produit par 1’effet athermique du passage du
courant électrique. Ceci permet d’expliquer d’une part les meilleures propriétés mécaniques obtenues et
également la plus grande ductilité.

V.4 Discussion sur le choix de la méthode de mise en température

Cette section présente les autres méthodes de mise en température qui avaient été envisagées pour
effectuer le traitement duplex SMAT/TT. En effet, la méthode du passage d’un courant électrique n’est
pas la seule a permettre d’élever la température d’une éprouvette. Chaque méthode sera décrite suivant
ses avantages et ses inconvénients qui sont résumés dans le Tableau IV. 8.

Pour contextualiser de nouveau, le traitement SMAT employé sur des éprouvettes en acier 316L SLM
a montré sa capacité a améliorer significativement les propriétés mécaniques de cet acier. Néanmoins,
la ductilit¢ des éprouvettes est également impactée. La ductilité est d’autant plus diminuée que le
traitement SMAT appliqué est sévére. Ainsi, il avait été¢ décidé d’étudier I’utilisation d’un traitement
thermique en simultané du SMAT, correspondant au traitement duplex SMAT/TT. Cette démarche avait
pour objectif de permettre de minimiser la chute de ductilité qu’implique le traitement SMAT seul. Les
résultats présentés au cours de ce chapitre ont montré le succes de cette démarche, comme le montre la
Figure IV. 23.

L’emploi du systeme de lampes a infrarouge constituant le premier systeme duplex présenté dans ce
chapitre découle du fait que ce systéme était déja existant au LASMIS. L’utilisation de ce systéme a
permis de mettre en lumiére les limitations/contraintes qu’impose cette méthode de mise en température.
La nécessité de disposer d’une enceinte isolante impose un temps de traitement des €prouvettes
relativement long du fait de la lente montée en température de I’enceinte et donc de I’échantillon. Cette
enceinte empéche également d’avoir un visuel sur 1’échantillon et, dés lors que ’enceinte est placée,
aucune observation a la surface de 1’éprouvette durant le traitement n’est possible (relevé de température
par exemple). L’emploi d’une enceinte implique de plus que les autres éléments constitutifs du systéme
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sont chauffés. En effet, la température de la sonotrode et de la chemise en acier sont également
augmentées. A une température de 400°C, aucun probléme n’est survenu lors du fonctionnement du
SMAT mais dans le cas d’une utilisation de ce systéme a une température plus élevée, la question de
sécurité concernant ces appareils doit étre soulevée. La dilatation thermique aurait pour conséquence de
mettre en contact la chemise en acier et la sonotrode (espacée d’une distance inférieure au millimétre a
température ambiante). Le contact de la chemise en acier et de la sonotrode peut étre fatal pour cette
derniére. Hormis ces limitations, les effets du systeme de chauffage via les lampes a infrarouge ou via
des résistances comme dans un four conventionnel sur des matériaux métalliques sont bien connus et
largement employés dans I’industrie. Ce systéme de chauffage permet d’obtenir une température
uniforme dans tout I’échantillon, et ce, quel que soit son volume. Cela empéche ainsi toute déformation
générée par un gradient de température trop important dans 1’éprouvette.

Comme il a été¢ vu précédemment, les résultats obtenus avec 1’utilisation des lampes a infrarouge ont
permis de conclure a I’efficacité de I’emploi du traitement thermique en simultané du SMAT.
Néanmoins, des améliorations sur les parametres d’application du traitement SMAT étaient nécessaires
pour obtenir des résultats plus convaincants. En effet, ’amplitude de vibration de la sonotrode est
obligatoirement réduite du fait de I’impossibilité de déposer une charge suffisamment lourde sur le
porte-échantillon dans le peu d’espace restant a I’intérieur de 1’enceinte.

Dés lors, pour le deuxiéme systeme de traitement thermique, les limitations décrites précédemment
devaient étre résolues. La limitation la plus importante était celle restreignant I’emploi d’une amplitude
de vibration élevée. Cela entraine un niveau de sévérité du traitement SMAT modérée/faible qui ne
permet pas de faire chuter significativement la ductilité de 1’échantillon aprés SMAT. Sans une chute
marquée de la ductilité par SMAT, I’application du traitement duplex pour diminuer cette chute de
ductilité ne peut pas étre révélatrice de I’effet positif de la température sur la ductilité.

Ainsi, I’emploi d’une enceinte doit étre proscrite. De 1a, deux méthodes de chauffage sont possibles : le
chauffage par induction ou par passage du courant électrique. Dans les deux cas, la mise en température
est rapide. Concernant le chauffage par induction, une problématique intervient concernant la mise en
température unique de D’éprouvette. Le systétme SMAT est constitué de matériaux conducteurs
(sonotrode, chemise en acier), de méme que le porte-échantillon en acier et les billes employées pour le
traitement SMAT. Ces matériaux sont ainsi susceptibles d’étre également chauffés par le champ
électromagnétique employé lors du chauffage par induction. Cela ne permet pas de garantir un chauffage
uniquement appliqué a I’éprouvette.

Au contraire, le chauffage par passage d’un courant électrique permet de limiter le chauffage a
I’éprouvette seule. Cette technique a I’avantage de pouvoir étre mise en place rapidement. En effet, seule
une alimentation reliée a 1’éprouvette est nécessaire pour chauffer celle-ci. Ce systéme n’est néanmoins
pas exempt de limitations. La température relevée a la surface de I’échantillon en acier 316L SLM au
cours de cette étude a montré une hétérogénéité le long de la longueur utile de 1’éprouvette, au fur et a
mesure de ’augmentation de I’ampérage (Figure 1V. 15b). De plus, 1’alimentation utilisée dans cette
¢tude n’a pas permis de chauffer au méme niveau les autres éprouvettes a disposition
(parallélépipédiques et de fatigue). La section des éprouvettes parallélépipédiques et de fatigue étant
bien plus ¢levée que celle de traction, 1’énergie nécessaire a leur échauffement est plus conséquente et
I’alimentation employée a son niveau de courant maximal (75A) n’était pas suffisante.
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Chapitre IV : Mise au point d’un traitement duplex thermo-mécanique (SMAT/TT)

Résistance/Lampes a Passage d’un courant

Systeme . Induction ; .
infrarouge électrique
Effets de la mise en . ) L
. Mise en température appliquée
température  sur  les . . . < 1o
) . Mise en température | uniquement a 1I’éprouvette
échantillons connus . ,
Avantages rapide (de I'ordre de

Mise en température
uniforme quelle que soit
la section de 1’échantillon
Nécessité d’employer une
enceinte pour effectuer le

la minute) Mise en température rapide (de
I’ordre de la minute)

traitement thermique Eléments constitutifs ) .
Chauffage inévitable des | du traitement SMAT Iemperafgre non uniforme le
. P ong de 1’échantillon

Inconvénients autres el_ements en matériaux

constitutifs du traitement | conducteurs

SMAT (sonotrode, billes et

Mise en température lente | chemise) Mise en température non

de  D’échantillon  (de adaptée a des échantillons de

1’ordre de 1’heure) sections importantes (> 5mm?)

Tableau 1V. 8 : Récapitulatif des avantages/inconvénients des différentes techniques de mise en température envisagées
dans cette étude.

Ainsi, la méthode de passage d’un courant électrique utilisée dans cette étude posséde des limitations
mais le choix de son utilisation est le résultat de plusieurs facteurs, a savoir :

- lafacilité d’application : les avantages et inconvénients décrits dans les paragraphes précédents
et résumés dans le Tableau 1V. 8 montrent que la méthode de passage d’un courant électrique
est le systéme possédant le moins d’inconvénients comparativement aux autres.

- limiter le temps nécessaire a la mise au point de cette méthode : le systeme de mise en
température devait pouvoir étre mis au point rapidement au cours de la thése. La limitation de
la conception au seul porte-échantillon permettant le passage du courant électrique et
I’application du traitement SMAT en simultané a permis un gain de temps.

- limiter les dépenses liées a la mise au point de cette méthode : Le systéme de mise en
température par passage d’un courant électrique n’a nécessité que 1’achat d’une alimentation, le
reste du matériel (porte-échantillon, isolant, cables) étant réalisé/obtenu directement en interne
au laboratoire.

La méthode de mise en température par passage d’un courant électrique est celle la plus adaptée a
I’utilisation faite au cours de cette étude. Des pistes d’améliorations pour augmenter I’efficacité de son
utilisation sont possibles. La puissance de I’alimentation doit pouvoir étre augmentée afin de traiter des
éprouvettes ayant un volume plus important que celui des éprouvettes de traction de cette étude.
L’isolation du systéme, en termes de déperditions thermiques, doit également étre mieux considérée afin
de permettre un chauffage de 1’éprouvette uniforme tout le long de sa section.

IVV.5 Conclusion

Dans ce dernier chapitre, il a été étudié 1’application de deux post-traitements duplex SMAT/TT ayant
pour objectif de permettre de limiter la chute de ductilité générée suite au traitement SMAT seul.

La premiére méthode, employant un systéme de lampes a infrarouge a été utilisée. Cette méthode, bien
que présentant des limitations révélées lors de la mise au point, a permis d’arriver a une conclusion
satisfaisante. L’ajout de la température lors du SMAT est bénéfique pour les propriétés mécaniques.
Néanmoins, il est nécessaire d’employer un autre systeme de traitement duplex afin de confirmer de
maniére plus convaincante la diminution de la chute de ductilité.
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Chapitre IV : Mise au point d’un traitement duplex thermo-mécanique (SMAT/TT)

Pour confirmer ce point, un autre systeme de post-traitement duplex a été congu et réalisé. Celui-ci
emploie le passage d’un courant €lectrique afin de chauffer I’éprouvette par effet Joule jusqu’a une
certaine température. Un porte-échantillon spécifique a été congu afin de pouvoir employer cette
méthode de chauffage en simultané du SMAT et de maniere a également résoudre les précédentes
limitations soulevées par I’emploi du précédent systéme de post-traitement duplex.

Les essais opérés avec ce nouveau systeme a différents niveaux de températures ont permis de montrer
I’impact du traitement duplex au moyen du passage d’un courant électrique sur I’allongement a rupture
des éprouvettes en acier 316L SLM. La perte d’allongement peut étre limitée a 1’aide de ce traitement
dans une proportion non négligeable (30% par S&ET(200°C) au lieu de 55% par SMAT seul).

Afin d’illustrer I’évolution des propriétés mécaniques générée par ces différents traitements, les
propriétés mécaniques des trois conditions centrales de ce travail, a savoir I’état AB, S et S&ET(200°C)
(voir Tableau IV. 6) ont été ajoutées sur la Figure 1.20. La Figure IV. 25 présente cette nouvelle figure.
Il apparait d’une part que les propriétés mécaniques de ’acier 316L SLM sont similaires a celles
obtenues dans la littérature. En effet, notre point expérimental se situe en plein centre de la zone
contenant les valeurs expérimentales des aciers 316L SLM relevées dans la littérature (zone verte).

Pour le cas S, le point expérimental se situe dans le début de la zone des échantillons post-traités
(orange). Au contraire, le cas S&ET(200°C) se situe dans la zone hypothétique violette qualifiée de zone
« Haute Performance (HP) ». Bien que le point expérimental S&ET(200°C) ne soit pas situé en plein
centre de la zone HP, ce premier résultat montre qu’un nouveau type de traitement, le post-traitement
duplex SMAT/TT alliant un post-traitement mécanique (SMAT) et thermique (recuit) permet d’y
parvenir. Ces résultats ouvrent ainsi la voie a I’utilisation de ce nouveau type de traitement pour obtenir
des propriétés mécaniques toujours plus élevées.
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Figure IV. 25 : Allongement & rupture par rapport a la limite d’élasticité pour différents aciers 316L réalisés de maniére
conventionnelle (bleue), produits par SLM (vert) et soumis a un post-traitement mécanique (orange). Cette figure a été
précédemment présentée dans le chapitre 1. Cette figure integre les valeurs obtenues dans cette étude (25 — Portella et
al.).
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Conclusion générale

L’accroissement du nombre d’applications liées a la FA (aéronautique, spatial, médical...) découle des
avantages qu’offre cette méthode de fabrication par rapport a celles usuellement employées dans
I’industrie, soustractive notamment. Cette ferveur est compréhensible d’une part par les nombreux
avantages qu’offre la fabrication additive et d’autre part, par la grande panoplie de procédés qui existent
ainsi que le grand choix de matériaux utilisables, notamment métalliques. Néanmaoins, suite a la synthése
bibliographique, plusieurs verrous scientifiques restent a étre levés comme les effets des porosités, de
1’état de surface ou encore des post-traitements sur les propriétés mécaniques des piéces issues de ces
procedés de FA.

C’est dans ce contexte que s’inscrit ce travail. Ce projet de these a été initié dans le but de comprendre
et de quantifier ’influence de différents post-traitements (meécanique et/ou thermique) sur la
microstructure, ainsi que sur le comportement mécanique de piéces en acier 316L élaborées par voie de
fabrication additive métallique - SLM.

Les effets de ces post-traitements appliqués individuellement ou de fagon simultanée, ont été analysés
tant sur le plan microstructural que mécanique, via des essais de traction et de fatigue. Un post-traitement
duplex, alliant un traitement SMAT et un traitement thermique, a également été étudié afin d’améliorer
de fagon plus prononcée les propriétés mécaniques de cet acier, via notamment une diminution moins
importante de la ductilité induite par le procédé SMAT.

Par conséquent, afin de quantifier I’influence de différents post-traitements, plusieurs caractérisations
ont été menées et les conclusions obtenues sont les suivantes :

Caractérisation de la microstructure

La microstructure brute de I’acier 316L SLM de cette étude est similaire a celle observée dans
la littérature, tant au niveau des grains caractérisés par EBSD que de la structure cellulaire observée par
MEB. La porosité des échantillons en acier 316L SLM, d’une valeur inférieure a 1%, est constituée de
pores sphériques, de défauts de fusion ainsi que de pores débouchant en surface, le tout distribué
aléatoirement.

Les traitements de recuits effectués sur I’acier 316L SLM montrent un impact négligeable sur
la morphologie et la taille des grains des échantillons observés par EBSD. Néanmaoins, ces observations
indiquent une dépendance de la microstructure cellulaire a la température de recuit. Au-dela de 600°C,
la microstructure cellulaire disparait peu a peu jusqu’a 1000°C ou elle n’est plus du tout observée.

Le traitement SMAT appliqué a I’acier 316L SLM induit en surface la formation de bandes de
glissement observées sous MEB, caractéristiques d’une accumulation de dislocations. Les grains en
sous-couche révelent la présence de bandes de glissements et de macles. L’étude par tomographie X,
réalisée sur des échantillons brut et SMATE, a permis de montrer que le traitement SMAT permet
d’éliminer les pores sur une profondeur de ~100 pm depuis la surface de 1’échantillon. L’analyse par
diffraction des rayons X de I’acier 316L. SLM montre une structure austénitique. Malgré I’instabilité
austénitique de I’acier dans cette étude, le traitement SMAT n’a pas induit une formation prononcée de
martensite. Il en ressort que la microstructure cellulaire semble étre a 1’origine d’un éventuel blocage de
la formation de martensite. Cela a été confirmé par la présence de martensite sur 1’échantillon en acier
316L SLM recuit a 1000°C (ne possédant donc plus de microstructure cellulaire) puis SMATE.

L’étude de la sous-couche de I’acier 316L SLM SMAT¢ observée par TKD confirme la présence
de nanograins en extréme surface. Néanmoins, il apparait que cette couche est d’une épaisseur bien plus
faible (<1 um) que celle observée pour un acier 316L conventionnel SMATE sous les mémes conditions
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(~5 um). L’analyse des différents résultats expérimentaux a montré que la microstructure cellulaire
pourrait étre la cause d’une capacité de nanocristallisation réduite de I’acier 316L. SLM par rapport a
I’acier 316L conventionnel. La microstructure cellulaire étant en effet composée de dislocations, ces
derniéres pourraient constituer autant d’obstacles au mouvement de nouvelles dislocations généralement
introduites durant la déformation par SMAT.

Caractérisation des propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques (limite d’élasticité, allongement & rupture) de 1’acier 316L SLM
employé dans cette étude sont du méme ordre de grandeur que celles relevées dans la littérature. L’état
de surface des éprouvettes est caractérise par une valeur de rugosité Ra supérieure a 10 um. Les profils
de contraintes résiduelles relevés sur 1’acier 316L SLM présentent une allure similaire aux profils relevés
dans la littérature, avec des contraintes résiduelles de traction en sous-couche et des contraintes
résiduelles de compression a cceur.

Le traitement SMAT permet d’améliorer significativement les propriétés de la surface des aciers
316L SLM. La rugosité Ra est ainsi diminuée de plus de 90% par rapport a 1’état brut de fabrication. La
micro-dureté en surface est augmentée de plus de 40% et des contraintes résiduelles de compression de
I’ordre de -300 MPa sont introduites a la surface de 1’échantillon.

Des essais de traction montrent une augmentation de la limite d’élasticité accompagnée d’une
diminution de la ductilité¢ des échantillons en acier 316L SLM traités par SMAT. L’augmentation des
propriétés mécaniques est causée majoritairement par 1’introduction de nouvelles dislocations en sous-
couche de I’échantillon. C’est également cette accumulation de dislocations en sous-couche qui diminue
la ductilité globale des éprouvettes.

L’influence de traitements thermiques sur les propriétés mécaniques indique la forte dépendance
des propriétés mécaniques de I’acier 316L SLM a la microstructure cellulaire. Cette dépendance est liée
au fait que la microstructure cellulaire est composée de dislocations, constituant autant d’obstacles au
mouvement des nouvelles dislocations introduites durant la déformation.

Des essais de fatigue en flexion alternée réalisés en partenariat avec 1’universit¢é d’Oulu en
Finlande montrent une nette amélioration de la limite d’endurance des éprouvettes traitées par SMAT
(>100%). Cette amélioration est le résultat de nombreux facteurs, comme la diminution de rugosité,
I’écrouissage et I’introduction de contraintes résiduelles de compression en sous-couche des
¢chantillons. L’analyse des surfaces et des faciés de rupture des éprouvettes brutes et SMATées
indiquent également une différence dans I’initiation et la propagation des fissures. Les sites d’amorgage
de ces fissures dans le cas brut sont localisés en surface. Au contraire, pour le cas SMATSE, les sites
d’amorgage sont localisés sur des défauts en sous-couche.

Caractérisation des traitements duplex SMAT/TT

Le recours a un traitement duplex SMAT/TT a été pensé de maniére a limiter la diminution de
la ductilité induite par le traitement SMAT. Un premier traitement duplex SMAT/TT a été réalisé en
employant des moyens déja disponibles au sein du LASMIS. Le traitement thermique est ainsi effectué
a I’aide de lampes a infrarouge. Les résultats de ce traitement duplex ont permis de montrer I’effet
bénéfique de la température sur la ductilité. En effet, la diminution de la ductilité induite par le traitement
SMAT seul est réduite a ’aide du traitement duplex. Néanmoins, certaines limitations de ce premier
traitement duplex ont été constatées et un second traitement duplex a été congcu, mis au point et
développé.

Pour le second traitement duplex, le passage d’un courant électrique est la méthode employée
pour réaliser le traitement thermique en simultané du traitement SMAT. Ce traitement duplex induit
deux effets dans I’échantillon. Le premier est thermique et conduit a un chauffage de 1’éprouvette par
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effet Joule. Le second est athermique, et agit sur la mobilité des dislocations. Un porte-échantillon
spécifique a donc été congu, testé puis validé afin de pouvoir employer cette méthode de chauffage en
simultané du SMAT.

A température ambiante, I’emploi du seul traitement SMAT augmente la densité de dislocations
en sous-couche exclusivement, laissant le cceur de I’échantillon intact. Ainsi, il apparait une différence
dans la capacité de stockage des dislocations entre le centre de 1’éprouvette et la surface SMATée. Cela
engendre, lors d’un essai de traction, une diminution globale de la ductilité étant donné que la surface
de I’échantillon est en capacité bien inférieure par rapport au centre a stocker de nouvelles dislocations.

Avec le traitement duplex, I’échantillon est a la fois écroui dans toute son épaisseur et de maniére
plus marquée en surface du fait de la combinaison du SMAT et de I’effet athermique produit par le
passage du courant ¢lectrique. Le centre de 1’éprouvette et la surface présentent ainsi des capacités de
stockage des dislocations plus homogenes contrairement au cas simplement SMATé a température
ambiante.

Le traitement duplex permet aux éprouvettes de présenter un allongement a rupture de 30% alors
que les éprouvettes traitées par le traitement SMAT seul possédent un allongement a rupture de 19%.
Le traitement duplex permet donc de minimiser la diminution de 1’allongement a rupture causée par le
traitement SMAT. Ces résultats ouvrent ainsi la voie a I’utilisation de ce nouveau type de traitement
pour obtenir des propriétés mécaniques encore plus élevées.

Perspectives

Ce travail a permis de mettre en lumicre plusieurs pistes d’études visant a mieux comprendre la
microstructure de 1’acier 316L SLM, ainsi que I’effet de différents traitements (SMAT, traitements
thermiques et traitements duplex) sur ses caractéristiques. Plusieurs pistes d’études sont ainsi envisagées
afin de détailler/explorer diverses notions.

Caractérisation de ’interaction entre la microstructure cellulaire et la vitesse de déformation

I1 a été observé que la structure cellulaire de I’acier 316L SLM est un facteur inhibiteur de la
formation de martensite alors méme que la composition de I’acier semble favorable a la transformation
martensitique.

Ainsi, il serait intéressant de déterminer dans quelles mesures la structure cellulaire, ou plus
précisément le réseau de dislocations, agit avec les nouvelles dislocations formées lors d’un post-
traitement de surface tel que le SMAT. La vitesse de déformation peut étre également un facteur
influengant 1’interaction entre les dislocations créées lors de la déformation avec le réseau de cellules de
dislocations de 1I’échantillon.

L’application de déformation a la surface d’échantillons en acier 316L SLM a différentes
vitesses de déformation pourrait étre envisagée. Cela pourrait étre effectué via la projection unitaire de
bille & une vitesse déterminée a 1’aide d’une buse de maniére similaire a du grenaillage conventionnel.
La projection de billes a différents niveaux de vitesses permettrait de relier la vitesse de déformation a
la modification de la microstructure.

Caracteérisation de ’effet du traitement duplex SMAT/TT sur les propriétés en fatigue

L’emploi d’éprouvettes cylindriques pour la réalisation d’essais de fatigue permettrait une mise
en ceuvre des traitements SMAT et duplex plus aisée. En effet, 1’utilisation d’éprouvettes
géométriquement plates, comme cela est le cas dans cette étude, impose nécessairement un arrét du
traitement SMAT afin de retourner 1’échantillon pour traiter la face opposée.
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Au contraire, le traitement par SMAT d’une éprouvette cylindrique ne nécessite aucune
intervention durant toute la durée du traitement. La rotation de 1’éprouvette autour de son axe grace a
un moteur électrique permet d’appliquer le traitement SMAT de maniére homogene sur toute la surface
de I’éprouvette. Ainsi, les effets du traitement duplex sur les propriétés en fatigue pourraient étre
déterminés. De plus, les conségquences du traitement duplex sur les porosités en sous-couche pourraient
étre différentes par rapport a un traitement SMAT effectué a température ambiante.

Caractérisation de ’emploi du passage d’un courant électrique en mode pulsé

L’emploi du passage d’un courant électrique a une conséquence sur les porosités ainsi que sur
les fissures internes présentes au sein d’échantillons soumis a ce traitement. Son utilisation en mode
pulsé avec une forte densité de courant peut en effet amener a refermer les pores et les fissures par micro-
soudure. La capacité des échantillons & « guérir » leur endommagement interne (fissure) par passage
d’un courant électrique ainsi que la qualité de cette guérison pourraient étre étudiées.

D’une part, pour déterminer la capacité des échantillons a refermer les fissures par passage du
courant électrique, des échantillons sollicités en fatigue, proches de la rupture pourraient &tre soumis au
passage d’un courant électrique afin de vérifier, via une observation interne de 1’échantillon, la fermeture
des fissures. D’autre part, en utilisant le précédent résultat, qui permet d’attester qu’une éprouvette
sollicitée proche de la rupture puis soumise au passage d’un courant électrique a bien ses fissures
internes refermées, cette derniere pourrait étre sollicitée une seconde fois. Cette seconde sollicitation,
permettrait de définir la qualité de la fermeture des fissures. Pour ce faire, le nombre de cycles entre la
premiére et la seconde sollicitation sur ces mémes échantillons pourrait étre comparé.

Les traitements par passage d’un courant électrique pourraient étre également appliqués a
d’autres matériaux, réalisés ou non par fabrication additive.
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Amélioration par SMAT des perfor-
mances meécaniques de piéces en 316L
issues de la fabrication additive (SLM)

L’objectif de ces travaux de thése se concentre sur
deux points ciblés pour proposer des améliorations
de la qualité de pieces en 316L issues de la techno-
logie de FA par Selective Laser Melting (SLM). Le
premier consiste a identifier les effets d’un traite-
ment mécanique SMAT (Surface Mechanical Attrition
Treatment) ainsi que des traitements thermiques sur
les performances mécaniques de piéces issues de
fabrication additive sous sollicitations monotone
(traction) et cycliques (fatigue en flexion alternée).
Le second porte sur la mise au point d’un post-
traitement duplex qui combine le traitement SMAT
avec un traitement thermique, réalisé soit par
lampes a infrarouge, soit par passage d’un courant
électrique, et d’évaluer les effets de ce nouveau type
de post-traitement sur les propriétés mécaniques de
I’acier 316L SLM. L'impact du traitement SMAT sur
I’état de surface, la résistance mécanique en trac-
tion et la tenue en fatigue de cet alliage s'est avéré
trés bénéfique. L’amélioration des propriétés méca-
niques a cependant été accompagnée d’une baisse
de ductilité. Le nouveau post-traitement duplex
(SMAT/TT) a quant a lui permis d'augmenter davan-
tage la tenue mécanique des piéces, tout en limitant
leur baisse de ductilité.

Mots clés : fabrication additive — grenaillage de
précontrainte — propriétés mécaniques - acier
inoxydable austénitique — traitement thermique -
acier inoxydable, fatigue.

Improvement by SMAT of the Mechani-
cal Performance of 316L Parts Produced
by Additive Manufacturing (SLM)

The objective of this PhD work is to focus on two
points to propose improvements in the quality of
316L parts produced by Selective Laser Melting
(SLM) AM technology. The first is to identify the
effects of Surface Mechanical Attrition Treatment
(SMAT) and heat treatments on the mechanical
performance of additive manufacturing parts under
monotonic (tensile) and cyclic (flexural bending
fatigue) loading. The second is the development of a
new duplex post-treatment that combines the SMAT
with a heat treatment, using either infrared lamps or
an electric current, and to evaluate the effects of
this new post-treatment on the mechanical proper-
ties of a 316L SLM steel. The impact of SMAT on the
surface quality, strength and fatigue life of this alloy
was found to be very beneficial. However, this im-
provement in mechanical properties was accompa-
nied by a decrease in ductility. The new duplex post-
treatment (SMAT/TT) further increased the mechani-
cal strength of the parts, while minimising the de-
crease in ductility induced by the SMAT alone.

Keywords: additive manufacturing — shot peening —
mechanical properties — stainless steel — thermome-
chanical treatment — metals, fatigue.
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