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Introduction

Les alliages de titane sont des matériaux très étudiés de par leur résistance à la
corrosion, leur biocompatibilité, mais aussi pour leurs propriétés mécaniques : ils
présentent un excellent rapport résistance/densité, ce qui les rend extrêmement
avantageux pour de nombreuses applications. Ils ont cependant un coût élevé. En
effet, la production d’éponges de titane doit s’effectuer dans une atmosphère inerte
ou sous vide poussé à cause de sa forte réactivité avec l’oxygène. En outre, le
tétrachlorure de titane, qui est un intermédiaire lors de la production d’éponges
de titane, a un coût élevé [51]. Son application est donc partiellement restreinte,
mais reste forte dans des domaines tels que l’aéronautique ou le biomédical. Tous
secteurs confondus, le Ti-6Al-4V est l’alliage de titane le plus utilisé [102], il s’agit
donc du matériau d’étude de cette thèse.

Compte tenu de son intérêt, les propriétés de cet alliage ont été largement étudiées.
Celles-ci résultent historiquement des conditions de mises en forme par des procédés
conventionnels tels que le forgeage ou la fonderie. Or, ces dernières années, le
nombre d’études sur ces thématiques montrent un intérêt grandissant pour la Fa-
brication Additive (FA). En effet, les procédés faisant partie de cette grande famille
permettent la création de pièces avec moins de matière première et présentant des
formes complexes. Ils permettent aussi de recharger des surfaces endommagées.
Tous ces avantages expliquent l’intérêt industriel envers l’utilisation de matériaux
issus de la FA.

Le cold spray est un procédé utilisé à son origine pour la création de revête-
ments. Or, depuis quelques années, son utilisation s’est élargie à la réparation
de pièces endommagées, pour devenir finalement un membre à part entière de la
famille de la FA [92]. Cette évolution a permis à ce procédé de continuer à se
développer, grâce à ses particularités, qui lui permettent de se distinguer des autres
procédés de FA. En effet, la spécificité des projections est qu’elles s’effectuent à
une température inférieure à la température de fusion du matériau. Cela confère de
considérables avantages aux matériaux issus de ce procédé, comme, par exemple,
une oxydation limitée ou bien une conservation de la microstructure de la poudre
dans les échantillons créés [129].

Dans ce contexte, l’étude d’un matériau tel que le Ti-6Al-4V semble cohérente.
Cet alliage, qui affiche une utilisation continuelle dans de nombreux domaines, a
la particularité d’être sensible à l’oxydation [94]. Ainsi, sa mise en forme à l’état
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solide pourrait représenter un avantage considérable. En outre, le ratio Buy-to-Fly
étant élevé pour les alliages de titane issus des voies conventionnelles, la production
de pièces par FA pourrait permettre de l’abaisser.

Cependant, du fait de sa résistance élevée à la déformation, cet alliage est un
matériau complexe à projeter. La création de pièces en cold spray reposant sur la
déformation plastique des particules à l’impact, un travail sur l’optimisation des
conditions de projection est nécessaire pour le Ti-6Al-4V, car les différentes études
travaillant sur la projection de cet alliage en cold spray rapportent un taux de
pores élevé au sein des dépôts [85, 112, 176]. En outre, le comportement en traction
des matériaux issus du cold spray étant généralement décrit comme fragile [75,
101, 111, 173], une étude de l’influence de différents post-traitements est nécessaire
pour réhabiliter les propriétés du matériau obtenu, en essayant d’atteindre des
niveaux de résistance mécanique comparable à ceux des procédés conventionnels et
de FA. Enfin, pour éviter des délaminations et des fissurations des pièces en cours
de projection, une étude est impérative pour maîtriser les contraintes résiduelles en
travaillant sur les conditions de projection et les trajectoires robot.

Ce travail de thèse sur la projection cold spray de Ti-6Al-4V pour une bonne
intégrité structurelle dans les pièces obtenues et une réhabilitation des propriétés
mécaniques du matériau, se divise donc en cinq chapitres résumés ci-après :

• Le chapitre 1 propose un état de l’art se focalisant d’abord sur la FA, pour
introduire ensuite les particularités du procédé de projection cold spray. La
provenance des différents types de contraintes résiduelles pouvant apparaître
au sein d’un matériau est présentée pour comprendre leurs origines en cold
spray. Les propriétés du matériau d’étude, le Ti-6Al-4V ont ensuite été
examinées, pour être finalement confrontées aux propriétés des échantillons
obtenus après projection.

• Le chapitre 2 définit les matériaux et le procédé utilisés, les systèmes d’analyses
employés et les protocoles expérimentaux mis en place au cours de l’étude.

• Le chapitre 3 expose les différentes méthodes mises en œuvre pour réduire
la porosité présente au sein des dépôts. À la suite de cette optimisation, la
microstructure et les propriétés mécaniques de ces dépôts ont été analysées.

• Le chapitre 4 présente une stratégie d’optimisation des microstructures. Dif-
férents traitements thermiques ont été étudiés, en plus de l’évolution de la
microstructure et des propriétés mécaniques de la matière au cours des trai-
tements. Un accent a été mis sur la comparaison des résultats obtenus avec
ceux du Ti-6Al-4V forgé.

• Le chapitre 5 met en évidence les effets des paramètres de projection sur les
contraintes résiduelles au sein du matériau et présente une démarche pour les
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maîtriser. Le but étant, in fine, de construire un mur en Ti-6Al-4V après une
étude de l’influence de la trajectoire robot sur la morphologie des dépôts.

Ces différentes étapes vont permettre d’évaluer la faisabilité de pièces en Ti-6Al-4V
par fabrication additive par projection dynamique à froid ou Cold Spray Additive

Manufacturing (CSAM).

3



4



1. Chapitre Bibliographique

Sommaire

1.1 La Fabrication Additive . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6
1.1.1 Origine . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6
1.1.2 Fusion par laser sur lit de poudre (L-PBF) . . . . . . . . . . 8
1.1.3 Fusion par faisceau d’électrons (E-PBF) . . . . . . . . . . . 9
1.1.4 Dépôt métallique par laser (LMD) . . . . . . . . . . . . . . . 10

1.2 Le cold spray . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11
1.2.1 Contexte . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11
1.2.2 Projection thermique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12
1.2.3 Principe . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13

1.2.3.1 Le pistolet de projection . . . . . . . . . . . . . . . 13
1.2.3.2 Les vitesses de projection . . . . . . . . . . . . . . 14

1.2.4 Interaction du gaz avec le substrat . . . . . . . . . . . . . . 15
1.2.5 Adhérence des particules sur le substrat . . . . . . . . . . . 16

1.2.5.1 Le principe de construction . . . . . . . . . . . . . 16
1.2.5.2 Le mécanisme d’adhérence . . . . . . . . . . . . . . 17
1.2.5.3 L’ancrage mécanique des particules . . . . . . . . . 20
1.2.5.4 L’instabilité de Kelvin-Helmholtz . . . . . . . . . . 21
1.2.5.5 La liaison métallique . . . . . . . . . . . . . . . . . 22
1.2.5.6 Les forces de van der Waals . . . . . . . . . . . . . 23

1.2.6 Avantages et inconvénients . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 23
1.2.7 CSAM . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 24

1.3 Les contraintes résiduelles . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 26
1.3.1 Différentes origines . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 26

1.3.1.1 Contraintes de grenaillage . . . . . . . . . . . . . . 26
1.3.1.2 Contraintes de gradient de température . . . . . . 26
1.3.1.3 Contraintes de trempe . . . . . . . . . . . . . . . . 27
1.3.1.4 Contraintes thermiques dues à la différence des

cœfficients de dilatation . . . . . . . . . . . . . . . 27
1.3.1.5 Courbure du substrat . . . . . . . . . . . . . . . . 29
1.3.1.6 Contraintes de transformation de phases . . . . . . 30

1.3.2 État de l’art des contraintes résiduelles en cold spray . . . . 31
1.4 Les alliages de titane et le Ti-6Al-4V . . . . . . . . . . . . . . . . . 32

1.4.1 Différents types d’alliages de titane . . . . . . . . . . . . . . 32

5



1.4.1.1 Cristallographie du titane . . . . . . . . . . . . . . 32
1.4.1.2 Effet des éléments d’alliage . . . . . . . . . . . . . 33
1.4.1.3 Ti-6Al-4V . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 35

1.4.2 Microstructures du Ti-6Al-4V . . . . . . . . . . . . . . . . . 37
1.4.2.1 Différentes phases présentes . . . . . . . . . . . . . 37
1.4.2.2 Traitements thermomécaniques . . . . . . . . . . . 39

1.4.3 Mécanismes de déformation . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
1.4.3.1 La phase α . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 44
1.4.3.2 La phase β . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 48

1.5 Les propriétés mécaniques du Ti-6Al-4V en cold spray . . . . . . . . 49
1.5.1 Importance des conditions de projection . . . . . . . . . . . 49
1.5.2 Modification de la microstructure . . . . . . . . . . . . . . . 52
1.5.3 Propriétés mécaniques modifiées . . . . . . . . . . . . . . . . 54

1.5.3.1 La porosité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 54
1.5.3.2 La dureté . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 54
1.5.3.3 Le comportement en traction . . . . . . . . . . . . 56

1.5.4 Comparatif avec d’autres procédés de fabrication additive . . 57
1.5.4.1 La microstructure . . . . . . . . . . . . . . . . . . 57
1.5.4.2 Les propriétés mécaniques . . . . . . . . . . . . . . 59

Le chapitre 1 est un état de l’art centré sur la projection dynamique à froid
(appelée plus couramment cold spray) de Ti-6Al-4V et sa potentielle utilisation
en tant que procédé de fabrication additive. Ce chapitre a pour but de présenter
les différentes notions et connaissances scientifiques abordées durant cette thèse et
d’apprécier les données de la littérature afin d’avoir un œil critique sur l’ensemble
des résultats. Étant donné que notre problématique est basée sur l’emploi du cold
spray comme procédé de fabrication additive, nous commencerons par analyser ce
terme, ainsi que divers procédés déjà largement exploités pour la fabrication de
métaux par voie additive. Par la suite, nous présenterons le procédé de projection
cold spray pour connaître toutes ses particularités. Les différentes origines des
contraintes résiduelles, leurs méthodes d’analyse ainsi que leurs apparitions en
cold spray seront ensuite explicitées. Nous finirons par documenter le matériau
d’étude : le Ti-6Al-4V, pour permettre d’appréhender ses propriétés mécaniques
post-projection.

1.1. La Fabrication Additive

1.1.1. Origine

La FA est une famille de procédés ayant vu le jour à la fin des années 1980 avec
environ une vingtaine d’années nécessaires pour normer le vocabulaire. La norme
française NF ISO/ASTM 52900 :2015 a été élaborée par la délégation d’AFNOR
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et définit la FA comme un « procédé consistant à assembler des matériaux pour
fabriquer des pièces à partir de données de modèle en 3D, en général couche après
couche, à l’inverse des méthodes de fabrication soustractive et de fabrication par
mise en forme » (figure 1.1).

Figure 1.1. – Principe général de la fabrication additive [15]

Cette technologie innovante, de plus en plus utilisée en industrie, permet donc
de créer des objets à géométrie complexe en limitant le gaspillage des matériaux
par rapport à la fabrication soustractive. Elle regroupe un ensemble de procédés
permettant de créer un objet reconstitué à partir de tranches obtenues en coupant
le modèle 3D avec un plan orthogonal à la direction de reconstitution de l’objet [15].

En 2016, Barlier et al. [15] ont classé ces procédés en sept catégories, s’appuyant
sur des principes physiques différents :

— La polymérisation d’une résine sous l’action d’un laser.

— La projection de gouttes de matériau.

— La projection d’un liant sur un substrat de type poudre.

— La fusion de poudre sous l’action d’une source d’énergie.

— La projection de poudre dans un flux d’énergie.

— La fusion de fil à travers une buse chauffante.

— L’assemblage de couches à partir de feuilles ou plaques découpées.
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Ces différents procédés diffèrent radicalement par les matériaux utilisés, les
précisions obtenues, les temps de fabrication ou encore les opérations de post-
fabrication. Trois procédés de FA parmi les plus répandus pour les matériaux
métalliques et intégrant la fusion de poudres par différentes sources d’énergie sont
présentés dans les sections suivantes.

1.1.2. Fusion par laser sur lit de poudre (L-PBF)

La fusion par laser sur lit de poudre ou Laser Powder Bed Fusion (L-PBF) est
un type de fabrication additive dit par fusion sur lit de poudre (figure 1.2). La
poudre, précédemment disposée par un râteau ou un rouleau à partir d’un réservoir,
est fondue à des endroits spécifiques par un laser, selon le modèle de Conception
Assistée par Ordinateur (CAO). La plateforme de construction va ensuite déposer
sur la surface une nouvelle couche de poudre qui sera de nouveau fondue par le
laser. Ces opérations vont se répéter jusqu’à la réalisation de la pièce en 3D.

Figure 1.2. – Schéma du procédé L-PBF [25]

Pour ce procédé, la fabrication se fait sous atmosphère neutre et la grande conver-
gence du faisceau laser en fait une méthode de FA très précise avec un diamètre
moyen du faisceau laser inférieur à 200 µm. Ainsi, les poudres utilisées peuvent
être de diamètre inférieur à 10 µm et l’état de surface en sortie est peu rugueux [130].

Par contre, ce procédé peut engendrer de fortes contraintes résiduelles au sein des
pièces réalisées. En effet, lors de la fusion des particules, un gradient de température
non uniforme se crée au niveau de la zone chauffée. Cela entraîne des déformations
complexes non uniformes lors du refroidissement rapide induit par le déplacement
du laser. Ces contraintes résiduelles peuvent engendrer une modification de la géo-
métrie attendue de la pièce finale, mais aussi générer des fissures ou du délaminage
entre les différentes couches [13, 84, 124, 130, 188].
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1.1.3. Fusion par faisceau d’électrons (E-PBF)

La fusion par faisceau d’électrons sur lit de poudre ou Electron Beam Powder

Bed Fusion (E-PBF) est aussi un procédé de FA dit par fusion sur lit de poudre
(figure 1.3).

Figure 1.3. – Schéma du procédé E-PBF [61]

La poudre va être approvisionnée par un râteau à partir de deux réservoirs
latéraux. Par la suite, une région particulière de ce lit de poudre va être fondue
par un faisceau d’électrons. Puis, pour chaque étape du cycle, la plateforme va
s’abaisser, une nouvelle couche de poudre de dimensions identiques à la précédente
va être répartie par les réservoirs et le faisceau d’électrons va fondre une partie des
poudres selon le modèle particulier souhaité [66].
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Par rapport à la L-PBF la fabrication se fait sous vide. En outre, la poudre utilisée
doit avoir une bonne conductivité électrique pour éviter des problèmes de charge
électronique. Les poudres employées sont souvent plus grosses que pour la L-PBF,
car le faisceau d’électrons est légèrement plus divergent que celui du laser (diamètre
d’environ 500 µm [18]). Ceci rend la fabrication un peu moins précise. L’état de
surface final des pièces est donc aussi plus rugueux [131].

Néanmoins, l’utilisation d’un faisceau d’électrons comme source d’énergie offre des
avantages spécifiques. Tout d’abord, le mouvement extrêmement rapide du faisceau
d’électrons permet la fonte des poudres en plusieurs points simultanément, ce qui
permet une meilleure productivité. De plus, après chaque dépôt de couche par le
râteau, une étape de préchauffage est effectuée ; pour cela, le faisceau d’électrons
est défocalisé pour balayer rapidement toute la surface du lit de poudre et donc
légèrement le fritter. Ce maintien du lit de poudre à de hautes températures tout
au long du procédé, permet d’éviter la génération de contraintes résiduelles trop
élevées dans la pièce finale [15, 82].

1.1.4. Dépôt métallique par laser (LMD)

Le procédé de fabrication additive appelé dépôt métallique par laser ou Laser

Metal Deposition (LMD) fait aussi intervenir des poudres métalliques, mais son
fonctionnement est différent des deux procédés précédents. Un laser vient former
un bain de fusion à la surface du substrat métallique, sur lequel la poudre d’un
ou de plusieurs métaux est projetée à travers une buse, comme schématisé sur la
figure 1.4. Ainsi, la poudre entre en fusion et se lie avec le substrat, jusqu’à ce que,
petit à petit, une nouvelle couche soit déposée à la surface du substrat [82].

Contrairement aux procédés de fabrication additive sur lit de poudre, le LMD
est utilisé principalement pour réparer des pièces endommagées. Néanmoins, ce
procédé permet aussi de former des structures ou des couches protectrices sur pièces
existantes, ainsi que de créer des composants entiers [10].

Ce procédé de FA a plusieurs avantages ; il permet de passer facilement d’un
matériau utilisé à un autre lors d’un même processus de travail, mais il permet
aussi d’obtenir des rendements élevés en terme de matière déposée et de travailler
sur des pièces de grandes dimensions par rapport aux procédés précédents [10].

Néanmoins, le LMD est un procédé consommant d’importantes quantités d’énergie
avec l’utilisation d’un faisceau laser de forte puissance. Il peut, de plus, être sujet à
de nombreuses contaminations des matériaux par l’atmosphère, surtout pour des
métaux tels que le titane, qui est particulièrement sensible à l’oxydation. Et enfin,
problème inhérent à la FA, les pièces créées ont un état de surface imprécis avec
un diamètre de faisceau compris entre 1 et 3 mm [16].
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Figure 1.4. – Schéma du procédé LMD [82]

1.2. Le cold spray

1.2.1. Contexte

Le procédé de cold spray a été découvert dans les années 80 à l’Institut de
Mécanique Théorique et Appliquée de l’Académie des Sciences Russe de Novosi-
birsk par Anatolii Papyrin et son équipe [129]. Cette découverte s’est faite par
l’étude des écoulements supersoniques diphasiques. Les essais effectués en souf-
flerie sur le comportement de différentes pièces soumises à un flux biphasique
ont permis de montrer que, selon les conditions, les particules contenues dans
le flux pouvaient adhérer à certaines de ces pièces au-delà d’une certaine vitesse,
alors que la température restait basse, d’où la naissance de la notion de "cold" spray.

La grande variété de matériaux projetables, la possibilité de créer un dépôt sur des
substrats différents et, en outre, le fait que le rendement de la projection soit proche
des 100 % a fait de ce procédé une méthode prometteuse pour de nombreuses
applications industrielles. Après avoir commencé à se développer dans le monde
avec un premier brevet publié aux États-Unis en 1994 [5] et en 1995 en Europe [4],
ce procédé s’est assez rapidement démocratisé au vu de ses possibilités.

Bien que les gaz soient chauffés à des températures relativement basses, le cold
spray fait tout de même partie de la famille des procédés de projection thermique
analysés succinctement dans la section suivante.
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1.2.2. Projection thermique

La projection thermique est une famille de procédés par lesquels est projeté
un matériau d’apport, qu’il soit sous forme de poudre, de fil, de cordon ou de
baguette. Ce matériau va être accéléré et chauffé par une source d’énergie qui sera
de type différent selon le procédé utilisé. On va donc parler de projection électrique
pour l’arc ou le plasma ; de projection calorifique lorsque l’on utilise la combustion
comme pour la projection par flamme supersonique ou High-Velocity Oxygen Fuel

(HVOF) ; et de projection cinétique obtenue grâce à la pression d’un gaz pour le
cold spray. On peut retrouver ce classement sur la figure 1.5.

Pour les autres procédés de projection thermique, l’adhésion des particules sur
le substrat se fait principalement grâce à l’énergie thermique apportée par un
échauffement des particules en cours de vol avant qu’elles atteignent le substrat.
En revanche, le cold spray est basé, lui, sur l’utilisation prédominante de l’énergie
cinétique lors de la création de revêtements. Il est possible d’observer ces différences
sur la figure 1.6.

Figure 1.5. – Schéma des différents procédés de projection thermique [136]
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Figure 1.6. – Champs d’utilisation des différents procédés de projection
thermique selon la température et la vitesse des particules [6]

1.2.3. Principe

1.2.3.1. Le pistolet de projection

Le cold spray est un procédé d’application de revêtements, caractérisé par la
projection de matériaux (le plus souvent des métaux) sous la forme de petites
particules (1 à 50 µm) à une vitesse élevée. L’accélération des particules à une
grande vitesse est obtenue par l’expansion d’un gaz pressurisé et chauffé (toujours
en deçà de la température de fusion des particules) à travers une tuyère convergente-
divergente, dite de Laval. Le fonctionnement est illustré en figure 1.7. Les pistolets
de projection actuels fonctionnent avec de l’azote, de l’air ou de l’hélium à des
pressions et des températures pouvant aller respectivement jusque 50 bars et
1100 °C.

Figure 1.7. – Représentation schématique d’un pistolet de cold spray [7]
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Avant d’arriver au niveau de la tuyère, les particules et le gaz ont une vitesse qui
peut être supposée identique, et passent le col, où la vitesse du gaz approche celle
du son. Du fait de la détente, le gaz est accéléré jusqu’à des vitesses supersoniques.
Les particules, à cause de leur inertie, ne peuvent pas être accélérées à des vitesses
identiques à celles du gaz en si peu de temps, et un flux biphasique non équilibré
en termes de vitesse se crée. Pour limiter ce problème, des études ont été menées
sur la longueur optimale de tuyère assurant une vitesse maximale des particules en
sortie de buse [146].

1.2.3.2. Les vitesses de projection

Avant la naissance du cold spray, il avait été montré qu’un matériau cible pou-
vait être sujet à l’érosion lors de la projection de particules à faibles vitesses
(10-100 m · s−1), sans qu’il y ait une quelconque adhérence des particules sur le
matériau cible. Ainsi, lorsque le cold spray a été découvert, de nouvelles expériences
avec un large panel de vitesses (100-1000 m · s−1) ont été effectuées afin d’étudier la
transition entre l’érosion du substrat et la réalisation d’un revêtement. Des études
pour des vitesses supérieures à 1 km · s−1 avaient déjà été effectuées (domaines
spatial et militaire) [129].

Lors de l’impact des particules sur le substrat, une déformation plastique se produit.
En fonction des caractéristiques du substrat et des particules, cette déformation a
lieu au niveau du substrat, des particules ou des deux. Cependant, le revêtement
ne se forme que lorsque la vitesse de projection des particules dépasse un certain
seuil. Pour qualifier ce seuil, la notion de vitesse critique a été définie ; il s’agit de
la vitesse à partir de laquelle le rendement de projection dépasse 50 % (figure 1.8).
Pour des vitesses inférieures, une majorité de particules rebondit. Ce rebond est
attribué à un stockage de l’énergie de déformation élastique dans le matériau, qui
contrebalance la force d’impact. Ce rebond peut mener à l’érosion du substrat.

La vitesse critique est dépendante de la nature et des propriétés du substrat
ainsi que de la taille, de la géométrie et de la nature des particules [136]. Les
matériaux de faible résistance mécanique et de point de fusion bas, comme l’alumi-
nium, le cuivre, le nickel, l’étain, le zinc et l’argent présentent des faibles vitesses
critiques [146]. Ces métaux partagent la même structure cristallographique Cubique
Face Centrée (CFC) caractérisée par douze systèmes de glissement dans les plans
compacts permettant une déformation des mailles plus importante [20].

Par opposition, les métaux ayant une structure cristallographique Cubique Centrée
(CC) ou Hexagonale Compacte (HC) présentent une déformation beaucoup moins
importante. En effet, pour la structure HC, même si elle possède la même compacité
que la structure CFC, cet effet s’explique par son nombre de plans de glissement
grandement réduit. Concernant les matériaux CC, ces derniers présentent une com-
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pacité et une coordinence inférieures aux structures CFC, ce qui en fait la structure
avec la plus faible capacité à se déformer [168]. Ainsi, avec ces matériaux, il est
nécessaire d’avoir une plus grande vitesse d’impact pour permettre la réalisation
d’un revêtement [35].

Figure 1.8. – Évolution du rendement de dépôt en fonction de la vitesse des
particules

1.2.4. Interaction du gaz avec le substrat

Afin de maîtriser au mieux la vitesse des particules en sortie de tuyère et donc
connaître la vitesse de leur impact – ce qui constitue un critère essentiel pour des
projections réussies – l’étude de l’interaction entre le gaz projeté, les particules et
le substrat est nécessaire.

Papyrin et al. [129] ont montré que lorsque le gaz supersonique atteint le substrat,
une onde de choc est créée en amont (figure 1.9). Une couche de gaz compressé
est alors formée entre l’onde de choc et le substrat. Dans cette couche compressée,
la vitesse axiale du gaz décroit à partir de l’onde de choc jusqu’à la surface du
substrat. De nouveau, à cause de leur inertie, les particules ne perdent pas leur
vitesse instantanément au niveau de l’onde de choc, mais décélèrent une fois l’onde
de choc passée. Papyrin et al. ont pu montrer, que plus le diamètre de sortie de la
tuyère est faible (autrement dit, plus le diamètre du jet est faible), moins la couche
de gaz compressé est épaisse au niveau du substrat, et ainsi, plus la vitesse des
particules est élevée au moment de l’impact.
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Figure 1.9. – Schéma et photo de l’impact d’un jet de gaz supersonique sur la
surface d’un substrat plan [129]

En cold spray, la pièce à revêtir est positionnée à quelques dizaines de millimètres
de la sortie du pistolet ; cela a pour objectif d’éviter la perte de vitesse des particules
en sortie de tuyère avant impact. Schmidt et al. [146], par exemple, ont étudié
expérimentalement et théoriquement la vitesse d’impact des particules en fonction
de différents paramètres tels que la taille ou la nature des particules.

Ainsi, la vitesse des particules continue à augmenter en sortie de tuyère sur quelques
centimètres. Cependant, ces dernières peuvent être complètement stoppées à cause
de la couche de gaz compressé à la surface du substrat si leur diamètre est trop
faible (< 5 µm) et si elles n’ont donc pas assez d’inertie.

1.2.5. Adhérence des particules sur le substrat

1.2.5.1. Le principe de construction

Suivant l’épaisseur du revêtement, ce procédé de projection peut être scindé en
deux étapes : la projection de la première couche de particules sur le substrat et
leur accumulation. Lors de la première étape, les particules interagissent avec le
substrat et cette étape détermine la qualité de l’interface et son adhérence. Cette
première étape de projection dépend des paramètres de la particule et du substrat
(dureté, température, rugosité,..), mais aussi de l’état de surface du substrat, qui
change avec le nombre d’impacts des particules.
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Comme il a pu être observé expérimentalement, les particules commencent à
adhérer au substrat après un certain temps. Les premiers impacts augmentent l’ac-
tivité chimique de la surface, créant une concentration élevée de dislocations dans
la couche superficielle. De plus, les premières particules vont modifier la rugosité
du substrat et peuvent laisser à sa surface une certaine quantité de matériau, qui
permettra de favoriser l’accroche des particules suivantes [129].

1.2.5.2. Le mécanisme d’adhérence

Lors de l’impact des particules sur le substrat au-delà du seuil de la vitesse cri-
tique, la vitesse de déformation est très importante (105 à 108 s−1). Cette dernière
engendre deux mécanismes se compensant : l’adoucissement thermique, associé à
une augmentation plus ou moins locale de la température et permettant donc la
diffusion et l’annihilation des dislocations, et l’écrouissage du matériau, résultant
d’une augmentation de la densité de dislocations, ce qui fait croître la résistance
mécanique du matériau.

Pour le cold spray, l’instabilité de cisaillement adiabatique ou Abiabatic Shear

Instability (ASI) est retenue comme étant le mécanisme dominant pour obtenir
des liaisons entre les particules et le substrat ; le seuil de la vitesse critique est en
fait expliqué par l’apparition du phénomène de cisaillement adiabatique, qui est
exprimé par la relation suivante [7], [147] :

χ2

at
= b ≫ 1 (1.1)

Cette dernière suggère que l’on se trouve dans des conditions adiabatiques uni-
quement si la dimension du système est considérablement plus importante que la
distance de diffusivité thermique (∼

√
at).

Or, en considérant que la dimension caractéristique du système est proche du
diamètre des particules et que t se rapproche du rapport du diamètre des particules
sur leur vitesse d’impact, on peut montrer que :

b ∝ dpvp (1.2)

Cela signifie que pour la même vitesse d’impact, une taille élevée de particules a
tendance à favoriser une déformation adiabatique et vice-versa.

Cette apparition d’ASI est directement reliée à, d’un côté, l’augmentation brutale
de la température et de la déformation et, d’un autre côté, la chute de la contrainte.
Cette dernière est attribuée à la déformation plastique localisée et sévère (SPD
– Severe Plastic Deformation) à l’interface de l’impact, que l’on peut voir sur les
graphiques de la figure 1.10 [7].
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Figure 1.10. – Évolution de la déformation et de la température à l’interface en
cold spray

Le phénomène d’ASI et les formes associées de bandes de cisaillement ont été
considérés pour la première fois de façon détaillée par Wright [177, 178]. Pour
comprendre plus facilement ce phénomène physique, on peut apprécier les courbes
typiques de contrainte/déformation figure 1.11.

Figure 1.11. – Courbes caractéristiques de contrainte-déformation [65]

Pour un matériau écroui dans des conditions non-adiabatiques, la courbe de
contrainte/déformation montre une augmentation monotone de la contrainte avec
la déformation plastique (courbe "Isothermal" de la figure 1.11). Cependant, dans
des conditions adiabatiques, l’énergie de déformation adiabatique est dissipée avec
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l’augmentation de la température, ce qui provoque un adoucissement thermique du
matériau. Par conséquent, le taux d’écrouissage diminue et la contrainte atteint un
maximum à partir duquel elle montre une décroissance monotone avec l’augmenta-
tion de la déformation plastique (courbe "Adiabatic" de la figure 1.11).

Dans un matériau idéal avec une distribution uniforme de la contrainte, de la
déformation, de la température et de la microstructure du matériau, cet adou-
cissement pourrait continuer à augmenter [65]. Cependant, dans les matériaux
réels, les fluctuations de contrainte, déformation, température ou microstructure
et l’inhérente instabilité de l’adoucissement peuvent entrainer des flux plastiques
localisés et non uniformes (figure 1.12). Dans de telles circonstances, le cisaillement
et l’augmentation de la température (et donc l’adoucissement) deviennent très
localisés, alors que la déformation et l’augmentation de la température dans les
régions avoisinantes du matériau sont pratiquement nuls. Cela entraîne localement
une chute de la contrainte (courbe "Localization" de la figure 1.11) [65].

Figure 1.12. – Différences entre un cisaillement uniforme (a) et localisé (b) [65]

La pression de la particule lors de l’impact, additionnée à l’adoucissement local
dû au cisaillement adiabatique, conduit à un jet de matière, que l’on peut voir sur
les simulations effectuées par Schmidt et al. (figure 1.13).

Figure 1.13. – Champ de pression au sein d’une particule à l’impact [147]
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1.2.5.3. L’ancrage mécanique des particules

L’ancrage mécanique est défini comme une liaison physique entre deux matériaux
en contact par la relation entre leurs états de surface caractéristiques. En cold spray,
cet ancrage mécanique a été observé comme étant, dans certains cas, à l’origine
d’une grande part de l’adhérence du revêtement [64, 76].

L’ASI et la déformation localisée jouent un rôle important dans la déformation liée à
l’interaction entre le substrat et la particule. Cependant, le véritable mécanisme par
lequel l’adoucissement thermique et l’échauffement adiabatique favorisent l’adhé-
sion n’est pas encore clair [35, 76, 109]. Les simulations numériques d’impacts de
particules en cold spray permettent d’obtenir des informations sur le comportement
des matériaux endurant de forts taux de déformation, mais ne permettent pas
d’obtenir des indications claires sur les conditions à partir desquelles les différents
types de liaisons peuvent se former [58, 64, 76, 146].

Deux configurations ont été simulées par Grujicic et al. [64] ; une configuration où
la poudre projetée est plus dure que le substrat illustrée sur la figure 1.14. Lors
de l’impact d’une particule plus dure que le substrat, ce dernier subit une grande
déformation et le jet de matière du substrat a pour effet d’entourer la particule
projetée assurant donc un ancrage mécanique de cette dernière.

Figure 1.14. – Évolution d’une particule de cuivre de 20 µm projetée à
650 m · s−1 sur un substrat en aluminium 5 ns (a), 20 ns (b), 35 ns (c) et 50 ns (d)

après impact [64]
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Dans la situation inverse, présentée en figure 1.15, c’est-à-dire, pour un substrat
plus dur que les particules, ce dernier se déforme beaucoup moins. Cela rend donc
l’ancrage mécanique moins efficace, même si – comme on peut le voir en figure 1.15
– cet ancrage est toujours présent. Pour tenter de rendre cet ancrage mécanique
plus important, certaines études se sont tournées vers le sablage de la surface du
substrat, afin de la rendre plus rugueuse [56, 76].

Figure 1.15. – Évolution d’une particule d’aluminium de 20 µm projetée à
650 m · s−1 sur un substrat en cuivre 5 ns (a), 20 ns (b), 35 ns (c) et 50 ns (d)

après impact [64]

1.2.5.4. L’instabilité de Kelvin-Helmholtz

Selon le type de matériau utilisé, la littérature montre que l’impact des particules
pourrait engendrer la fusion locale de la matière due à l’ASI. Cela entraîne donc une
interaction de type fluide/fluide entre le matériau projeté et le substrat, similaire au
phénomène d’instabilité de Kelvin-Helmholtz : la différence de vitesse entre les deux
fluides entraîne la formation de vortex, comme on peut le voir sur la figure 1.16 [186].

Ces tourbillons de matière observés expérimentalement [3, 38] peuvent amélio-
rer la liaison entre le revêtement et le substrat de différentes façons. En effet, cela
aura tendance à augmenter la surface de contact entre les deux matériaux, ce qui
multiplie donc la proportion d’interactions physico-chimiques. De plus, cela permet
une nouvelle fois un meilleur ancrage mécanique entre le revêtement et son substrat.
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Figure 1.16. – Représentation schématique de la création de vortex lors de la
projection (à gauche) et micrographie de l’interface aluminium cuivre (à droite)

[186]

1.2.5.5. La liaison métallique

La création de liaisons métalliques est directement liée à l’apparition d’ASI et au
jet de matière. En effet, lors d’une liaison métallique, les électrons de valence des
atomes adjacents sont partagés. Créer une liaison métallique consiste théoriquement
à rapprocher les surfaces pour que les atomes superficiels se trouvent à une distance
de l’ordre de grandeur de leur propre réseau cristallin : les électrons de valence des
deux matériaux franchissent alors les domaines d’influence de l’autre.

Pour cela, il faut que les surfaces soient activées pour enlever les éléments en
surface pouvant perturber la liaison (comme par exemple un film d’oxyde superfi-
ciel), ce qui est permis grâce au jet de matière, qui va rendre possible un contact
métal/métal entre le substrat et la particule (figure 1.17).

Figure 1.17. – Schéma de l’évolution du film d’oxyde lors de la projection [186]
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Ce contact va potentiellement engendrer la création d’intermétalliques amélio-
rant l’adhésion substrat/particules, ce qui a été fortement observé avec le couple
aluminium/cuivre par exemple [76, 135].

1.2.5.6. Les forces de van der Waals

Des petites particules de diamètre moyen compris entre 0,1 et 1 µm et ayant
une vitesse de 100 m · s−1 peuvent être déposées et adhérer avec succès à la
surface impactée d’après Rollot et al. [143]. L’adhérence serait donc gouvernée par
des forces électrodynamiques. Les forces électrodynamiques dites forces de van
der Waals sont des interactions électriques d’attraction ou de répulsion de faible
intensité qui agissent entre deux atomes ou molécules. Elles sont toujours présentes
et dominantes en l’absence de forces électrostatiques, ce qui a lieu dans certains
systèmes simples. Cependant, en cold spray, l’adhérence du revêtement excède
considérablement le niveau des forces de van der Waals, ce qui explique qu’elles
soient considérées, si présentes, comme ayant une faible influence sur l’adhésion
des particules.

1.2.6. Avantages et inconvénients

Les particularités du cold spray, détaillées ci-avant, rendent ce procédé avan-
tageux à plusieurs titres, mais engendrent également quelques inconvénients. La
grande particularité du cold spray est de projeter les particules à des tempéra-
tures inférieures à leur température de fusion. Cela a pour effet d’éliminer ou de
limiter certains problèmes liés aux méthodes traditionnelles de projection thermique.

— Cela va permettre la formation de revêtements denses.

— L’oxydation sera limitée selon les matériaux étudiés.

— Ce procédé va permettre d’éliminer les transformations de phases dues à la
fusion et les porosités dues à la solidification du matériau.

— Par rapport aux autres procédés de projection thermique, le cold spray induit
principalement des contraintes résiduelles en compression dans le revêtement
[114, 138, 156], ce qui va avoir tendance à améliorer les propriétés en fatigue
du matériau [36].

Malgré ces avantages, quelques inconvénients subsistent, et tout particulièrement la
génération de contraintes résiduelles assez fortes au sein du revêtement (cf. section
1.3), mais aussi la consommation de gaz qui est importante et qui peut rendre le
procédé assez onéreux.

En FA, ce procédé s’avère très prometteur. En effet, la température appliquée et
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le temps de production extrêmement court – grâce à des vitesses de projection
importantes – le rend extrêmement attractif. En outre, par rapport à la plupart
des procédés de FA, le cold spray permet aussi de créer des pièces de dimensions
non-limitées avec une large gamme de matériaux différents. C’est pourquoi la
CSAM a été étudiée par de nombreuses équipes de recherche.

1.2.7. CSAM

La fabrication de pièces métalliques autoportées et la réparation de composants
métalliques endommagés ont été réalisées avec succès par cold spray [74]. Ces
développements apportent un nouveau regard par rapport aux procédés de fabrica-
tion additive conventionnels et étendent significativement les applications du cold
spray. Ainsi, en FA, le cold spray a des avantages qui sont parfois uniques face aux
procédés de fabrication basés sur la fusion, présentés précédemment.

Le CSAM a un potentiel particulièrement important pour la création de pièces
axisymétriques (figure 1.18), car cette production ne nécessite pas une grande
maîtrise en robotique. Il permet aussi la production de pièces semi-finies proches
de leur forme finale ou de structures à géométrie complexe avec l’aide de moules
ou de masques bien conçus (figure 1.19).

Des composants plus complexes peuvent être fabriqués (figure 1.20) en définissant
précisément la trajectoire du pistolet. Mais, pour cela, il est nécessaire de maîtriser
la conception et la fabrication assistée par ordinateur ainsi que la programmation
robot, pour les différents matériaux projetés. En fonction, entre autres, de la vitesse
d’éclairement, de la trajectoire du robot ou de l’orientation du pistolet, l’empilement
des différentes couches sera différent. Ainsi, Chen et al. [40] par exemple, ont étudié
l’effet de ces différents paramètres sur l’épaisseur du substrat, afin de maîtriser cet
empilement et de créer par la suite des pièces plus complexes.

Figure 1.18. – Pièces axisymétriques contenant des dépôts en cold spray [115]
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Figure 1.19. – Coque en tantale (à droite) fabriquée par CSAM au CEA Le
Ripault sur un support de projection en cuivre (à gauche)

Figure 1.20. – Photographies de composants à géométrie complexe fabriqués par
CSAM [35, 37, 81]

Cependant, le CSAM présente aussi quelques désavantages, parmi lesquels la
nécessité de projeter les pièces voulues sur un substrat. Les matériaux conçus
avec ce procédé se composent ainsi de deux parties. Cette structure unique pourra
être favorable à certaines applications nécessitant de créer une structure sur un
matériau non soudable, cependant, dans la plupart des autres cas, le substrat doit
être retiré. Le fait de devoir retirer cette partie a pour conséquence d’augmenter le
temps et le coût de la fabrication des pièces. En outre, comme l’état de surface final
des objets conçus présente une rugosité élevée après projection, un ré-usinage est
nécessaire pour la finalisation des pièces réalisées par cold spray, comme pour tout
autre procédé de FA. Enfin, selon les matériaux projetés, les dépôts contiennent
des contraintes résiduelles plus ou moins importantes, qui doivent être maîtrisées.
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1.3. Les contraintes résiduelles

Lors de l’élaboration d’une pièce revêtue par cold spray, des contraintes résiduelles
sont induites au sein du matériau. Or, ces dernières jouent un rôle critique par
rapport à l’intégrité structurale des matériaux en termes de performance, de
résistance, de fatigue et de stabilité.

1.3.1. Différentes origines

Avant la projection du matériau sur le substrat, ce dernier est couramment
sablé afin d’améliorer l’accroche du dépôt [116]. Or, lors de cette opération, un
gradient de contraintes résiduelles apparaît au sein du substrat, engendré par la
forte compression induite en surface [95]. Ces contraintes vont potentiellement
entraîner une courbure du substrat si celui-ci n’est pas assez épais. Or, en plus de
ces dernières, de nouvelles contraintes peuvent se révéler en cours de projection,
que ce soit au sein du substrat, mais aussi au sein du revêtement.

Afin de mener à bien les calculs mécaniques des contraintes, les hypothèses classiques
suivantes sont généralement utilisées. Les matériaux sont considérés homogènes,
isotropes et parfaitement élastiques, et les contacts interfaciaux et inter-lamellaires
sont considérés parfaits.

1.3.1.1. Contraintes de grenaillage

En cold spray, tout particulièrement, les contraintes résiduelles au sein d’un
échantillon peuvent être notamment dues au martelage des particules sur la surface
du substrat et entre elles. Contrairement à d’autres procédés de projection, le
cold spray se fait à très haute vitesse. Ainsi l’énergie cinétique des particules à
l’impact est très élevée. Cela a pour effet d’entraîner l’apparition d’une contrainte en
compression au sein du dépôt formé. Cette dernière est introduite par la déformation
plastique des particules lors de l’impact et est appelée contrainte de grenaillage [83,
114, 138, 156].

1.3.1.2. Contraintes de gradient de température

Les flux thermiques se manifestant au niveau du revêtement ou du substrat
peuvent engendrer de forts gradients de température lors des projections en cold
spray. Ces gradients de température sont plus élevés pour des matériaux ayant une
faible conductivité thermique (κc < 30 W ·m−1 ·K−1) [55]. Ces gradients thermiques
vont provoquer une dilatation différentielle du matériau selon la profondeur et
donc modifier l’équilibre mécanique local. Ainsi, des contraintes mécaniques vont
apparaître dans le matériau en cours de projection ; cependant dès la dissipation
du gradient thermique, celles-ci vont disparaître à condition qu’elles n’aient pas
dépassé la limite élastique du matériau sollicité [14].

26



Cependant, en cold spray, les gradients thermiques engendrés par la différence
de température entre les particules et le substrat à l’impact, par la modification
de température lors de la déformation plastique des particules et par le transfert
thermique entre le gaz porteur et le substrat, peuvent induire des contraintes
résiduelles se rapprochant de contraintes de trempe [165].

1.3.1.3. Contraintes de trempe

En projection plasma par exemple, lorsque la particule en fusion frappe le sub-
strat, elle s’étale et se solidifie rapidement. Une fois solidifiée, elle se refroidit jusqu’à
atteindre la température du substrat. Ainsi, elle est soumise à une trempe rapide
alors que sa contraction est restreinte par sa solidification sur le substrat. Cela
entraîne de ce fait une contrainte en traction au sein du revêtement [14].

Or, en cold spray, le procédé pourrait entraîner une fusion locale au sein des parti-
cules dans certaines conditions. Cela engendrerait donc l’apparition de contraintes
de trempe lors de la projection.

La valeur théorique de la contrainte de trempe pour un splat est donnée – en
considérant un étalement parfait du splat sur le substrat – par la relation suivante
[55, 154] :

σq ≈ Ed
′ · αd · (Tp − Ts) (1.3)

Or, avec un étalement parfait du splat sur le substrat, la valeur réelle de contrainte
de trempe est souvent bien moins importante que celle calculée théoriquement.
Cela est dû aux nombreux phénomènes de relaxation pouvant survenir lors de la
projection, tels que la fissuration pour un matériau plutôt fragile de type céramique
ou bien l’écoulement plastique et le fluage pour un matériau métallique. Ces
phénomènes ne sont pas pris en compte dans le calcul classique de la contrainte
de trempe. Ainsi, la valeur théorique représente plutôt la contrainte de trempe
maximale lors de l’impact.

1.3.1.4. Contraintes thermiques dues à la différence des cœfficients de
dilatation

Lors du refroidissement du dépôt, étant donné que les coefficients de dilatation
thermique du revêtement et du substrat sont généralement différents, leur retrait
thermique diffère. La liaison des deux matériaux à l’interface, ainsi que leur contrac-
tion différente au moment du refroidissement vont entraîner une augmentation des
contraintes.

27



Ces dernières peuvent être, selon les cas, en traction ou en compression, comme on
peut le voir figure 1.21 :

— Si αd < αs, le refroidissement génère une contrainte en traction dans le dépôt
et une contrainte de compression dans le substrat.

— Inversement, si αd > αs cela génère une contrainte en compression dans le
dépôt et une contrainte de traction dans le substrat [55, 161].

Figure 1.21. – Schéma de la courbure d’un dépôt en compression et de son
substrat en tension, due à la différence de leur cœfficient de dilatation [161]

La contrainte thermique théorique peut être calculée avec l’équation suivante.
Elle provient d’une approche par la méthode de Crank-Nicholson nécessitant
l’utilisation de l’hypothèse supplémentaire d’un dépôt solide homogène sans gradient
de température interne [73, 161].

σd =
Ed · (αs − αd) · (Ts − TRT )

1 +
2Edhd

Eshs

(1.4)

Au lieu d’utiliser les modules de Young du revêtement et du substrat, pour plus
de précision, il est recommandé d’utiliser les modules effectifs des matériaux, de
formule :

E ′ =
E

1 − ν
(1.5)
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Cela donne alors :

σd =
Ed · (αs − αd) · (Ts − TRT )

(1 − νd) +
2Edhd

Eshs

(1 − νs)
(1.6)

Dans le cas particulier où le revêtement est très fin par rapport au substrat,
c’est-à-dire hd ≪ hs, l’équation se simplifie [55] :

σd =
Ed · (αs − αd) · (Ts − TRT )

(1 − νd)
(1.7)

1.3.1.5. Courbure du substrat

Les contraintes résiduelles ont pour effet de courber le substrat et son dépôt. Ainsi,
différentes relations permettent de retrouver les contraintes résiduelles globales au
sein du matériau en fonction de leur courbure. La courbure étant par définition
l’inverse du rayon de courbure, elle peut être approximée à partir de la flèche par
la relation suivante [121] :

K =
1

R
≈ 8∆y

l2
(1.8)

Pour effectuer ce calcul, certaines approximations sont faites [17] :

— Les contraintes résiduelles sont constantes dans l’épaisseur du dépôt.

— La déformation de l’échantillon se fait dans une seule direction : sa largeur
est considérée comme faible par rapport à sa longueur.

— Les matériaux sont homogènes, isotropes et élastiques.

Une des premières relations permettant de relier les contraintes résiduelles à la
courbure de l’échantillon a été trouvée par Stoney et al. [155].

σ =
Eshs

2

6hd

∆K (1.9)

Néanmoins, cette formule n’est valable que pour des dépôts pour lesquels le rapport
entre épaisseur de projection et épaisseur du substrat est inférieur à 5 % et si les
modules de Young des deux matériaux sont du même ordre de grandeur.

Pour des dépôts plus épais, pouvant atteindre la moitié de l’épaisseur du sub-
strat, on peut utiliser la formule ci-après, proposée par Benner et Senderoff [30].

σ =
Eshs(hs + αY

5

4 hd)

6hd

∆K (1.10)
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De plus, si l’hypothèse de la faible largeur de l’échantillon par rapport à sa lon-
gueur n’est pas respectée, on peut modifier la formule de Brenner et Senderoff en
remplaçant les modules de Young par les modules de Young effectifs pour prendre
en compte l’état de contrainte biaxial.

Enfin, une relation plus générale a été proposée par Benabdi et al. [17], qui est
applicable à tous les dépôts et qui est telle que :

σ =
Eshs

2

6hd

∆K

1 + αY βe

[

1 + βe(4αY − 1) + βe
2

[

αY
2(βe − 1) + 4αY +

(1 − αY )2

1 + βe

]]

(1.11)
Plus récemment, Clyne et Gill [47] ont proposé une relation permettant de prévoir
la courbure en fonction de la déformation relative à partir de la théorie des poutres.

K =
6EdEs(hd + hs)hdhs∆ε

Ed
2hd

4 + 4EdEshd
3hs + 6EdEshd

2hs
2 + 4EdEshdhs

3 + Es
2hs

4
(1.12)

Pour un rapport de l’épaisseur du dépôt sur l’épaisseur du substrat donné, la
courbure de l’échantillon est inversement proportionnelle à l’épaisseur du substrat.
Ainsi, des substrats suffisamment fins sont essentiels afin d’obtenir des courbures
assez importantes pour générer des mesures précises avec cette méthode.

Il existe de nombreux autres modèles dans la littérature, utilisables pour quantifier
les contraintes résiduelles présentes dans les échantillons. Cependant, dans cette
thèse où l’objectif recherché est de réduire au maximum les contraintes, sans né-
cessairement en avoir une quantification, il a été décidé d’étudier directement la
courbure au cours de l’optimisation.

1.3.1.6. Contraintes de transformation de phases

Une transformation de phase est une modification de la phase métallurgique
présente dans un alliage (par exemple, une transformation d’austénite en martensite
dans un acier). Or, des contraintes résiduelles peuvent apparaître, du fait d’une
différence de volume entre les phases initiales et finales.

Par exemple, lorsque la transformation de phase se produit au cours d’un re-
froidissement, les portions extérieures de l’échantillon vont refroidir en premier. Si
les phases avant et après refroidissement n’ont pas le même volume, c’est la portion
externe du matériau qui va changer de phase et donc de volume en premier. Or,
lorsque la partie interne de l’échantillon se refroidit, elle aussi va changer de volume.
Cependant, cette contraction (ou dilatation suivant les cas) sera contrainte par la
couche externe préalablement refroidie [19, 163]. Ainsi, lorsque le volume occupé par
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la nouvelle phase est plus important que celui de l’initiale, la surface du matériau est
en tension, alors que la partie interne est en compression et inversement. En outre,
si la transformation de phase ne se fait pas uniformément dans tout le matériau,
des contraintes résiduelles vont aussi être générées entre les parties transformées et
non transformées de l’échantillon.

1.3.2. État de l’art des contraintes résiduelles en cold spray

Grâce à l’analyse de la courbure, ainsi qu’à d’autres méthodes telles que la dif-
fraction de neutrons ou la méthode du trou incrémental, des analyses de contraintes
ont été rapportées dans la littérature pour des revêtements produits par cold spray
[23, 24, 43, 106, 138, 151, 156].

La forte énergie cinétique des particules et leur déformation plastique élevée à l’im-
pact, induisent de fortes contraintes résiduelles en compression dues au martelage
de ces particules sur le substrat et sur les couches précédemment déposées. En effet,
la déformation plastique, plus élevée pour les particules de cuivre, entraîne de plus
fortes contraintes en compression au sein du dépôt que des particules d’aluminium
(figure 1.22).

Figure 1.22. – Mesures des contraintes résiduelles dans l’épaisseur de différents
dépôts et substrats respectivement en (a) cuivre/cuivre, en (b) cuivre/aluminium,

en (c) aluminium/cuivre et en (d) aluminium/aluminium [106]
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En 2013, Suhonen et al. [156] ont employé une technique basée sur la courbure de
l’échantillon, permettant de mesurer pour la première fois l’évolution des contraintes
résiduelles en cold spray en cours de projection et pendant le refroidissement avec
trois matériaux : le cuivre, l’aluminium et le titane. Les contraintes résiduelles en
cours de projection pouvaient être soit en compression, soit en tension (figure 1.23).

Figure 1.23. – Mesure de la courbure d’une éprouvette en cours de projection
pour du cuivre(14), de l’aluminium (4) et du titane (9) [156]

Ainsi, le titane, avec sa densité assez faible (4,5 g · cm−3), son faible cœfficient
de dilatation thermique (8, 6 ∗ 10−6K−1), mais une température de projection rela-
tivement élevée, présente des contraintes résiduelles en tension lors de la projection.
Cette observation – faite aussi par Boruah et al. par la suite en étudiant le Ti-6Al-
4V [24] – implique que des contraintes d’origine thermique apparaissent en cours
de projection en cold spray, malgré des températures de projection relativement
basses par rapport aux autres procédés de projection thermique.

1.4. Les alliages de titane et le Ti-6Al-4V

1.4.1. Différents types d’alliages de titane

1.4.1.1. Cristallographie du titane

Le titane et ses alliages sont principalement constitués de deux phases allotro-
piques, la phase α avec une structure cristallographique hexagonale compacte HC
représentée à gauche de la figure 1.24 et la phase β avec une structure cubique
centrée CC à droite de la même figure.
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Figure 1.24. – Les phases allotropiques α (à gauche) et β (à droite) du titane
[103]

La stabilité des deux phases cristallines du titane dépend de la température.
Pour du titane pur, à température ambiante et jusqu’à 882 ± 2 °C, la phase α est
stable, alors qu’à des températures supérieures, la stabilité de la phase β prévaut.
Les paramètres de maille de la phase α à température ambiante sont a = 0,295 nm
et c = 0,468 nm et la phase β a pour paramètre a = 0,332 nm à 900 °C [104].

La température à laquelle la phase α se transforme en phase β est appelée tem-
pérature de transus β. En ajoutant des éléments d’alliage, on peut modifier la
température de transus β et permettre la coexistence des deux phases à température
ambiante. Les microstructures résultantes permettent l’obtention de propriétés
mécaniques remarquables.

1.4.1.2. Effet des éléments d’alliage

Les éléments d’alliages sont séparés en trois groupes principaux en fonction de
leur effet de stabilisation [51, 62, 103, 132] (figure 1.25) :

— Les éléments neutres, qui se dissolvent préférentiellement dans la phase α

sans modifier la température de transus β et qui entraînent le durcissement
en solution solide – tels que l’étain ou le zirconium.

— Les éléments alphagènes, qui se dissolvent aussi préférentiellement dans la
phase α et qui permettent sa stabilisation tout en élevant la température de
transus β – tels que l’aluminium ou l’oxygène.
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— Les éléments bêtagènes, qui se dissolvent préférentiellement dans la phase β

et permettent sa stabilisation tout en abaissant la température de transus β.
On peut diviser cette catégorie en deux sous-catégories ; les éléments bêta
isomorphes, qui sont en solution solide – tels que le molybdène et le vanadium
– et les éléments bêta eutectoïdes pouvant entraîner la création de composés
eutectoïdes – tels que le fer ou le manganèse.

Figure 1.25. – Représentation schématique des effets des éléments d’alliages sur
les diagrammes de phase des alliages de titane

Ainsi, en fonction des éléments d’alliage ajoutés, des alliages de différents types
sont obtenus : α, α + β, β métastable ou β. C’est la stabilisation de certaines
phases à température ambiante qui détermine ces différentes catégories (figure 1.26).
Par exemple, le domaine des alliages α + β est conditionné par une concentration
en éléments bêtagènes (trop élevée pour former 100 % de phase α à température
ambiante) entraînant la formation de la phase martensitique α’ après trempe du
domaine β.

Les alliages α + β – qui nous intéressent ici – contiennent des éléments α-gènes et β-
gènes. Les caractéristiques microstructurales de ces alliages sont gouvernées par des
traitements thermomécaniques, ce qui permet d’ajuster les propriétés mécaniques
[103]. De manière générale, ils ont une bonne aptitude au forgeage, une résistance
élevée à température ambiante et modérée à haute température, cependant ils ont
une mauvaise résistance au fluage à haute température, ainsi qu’une soudabilité
réduite [190].
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Figure 1.26. – Pseudo-diagramme binaire en fonction de la proportion en
éléments bêtagènes isomorphes

1.4.1.3. Ti-6Al-4V

L’alliage de titane Ti-6Al-4V, dont la composition nominale est résumée dans le
tableau 1.1, est l’alliage de titane le plus utilisé à ce jour [132].

Éléments
d’alliage

Ti Al V C Fe O N

Pourcentage
massique

Base 5,5–6,75 3,5–4,5 <0,08 <0,30 <0,20 <0,07

Table 1.1. – Composition chimique du Ti-6Al-4V

Le Ti-6Al-4V est un alliage dans lequel l’aluminium durcit la phase α et accroît
la valeur du rapport c

a
lorsqu’il se trouve en solution solide, ce qui facilite le

glissement basal, d’après la théorie de Peierls-Nabarro [122]. D’après Sakai et al.

[144], l’accroissement de la teneur en aluminium augmenterait la cission critique
de glissement le long des systèmes prismatiques. Une influence plus modérée a été
observée par Williams et al. [172] sur les autres modes de déformation. Ainsi, la
résistance mécanique et les propriétés en fluage sont améliorées, mais la ductilité
de l’alliage est diminuée. Le taux d’aluminium présent dans le Ti-6Al-4V est limité
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souvent à 6 % massiques, car au-delà de cette teneur, pour des températures
inférieures à 500 °C, la phase intermétallique Ti3Al (α2) précipite, comme on peut
le voir figure 1.27. Or, il s’agit d’une phase connue pour être fragilisante [132].

Figure 1.27. – Diagramme de phase Ti-Al [49]

Le vanadium, quant à lui, est fortement soluble dans la phase β et possède une
solubilité limitée dans la phase α. Cependant, en solution solide dans la phase α, il
entraîne une réduction du rapport c

a
, ce qui contrebalance l’effet de l’aluminium et

facilite le glissement prismatique d’après la théorie de Peierls-Nabarro. Lutjering et

al. [102] ont de plus montré que le vanadium, comme l’aluminium, est un élément
durcissant.

Concernant le carbone, l’azote ou l’oxygène, on les trouve en insertion dans la
phase α, ce qui selon Holmberg et al. [72] induit donc une déformation de la maille
selon l’axe c principalement, comme on peut le voir en figure 1.28. Ces éléments
sont présents en proportion limitée dans l’alliage (tableau 1.1), car malgré un effet
de durcissement, ils peuvent avoir des effets indésirables sur ses propriétés. Par
exemple, pour une teneur en oxygène élevée, la solubilité de l’aluminium dans la
phase α est limitée, ce qui favorise donc l’apparition de la phase fragilisante α2 [98].
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Figure 1.28. – Effets de l’oxygène, de l’azote et du carbone sur les paramètres de
maille du titane [78]

1.4.2. Microstructures du Ti-6Al-4V

1.4.2.1. Différentes phases présentes

Dans l’alliage Ti-6Al-4V, plusieurs phases, que l’on va détailler dans les para-
graphes suivants, peuvent coexister.

La phase α, présentée précédemment, est HC et ses paramètres de maille à tem-
pérature ambiante sont les suivants : a = 0,292 nm et c = 0,467 nm [110]. La
température de transus β est d’environ 990 °C, mais celle-ci varie selon le taux
d’éléments en insertion et la vitesse de chauffe ou de refroidissement choisie pour
atteindre cette température [77]. À l’équilibre thermodynamique et à température
ambiante, la proportion de phase β est d’environ 12 vol.% d’après Elmer et al. [53].

La phase α’ a la même composition chimique que la phase β au delà du transus,
car elle se forme hors équilibre sans diffusion à partir de cette phase. Sa structure
est HC, dont les paramètres de maille sont très proches de ceux de la phase α :
le paramètre les différenciant est la longueur de maille c qui est plus faible pour
la phase α’ [110]. Par conséquent, elles peuvent être très difficiles à différencier
même avec des techniques telles que la diffraction des rayons X. La phase α’ a une
microstructure aciculaire, c’est-à-dire qu’elle est constituée d’aiguilles enchevêtrées.

La phase α” est orthorhombique et a pour paramètres de maille a = 0,303 nm,
b = 0,492 nm et c = 0,466 nm. Il s’agit d’une phase martensitique, comme la phase
α’, formée par une transformation sans diffusion de la phase β. On l’observe princi-
palement pour des alliages plus riches en éléments bêtagènes, qui vont conduire
à une distorsion de la maille [149]. Même si sa présence est rarement rapportée
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dans l’alliage Ti-6Al-4V, elle peut apparaître, d’après Lee et al. [90], après une
trempe à l’eau à la suite d’une mise en solution à 800 °C. Sur la figure 1.29, on
peut voir la phase α” observée dans un alliage Ti–7,5 Mo à l’aide d’un Microscope
Électronique en Transmission (MET).

Enfin, la phase ω, mise en exergue par Silcock et al. [148], a une structure hexagonale
de paramètre a = 0,282 nm et c = 0,460 nm. Elle est indiquée par les flèches vertes
sur la micrographie de la figure 1.30. Sa précipitation dans le Ti-6Al-4V est limitée
par la présence d’éléments alphagènes (aluminium et oxygène) dans la phase β

[172], mais elle peut cependant se produire si la phase β est très riche en vanadium
(supérieure à 15 %). Fan et al. [54] ont rapporté la présence de cette phase après un
vieillissement entre 200 et 350 °C ou lors de vieillissements à température ambiante
pour les matériaux solidifiés rapidement.

Figure 1.29. – Micrographies MET de la phase α” [80]

Figure 1.30. – Phase ω du Ti-35%Nb [26]
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1.4.2.2. Traitements thermomécaniques

Ces phases présentées ci-dessus peuvent être arrangées dans le Ti-6Al-4V sous
plusieurs formes qui peuvent être obtenues à travers différents traitements ther-
momécaniques. En principe, les procédés thermomécaniques généralement utilisés
pour atteindre la microstructure désirée comprennent 4 étapes : l’homogénéisation,
la déformation, la recristallisation et le revenu [103].

Il existe trois grands types de microstructures dans les alliages de titane α +
β : lamellaire, équiaxe et bimodale. Pour obtenir ces différentes microstructures,
les étapes de déformation et de recristallisation sont à considérer.

La microstructure lamellaire est obtenue si la recristallisation est effectuée dans
le domaine β (3ème étape de la figure 1.31-a), ou plus généralement, après une
mise en solution dans le domaine β.

Figure 1.31. – Représentation schématique d’un traitement thermomécanique
permettant d’obtenir une microstructure lamellaire (a) [103] et des micrographies
avec une vitesse de refroidissement de 30000 °C/min (b) et de 90 °C/min (c) [1]
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Selon la vitesse de refroidissement, la phase α se forme par transformation marten-
sitique ou par un mécanisme contrôlé par la diffusion, dit de Widmanstätten [103].
La transformation martensitique induit la formation de lamelles enchevêtrées de
phase α’ (figure 1.31), alors que pour le mécanisme de Widmanstätten, on obtient
une germination des lamelles α le plus souvent à l’interface entre les joints de
grain α et la matrice β (figure 1.32), ce qui donne lieu à la formation de colonies
lamellaires dans lesquelles les lamelles sont de même orientation [128].

Figure 1.32. – Représentation schématique du mécanisme de Widmanstätten [51]

La vitesse de refroidissement contrôle ainsi l’épaisseur des aiguilles, qui est d’en-
viron 5 µm pour des vitesses de refroidissement de l’ordre de 1 °C · min−1 et elle
chute à 0,5 µm pour des refroidissements de l’ordre de 100 °C · min−1 [103]. À
partir d’un refroidissement de 1200 °C · min−1, le mécanisme de Widmanstätten
est remplacé graduellement par la transformation martensitique, qui est totale à
partir de 24600 °C · min−1 d’après Ahmed et al. [1].
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Pour la microstructure lamellaire, c’est la taille des colonies qui a le plus d’influence
sur les propriétés mécaniques de l’alliage. En effet, la diminution de la taille de
ces colonies – délimitées par des pointillés sur la micrographie de la figure 1.31-c
– engendre généralement une augmentation de l’allongement à la rupture, de la
limite d’élasticité du matériau, mais permet aussi d’améliorer la résistance à la
propagation des fissures courtes.

Cependant, dans les microstructures lamellaires, la taille de ces colonies peut
atteindre celle des grains β. Cela entraîne donc une augmentation de la longueur
de glissement, qui sera plus importante que pour des microstructures équiaxes ou
bimodales que nous expliciterons dans les paragraphes suivants. Cette caractéris-
tique va permettre une amélioration de la résistance à la propagation de fissures
longues, grâce à la déviation plus importante des fronts de fissuration [88, 103],
mais au détriment des propriétés citées ci-dessus (figure 1.33).

Figure 1.33. – Influence de la taille des colonies sur les propriétés mécaniques
[102]

La microstructure équiaxe est formée de nodules de phase α, indiqués par des
pointillés verts sur la figure 1.34, dans une matrice β, indiquée par des pointillés
orange sur la figure 1.34. Pour obtenir cette microstructure, les étapes de déforma-
tion et de recristallisation doivent s’effectuer dans le domaine α + β (figure 1.34
à gauche). Cependant, afin d’éviter la formation de lamelles, il est nécessaire de
suivre l’étape de recristallisation avec une vitesse de refroidissement très basse ou
d’effectuer cette étape à partir d’une température assez basse [102].
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Figure 1.34. – Représentation schématique d’un traitement thermomécanique
permettant d’obtenir une microstructure équiaxe (à gauche) [103] et sa

micrographie (à droite) [8]

Par rapport à la microstructure lamellaire, la température de l’étape de re-
cristallisation est plus basse pour la microstructure équiaxe. Ainsi, la dimension
des nodules α, qui caractérise cette microstructure – d’une manière similaire aux
dimensions des colonies pour la microstructure lamellaire – est réduite. Or, plus
cette taille est réduite, meilleures seront la ductilité et la limite d’élasticité du ma-
tériau. La propagation des fissures courtes et l’amorçage des fissures sont également
ralenties [88].

La microstructure bimodale est constituée de nodules α primaires notés αP qui
sont indiqués par des pointillés verts sur la figure 1.35 dans une matrice β trans-
formée constituée de lamelles α secondaires notées αS, identifiée par les pointillés
orange. C’est pourquoi la structure bimodale est considérée comme une combinaison
de la microstructure lamellaire et équiaxe. Pour obtenir une structure bimodale, il
faut appliquer le même traitement thermomécanique que pour la structure équiaxe,
à la différence que la vitesse de refroidissement ou la température initiale lors de
l’étape de recristallisation sont plus élevées.

Dans cette microstructure, on parle de phases αP et αS, car ces dernières n’ont pas
la même composition. En effet, en raison du partitionnement des éléments d’alliage,
la phase αS contient une fraction d’éléments alphagènes moins importante que la
phase αP . Ainsi, le durcissement structural de cette phase par la précipitation de
Ti3Al est moins prononcé. De plus, le fait d’augmenter le taux de phase primaire
va avoir pour effet de réduire la taille des colonies. Cette dépendance entre les
différentes caractéristiques, qui gouverne aussi les propriétés mécaniques, rend les
relations plus complexes comparativement aux autres types de microstructures
[102]. Malgré tout, il existe une bonne compréhension des relations entre microstruc-
ture et propriétés du Ti-6Al-4V et la microstructure bimodale est un compromis
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intéressant permettant d’obtenir de bonnes propriétés en fluage et en fatigue avec
cet alliage.

Figure 1.35. – Représentation schématique d’un traitement thermomécanique
permettant d’obtenir une microstructure bimodale (à gauche) [103] et sa

micrographie (à droite) [9]

Finalement, ces différents traitements thermomécaniques sont étudiés et choisis
en fonction des propriétés du matériau recherchées. Un résumé succinct est proposé
dans le tableau 1.2.

Microstructures
Microstructure

lamellaire
Microstructure

équiaxe
Microstructure

bimodale

Comportement
en traction

Bonne limite
d’élasticité mais

plus fragile
Bonne ductilité

Bonnes ductilité et
limite d’élasticité

Fatigue
Résistance à la
propagation des

fissures

Résistance à
l’amorçage des

fissures

Bon équilibre entre
résistance à

l’amorçage et à la
propagation

Table 1.2. – Composition de la poudre de Ti-6Al-4V -45/+15 µm

1.4.3. Mécanismes de déformation

L’étude des mécanismes de déformation est un point essentiel pour comprendre
et prédire les propriétés des matériaux métalliques. L’analyse du comportement
individuel des phases constituantes de l’alliage est nécessaire, mais il faut également
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s’intéresser aux interactions qui peuvent exister entre elles. Étant donné que la
phase α est présente en plus grande quantité par rapport à la phase β dans le
Ti-6Al-4V, nous allons commencer cette étude par l’analyse de la phase α.

1.4.3.1. La phase α

La phase α ayant une structure HC, elle présente un comportement fortement
anisotrope. En effet, la réponse du matériau va dépendre significativement de
l’orientation cristallographique par rapport à la direction de sollicitation. Par
exemple, le module de Young du titane pur peut varier entre 100 et 145 GPa selon
que l’axe de sollicitation soit respectivement perpendiculaire ou parallèle à l’axe c
de la structure hexagonale, comme illustré en figure 1.36 [103].

Figure 1.36. – Module de Young de la phase α selon l’orientation de la direction
de sollicitation par rapport à l’axe c de la maille HC du titane [103]

La phase α du Ti-6Al-4V possède 5 modes de glissement. La figure 1.37 résume
ces différents modes. Parmi ceux-ci, 3 plans de glissement font intervenir les trois
directions denses [1120]. Il existe ainsi 12 systèmes de glissement avec des vecteurs
de Burgers de type −→a :

— trois faisant intervenir le plan {0001} dit basal ;

— trois faisant intervenir les plans {1100} dits prismatiques ;

— six faisant intervenir les plans {1101} dits pyramidaux de 1ère espèce (π1).
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De plus, il existe aussi des modes de glissement selon les directions [1123], de type
−→c + −→a , qui regroupent 18 systèmes de glissements :

— douze faisant intervenir les plans {1101}, pyramidaux de 1ère espèce (π1) ;

— six faisant intervenir les plans {1122} dits pyramidaux de 2nde espèce (π2).

Figure 1.37. – Modes de glissement de la phase α du titane

Étant donné qu’il s’agit d’une direction dense, les systèmes de glissement selon
−→a sont les plus actifs. Pour le titane pur, c’est plus particulièrement le glissement
prismatique qui est favorisé, du fait que la compacité est maximisée dans les plans
prismatiques [70, 187]. Or, pour le Ti-6Al-4V, la présence d’éléments d’addition
comme l’aluminium a pour conséquence d’augmenter la cission critique d’activation
du glissement prismatique et plus faiblement celle du glissement basal [144].

D’après la loi de Schmid, un système de déformation est activé si la contrainte
de cission résolue critique est atteinte [145]. Contrairement au titane pur, pour
le Ti-6Al-4V, la cission critique du glissement prismatique est proche de celle
du glissement basal et conduit à une compétition des deux modes de glissement
illustrée en figure 1.38.
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Lorsque la déformation ne peut pas être accommodée par du glissement −→a , et c’est
le cas d’une déformation le long de l’axe c de la maille HC, les autres modes de
déformation possibles sont le glissement de type −→c + −→a , ou bien le maclage. Les
modes de glissement pyramidaux −→c + −→a présentent une cission critique plus élevée
que les systèmes de glissement −→a . Le maclage est observé couramment dans les
métaux. Il est dû au cisaillement homogène d’une partie d’un réseau cristallin par
rapport à un plan appelé plan de macle, qui entraîne la réorientation cristallogra-
phique de cette partie cisaillée pour accommoder les contraintes générées par la
déformation. Cette réorientation s’effectue par une rotation uniforme d’un réseau
cristallin selon un axe, c’est pourquoi chaque mode de maclage est identifié par
une rotation. La texture du matériau peut-être significativement influencée par ce
mode de déformation. Des exemples de macles sont indiqués par des flèches vertes
sur la figure 1.39-b.

Figure 1.38. – Histogramme de la répartition en nombre des systèmes de
glissement actifs en fonction du niveau de contrainte appliqué pour une limite

d’élasticité à 0,2 % de 770 MPa [89]

Concernant la phase α du titane, il existe trois systèmes de maclage, qui sont
les plus courants (figure 1.40) : deux permettant l’accommodation d’une extension
selon l’axe c ({1012} 〈1011〉 et {1121} 〈1126〉) ; et un permettant l’accommodation
d’une contraction selon ce même axe ({1122} 〈1123〉) [187].
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Figure 1.39. – Cartographies EBSD de la microstructure du titane pur non
déformé (a) et après une déformation en compression de 8,1 % (b) [184]

Figure 1.40. – Principaux systèmes de maclage du titane
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Lorsque l’on compare les mécanismes de déformation entre le titane pur et le
Ti-6Al-4V, on remarque que le maclage est beaucoup moins fréquent pour ce dernier.
Prakash et al. [134] montrent que la présence d’aluminium à une hauteur de 6 %
inhibe le maclage.

1.4.3.2. La phase β

Le comportement de la phase β est moins connu, cependant, des études sur des
alliages de titane β métastables ont permis d’étudier les différents mécanismes de
déformation de cette phase comme le glissement de dislocations [69], le maclage
[68] ou la précipitation sous contrainte [52].

Les principaux systèmes de glissements dans la phase β cubique centrée sont
au nombre de trois, schématisés sur la figure 1.41 : {110} 〈111〉, {121} 〈111〉 et
{231} 〈111〉. Il a souvent été observé que le glissement des dislocations est sinueux
dans le titane β. On parle de glissement dévié, car tous les plans qui contiennent la
direction [111] sont des plans de glissement potentiel.

Figure 1.41. – Modes de glissement de la phase β du Ti-6Al-4V

Sous l’action d’une contrainte extérieure, du maclage peut aussi survenir, notam-
ment en fonction de la composition de la phase β, alors qu’on ne s’attend qu’à du
glissement dans du Ti-6Al-4V [71]. Les systèmes de maclage les plus régulièrement
rencontrés sont de type {112} 〈111〉 ou {332} 〈113〉 [68].

Une autre façon d’accommoder la déformation mécanique macroscopique observée
est la transformation martensitique. En effet, la précipitation de phases marten-
sitiques peut se produire sous l’effet des contraintes extérieures, qui sont des
transformations induisant un cisaillement du réseau, mais aussi une variation de
volume du cristal. Ce phénomène complexe, qui est encore sujet à d’intenses études,
a aussi été remarqué par Duerig et al. [52] pour qui le maclage de type {332} 〈113〉
pouvait s’accompagner de précipitation de la phase ω.
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1.5. Les propriétés mécaniques du Ti-6Al-4V en cold
spray

1.5.1. Importance des conditions de projection

Le titane et ses alliages sont d’un intérêt grandissant pour la communauté
scientifique, car il existe de nombreuses applications en raison de leurs propriétés
particulières. Ainsi, la projection par cold spray de ces matériaux a fait l’objet
de nombreuses études [2, 20, 22, 23, 63, 75, 86, 87, 91, 93, 99, 108, 112, 119,
139, 156, 159, 166, 169, 175, 189, 192]. Les principales difficultés rencontrées lors
de la projection de ces matériaux sont dues à leur haute vitesse critique, à leur
grande réactivité avec l’oxygène et à leur structure cristallographique. En effet,
comme on peut le voir sur la figure 1.42, la vitesse critique – calculée par des
simulations – d’une particule de titane de 25 µm est environ de 650 m · s−1, ce qui
est largement supérieur à celles des matériaux classiquement projetés tels que le
tantale ou le cuivre, par exemple. Cette valeur devient encore plus élevée (environ
900 m · s−1) lorsqu’on simule la projection d’une particule de Ti-6Al-4V, de par sa
forte résistance mécanique.

Figure 1.42. – Vitesses critique et d’érosion calculées pour différents métaux pour
des tailles de particules de 25 µm et une température à l’impact de 20 °C [146]

De plus, d’après la littérature, le titane est l’un des métaux les plus réactifs avec
l’oxygène présent dans l’air dès que l’on atteint une température d’environ 550 °C
[94]. Cette forte réactivité conduit à une oxydation des particules lors de leur court
temps de vol en sortie de la tuyère, avant leur impact sur le substrat, ce qui peut
nuire à l’adhésion de ces particules en renforçant leur résistance mécanique. Or, du
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fait de sa structure cristallographie HC, les mécanismes de déformation sont plus
complexes que pour un matériau CFC comme le cuivre par exemple.

Il est donc difficile de produire des revêtements denses avec des alliages à ré-
sistance élevée tels que le Ti-6Al-4V. Une des solutions envisagée est d’utiliser
l’hélium en tant que gaz porteur, ce qui va permettre d’augmenter la vitesse des
particules par rapport à une projection sous azote. En effet, l’hélium est un meilleur
propulseur que l’azote, du fait de sa plus faible masse moléculaire et de son plus
grand coefficient isentropique. Li et al. [93] ont obtenu des dépôts en Ti-6Al-4V
avec environ 22 % de pores et une efficacité de projection de 60 % sous azote ; en
projetant sous hélium, Luo et al. [99] ont obtenu des dépôts beaucoup plus denses
(environ 3 % de pores) avec un rendement de projection d’environ 84 %. Cependant,
l’hélium étant très onéreux, son utilisation est rarement retenue industriellement.

En cold spray, on peut faire varier d’autres paramètres, pour tenter d’obtenir
un plus faible taux de pores, une meilleure adhésion et une meilleure dureté des
revêtements. Dans un premier temps, il est possible de faire varier des paramètres
au niveau du pistolet de projection. Ainsi, des études appliquées au titane ou
au Ti-6Al-4V ont exploré l’effet de la température ou de la pression du gaz de
propulsion [159], mais aussi de la température du substrat [63] ou de la vitesse
d’éclairement du pistolet [160]. L’augmentation de la température du substrat ou
du gaz ainsi que l’augmentation de la pression du gaz tendent à diminuer le taux
de pores des revêtements obtenus.

D’autres solutions sont proposées, comme avec, par exemple, l’utilisation de poudres
de morphologies différentes par MacDonald et al. [108]. Certaines morphologies de
poudres permettraient, pour les même conditions de projection, d’augmenter la
déformation plastique équivalente ou equivalent plastic strain (PEEQ) (1.43) et
donc de réduire le taux de pores au sein des échantillons.

Certaines études sur les paramètres de projection des revêtements en titane ou en
Ti-6Al-4V [85, 112, 176], montrent que le taux de pores de la couche supérieure est
plus important que celui des couches inférieures, ce qui signifie que les particules
suivantes ont joué un rôle dans la déformation de celles déjà déposées.

En se basant sur ce phénomène, il est raisonnable de penser que la densifica-
tion de métaux, présentant une déformation plastique plus difficile comme le titane
et ses alliages, peut être obtenue en ajoutant d’autres particules larges et dures
dans le flux de poudre projetée. Cela génère ainsi un grenaillage in situ – appelé
aussi micro-forgeage – induit par ces particules adjointes au flux. Le plus grand
risque de cette technique reste l’inclusion potentielle de ces particules de grenaillage
in situ dans le dépôt. Or la figure 1.44 montre qu’il n’y a aucune inclusion de ces
particules [99].
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Figure 1.43. – PEEQ à l’impact pour deux poudres de morphologies
différentes [94]

Figure 1.44. – Micrographies de dépôts cold spray de Ti-6Al-4V pour différentes
teneurs en particule de grenaillage in situ en acier inoxydable [99]

C’est le diamètre des particules qui contribue principalement à l’effet de gre-
naillage tout en évitant l’incorporation de particules de grenaillage exogènes dans le
revêtement. En effet, un diamètre de particule important assure une grande énergie
cinétique avec donc un effet de grenaillage considérable. De plus, les particules
étant de diamètre supérieur, leur vitesse est inférieure à celle des autres particules
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du flux, et surtout, inférieure à leur propre vitesse critique, ce qui fait qu’elles
rebondissent simplement sur le revêtement (permettant donc un martelage en
évitant des inclusions parasitaires). Cependant, des particules de diamètre trop
grand engendreraient une diminution de la vitesse de réalisation du revêtement et
une instabilité du débit de la poudre. C’est pourquoi ce diamètre doit être choisi
avec attention.

De plus, la réalisation d’essais avec du grenaillage in situ impose le choix de
particules de dureté élevée, avec un taux de présence adapté pour la réussite de
cette opération. L’étude de Luo et al. [99] indique que des teneurs en particules de
grenaillage entre 10 et 50 %, induisent une morphologie de surface assez hétérogène
avec seulement certains endroits poreux. Ceci s’explique par le fait que la teneur
en particules de grenaillage est trop faible pour recouvrir la surface complète :
les régions proches des cratères dus aux impacts sont bien martelées laissant les
autres régions poreuses. Une teneur de 70 % permet de marteler l’intégralité de la
surface du revêtement, conduisant à la création d’un dépôt totalement dense, sans
hétérogénéité. De plus, grâce à ce martelage, la couche supérieure du revêtement
reste également homogène.

1.5.2. Modification de la microstructure

En cold spray, il a été montré que la microstructure peut être partiellement
modifiée dans certains cas, avec de hautes densités de dislocations, des raffinements
des grains, des transformations de phases ou bien même la création de phases
amorphes dont on parlera plus précisément dans les paragraphes suivants.

Des observations au MET montrent une microstructure non-uniforme dans certains
revêtements cold spray [7, 117, 195]. Des grains et des sous-grains ultrafins (UFG –
Ultra Fine Grains) et d’autres allongés ont été observés dans les zones ayant subi
les déformations les plus élevées. Cela peut indiquer la présence du phénomène de
recristallisation en cold spray. Cependant, à cause de la quantité limitée de données
collectées et de zones examinées au MET, le mécanisme complet permettant de
passer des grains originaux à ces grains n’est pas encore totalement compris.

Ainsi, d’après les observations de Meyers et al. [117], la formation des grains
ultrafins serait attribuée à une recristallisation dynamique due à la vitesse de
déformation extrêmement importante lors de la déformation des particules, plutôt
qu’à une recristallisation statique induite lors du processus de refroidissement ou
d’échauffement. La recristallisation dynamique est usuellement considérée comme
un procédé de germination et de grossissement de grains, pour lequel la nucléation
peut se faire de manière homogène ou hétérogène le long des joints de grains du
matériau déformé. D’après Derby [50], il existe deux types de recristallisation
dynamique : celle par laquelle les nouveaux grains sont formés par la migration
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de joints de grains à forte désorientation, et celle provoquée par la désorientation
graduelle des sous-grains de grains. C’est ce second mécanisme, qui a été retenu en
cold spray avec l’observation, par Meyers et al. [117], de grains équiaxes avec des
frontières clairement identifiées au sein d’échantillons projetés.

Au cours de ce mécanisme – dont une représentation schématique des différentes
étapes est présentée en figure 1.45 – la forte déformation induite par le procédé
de cold spray (a) provoque le réarrangement des dislocations en des cellules de
dislocations allongées (b). Ces cellules vont ensuite devenir des sous-grains avec
l’augmentation de la déformation (c). Ces sous-grains vont se séparer en micro-
grains qui sont approximativement équiaxes pour minimiser l’énergie de surface (d).
Enfin, avec l’augmentation de la déformation, ces micro-grains vont entrer en rota-
tion (e). Cela explique donc les observations effectuées, montrant des micro-grains
fortement désorientés dans des régions restreintes ayant subi des déformations
intenses (les régions de cisaillement localisé). Dans les cas où la poudre est déjà
initialement nanocristalline, cette structure est souvent gardée après projection
comme on peut le voir dans l’étude de Rokni et al. [142] sur l’alliage Al-Mg.

Figure 1.45. – Représentation schématique de l’évolution microstructurale lors de
la recristallisation dynamique [123]

53



Récemment, des études ont montré – en plus de la recristallisation – un phénomène
d’amorphisation dynamique lors de l’impact des métaux en cold spray. En effet, une
zone amorphe de quelques nanomètres a été détectée par plusieurs chercheurs [35,
67, 171, 182, 183]. Celle-ci résulterait de l’effet synergique du taux de déformation
et de la trempe rapide subie par le matériau à l’impact. Et c’est cette transition
rapide entre une phase amorphe instable et une phase cristalline qui aiderait à la
formation de joints ductiles entre le substrat et le revêtement : cela peut être en
partie stabilisé par la présence d’impuretés.

1.5.3. Propriétés mécaniques modifiées

Le niveau des propriétés mécaniques et l’intégrité structurale des dépôts cold
spray sont souvent les premières problématiques lors du développement de matériaux
pour des applications industrielles. En effet, les industries telles que l’automobile
ou l’aéronautique ont des spécifications strictes en termes de propriétés mécaniques.
C’est pourquoi il est d’un intérêt certain de bien connaître les effets de différents
post-traitements sur ces dépôts en vue de contrebalancer des défauts inhérents au
procédé.

1.5.3.1. La porosité

Le cold spray a été développé initialement pour créer des revêtements denses.
L’utilisation de pression et de température de gaz élevées donne accès à la création
de revêtements avec des matériaux de plus en plus denses. Ces dernières années,
l’éventail des applications s’est élargi avec des utilisations médicales demandant
des matériaux ayant une porosité contrôlée, comme pour la création de prothèses
en titane poreux, par exemple [157].

La porosité dépend en grande partie des conditions de projection, car un taux élevé
résulte d’une déformation trop faible des particules, liée à leur vitesse insuffisante.
Or, la porosité du matériau influe sur ses propriétés mécaniques : c’est pourquoi
ces dernières sont fortement dépendantes des conditions de projection.

1.5.3.2. La dureté

Dans le domaine de la projection thermique, la caractérisation de la dureté
est principalement évaluée par des tests de microdureté, les essais étant réali-
sés en grande partie sur des sections transverses polies. En effet, l’épaisseur des
revêtements, souvent assez réduite, ne permet pas de faire des tests de dureté
macroscopique. C’est pourquoi ces mesures sont principalement effectuées avec
des charges comprises entre 25 et 500 gf, selon l’épaisseur et les caractéristiques
du revêtement, afin d’être dans le respect de la norme ASTM B933-04 ; pour des
charges plus importantes, le substrat risquerait d’influencer la mesure de dureté.
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Des études sur la dureté des matériaux en cold spray [97, 100, 152] ont mon-
tré d’une part, un effet positif du procédé sur la dureté des matériaux grâce à la
grande déformation plastique qu’ils subissent lors de l’impact ; d’autre part, les
pores et autres défauts engendrés par la projection vont entraîner une réduction de
la microdureté en raison d’un manque de cohésion entre les splats. Par exemple,
les matériaux ductiles présentent une augmentation de leur microdureté après
projection. Cette microdureté est, bien entendu, aussi accrue par une meilleure
compaction et une déformation plastique plus élevée, liées à des paramètres de
projection optimisés [39].

D’autres études ont montré l’influence de paramètres tels que l’utilisation de
poudres de différentes duretés. Wong et al. [174] montrent que l’utilisation de
poudres de plus faible dureté permet d’améliorer la capacité de déformation des
particules lors de l’impact, ce qui mène à un plus fort taux de déformation et donc
à une augmentation de la dureté des particules après projection (figure 1.46).

Figure 1.46. – Graphique de la microdureté du revêtement (a) et du rapport
entre la microdureté du revêtement et celle des particules projetées (b) en fonction
du rapport entre la vitesse de la particule et sa vitesse critique (pour du titane

pur) [174]

La microdureté a aussi été étudiée après divers traitements thermiques pour le
Ti-6Al-4V, qui auraient tendance à la réduire, par le relâchement des contraintes
résiduelles et de l’écrouissage du matériau. Cela permettrait cependant aussi
d’améliorer sa résistance à la traction, grâce à l’amélioration de la cohésion entre
les splats [169].
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1.5.3.3. Le comportement en traction

Pour de nombreux matériaux, comme par exemple, le cuivre, l’acier inoxydable,
le titane ou l’Inconel 718 [75, 101, 111, 173], en étant déposés par cold spray, ils
montrent une faible ductilité et une faible résistance à la traction par rapport à des
matériaux élaborés par des méthodes plus conventionnelles telles que le forgeage
ou la fonderie. De nombreux traitements thermiques sont effectués sur ces maté-
riaux pour essayer d’améliorer ces propriétés mécaniques. La figure 1.47 présente
le comportement en traction de plusieurs matériaux avant et après traitement
thermique. On observe toujours une amélioration de leurs propriétés mécaniques
(principalement de la ductilité), mais qui parfois reste faible devant les propriétés
mécaniques des mêmes matériaux mis en forme de manière conventionnelle. Or,
très peu d’études sur le comportement en traction du Ti-6Al-4V projeté par cold
spray après traitements thermiques apparaissent dans la littérature [169]. Pour
finir, ces traitements post-projection ont également comme intérêt la relaxation
partielle ou totale des contraintes résiduelles présentes dans le matériau [152], ce
qui représente un avantage pour leur utilisation en CSAM et donc pour la création
de pièces épaisses.

Figure 1.47. – Courbes de traction à l’ambiante après différents traitements
thermiques de l’aluminium (a), du cuivre (b), du titane pur (c) et de l’acier

inoxydable 316 (d) projetés par cold spray [75]
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1.5.4. Comparatif avec d’autres procédés de fabrication
additive

1.5.4.1. La microstructure

Étant donné que la fusion des particules n’a pas lieu au cours de l’élaboration,
la fabrication de pièces en Ti-6Al-4V par cold spray est plus complexe et engendre
un taux de pores supérieur comparé aux autres procédés de FA tels que le L-PBF,
la E-PBF ou le LMD. En effet, les taux de pores sont couramment inférieurs à 1 %
pour ces trois procédés [10, 60, 84]. Cependant, d’autres défauts peuvent apparaître
dans ce type de dépôts, comme, par exemple, des zones dites de « manque de
fusion » ou des bulles de gaz piégées, comme montrés sur la figure 1.48 [167].

Figure 1.48. – Micrographies illustrant des défauts observés en L-PBF : des
manques de fusion (a) et des bulles de gaz piégées (b) [167]

Comme la température de fusion du matériau est atteinte au cours de la fabrica-
tion, ces trois procédés de FA suivent essentiellement un processus de solidification.
La microstructure va donc grandement dépendre de la distribution de la tempé-
rature au sein du matériau et de la vitesse de refroidissement [185]. Cependant,
comme ces deux paramètres ne sont pas homogènes dans tout l’échantillon, cela
peut mener à des problèmes d’hétérogénéité au sein des échantillons créés [10, 42,
130, 139].

En E-PBF, par exemple, il est possible d’observer une microstructure lamellaire
assez homogène dans la direction transverse d’un échantillon, et une microstructure
avec des ancien grains β colonnaires dans la direction longitudinale, ce qui est
illustré en figure 1.49. Ces différences observées sont dues à un gradient thermique
plus important dans la direction longitudinale que dans la direction transverse [57].
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Figure 1.49. – Micrographies illustrant des hétérogénéités en E-PBF : une
microstructure lamellaire dans la direction transverse (a) et colonnaire dans la

direction longitudinale (b) [57]

En LMD, Brandl et al. ont noté des différences de microstructures au sein d’un
même échantillon [28]. La figure 1.50 montre, qu’en effet, la surface de l’échantillon
– étant sujette à des vitesses de refroidissement plus importantes – présente une
microstructure martensitique, alors que cette dernière est bimodale dans le reste
de l’échantillon.

Figure 1.50. – Micrographies illustrant des hétérogénéités en LMD : une
microstructure martensitique en surface (a) et bimodale en profondeur (b) [28]

En résumé, dans un état post-fabrication, les échantillons issus de ces trois pro-
cédés de FA peuvent présenter une microstructure martensitique, avec des vitesses
de refroidissement pouvant atteindre 104 à 106 K · s−1. Cependant, selon les cas
et les conditions de fabrication, il est aussi possible d’obtenir des microstructures
avec des lamelles α ou même une microstructure bimodale [27, 140]. Cette micro-
structure peut varier au sein d’une même pièce et est dépendante des stratégies de
construction employées, ce qui rend le matériau très anisotrope. C’est pourquoi des
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traitements thermiques sont réalisés dans de nombreuses études [96]. Concernant
ces hétérogénéités inhérentes à ces procédés de FA, le cold spray paraît attrayant,
car ces problèmes sont limités par la réalisation des revêtements à l’état solide, qui
permet d’obtenir des échantillons plus homogènes.

1.5.4.2. Les propriétés mécaniques

La dureté des échantillons, comparativement à celle des matériaux forgés, ne varie
pas intensément, même en fonction de l’orientation de construction (figure 1.51). En
L-PBF, la dureté peut augmenter, pour des vitesses d’éclairement plus lentes [162].

Figure 1.51. – Dureté des échantillons élaborés par L-PBF et E-PBF selon
l’orientation de la construction [131]

Le comportement en traction post-fabrication est bien meilleur que ce soit en
L-PBF, E-PBF ou LMD par comparaison avec le cold spray. En effet, même sans
post-traitement, les échantillons montrent des propriétés comparables au Ti-6Al-4V
forgé [170] et respectant assez bien la norme ASTM, qui requiert pour le Ti-6Al-4V
que l’élongation et la Résistance mécanique en traction (Rm) ne soient pas infé-
rieures à 10 % et à 860 MPa, respectivement (figure 1.52).

Ces données suggèrent que, dans l’état brut de fabrication, le procédé E-PBF,
serait celui permettant de respecter au mieux la norme ASTM, avec sa bonne
combinaison de ductilité et de résistance à la traction. Cependant, étant donné la
grande hétérogénéité de microstructures au sein des échantillons créés, on retrouve
un comportement très dépendant de la zone et de la direction du prélèvement, ce qui
est illustré sur la figure 1.53-a. Ainsi, différents traitements thermiques sont souvent
proposés pour réduire cette anisotropie inhérente à ces procédés (figure 1.53-b, c et
d) [139].
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Figure 1.52. – Rm (a) et élongation (b) du Ti-6Al-4V par E-PBF, LMD et
L-PBF directement après fabrication [185]

Figure 1.53. – Propriétés en traction d’échantillons obtenus par L-PBF en
fonction de l’orientation par rapport au sens de construction et de traitements
thermiques : sans traitement thermique (a), après 2 h à 800 °C (b), après 2 h à

920 °C sous 100 MPa (HIP) et après 2 h à 1050 °C [139]
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Afin de placer les propriétés mécaniques du Ti-6Al-4V obtenu avec ces procédés
de FA comparativement aux procédés conventionnels, les données rassemblées par
Liu et al. [96] pour du Ti-6Al-4V obtenu par forgeage, par fonderie, mais aussi par
FA, ont été regroupées en un graphique proposé en figure 1.54.

Figure 1.54. – Comparatif entre les propriétés en traction obtenues en FA ou par
des procédés conventionnels
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2. Stratégie expérimentale
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Ce chapitre a pour but de présenter, dans un premier temps, les méthodes de
mise en œuvre des revêtements par cold spray. Nous expliciterons les poudres et les
substrats utilisés, mais aussi le procédé et les trajectoires choisis lors des projections.
Par la suite, nous exposerons les différentes techniques expérimentales employées
en les regroupant en trois classes : celles permettant des analyses en cours de
projection, celles évaluant la microstructure des matériaux et celles déterminant
leurs propriétés mécaniques. Pour finir ce sont les traitements thermiques effectués
sur la poudre et sur les matériaux post-projection qui seront explicités.
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2.1. La mise en œuvre des revêtements

2.1.1. Poudres de Ti-6Al-4V

La poudre de Ti-6Al-4V utilisée majoritairement durant cette thèse a été fournie
par l’entreprise Oerlikon Metco sous la référence MetcoAdd Ti-6Al-4V ELI-A. Il
s’agit d’une poudre contenant des particules obtenues par atomisation gazeuse. La
morphologie sphérique des poudres est illustrée par des micrographies Microscope
Électronique à Balayage (MEB) en figure 2.1.

Figure 2.1. – Micrographies MEB de la poudre de Ti-6Al-4V -45/+15 µm à
différents grandissements

La granulométrie de la poudre est de -45/+15 µm. La distribution des diamètres
est donnée en figure 2.2 et sa composition chimique est présentée dans le tableau 2.1.

Figure 2.2. – Granulométrie de la poudre de Ti-6Al-4V -45/+15 µm
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Éléments
d’alliage

Ti Al V Fe O C N H

Pourcentage
massique

Bal. 6,39 3,95 0,16 0,1 0,02 0,01 0,002

Table 2.1. – Composition de la poudre de Ti-6Al-4V -45/+15 µm

La poudre de Ti-6Al-4V utilisée pour le grenaillage in situ, ayant pour référence
Tekmat Ti64-250/90, a été achetée à l’entreprise Tekna Advanced Materials. Les
particules sont obtenues par atomisation plasma. La figure 2.3 montre qu’elles sont
de morphologie sphérique et la figure 2.4 présente la distribution des diamètres des
particules, qui sont de granulométrie -250+90 µm. La composition chimique de
cette poudre est donnée dans le tableau 2.2.

Figure 2.3. – Micrographies MEB de la poudre de Ti-6Al-4V -250+90 µm à
différents grandissements

Figure 2.4. – Granulométrie de la poudre de Ti-6Al-4V -250+90 µm
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Éléments
d’alliage

Ti Al V Fe O C N H

Pourcentage
massique

Bal. 6,34 4,07 <0,001 0,050 <0,005 0,010 0,003

Table 2.2. – Composition de la poudre de Ti-6Al-4V -250+90 µm

2.1.2. Substrats

Lors des projections visant à l’optimisation des paramètres du procédé et pour
produire le matériau utilisé pour les essais de traction, les substrats étaient des
parallélépipèdes rectangles en acier inoxydable de type 316 L et de dimension
50x50x2 mm3. Pour les analyses de contraintes résiduelles les substrats utilisés
étaient, soit en 316 L, soit en Ti-6Al-4V, et de dimension 229x25x4,15 mm3. Pour
ces analyses, cette épaisseur était suffisante pour permettre une mesure fiable de la
flèche avec l’In-situ Coating Properties (ICP) présenté à la section 2.2.1.2.

2.1.3. Procédé de projection cold spray utilisé

Le procédé de cold spray que l’on peut utiliser au CEA est commercialisé par
la société allemande Impact Innovation GmbH sous la référence « Impact Spray
System 5/11 ». Le pistolet est présenté sur la figure 2.5.

Figure 2.5. – Pistolet Impact Spray System 5/11 utilisé au CEA
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Il comporte un pistolet de projection, deux distributeurs de poudre, un système
permettant un refroidissement à l’eau de la tuyère lors du fonctionnement de
l’appareil et une unité de contrôle. Ce système permet la projection de particules
pour une pression et une température du gaz porteur pouvant respectivement aller
jusqu’à 50 bars et 1100 °C. Cependant, malgré la possibilité théorique de projeter la
poudre à 1100 °C avec le pistolet, nous avons été limités par la baie de commande à
une montée à 1000 °C pendant la majeure partie de la thèse. Le pistolet est monté
sur un robot Stäubli six axes de référence TX200, présenté figure 2.6, permettant
une modification aisée des trajectoires selon les échantillons voulus.

Figure 2.6. – Robot Stäubli TX200 utilisé au CEA

2.1.4. Trajectoires de projection

Différents programmes de projection ont été mis au point dans cette thèse pour
pouvoir évaluer l’influence de la trajectoire robot au cours de la réalisation du
revêtement sur les contraintes résiduelles et les propriétés mécaniques du matériau.
En se basant sur les résultats de Wu et al. [179] montrant que les contraintes
résiduelles étaient dépendantes des différentes trajectoires robots, trois trajectoires
de projection ont été mises au point pour la suite de l’étude et seront appelées
zig-zag (a), quadrillée (b) et spiralée (c). Ces trajectoires sont illustrées en figure 2.7.
Pour la trajectoire spiralée, un cycle robot comprend deux passages : un premier
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de l’extérieur vers l’intérieur de la spirale et un autre dans le sens inverse. Sans
précision supplémentaire, la vitesse d’éclairement et le pas seront respectivement
de 200 mm · s−1 et de 0,5 mm.

Figure 2.7. – Trajectoires robot en zig-zag (a), quadrillée (b) et spiralée (c)

2.2. Les techniques de caractérisation

2.2.1. Caractérisations en cours de projection

2.2.1.1. Analyses DPV

Lors de la projection des particules, de nombreux paramètres font varier, entre
autres caractéristiques, leur vitesse et leur température. Cela a été mis en évidence
à de nombreuses reprises à l’aide de simulations numériques présentées dans la
littérature [58, 146]. Divers outils ont donc été conçus afin d’analyser expérimenta-
lement l’état des particules en vol. Le DPV-2000 utilisé dans cette thèse en est un
exemple.

Cet appareil est commercialisé par la société Tecnar (Québec, Canada). Il permet
la mesure de la vitesse des particules à l’aide d’un détecteur laser, qui est placé
perpendiculairement au flux. La vitesse est calculée grâce à la mesure de l’intervalle
de temps écoulé lors du passage des particules devant un masque à deux fentes.
L’erreur de mesure de vitesse est estimée comme étant seulement de ±1 % [133].

Cependant, étant donné que les vitesses des particules ne sont pas identiques
dans tout le flux en sortie de tuyère, cette mesure s’interprète plutôt de manière
similaire à une analyse statistique sur un grand nombre de particules, afin d’obtenir
des résultats représentatifs.

2.2.1.2. Analyses ICP

Lors du processus de projection et lors du refroidissement, la courbure d’un
échantillon peut être enregistrée par un appareil appelé ICP vendu par Reliacoat
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Technologies LCC (New York, USA) dont le schéma de principe est illustré en
figure 2.8.

Figure 2.8. – Schéma du principe de fonctionnement de l’ICP [121]

Un échantillon est fixé à un support par des ressorts pour que la courbure de
l’échantillon ne soit pas limitée. Sa courbure K est déterminée par la mesure du
déplacement au centre et proche des extrémités du support à l’aide de trois lasers.
De plus, la température de l’échantillon est mesurée aux extrémités par deux
thermocouples placés à l’arrière du substrat. Ainsi, la température et la courbure
de l’échantillon sont enregistrées durant toute la durée de la projection et lors du
refroidissement de ce dernier.

L’ICP possède un bouclier de protection permettant de protéger l’électronique
de l’équipement (figure 2.9). Pour la plupart des essais, un second bouclier de
protection en acier a été ajouté au système, afin de mieux préserver l’équipement
des vitesses d’impact et des températures élevées. Cependant, pour les essais à
faible distance de projection, ce deuxième bouclier générait trop d’encombrement
et devait donc être retiré. Par la suite, il sera précisé lorsque le second bouclier
aura été retiré du système.
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Figure 2.9. – Vue 3D du système d’analyse ICP n°8

En plus d’être non-destructive, cette méthode permet d’analyser les effets des
différents types de contraintes sur le revêtement pendant et après projection ; cette
étude de l’évolution de la contrainte en cours de projection facilite l’analyse de
l’influence des différents paramètres de projection.

À partir de ces résultats, on peut tenter d’identifier plusieurs évolutions liées
aux différentes contraintes intervenant lors de la projection, comme on peut le
voir sur la figure 2.10. En effet, d’après Mutter et al. et Suhonen et al. [120, 156],
l’évolution de la courbure de l’échantillon peut être divisée en trois phases.

Figure 2.10. – Graphique de résultats typiques pouvant être obtenus avec l’ICP
avec ∆Kd, ∆Kq et ∆Kth [120]

La première phase – correspondant à la première pente sur la figure 2.10 et
durant laquelle une augmentation de la courbure de l’échantillon est observée –
est principalement dépendante des conditions de projection et du substrat. Ce
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phénomène est interprété comme étant dû à la relaxation des contraintes proches
de la surface du substrat, induites par un sablage éventuel de l’échantillon avant
projection.

Par la suite, on obtient une augmentation ou une diminution linéaire de la courbure
de l’échantillon dans la plupart des cas. Cette seconde phase est due à l’épaississe-
ment du dépôt et à l’apparition de contraintes de trempe ou de grenaillage selon le
procédé étudié. Lors de cette étude, un accent sera mis sur l’étude de cette phase.

Enfin, lors du refroidissement après projection (correspondant à la troisième phase),
on peut observer l’apparition de contraintes d’origine thermique, qui peuvent être
en compression ou en tension, selon les coefficients de dilatation du substrat et du
revêtement.

2.2.2. Caractérisation de la morphologie et de la
microstructure des échantillons

2.2.2.1. Préparation des échantillons

Pour toutes les observations microscopiques, les échantillons ont été préparés
en suivant le même protocole. Un polissage mécanique a été effectué au papier
SiC jusqu’au grade 4000, suivi d’un polissage mécano-chimique avec un mélange
constitué à 90 % de suspension à la silice colloïdale (OP-S) et à 10 % d’une solution
aqueuse de peroxyde d’hydrogène H2O2 à 30 %. À la suite de cette étape, un état
de surface dit « poli-miroir » est obtenu.

2.2.2.2. MEB

Les outils d’analyse de microstructure les plus employés sont des MEB :

— Un MEB de marque JEOL JSM IT100 (figure 2.11-a) a été principalement
utilisé à une tension d’accélération de 20 kV pour l’analyse des faciès de
rupture des échantillons, grâce à un détecteur d’électrons secondaires ou
Secondary Electrons (SE) favorisant l’analyse de la topographie.

— Un Microscope Électronique à Balayage à canon à émission de champs ou
Field Emission Gun (MEB-FEG) de marque FEI Versa 3D avec des détecteurs
SE et électrons rétrodiffusés ou Back-Scattered Electrons (BSE) (figure 2.11-b)
a été employé avec une tension d’accélération de 20 kV pour l’analyse de la
microstructure des matériaux avant et après traitement thermique. Ce canon
à émission de champs permet d’obtenir une meilleure résolution, nécessaire à
l’observation de la microstructure post-projection.
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— Un microscope JEOL JSM 6100 (figure 2.11-c), qui est aussi équipé de
détecteurs SE et BSE a été utilisé lors de l’essai de traction in situ pour
l’analyse de l’apparition et du développement de la plasticité en lien avec
la microstructure. Des observations par diffraction d’électrons rétrodiffusés
ou Electron BackScattered Diffraction (EBSD) ont aussi été effectuées afin
d’analyser l’orientation cristallographique locale et distinguer les phases α

et β des échantillons projetés. À partir de ces informations et du logiciel
EDAX OIM Analysis, les textures des échantillons ont pû être obtenues. Ce
microscope a permis aussi de détecter l’orientation des plans de glissement
lors des essais de traction in situ et de reconstituer les anciens joints de grain
β après une mise en solution à une température supérieure au transus β.

Figure 2.11. – Photographies montrant les MEB JEOL JSM IT100 (a), FEI
VERSA 3D (b) et JEOL JSM 6100 (c)

2.2.2.3. Estimation de la porosité

La détermination des caractéristiques de la porosité des différents échantillons a
principalement été effectuée par analyse d’image au cours de cette étude. Cepen-
dant, une détermination par analyse d’image peut facilement être source d’erreurs.
Le protocole de polissage doit être précis et doit rester inchangé afin qu’il conduise
à une porosité relative comparable entre tous les échantillons (risque de beurrage
et d’arrachement lors du polissage). Une autre source d’erreur lors de l’estimation
des caractéristiques de la porosité par analyse d’image (dimension, morphologie,
fraction surfacique) peut être le choix et les paramètres de l’outil d’observation
des échantillons. Pour des raisons de rapidité, des observations MEB ou par mi-
croscopie optique ont été choisies pour effectuer la majorité des mesures de porosité.

La profondeur de champ est plus importante avec le MEB qu’avec un micro-
scope optique. Nous observons donc parfois la matière présente sous le pore dans
les micrographies MEB, ce qui risque de sous-évaluer la porosité résiduelle des
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échantillons lors de l’analyse d’images. Il est possible d’observer en figure 2.12 cette
différence d’analyse d’une même zone d’un échantillon avec les deux microscopes. À
partir de ces résultats, c’est le recours à la microscopie optique qui a été privilégié
pour évaluer les caractéristiques de la porosité.

Figure 2.12. – Comparaison entre une image obtenue avec un microscope optique
(à droite) et un MEB (à gauche)

Un autre critère important est l’échelle spatiale de capture de ces micrographies :
un grandissement trop faible va entraîner une sous-évaluation de la porosité, car les
plus petits pores risquent de ne pas être comptabilisés lors de la mesure. Cependant,
un grandissement élevé a pour effet de réduire la surface étudiée et entraîne une
mesure de la fraction surfacique des pores non fiable du fait de la répartition
hétérogène des pores dans le matériau.

Après des analyses des résultats à différentes échelles, il a été décidé de se placer
à un grossissement de x100 sur un microscope optique numérique VHX Keyence,
permettant la prise en compte de la plupart des pores les plus fins. De plus, pour
chaque échantillon, 10 images ont été prises dans différentes zones de l’échantillon
pour pallier l’hétérogénéité de répartition au sein du matériau. La fraction sur-
facique des pores a été estimée après un seuillage, grâce au logiciel opensource
Fiji, puis moyennée en s’assurant d’avoir un écart type faible entre les différents
échantillons étudiés.

2.2.2.4. La tomographie

Dans cette étude un microtomographe à rayon X Ultratom de RX Solution
(figure 2.13) a été utilisé, avec une source Hamamatsu à micro foyer utilisable de
20 à 150 kV et de 0 à 500 µA. Les essais ont été réalisés à 90 kV et 50 µA sur une
longueur de 5 mm de la partie utile des microéprouvettes de traction. La taille de
voxel atteinte est d’environ 3x3x3 µm3.

73



Contrairement à l’analyse de la porosité par microscopie, cet outil – nécessitant
l’analyse du matériau couche après couche et une reconstruction 3D des images
obtenues – rend la mesure de porosité extrêmement chronophage ; ainsi, ces mesures
ont été effectuées seulement sur quatre éprouvettes de traction pour confirmer les
observations préalablement effectuées.

Figure 2.13. – Photographie du microtomographe à rayon X Ultratom

Les résultats des analyses tomographiques sont traités par les logiciels Fiji,
Paraview (opensources) et Matlab (The MathWorks Inc.) pour obtenir une repré-
sentation 3D des pores, mais aussi des analyses statistiques sur leur répartition,
leur sphéricité, leur nombre et leur volume.

2.2.2.5. Diffraction des Rayons X

La technique de caractérisation par Diffraction des Rayons X (DRX) est utilisée
pour identifier les différentes phases cristallines présentes dans un matériau. Le
diffractomètre utilisé est un Panalytical Empyrean S3 de géométrie Bragg-Brentano
(θ-2θ) avec comme longueur d’onde utilisée la raie Kα1 du cuivre (1,54060 Å). Par
la suite, l’analyse des diffractogrammes obtenus a été effectuée à l’aide du logiciel
EVA.
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2.2.3. Caractérisation des propriétés des échantillons
post-projection

2.2.3.1. Dureté

La dureté des échantillons a été mesurée à l’aide d’un duromètre Duramin 40
M1 de la marque Struers (figure 2.14) dans l’épaisseur des échantillons polis miroir.
La charge appliquée était de 300 gf avec un temps de maintien de 15 secondes.
De plus, les pores présents dans la plupart des échantillons étudiés augmentant la
variabilité des résultats, cette mesure a été moyennée en réitérant la manipulation
dix fois par échantillon.

Figure 2.14. – Duromètre Duramin 40 M1 de Struers

2.2.3.2. Méthode dynamique résonante

La méthode dynamique résonante ou Dynamic Resonant Method (DRM) appelée
aussi flexion libre sur fil [59] est une technique non-destructive permettant l’étude
des modules élastiques d’un matériau. Le principe de la mesure du module de
Young est basé sur la détermination de la fréquence de flexion d’une lame sous
excitation fréquentielle continue suivant la norme ASTM E-1876 00. Or, on a la
relation suivante, qui lie le module de Young à la fréquence de résonance de flexion
d’une lame :

E = 0, 9464ρFF
2
L4

B2
T

(

h

L
, ν

)

(2.1)

Ce montage permet d’effectuer des essais allant de -50 °C à 1200 °C sous vide
secondaire (10−4 Pa). Les mesures en température sont effectuées à la vitesse
d’environ 1,5 K · min−1. L’échantillon est placé dans une chambre, sur une tête
de mesure et est maintenu à l’horizontale par deux appuis élastiques entre des fils
d’acier situés aux nœuds naturels de vibration de la poutre étudiée (figure 2.15).
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Figure 2.15. – Photographie de la tête de mesure du montage DRM

L’excitation et la détection sont assurées par un système électrostatique dans
lequel une capacité est créée entre l’électrode et l’échantillon (figure 2.16).

Figure 2.16. – Photographie du montage DRM
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Les échantillons sont de dimensions 30x5x1,5 mm3 et ont été prélevés par électro-
érosion. Un polissage mécanique a ensuite été effectué pour obtenir une rugosité
inférieure à 1 µm. Les dimensions de chaque échantillon ont été déterminées à
0,01 mm ainsi que leur densité, déterminée à ± 0,01. Avec ces précautions, la
dispersion expérimentale est de l’ordre de ± 0,5 GPa pour des matériaux massifs
isotropes et homogènes.

2.2.3.3. Comportement en traction

Tous les essais de traction ont été effectués à température ambiante et jusqu’à
rupture sur des éprouvettes plates d’une épaisseur d’environ 1 mm. Les autres
dimensions sont visibles sur le plan de la figure 2.17. De telles éprouvettes ont été
choisies pour réduire les temps de projection des blocs de matière par cold spray et
permettre la réalisation d’essais in situ sous MEB.

Figure 2.17. – Géométrie des éprouvettes plates de traction utilisées (toutes les
dimensions sont en millimètres)

Toutes les éprouvettes ont été prélevées perpendiculairement à la direction
de projection, mais soit horizontalement, soit verticalement, afin d’évaluer une
éventuelle anisotropie du matériau dans l’épaisseur, en fonction des trajectoires
robot. Elles ont été usinées par électro-érosion, pour limiter l’introduction de
nouvelles contraintes dans les matériaux.

Machine Instron Les essais de traction ont été effectués sur une machine électro-
mécanique Instron 8862. Elle dispose d’un vérin ayant une course de ± 50 mm et
d’une cellule de charge d’une capacité dynamique de 100 kN (figure 2.18-a). Les
essais ont été pilotés en déplacement avec une vitesse de déformation équivalente à
ǫ̇ = 10−4s−1.

77



Figure 2.18. – Machine d’essai de traction Instron 8862 (a), extensomètre utilisé
pour les essais (b) et montage final d’une éprouvette (c)

Un extensomètre à couteaux avec une base de 8,78 ± 1,3 mm a été utilisé. Celui-ci
est montré en figure 2.18-b/c. Pour éviter le glissement des couteaux placés sur
la tranche des éprouvettes, ces dernières ont été polies mécaniquement au papier
SiC jusqu’au grade 500, tandis que la surface a été polie jusqu’au grade 4000 pour
éliminer la majorité des défauts de surface.

Micromachine Deben Pour l’essai de traction in situ sous MEB, une microma-
chine Deben a été utilisée (figure 2.19) avec une cellule de charge d’une capacité de
5 kN. La vitesse de déplacement des traverses mobiles de la micromachine, appliquée
entre deux niveaux de contrainte est de 0,12 mm · min−1. Pour caractériser la
déformation, l’évolution et l’endommagement de la microstructure, le déplacement
est maintenu.

L’éprouvette de traction était de dimensions identiques à celles utilisées pour
les essais de traction conventionnels, mais a été polie miroir sur sa face supérieure
afin de pouvoir effectuer des analyses MEB avant, pendant et après l’essai. Afin de
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connaître assez précisément la déformation de l’éprouvette aux différents niveaux
de contrainte étudiés, deux éléments microstructuraux ont été repérés de part et
d’autre de la partie utile. Leur position a été identifiée et suivie pour chaque niveau
de contrainte grâce à la platine du microscope qui donne une mesure précise au
micron près.

Figure 2.19. – Photographie de la micromachine de traction Deben

Lors de cet essai de traction, plusieurs zones d’intérêt ont été suivies et principa-
lement une zone contenant un des plus gros pores de l’éprouvette, situé au milieu
de la partie utile. Cette zone a été choisie pour suivre l’activation des mécanismes
de déformation plastique, mais aussi comme étant potentiellement le site avec la
plus forte concentration de contraintes (à cause de la présence du pore). Pour
étudier les mécanismes de déformation actifs lors de l’essai de traction, les lignes
de glissement ont été identifiées dans chaque grain de la zone étudiée, à chaque
niveau de contrainte et jusqu’à atteindre une déformation macroscopique totale
de 1,1 %. Lorsque plusieurs lignes de glissement parallèles apparaissaient dans un
grain, seule la première était prise en compte. La distance du grain contenant ces
lignes de glissement au pore visible le plus proche et l’orientation de ces lignes ont
été mesurées par analyse d’image permettant respectivement une précision de 1 µm

et de 1°.

L’orientation cristallographique locale a été mesurée par EBSD avant et après
l’essai. En prenant en compte la phase dans laquelle les lignes de glissement étaient
apparues et les angles d’Euler, l’orientation des différents plans de glissement
potentiels a été calculée et a été comparée à l’orientation des lignes de glissement
mesurées. Lorsque l’écart entre l’orientation des lignes de glissement et des plans de
glissements théoriques était inférieur à 5°, le plan de glissement actif était identifié.
Lorsque aucun ou plus d’un plan de glissement correspondait avec la ligne identifiée,
le cas a été considéré comme une ambiguïté et n’a pas été retenu.
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La direction de glissement est choisie en maximisant le facteur de Schmid du
plan de glissement identifié. Par exemple :

— Dans les cas d’identification du glissement basal de la phase α du Ti-6Al-4V,
compte tenu du fait que les trois directions de glissement sont contenues dans
le même plan, le système de glissement ayant le facteur de Schmid le plus
important, comme proposé par les travaux de Bridier et al. [32], est considéré
comme actif.

— Enfin, dans les cas d’identification des systèmes de glissement de la phase β

du Ti-6Al-4V, le choix a été fait de chercher les systèmes de glissement actifs
parmi {121} 〈111〉, qui d’après Suri et al. [158] se trouve être les systèmes de
glissement les plus régulièrement rencontrés. En faisant ce choix, le taux de
systèmes de glissement identifiés sans ambiguïtés est de 65 %.

Pour chaque cas retenu, le facteur de Schmid et l’angle de déclinaison ont été
calculés.

2.3. Les traitements thermiques

2.3.1. Oxydation de la poudre de grenaillage

Un traitement thermique pour durcir la poudre Tekmat Ti64-250/90 par oxyda-
tion a été recherché au cours de la thèse. L’étude de Brice et al. [31] étudiant les
effets d’un traitement thermique de poudre de titane sous air à 530 °C pendant
20 h a montré que cela engendrait une diffusion d’oxygène dans la poudre sur une
distance de 2 à 5 µm entraînant une augmentation de la dureté de 3 GPa à environ
8,5 GPa en surface sans fritter la poudre.

Nous avons donc reproduit le même traitement thermique avec comme refroi-
dissement une trempe à l’air, à la suite duquel seule une étape de tamisage restait
nécessaire pour éviter de projeter des agrégats de poudre lors des essais.

2.3.2. Restauration des propriétés mécaniques

Afin d’améliorer les propriétés mécaniques du matériau après projection, diffé-
rents traitements thermiques ont été effectués (tableau 2.3).
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Nom
choisi

Montée en
température

Palier de
température

Refroidissement

575 4 °C·min−1 2 h à 575 °C Trempe à l’air

650 4 °C·min−1 2 h à 650 °C Trempe à l’air

750 4 °C·min−1 2 h à 750 °C Trempe à l’air

850 4 °C·min−1 2 h à 850 °C Trempe à l’air

950 4 °C·min−1 2 h à 950 °C Trempe à l’air

1050 4 °C·min−1 2 h à 1050 °C Trempe à l’air

950 lent
4 °C·min−1 2 h à 950 °C 0,1 °C·min−1

4 °C·min−1 2 h à 700 °C Trempe à l’air

1050 eau 4 °C·min−1 2 h à 1050 °C Trempe à l’eau

Table 2.3. – Traitements thermiques appliqués pour améliorer les propriétés
mécaniques

Les traitements thermiques ont été testés sur une gamme assez large et dans des
conditions similaires. Seul le traitement thermique 950 lent a été fait en plusieurs
étapes, qui visaient à obtenir une microstructure équiaxe (étape 1 avec une vitesse
de refroidissement très lente) et à éliminer la présence de phase α2, qui a une
température de solvus comprise entre 550 et 600 °C (étape 2 avec chauffe puis
trempe à 700 °C).
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3. Optimisations et analyses des
projections
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Ce chapitre traite, dans une première partie, de l’optimisation du taux de pores
lors des projections. Cette étude est prioritaire, car les propriétés mécaniques et
notamment la ductilité des matériaux peuvent être modifiées selon leur porosité ; la
densification du matériau d’étude permet d’envisager de meilleures performances
en traction. Dans une seconde partie, la microstructure et les propriétés mécaniques
du matériau sont caractérisées en faisant varier certains paramètres de projection.
Le but est d’observer les états de la matière post-projection et de réfléchir aux
améliorations possibles, qui seront étudiées dans un chapitre suivant.

3.1. Des paramètres pour la réduction du taux de
pores

Les premiers essais de projection de Ti-6Al-4V ayant dénoté une fraction surfa-
cique de pores d’environ 20 % dans le revêtement, il a été indispensable de rajouter
à cette étude une optimisation du taux de pores du matériau. Ceci avait pour but
de densifier les dépôts, afin de garantir un certain niveau de propriétés mécaniques
du matériau.

3.1.1. Pression et température du gaz de projection

Une des solutions envisagées pour la réduction de la fraction surfacique des pores
des dépôts en Ti-6Al-4V est d’utiliser l’hélium en tant que gaz porteur, du fait de sa
plus faible masse molaire et de son plus grand coefficient isentropique. Cependant,
l’hélium étant très onéreux, son utilisation est rarement retenue industriellement.
Nous avons donc utilisé exclusivement de l’azote en tant que gaz porteur dans cette
étude.

Les premières expériences effectuées avaient pour objectif la recherche de pa-
ramètres de projection optimaux en termes de pression et de température du gaz
porteur utilisé. L’évolution du taux de pores selon la pression et selon la température
du gaz porteur est respectivement illustrée en figure 3.1 et figure 3.2. On observe
que l’augmentation de ces deux paramètres induit une réduction de la fraction
surfacique des pores au sein des échantillons. Les valeurs maximales de pression et
de température du gaz porteur, de 50 bars et de 1000 °C en début de thèse pour
des raisons techniques, ont permis de passer d’un taux de pores supérieur à 25 % à
un taux proche de 4 %. Étant donné que cette fraction surfacique de pores aurait
une influence importante sur les propriétés mécaniques du matériau projeté, il a
semblé également nécessaire d’étudier l’effet des autres paramètres de projection,
afin d’augmenter la densité des échantillons projetés.
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Figure 3.1. – Évolution du taux de pores en fonction de la pression du gaz porteur

Figure 3.2. – Évolution du taux de pores en fonction de la température du gaz
porteur

Les paramètres de projection usuellement utilisés en cold spray pour la projection
de Ti-6Al-4V sont indiqués dans le tableau 3.1. Un travail d’optimisation de chacun
des paramètres cités est décrit dans les sections suivantes.
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Pression (bar)
Température

(°C)
Tuyère

Distance de
projection (mm)

50 1000 Out 1 100

Vitesse
d’éclairement

(mm·s−1)

Vitesse de
rotation

Pas (mm) Substrat

200 2 1 316 L

Table 3.1. – Paramètres de projection avant optimisation

3.1.2. Type de tuyère

Comme précisé dans le tableau 3.1, la tuyère utilisée est une tuyère de Laval
Out 1 de type divergent long en SiC de chez Impact Innovation et dont les
dimensions précises sont reprises dans le tableau 3.2. Or, la tuyère recommandée
par le constructeur, pour les matériaux ayant des vitesses critiques élevées, est
dénommée Out 4. Sa différence avec la tuyère Out 1 se situe au niveau de son
divergent, qui est plus long.

Figure 3.3. – Schéma présentant les dimensions caractéristiques d’une tuyère

Nom tuyère Out 1 Out 4

Lc (mm) 31,5 31,5

Ld (mm) 128,5 179,3

Ai (mm) 12,7 12,7

A∗ (mm) 2,7 2,7

Ac (mm) 6 7,3

Table 3.2. – Dimension des tuyères Out 1 et Out 4
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Afin de calculer les vitesses, en sortie de tuyère, du flux et des particules de Ti-6Al-
4V dans des conditions de projection optimales (50 bar – 1000 °C), une simulation
a été effectuée à l’aide d’un code de simulation numérique CFD (Continuus Fluid
Dynamics) : le code ARES du CEA. Cette simulation intégrait le comportement
du flux et de particules injectées selon les paramètres de projection et la nature des
poudres utilisées. D’après la littérature [141], une vitesse maximale des particules à
l’impact entraine un taux de pores moindre. Or, les résultats de cette simulation,
présentée en figure 3.4, ont montré que, en sortie de tuyère, dans des conditions de
projection similaires, la tuyère Out 4 permettait d’accélérer plus intensément le
flux, et donc d’obtenir des particules projetées avec une vitesse supérieure de plus
de 100 m · s−1 par rapport à l’emploi de la tuyère Out 1 ; l’emploi de cette tuyère
semblait donc d’un intérêt certain.

Figure 3.4. – Comparaison des vitesses des particules et du fluide au sein et en
sortie de tuyère

Afin d’observer expérimentalement cette différence de vitesse des particules selon
la tuyère utilisée, plusieurs analyses DPV ont été effectuées pour une pression de
50 bars et une température de 1000 °C avec les deux tuyères. Cependant, nous
avons obtenu une tendance contraire aux résultats de la simulation (figure 3.5).
L’écart entre ces deux résultats contradictoires peut s’expliquer par des hypothèses
faites lors de la simulation :

— Pas de prise en compte du débit de poudre.

— Pas de prise en compte des interactions entre les particules.

— Présence de particules unitaires d’un diamètre moyen.

87



De plus, d’après les résultats expérimentaux, les vitesses atteintes selon la tuyère
utilisée ont un écart moyen inférieur à 5 %, ce qui n’est pas significatif. Il a donc été
décidé d’évaluer le taux de pores de différents revêtements obtenus avec chacune
des deux tuyères, afin de déterminer laquelle utiliser. Les résultats de cette analyse,
effectuée en fonction du pas de projection, sont mis en exergue en figure 3.6.

Figure 3.5. – Vitesse moyenne des particules de Ti-6Al-4V en fonction de la
tuyère et de la distance à sa sortie

Figure 3.6. – Taux de pores moyen dans le revêtement selon le pas de projection
et la tuyère utilisée
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On a observé alors que les projections avec la tuyère Out 1 engendraient de plus
faibles taux de pores. Ceci permet de supposer que la vitesse des particules est
supérieure avec cette tuyère, comme indiqué par les essais DPV. C’est donc la
tuyère Out 1 qui a été choisie pour le reste des projections.

3.1.3. Distance de projection

D’après les analyses DPV, la vitesse maximale des particules est atteinte pour
une distance de projection d’environ 110 mm. La fraction surfacique des pores a été
évaluée par analyse d’images pour vérifier qu’elle variait de façon similaire. Or, les
micrographies en figure 3.7 soutiennent la théorie selon laquelle c’est pour les plus
faibles distances de projection, que le taux de pores s’avère plus faible. En outre, le
graphique de la figure 3.8 valide cette tendance pour l’ensemble des distances de
projection testées.

Figure 3.7. – Coupes transversales de dépôts projetés à 110 mm (à gauche) et à
20 mm (à droite) avec des fractions surfaciques de pores respectivement évalués à

6,6 % et à 4 %

Ces résultats apparemment contradictoires peuvent être expliqués par le fait que,
lors des essais DPV, la vitesse et la température des particules sont analysées lors
de projections sans substrat. L’onde de choc est donc inexistante lors de ce type
d’essais. Or, cette dernière joue un rôle important sur la vitesse et la température
des particules ; il paraît donc plus raisonnable de se baser directement sur les taux
de pores calculés pour la suite de l’optimisation. Par la suite, la distance a donc
été fixée à 20 mm, afin de réduire le taux de pores tout en évitant que le pistolet
ne soit trop proche du substrat pour permettre la faisabilité des dépôts.
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Figure 3.8. – Vitesse des particules et taux de pores en fonction de la distance de
projection

3.1.4. Vitesse d’éclairement

Lors des essais précédents, une fraction surfacique plus élevée de pores a été
observée et apparaît au niveau des interfaces entre les différentes couches résultant
des passages successifs du cold spray (tirets orange sur la figure 3.9).

Figure 3.9. – Micrographie et photographie montrant des bandes dans lesquelles
la fraction surfacique des pores est supérieure

Par ailleurs, l’étude de l’influence de la vitesse d’éclairement sur le taux de
pores, qui a été entreprise, est visible en figure 3.10. Cette vitesse pourrait jouer un
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rôle important dans l’apparition ou non de ces bandes de pores, car elle contrôle
l’intervalle de temps entre deux passages du pistolet ainsi que le nombre de particules
déposées en un passage. Cependant, cette campagne d’optimisation de la vitesse
d’éclairement n’a permis de modifier ni les pores présents entre les passes, ni leur
fraction surfacique moyenne dans l’échantillon. La vitesse d’éclairement n’est donc
pas un paramètre d’influence significatif sur la porosité globale du matériau.

Figure 3.10. – Taux de pores selon la vitesse d’éclairement du robot

Avant de vérifier si la tendance est la même pour la distance de projection
optimisée de 20 mm, il a été décidé d’évaluer l’effet du débit de poudre sur le taux
de pores présent au sein des dépôts.

3.1.5. Débit de poudre

Le débit de poudre dépend d’un paramètre constructeur nommé « vitesse de
rotation », qui est explicité par la suite. Les distributeurs de poudres utilisés dans
l’installation Impact Innovation contiennent un disque perforé sur le rayon externe,
encadré en rouge sur la figure 3.11. Ainsi, la « vitesse de rotation » fixée par
l’opérateur correspond à une grandeur sans dimension, proportionnelle à la vitesse
de rotation réelle du disque. En tournant, les volumes de poudre contenus dans les
trous du disque perforé sont injectés successivement dans le pistolet. La rotation
fixée par l’opérateur est donc proportionnelle au débit de poudre, sans toutefois
pouvoir être reliée directement par le calcul.

Pour lier ces deux valeurs, un essai supplémentaire de mesure de débit – par
le calcul du rapport entre la masse de matière projetée et le temps de projection –
est nécessaire à chaque modification des paramètres de projection. Ainsi, pour ne
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pas doubler le nombre d’expériences, l’optimisation du débit poudre a été faite en
utilisant la valeur adimensionnelle, nommée par commodité « vitesse de rotation
des poudres ». Une fois cette grandeur optimisée, le débit de poudre effectif lui a
été relié.

Figure 3.11. – Distributeur de poudre fabriqué par Impact Innovations

Les essais effectués en faisant varier le débit de poudre donnent la tendance
illustrée en figure 3.12 : plus ce dernier est faible, plus le taux de pores est faible.
Cela pourrait être dû au fait qu’avec l’augmentation du nombre de particules, les
interactions entre particules sont plus fréquentes, ce qui leur fait perdre de l’énergie
avant l’impact avec le substrat.

Un second effet de la réduction du débit de poudre peut être observé en figure 3.13.
En effet, plus ce dernier est faible, moins les bandes de pores entre les passages
robots sont visibles et donc plus la répartition des pores au sein du dépôt est
homogène.
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Figure 3.12. – Analyse du taux de pores selon le débit de poudre, représenté par
la vitesse de rotation

Figure 3.13. – Micrographies du dépôt à une vitesse de rotation de 2 et de 0,5
permettant de mettre en exergue l’homogénéisation de la répartition des pores à

plus faible débit

3.1.6. Pas de projection

En projetant en un point fixe, le dépôt se forme sur un diamètre d’environ un
demi-centimètre avec une morphologie de type « gaussienne ». Ainsi, pour avoir un
dépôt continu sur une plaquette, le pas doit être inférieur à un demi-centimètre.
Et, plus le pas est grand, plus le risque d’avoir des vaguelettes à la surface des
échantillons, dues au manque de recouvrement entre les couches déposées, est
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important. Les études effectuées avant l’optimisation des autres paramètres ont
montré que la fraction surfacique des pores est plus faible avec un pas de 1 mm
(figure 3.14). De plus, avec un pas supérieur, des vaguelettes sur la face supérieure
du dépôt apparaissaient. Afin de valider ce résultat, il a été décidé d’étudier le pas
en faisant varier aussi les autres paramètres de projection.

Figure 3.14. – Taux de pores en fonction du pas avant l’optimisation des
paramètres de projection

Dans un premier temps, nous avons analysé la variation du taux de pores en
fonction du pas et de la vitesse d’éclairement appliqués, en se plaçant à 20 mm de
distance du substrat et à une vitesse de rotation de 0,5, contrairement aux condi-
tions de projection indiquées dans le tableau 3.1, étant donné que ces paramètres
permettaient de réduire au maximum la fraction surfacique des pores.

On peut observer, sur la figure 3.15, que la vitesse d’éclairement n’influence pas
significativement le taux de pores présent dans le dépôt. Pour ces essais, la valeur de
40 mm·s−1 a été sélectionnée pour nous placer dans des conditions similaires à celles
relevées dans la littérature pour projeter du Ti-6Al-4V [99]. De la même manière,
le pas semble sans influence significative sur le taux de pores, ce dernier étant aux
alentours de 3 %. Cependant, comme les projections à très faible débit consomment
beaucoup de gaz et sont très chronophages, elles ne sont pas envisageables pour
des applications industrielles.

De nouvelles projections ont ainsi été effectuées à une distance de projection
de 20 mm et en augmentant le débit. Ces dernières, illustrées en figure 3.16,
montrent que pour une faible vitesse d’éclairement, la fraction surfacique des pores
augmente lorsque le pas diminue. En effet, à faible pas, faible vitesse d’éclairement
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et fort débit de poudre, la construction du dépôt est très rapide. L’épaisseur de
matériau projeté à chaque passage robot atteint quasiment un centimètre, ce qui
semble montrer que lorsque l’épaisseur par passage robot est élevée, le taux de
pores grimpe rapidement.

Figure 3.15. – Analyse de l’influence du pas et de la vitesse d’éclairement sur le
taux de pores à une distance de projection de 20 mm et une vitesse de rotation de

0,5

Figure 3.16. – Analyse de l’influence du pas et de la vitesse d’éclairement sur le
taux de pores pour une distance de projection de 20 mm et vitesse de rotation de 2
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Afin de vérifier cette tendance, des essais similaires ont été effectués à une autre
distance de projection : 50 mm. Ces essais, présentés en figure 3.17, indiquent
aussi que pour un débit de poudre élevé et une vitesse d’éclairement réduite, une
diminution du pas induit une forte augmentation du taux de pores.

Figure 3.17. – Analyse de l’influence du pas et du débit de poudre sur le taux de
pores pour une vitesse d’éclairement de 40 mm · s−1 et une distance de projection

de 50 mm

Pour analyser plus finement ce phénomène, un graphique a été tracé à partir
de tous les essais effectués pour une pression de 50 bars et une température de
1000 °C. Pour chacun d’entre eux, l’épaisseur déposée par passe a été calculée à
partir de l’épaisseur totale et du nombre de cycles : plus l’épaisseur déposée par
cycle est faible, moins le dépôt est poreux. Ceci est illustré en figure 3.18.

Pour conclure, afin d’obtenir une fraction surfacique des pores minimale, il est
nécessaire de se placer à des paramètres de projection pour lesquels l’épaisseur
déposée par passe est faible. Cependant, le débit de poudre doit convenir à la
réalisation de dépôts, voire celle d’objets 3D ; c’est-à-dire avec une productivité
et un coût compatibles avec une application industrielle. Il ne peut donc pas être
trop réduit. Les paramètres de projection choisis d’après ces considérations, sont
présentés dans le tableau 3.3. Ils permettent d’obtenir des dépôts avec un taux de
pores d’environ 3 %, malgré le choix d’un débit assez élevé. Une micrographie de
la coupe transverse d’un dépôt projeté dans les conditions optimisées apparaît en
figure 3.19.

Ce taux de 3 % est dépendant de l’épaisseur et de la morphologie voulues du
dépôt : il a été remarqué que les bandes de pores sont plus marquées lorsque les
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projections se font sur des supports plus larges ou plus longs, ce qui a tendance à
augmenter le taux de pores. Or, lors de l’usinage d’éprouvettes de traction – afin
de réduire la consommation de poudre, de gaz et diminuer les temps de projection –
la matière a été projetée sur plusieurs supports à la fois. Un taux de pores plus
élevé a résulté de cette procédure : celui-ci sera donc réévalué dans ces conditions.

Figure 3.18. – Taux de pores selon l’épaisseur de matière déposée à chaque
passage robot

Pression (bar)
Température

(°C)
Tuyère

Distance de
projection

(mm)

50 1000 Out 1 20

Vitesse
d’éclairement

(mm·s−1)

Vitesse de
rotation

Pas (mm) Substrat

200 2 0,5 316 L

Table 3.3. – Paramètres de projection obtenus après optimisation
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Figure 3.19. – Micrographie d’un dépôt projeté selon les paramètres de
projection optimisés du tableau 3.3 avec un taux de pores de 3 %

3.1.7. Température du gaz de 1100 °C

A posteriori de l’étude d’optimisation, il a été possible d’utiliser le pistolet de
projection cold spray jusqu’à une température du gaz porteur de 1100 °C. Ceci
a permis de réduire le taux de pores des dépôts à environ 2,5 %. La figure 3.20
présente la coupe transverse d’un dépôt projeté avec les paramètres optimisés du
tableau 3.3, à part la température, qui est donc de 1100 °C. Malgré cette différence,
l’optimisation effectuée à 1000 °C est toujours adéquate à 1100 °C. L’influence de
certains paramètres a été étudiée à 1100 °C, comme par exemple la distance de
projection. La figure 3.21 nous montre que la même tendance est observée.

Figure 3.20. – Micrographie d’un dépôt projeté à une température du gaz
porteur de 1100 °C avec un taux de pores d’environ 2,5 %
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Figure 3.21. – Taux de pores en fonction de la distance de projection à 1000 °C
et 1100 °C

3.1.8. Trajectoire robot

Comme précisé à la section 2.1.4, différentes trajectoires de robot ont été appli-
quées pour évaluer leur influence sur la fraction surfacique des pores, les contraintes
résiduelles et les propriétés mécaniques. Que ce soit pour la trajectoire en zig-zag,
quadrillée ou spiralée, le taux de pores est proche de 3 % avec les paramètres
optimisés : la trajectoire ne semble donc pas avoir d’influence significative sur ce
taux. Ce résultat est intéressant dans l’optique de réaliser des pièces aux géométries
complexes nécessitant différentes trajectoires robot.

3.1.9. Grenaillage in situ

Plusieurs articles publiés par Luo et al. sur le grenaillage in situ montrent une
densification des dépôts, précédemment mis en avant à la section 1.5.1 [99, 192–194].
Ces expériences ont donc été envisagées par la suite pour la projection de Ti-6Al-4V.

3.1.9.1. Essais préliminaires (d’après Luo et al.)

Dans un premier temps, une poudre de tungstène de granulométrie -200+15 µm
a été employée en faisant varier les paramètres de projection et la granulométrie
des poudres (-200+80 µm après tamisage). Quels que soient les paramètres choisis,
la poudre de tungstène est incluse dans le dépôt, alors qu’il s’agit d’une poudre
plus dure et plus dense que celle de Ti-6Al-4V. On remarque sur la figure 3.22, que
ce sont les plus petites particules, entourées en bleu, que l’on retrouve au sein du
dépôt.
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Figure 3.22. – Micrographies des projections de Ti-6Al-4V avec du tungstène (de
granulométrie -200+15 µm en a et -200+80 µm en b, c et d) en tant que poudre
de grenaillage in situ avec comme paramètres P = 50 bars T = 1000 °C en a et b,

P = 40 bars T = 800 °C en c et P = 30 bars et T = 500 °C en d

En effet, malgré la densité du tungstène, le faible diamètre des poudres leur
permet d’atteindre une vitesse supérieure à leur vitesse critique. Or, malgré des
tamisages successifs, une partie des plus petites particules est conservée et se
retrouve, après projection, présente dans les dépôts. Comme les tamisages n’étaient
pas suffisants pour sélectionner la granulométrie de poudre de tungstène voulue,
d’autres poudres plus grosses et plus dures ont été utilisées. Il s’agit d’une poudre de
SiC de dimension -212+180 µm (figure 3.23-a) et d’une autre de B4C de dimension
-500+425 µm (figure 3.23-b). Ces essais ont d’abord été effectués à 50 bars 1000 °C,
cependant, les autres paramètres appliqués (40 bars 800 °C et 30 bars 500 °C),
ont montré des résultats similaires. Les micrographies en figure 3.23 montrent
l’inclusion systématique de la poudre de grenaillage, mise en évidence en bleu.

D’après l’observation des micrographies, les poudres en céramique semblent être
trop dures et de morphologie trop irrégulière pour pouvoir permettre un grenaillage
in situ : elles semblent perforer le dépôt en Ti-6Al-4V. Le choix des céramiques
n’est ainsi pas à privilégier. Un dernier essai avec une poudre d’acier inoxydable
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de type 1Cr18 et de granulométrie -250+150 µm a donc été entrepris, afin de se
rapprocher au maximum de l’étude de Luo et al. dans laquelle du Ti-6Al-4V est
grenaillé [99]. Malgré des paramètres de projection similaires, cet essai n’a pas
été concluant, en raison de la présence, là aussi, d’inclusions visibles et mises en
exergue en bleu sur la figure 3.24.

Figure 3.23. – Micrographies des projections de Ti-6Al-4V avec du SiC en (a) et
du B4C en (b) en tant que poudre de grenaillage in situ

Figure 3.24. – Micrographie d’une projection de Ti-6Al-4V avec du 1Cr18 en tant
que poudre de grenaillage in situ

3.1.9.2. Grenaillage avec deux poudres de Ti-6Al-4V de granulométries
différentes

Pour pallier ce problème d’inclusions, une poudre de Ti-6Al-4V de granulométrie
supérieure, précédemment présentée à la section 2.1.1, a été sélectionnée en tant
que poudre grenaillante. La micrographie d’une coupe transverse d’un dépôt obtenu
avec cette poudre de grenaillage est présentée en figure 3.25. Les inclusions sont
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entourées en bleu. Les deux poudres ayant des duretés similaires, le grenaillage
n’apporte que des conséquences néfastes sur les projections : des particules sont
incluses dans les dépôts et ces dernières étant plus grosses, elles induisent une
vitesse de déformation à l’impact moins importante. Ces effets engendrent ainsi
des taux de pores élevés (environ 9 %).

Figure 3.25. – Micrographie d’une projection de Ti-6Al-4V avec du Ti-6Al-4V de
plus grosse granulométrie en tant que poudre de grenaillage in situ

Afin d’augmenter la différence de dureté entre les poudres de projection et de
grenaillage, la poudre de grenaillage a été durcie par oxydation, via le traitement
thermique étudié à la section 2.3.1. Aux conditions de projection de 800 °C et
45 bars, le dépôt est moins poreux et sans inclusion visible. En optimisant la
distance de projection et le taux de particules de grenaillage dans le flux, la fraction
surfacique des pores a été réduite à moins d’un pour cent. La figure 3.26 montre
la diminution du taux de pores avec l’augmentation du taux de particules de
grenaillage. On peut noter, en outre, que les bandes de pores présentes lors d’essais
sans grenaillage ne le sont plus. De telles conditions entraînent ainsi une bonne
homogénéité de la répartition des pores dans l’échantillon et ce, quelle que soit la
morphologie du support de projection.

Par contre, si le taux de pores est plus faible grâce au grenaillage, la morpho-
logie des pores est différente. On peut observer des pores beaucoup plus allongés
sur la figure 3.27. Cette caractéristique pourrait modifier significativement les
propriétés mécaniques. De plus, ce grenaillage induit des contraintes en compres-
sion supplémentaires dans les dépôts, qui peuvent être délétères pour l’intégrité
structurelle du dépôt, mais aussi pour les propriétés mécaniques. Les réponses à
ces interrogations seront fournies dans la suite du manuscrit. Les conditions de
projection employées lors des projections avec du grenaillage in situ pour le reste
du manuscrit sont résumées dans le tableau 3.4.
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Figure 3.26. – Taux de pores en fonction de la distance de projection et du taux
de particules de grenaillage

Figure 3.27. – Micrographie d’un dépôt avec des particules de grenaillage in situ

en Ti-6Al-4V oxydé avec un taux de pores inférieur à 1%
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Pression (bar)
Température

(°C)
Tuyère

Distance de
projection

(mm)

45 800 Out 1 60

Vitesse
d’éclairement

(mm·s−1)

Vitesse de
rotation

poudre dépôt

Vitesse de
rotation
poudre

grenaillage

Pas (mm)

200 1 4 1

Table 3.4. – Paramètres de projection obtenus après optimisation du grenaillage
in situ

Pour permettre une analyse complète des microstructures et des propriétés
mécaniques du Ti-6Al-4V déposé par cold spray, les microstructures de la poudre
avant projection et celles des dépôts sont étudiées dans la section suivante afin de
pouvoir apprécier leurs différences.

3.2. Caractérisation de la microstructure

Pour la suite du manuscrit, une nouvelle nomenclature est proposée pour décrire
plus clairement et simplement les échantillons analysés. Cette nomenclature se
présente sous la forme suivante : X(Y + Z)T th avec X le type de production de
matière utilisé (CS, G, F) ; Y et Z – employés uniquement pour les échantillons
projetés – respectivement la trajectoire robot appliquée (Z, Q, S) et le sens de
prélèvement choisi (V, H). Tth indique le nom du traitement thermique effectué,
le cas échéant. Le nom de chaque traitement thermique étudié est donné à la
section 2.3.2. Si aucune précision n’est faite, la trajectoire robot et le sens de
prélèvement sont respectivement quadrillée et vertical.

3.2.1. Caractérisation de la porosité des éprouvettes de
traction

Après l’optimisation des paramètres de projection, les dépôts sont produits sur
des supports plus larges pour augmenter le rendement de production de matière.
Or, cela a tendance à augmenter les taux de pores. Ainsi, ces derniers sont réévalués
pour chaque éprouvette de traction, pour vérifier que les tendances obtenues
précédemment sont valides dans ces conditions de projection particulières.
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3.2.1.1. Analyse d’image

Les taux de pores sont mesurés dans un premier temps par analyse d’image, ce
qui est représenté dans la figure 3.28. Par ces premiers résultats, on peut noter
que la fraction surfacique moyenne des pores n’est pas significativement différente
pour les échantillons dont seuls changent la trajectoire de projection et le sens de
prélèvement. On remarque tout de même que c’est pour la trajectoire spiralée que
l’on retrouve les taux les plus bas, mais aussi une répartition des pores la moins
homogène.

Figure 3.28. – Taux de pores évalué dans les éprouvettes de traction

On observe aussi que les projections avec un faible débit et une température
de gaz porteur de 1100 °C présentent un taux de pores réduit. Comme vu pré-
cédemment, un débit plus faible n’est pas envisageable au vue d’une utilisation
dans un contexte industriel, mais permet de réduire l’épaisseur des bandes de
pores présentes dans les dépôts. Cependant, l’augmentation de la température de
projection de seulement 100 °C a un effet plus important sur le taux de pores. Or,
cette augmentation de température ne pose pas de problème d’un point de vue
industriel, car elle n’a pas d’influence significative sur le coût ou la productivité
des pièces réalisées. Cette température de fonctionnement n’étant pas disponible
durant la majorité du temps de cette étude, un seul dépôt a pu être projeté dans
ces conditions, permettant d’obtenir un set de trois éprouvettes ; cependant nos
résultats pourraient sûrement encore être améliorés de cette façon.

Enfin, le grenaillage in situ est le paramètre permettant une réduction du taux de
pores de la manière la plus efficace. Cependant, dans nos conditions d’utilisation,
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avec une tuyère en SiC, ces projections posent un problème : la tuyère utilisée
s’érode rapidement durant les projections. Cela engendre des instabilités de flux
lors de projections longues. Le débit de gaz du pistolet de cold spray est surveillé
en cours de projection. Or, il augmente à cause de l’érosion de la tuyère. Une
élévation trop importante de ce débit coupe la projection de poudre, qui doit donc
être relancée pendant la projection. Cela a pour conséquence de créer de nouvelles
bandes de pores au sein des dépôts de manière intempestive, entourées par des tirets
orange sur la figure 3.29. Enfin, on remarque une nouvelle fois, que la morphologie
des pores obtenus – en dehors de ceux présents dans les bandes – est complètement
différente de ceux des dépôts sans grenaillage in situ. La figure 3.29 met en avant
ce changement de morphologie en les comparant : les pores des dépôts grenaillés
sont plus élancés et plus fins.

Figure 3.29. – Micrographies de sections transverses d’éprouvettes avec (à droite)
et sans grenaillage in situ (à gauche)

3.2.1.2. Tomographie

Quelques échantillons ont été caractérisés par micro-tomographie à rayons X,
pour avoir des informations quantitatives sur la porosité en 3D. Le tableau 3.5
référence les caractéristiques obtenues par tomographie et les taux de pores obtenus
sur les coupes micrographiques.

Par comparaison des résultats avec ceux obtenus sur les micrographies, les taux
de pores évalués par tomographie sont moindres. Cela s’explique déjà par le fait
que la résolution des images en tomographie est plus faible. La taille de voxel est
de 3x3x3 µm3, ainsi les pores de petites dimensions ne sont pas détectés et donc
non comptabilisés. En outre, le seuillage pour la reconstruction 3D est fait sur
l’ensemble des coupes d’un même échantillon, qui n’ont pas exactement le même
contraste. Or, pour éviter de comptabiliser des pores inexistants, il a été décidé
d’élever le seuil de prise en compte, ce qui tend à abaisser le taux de pores.
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Échantillons CS(Q + V) G(Q + V)

Volume moyen d’un
pore (mm3)

1, 01 ∗ 10−5 1, 09 ∗ 10−5

Nombre de pores 20195 5523

Sphéricité des pores 0,46 0,46

Taux de pores obtenu
par tomographie (%)

2,6 0,9

Taux de pores obtenu
sur coupes

micrographiques (%)
5,6 1,6

Table 3.5. – Caractéristiques de la porosité des éprouvettes CS(Q + V) et
G(Q + V) mesurées par tomographie

Les projections avec du grenaillage in situ montrent une réduction significative
du nombre de pores, mais ni de leur volume moyen, ni de leur sphéricité moyenne.
Dans cette thèse, la sphéricité est définie comme le rapport du diamètre minimal
sur le diamètre maximal du pore. Cela provient du fait que les pores les plus
fins ne sont pas comptabilisés par cette méthode d’analyse et que la plupart des
pores analysés sont ceux présents dans la bande de pores du dépôt, qui ont une
morphologie similaire à ceux des dépôts projetés sans grenaillage in situ. On peut
se rendre compte de cela sur la représentation 3D des pores en figure 3.30, ou bien
sur le graphique en figure 3.31 évaluant la position des pores dans l’éprouvette.

Figure 3.30. – Représentation 3D des pores dans une zone de
4,75x1,88x0,96 mm3 au sein de la partie utile de l’éprouvette G(Q + V)
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Figure 3.31. – Répartition des pores dans le sens de construction de l’éprouvette
G(Q + V) en fonction de leur volume et de leur nombre

On observe aussi les bandes de pores au sein des dépôts projetés sans grenaillage
in situ sur la figure 3.32, présentant la répartition des pores dans l’éprouvette, et
sur la figure 3.33, les représentant en 3D. Pour rappel, ces bandes observées ne sont
pas dues à l’érosion de la tuyère, mais plutôt à l’intervalle de temps élevé entre
deux passes.

Figure 3.32. – Répartition des pores dans le sens de construction de l’éprouvette
CS(Q + V) en fonction de leur volume et de leur nombre
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Figure 3.33. – Représentation 3D des pores dans une zone de
4,75x2,02x1,04 mm3 au sein de la partie utile de l’éprouvette CS(Q + V)

3.2.2. Identification des phases obtenues par Diffraction des
Rayons X

Des premières analyses DRX ont été effectuées sur la poudre et le dépôt, en
utilisant du Ti-6Al-4V forgé, contenant les phases α et β, comme référence. Un
comparatif des résultats obtenus est illustré en figure 3.34.

Figure 3.34. – Diffractogrammes de la poudre et des éprouvettes CS(Q + V),
G(Q + V) et F
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On remarque tout d’abord qu’il n’y a pas ou très peu de phase β dans la poudre
et dans le dépôt. En outre, les pics de diffraction des éprouvettes CS(Q + V)
et G(Q + V) sont plus larges et décalés par rapport au matériau forgé, ce qui
peut être attribué respectivement à la présence de micro et macro déformations et
de contraintes résiduelles dans le dépôt. Cependant, à cause de cet élargissement
et comme leurs paramètres de maille sont proches, les pics des phases α et α’
sont difficiles à distinguer sur les diffractogrammes. Pour la poudre, certains pics
semblent dédoublés, ce qui pourrait indiquer la présence de ces deux phases et
comme, d’après la littérature, la microstructure est globalement conservée après
projection en cold spray [35], on peut supposer la présence de ces deux phases dans
la poudre et les éprouvettes CS(Q + V) et G(Q + V).

Concernant le décalage des pics par rapport à notre référence, l’éprouvette F,
on peut remarquer que les pics sont décalés à droite pour l’éprouvette CS(Q + V)
et à gauche pour l’éprouvette avec grenaillage in situ. Ces décalages sont proba-
blement dus aux contraintes. Or, les contraintes pour du Ti-6Al-4V projeté sont
connues dans la littérature pour être plutôt en tension, alors que le grenaillage
a tendance à induire des contraintes en compression, qui seront évaluées dans le
chapitre 5. Le décalage des pics pouvant aussi être induit par la présence d’éléments
interstitiels dans les poudres et les dépôts, nous avons donc cherché à les identifier
dans la section suivante.

3.2.3. Analyse de la concentration en éléments interstitiels

Des analyses de la concentration en éléments interstitiels ont été effectuées. Le
tableau 3.6 regroupe les résultats obtenus pour les différentes poudres utilisées, en
analysant la poudre de grenaillage in situ après le traitement thermique explicité à
la section 2.3.1.

Échantillons
Carbone
(ppm)

Hydrogène
(ppm)

Oxygène
(ppm)

Azote
(ppm)

Poudre pour CS 151 32 1072 70

CS 404 145 2373 370

Poudre pour G
après Tth

43 16 3000 103

G 209 85 4473 353

Table 3.6. – Concentrations en éléments interstitiels dans les poudres et les dépôts

Les éléments interstitiels ayant des effets marqués sur les propriétés mécaniques
étant le carbone, l’oxygène, l’azote et l’hydrogène d’après Jaffee et al. [78], nos
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analyses se sont concentrées sur la concentration de ces quatre éléments. De plus,
Ogden et al. [126] ont montré que 0,1 % d’azote est équivalent à 0,2 % d’oxygène
et à 0,3 % de carbone. Compte tenu des faibles concentrations en carbone, en
hydrogène et en azote et de leur faible évolution, on peut négliger leur influence
sur les propriétés mécaniques des échantillons. A contrario, l’oxygène aura un rôle
prédominant sur les propriétés mécaniques des dépôts des différents échantillons
testés.

Même si la théorie sur les mécanismes de projection suppose une rupture des
couches d’oxyde des poudres et leur rejet à l’impact, on remarque que, pour le
Ti-6Al-4V, les dépôts contiennent des taux d’oxygène plus importants que les
poudres. Cela a pu être souligné par le passé, notamment par Bray et al. avec des
projections de titane [29]. Par rapport au matériau forgé, qui, dans cette étude, a
un taux d’oxygène d’environ 2000 ppm, des niveaux d’oxygène de l’ordre de 2400
et 4500 ppm entrainent une augmentation de la dureté, de la limite d’élasticité et
une réduction de la ductilité d’après Oh et al. [127], mais aussi une augmentation
de la température du transus β d’après Jaffee et al. [79]. Il sera donc nécessaire de
prendre ces informations en compte lors des analyses des propriétés mécaniques,
pour comprendre les modifications du comportement en traction des éprouvettes
selon les conditions de projection.

3.2.4. Analyses micrographiques

3.2.4.1. Microstructure des poudres

La figure 3.35 montre une observation d’une coupe transverse d’une particule de
poudre au MEB.

Figure 3.35. – Micrographie MEB de la poudre de Ti-6Al-4V -45+15 µm

Sa microstructure est extrêmement fine et est constituée principalement d’ai-
guilles, ce qui est en accord avec la microstructure généralement obtenue après
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atomisation. La microstructure de la poudre de grenaillage in situ, présentée en
figure 3.36, est constituée de lamelles dont l’épaisseur semble supérieure. En effet,
on passe d’une épaisseur proche de 0,1 µm pour la poudre de projection à 0,75 µm

pour celle de grenaillage.

Figure 3.36. – Micrographies MEB de la poudre de Ti-6Al-4V -250+90 µm après
traitement thermique

3.2.4.2. Microstructure des dépôts

L’observation des différents dépôts au MEB présentés en figure 3.37, montre que
leur microstructure est très fine et qu’elle ne semble pas varier significativement
en fonction des diverses conditions de projection appliquées sans grenaillage in

situ. On remarque toutefois, dans certaines zones, des particules de poudre peu
déformées indiquées par des tirets orange sur la figure 3.37-a. Ces zones se trouvent
souvent à proximité des plus gros pores. De plus, on remarque la présence de deux
types de microstructures comme rapporté précédemment dans la littérature [22,
91] : des zones où la microstructure héritée de la poudre semble conservée – ce
que l’on peut observer sur la figure 3.37-b – et d’autres zones avec une micro-
structure plus fine. La figure 3.37-c/d présente ces dernières zones, qui pourraient
être dues, d’après Lek et al. [91] à la division d’aiguilles de martensite en de plus
petits grains lors de l’impact, en raison de la déformation plastique sévère des splats.

Pour les projections avec grenaillage in situ, quelques différences sont notables
lors des analyses de la microstructure. En plus de la modification de la fraction
surfacique et de la morphologie des pores, on peut noter que l’aplatissement des
particules est plus important. En effet, en analysant les splats sur les différentes
micrographies obtenues, on passe d’une sphéricité moyenne de 0,81 dans les dépôts
sans grenaillage à 0,58 lorsque les dépôts sont grenaillés. En outre, la microstructure
héritée de la poudre n’est plus visible, ce phénomène pouvant être expliqué par
un niveau de déformation plastique plus élevé lors de ce type de projection. Cette
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microstructure est illustrée par la figure 3.38, qui présente des micrographies du
dépôt après grenaillage in situ.

Figure 3.37. – Micrographies MEB du dépôt sans grenaillage in situ (a)
présentant des zones avec une microstructure héritée de la poudre (b) et d’autres

avec une microstructure très fine due à la déformation plastique sévère (c,d)

Figure 3.38. – Micrographies MEB du dépôt avec grenaillage in situ
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3.3. Caractérisation des propriétés mécaniques

3.3.1. Dureté

Les mesures de dureté post-projection montrent que, quelles que soient les
trajectoires de projection, la dureté des échantillons est sensiblement la même.
Cependant, elle est bien supérieure à celle du matériau forgé, en étant en moyenne
de 410 HV0,3 contre 330 HV0,3 pour ce dernier. La figure 3.39 rassemble les mesures
obtenues pour tous les échantillons étudiés, en les comparant avec le matériau forgé.

Figure 3.39. – Dureté moyenne des dépôts obtenus avec différentes conditions de
projection

Cette différence de dureté est liée à la déformation plastique des particules à
l’impact, qui va induire un écrouissage du matériau. Lors des projections à 1100 °C
et de surcroît avec grenaillage in situ, la déformation des particules à l’impact
est plus élevée, ce qui explique l’augmentation de la dureté notée. Enfin, on peut
observer une réduction de la dureté pour les échantillons projetés avec un faible
débit. En réduisant le débit, on réduit l’apport de chaleur en cours de projection
[165], ce qui va avoir tendance à réduire le niveau de déformation plastique des
particules à l’impact et ainsi la dureté des dépôts.

3.3.2. Évaluation du module de Young par DRM

L’analyse du module de Young du Ti-6Al-4V projeté est effectuée par la technique
DRM. Comme précisé à la section 2.2.3.2, il est nécessaire de bien connaître
la densité des échantillons. Les quatre échantillons étudiés ont une densité de
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4, 21 ± 0, 01. Celle obtenue pour le matériau forgé est de 4, 39. En le prenant
comme référence, on trouve que le taux de pores au sein de l’échantillon de dimension
30x5x1,5 mm3 est de 4, 1 %. À titre de comparaison, il a été évalué à environ 4 %
par analyse d’images. On peut noter que ce taux diffère de celui obtenu pour les
éprouvettes de traction, car la dimension des échantillons et donc des supports de
projection est différente. Or, comme expliqué à la section 3.2.1, cela induit une
variation du taux de pores. Les mesures sur les quatre échantillons projetés donnent
des valeurs de module de 92, 9 / 93, 1 / 94, 7 / 94, 8 GPa à température ambiante.
Pour comparer, la valeur de module de Young évaluée par cette même méthode
pour le Ti-6Al-4V forgé est de 117,7 GPa. Le modèle de Ramakrishnan [137] donne
une relation entre module de Young et taux de pores – pour une densité de pores
sphériques répartis d’une façon statistiquement aléatoire en taille et en position
– en utilisant le modèle des sphères creuses. La faible différence du module et de
la densité entre les quatre échantillons étudiés permet de considérer le matériau
projeté comme homogène et d’employer le modèle de Ramakrishnan :

E(p) = E(0)
(1 − p)2

(1 + p)
(3.1)

En attribuant au matériau forgé un taux de pores fictif de 4,1 % et en considérant
que celui-ci est nul dans l’échantillon analysé, on remarque que son module devrait
être d’environ 104 GPa, ce qui diffère significativement des valeurs obtenues pour
le matériau projeté. On peut donc supposer que les mesures du module de Young
du matériau projeté sont faussées par la présence de contraintes résiduelles ou bien
que notre microstructure particulière affecte le module de Young.

Pour savoir si ces différences peuvent être dues à la microstructure, le module d’un
échantillon de Ti-6Al-4V forgé, mis en solution dans le domaine β puis trempé
à l’eau pour obtenir une microstructure composée de phase α’ a été mesuré au
cours d’un traitement thermique. Les essais présentés en figure 3.40 montrent
l’évolution du module de cet échantillon comparé à du matériau forgé à microstruc-
ture biphasée α + β. Cette montée en température se déroule à une vitesse de
1,5 K · min−1, comme précisé à la section 2.2.3.2. On observe que les modules des
deux échantillons ne sont pas significativement différents. Cela suggère donc que
ces différences de microstructure ne font pas varier significativement le module et
ainsi, que les différences de modules obtenues précédemment entre l’échantillon
projeté et l’échantillon forgé, seraient engendrées, entre autre, par la présence de
contraintes résiduelles.

Par la suite, l’évolution du module de Young et de l’amortissement, qui cor-
respond au rapport entre l’énergie dissipée par les défauts structuraux et l’énergie
emmagasinée, a été étudié en fonction de la température. Les figures 3.41 et 3.42
illustrent ces évolutions pour des échantillons projetés et forgés.
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Figure 3.40. – Mesures DRM présentant un comparatif de l’évolution en
température des modules de Young d’échantillons forgés initialement de phase α +

β et α’

Figure 3.41. – Mesures DRM présentant un comparatif de l’évolution en
température des modules de Young d’échantillons forgés et projetés
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Figure 3.42. – Mesures DRM présentant un comparatif de l’évolution en
température de l’amortissement d’échantillons forgés et projetés

L’évolution du module de Young en fonction de la température pour l’échantillon
projeté montre une inflexion de sa courbe aux environs de 400 °C lors de la montée
en température, ce qui suggère un relâchement des contraintes résiduelles. Pour sa-
voir si ces contraintes sont totalement relâchées après la rampe jusqu’à 640 °C deux
recuits sont effectués sur l’échantillon projeté pendant 5 h, puis 16 h à 550 °C avant
d’évaluer à nouveau son module en fonction de la température (courbes brun foncé
sur la figure 3.41). Les deux courbes se superposent, indiquant que les contraintes
résiduelles présentes dans le matériau sont relâchées dès 5 h à 550 °C. En outre,
après relaxation de ces contraintes, les valeurs de modules sont très proches de
celles du matériau forgé avec 4,1 % de pores. Avec les valeurs de modules évaluées
à température ambiante avant et après relâchement des contraintes résiduelles, on
peut calculer que, post-projection, l’échantillon contenait un niveau de contrainte
en tension de 100 MPa. Cependant, ce niveau étant obtenu après l’usinage des
échantillons – usinage, qui a pu en relâcher un niveau inconnu – il ne s’agit pas
forcément du niveau de contraintes résiduelles des échantillons post-projection.

Pour finir, concernant l’amortissement, il est représentatif du comportement visco-
élastique du matériau, mais peut aussi différer selon le niveau de contrainte. Les
échantillons évalués présentent une diminution de sa valeur pour une température
donnée, ce qui est en relation avec le relâchement des contraintes. Cependant, les
valeurs de ce cœfficient sont supérieures à celles obtenues pour le matériau forgé.
Cela signifie qu’il y a plus de défauts structuraux après projection que pour le
matériau forgé, ce qui paraît logique étant donné la présence de pores en sein du
matériau projeté.
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3.3.3. Étude du comportement en traction

Les matériaux élaborés par cold spray sont généralement peu ductiles à l’état brut
[12, 35, 75, 83, 92, 101, 107, 111, 141, 150, 169, 193]. Cette tendance a été confirmée
dans la présente étude et est illustrée en figure 3.43, en analysant comparativement
le comportement en traction du matériau forgé à celui post-projection.

Figure 3.43. – Courbes contrainte déformation conventionnelles obtenues en
traction pour des échantillons F et CS(Q + V)

En effet, l’allongement à rupture moyen est de 14,4 % pour le matériau forgé
contre moins de 0,5 % pour celui élaboré par cold spray. De plus, la résistance à la
traction, qui est d’environ 1000 MPa pour le matériau forgé, ne dépasse pas les
300 MPa après projection. Le module de Young des éprouvettes issues de dépôts
projetés n’a pas été analysé. En effet, en raison des fortes contraintes induites dans
le matériau à l’impact, des contraintes résiduelles subsistent après projection. Ces
dernières ont pour effet de courber faiblement les éprouvettes après usinage, et
donc de rendre les essais moins reproductibles, mais aussi d’altérer la linéarité de
la partie élastique de la courbe de traction. Ainsi, seuls les résultats des mesures
de module obtenues par DRM ont été analysés.

Les comportements en traction en fonction des différents paramètres de projec-
tion sont résumés par leur résistance mécanique moyenne en figure 3.44 et leur
allongement conventionnel moyen en figure 3.45.
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Figure 3.44. – Résistance mécanique moyenne des différents dépôts
post-projection

Figure 3.45. – Allongement à rupture moyen des différents dépôts post-projection
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Ces graphiques montrent que quelles que soient les conditions de projection,
les valeurs sont largement en deçà des performances du matériau forgé, ce qui
souligne l’importance de réhausser les propriétés en traction du Ti-6Al-4V projeté
et plus particulièrement sa ductilité. Des propriétés supérieures sont nécessaires
pour donner un intérêt à l’utilisation de ce procédé dans le domaine de la FA. De
plus, la grande variabilité des résultats d’une éprouvette à l’autre rend difficile
l’analyse des relations entre les paramètres d’élaboration et les propriétés en traction.

Pour compléter les analyses du comportement en traction des matériaux pro-
jetés, leur faciès de rupture est analysé après les essais de tractions menés à rupture.
Le faciès d’une éprouvette de type CS(Q + V) est présenté en figure 3.46.

Figure 3.46. – Micrographies MEB montrant les faciès de rupture de l’échantillon
CS(Q + V)

Ces faciès de rupture – très semblables quels que soient les trajectoires de projec-
tion et les sens de prélèvement – montrent une absence de cupules traduisant une
certaine fragilité notée sur les courbes de traction. En effet, on peut observer la dé-
cohésion entre les splats sur les faciès. Même à l’échelle du splat, peu d’évidences de
déformation plastique sont visibles. Seuls certains d’entre eux présentent quelques
cupules sur leur surface mises en avant par des pointillés orange sur la figure 3.46.
Par comparaison, le faciès de rupture des éprouvettes en Ti-6Al-4V forgées est
aussi étudié. Sur les micrographies en figure 3.47, on observe une rupture ductile
avec une omniprésence de cupules pour le matériau forgé.

En analysant les faciès des éprouvettes projetées à faible débit (figure 3.48), à
1100 °C (figure 3.49) et avec du grenaillage in situ (figure 3.50), on remarque
que les faciès présentent des caractéristiques similaires. Cependant, on peut aussi
noter qu’avec la diminution du taux de pores, l’aplatissement des splats est plus
important ; la différence étant extrêmement notable pour les échantillons projetés
avec grenaillage in situ.
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Figure 3.47. – Micrographies MEB montrant les faciès de rupture de l’échantillon
F

Figure 3.48. – Micrographies MEB montrant les faciès de rupture de l’échantillon
CS(Q + V) à faible débit

Figure 3.49. – Micrographies MEB montrant les faciès de rupture de l’échantillon
CS(Q + V) à 1100 °C
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Figure 3.50. – Micrographies MEB montrant le faciès de rupture de l’échantillon
G(Q + V)

Conclusions du chapitre
Au cours de ce chapitre, nous avons pu montrer qu’il était possible de réduire le
taux de pores présents au sein des échantillons projetés en modifiant les conditions
de projection, et principalement en réduisant l’épaisseur de la couche projetée au
cours d’un cycle. De surcroît, l’ajout du grenaillage in situ a permis de diminuer le
taux de pores, déjà inférieur à 3 %, à moins de 1 %.

Les premières analyses de la matière à l’état brut de projection ont montré que la
microstructure des dépôts semble en grande partie héritée de la poudre. Cepen-
dant, la cohésion entre les splats est très limitée, ce qui induit un comportement
en traction très en deçà des résultats obtenus pour le Ti-6Al-4V forgé. Afin de
pouvoir considérer la projection de Ti-6Al-4V en cold spray comme attractive, le
comportement en traction du matériau doit être amélioré, ce qui peut passer par
la réalisation de traitements post-projection visant à améliorer principalement la
ductilité des échantillons.

Toutefois, les résultats obtenus à l’état brut de projection, selon différents sens
de prélèvement et trajectoires de projection, permettent d’arriver aux conclusions
suivantes :

— ces paramètres n’affectent pas ou peu la dureté, la microstructure, le module
de Young, le comportement en traction ou le faciès de rupture des échantillons ;

— les analyses du taux de pores indiquent une plus grande homogénéité de la
répartition des pores selon une trajectoire quadrillée et en zig-zag ;
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— les essais de traction montrent une meilleure isotropie pour les éprouvettes
projetées selon une trajectoire quadrillée ;

— les échantillons produits selon la trajectoire quadrillée sont moins courbés et
plus simples à produire en terme encombrement lors des projections.

Pour ces raisons, il a été décidé, dans la suite du manuscrit, d’étudier majoritaire-
ment des échantillons produits selon une trajectoire quadrillée et dans un sens de
prélèvement vertical.
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4. Optimisations de la
microstructure et des propriétés
mécaniques

Sommaire

4.1 Caractérisations de la microstructure . . . . . . . . . . . . . . . . . 126
4.1.1 Porosité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 126

4.1.1.1 Projections sans grenaillage in situ . . . . . . . . . 126
4.1.1.2 Projections avec grenaillage in situ . . . . . . . . . 129

4.1.2 Identification des phases obtenues par Diffraction des Rayons X131
4.1.3 Analyse de la concentration en éléments interstitiels . . . . . 133
4.1.4 Caractérisation de la microstructure . . . . . . . . . . . . . . 134

4.1.4.1 Microstructure des dépôts . . . . . . . . . . . . . . 134
4.1.4.2 Caractérisation des orientations cristallographiques 137
4.1.4.3 Dimensions des différents éléments de microstructure140

4.2 Caractérisation des propriétés mécaniques . . . . . . . . . . . . . . 143
4.2.1 Dureté . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 143
4.2.2 Comportement en traction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 145
4.2.3 Comparatifs avec les matériaux forgés, coulés ou élaborés par

d’autres méthodes de Fabrication Additive . . . . . . . . . . 154
4.2.4 Étude des mécanismes de déformation à proximité des pores 155

Les faibles niveaux de résistance et de ductilité observés dans le chapitre pré-
cédant pour les matériaux bruts de projection ont confirmé l’intérêt de modifier
les microstructures pour des échantillons réhausser leurs propriétés mécaniques.
Pour cela, différents traitements thermiques, explicités à la section 2.3.2, ont été
effectués sur les dépôts et sur des échantillons forgés, utilisés comme référence. La
microstructure des échantillons a été, tout d’abord, caractérisée, avant d’évaluer les
variations des propriétés mécaniques. Afin d’observer l’évolution de la microstruc-
ture avec la température, différentes conditions de traitements thermiques ont été
appliquées. En particulier, la température maximale a été variée par pas de 100 °C,
en démarrant à une température supérieure au solvus de la phase α2 (575 °C) et
jusqu’au dépassement du transus β (1050 °C). En outre, un traitement en deçà
du transus β a été réalisé avec une vitesse de refroidissement lente pour obtenir
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une microstructure équiaxe, qui présente une ductilité élevée [88], comme vu à la
section 1.4.2.2. Une mise en solution à 1050 °C suivie d’une trempe à l’eau a été
effectuée pour produire une microstructure martensitique, permettant de réduire
la longueur de glissement et la taille des colonies à l’épaisseur des lamelles, avec
l’amélioration de la limite d’élasticité du matériau comme conséquence [103].

4.1. Caractérisations de la microstructure

4.1.1. Porosité

4.1.1.1. Projections sans grenaillage in situ

La porosité a été évaluée au sein des échantillons de type CS(Q + V) pour les
différentes conditions de traitement thermique et est présentée en figure 4.1. Globa-
lement, on peut remarquer une diminution du taux de pores avec l’augmentation
de la température du traitement thermique pour de même conditions de refroidis-
sement ; le taux de pores était de 5,6 % post-projection et n’est plus que de 2,1 %
après le traitement "1050". Ce résultat était attendu, car ces traitements permettent
le frittage des dépôts [21, 111]. Cependant, on peut noter une augmentation de la
porosité jusqu’à 850 °C. Ce paradoxe, déjà observé par Li et al. [93], est expliqué
par la non-détection des micropores avant traitement thermique. Cela serait dû à
l’analyse du taux de pores sur des micrographies réalisées à un faible grandissement.
Ces pores deviennent détectables après coalescence. Ce phénomène, étudié par
Huang et al. [75], serait dépendant des conditions de projection.

Figure 4.1. – Taux de pores des éprouvettes de type CS(Q + V) après traitement
thermique
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Pour les échantillons traités à 1050 °C, le passage d’un refroidissement à l’air à
une trempe à l’eau ne modifie pas significativement le taux de pores, car la tempéra-
ture et la durée du traitement thermique étant similaires. Cependant, on remarque
aussi que pour le traitement thermique effectué pour obtenir une microstructure
équiaxe (traitement "950 lent"), malgré une température plus faible, la fraction
surfacique des pores est plus faible. Ce taux de pores de seulement 1,2 % peut
s’expliquer par la vitesse de refroidissement très lente employée pour ce traitement
(0,1 °C·min−1), qui augmente la durée totale du traitement thermique et donc le
temps de frittage. Cette durée est d’autant plus longue que l’échantillon subit un
second traitement à 700 °C suivi d’une trempe à l’air, pour éviter la formation de
phase α2.

La porosité après traitement thermique a aussi été caractérisée en tomographie
à rayons X, mais seulement pour l’échantillon présentant la plus haute tempéra-
ture de traitement thermique : CS(Q + V)1050. Les caractéristiques obtenues sont
présentées dans le tableau 4.1.

Échantillons CS(Q + V) CS(Q + V)1050

Volume moyen d’un pore
(mm3)

1, 01 ∗ 10−5 7.51 ∗ 10−6

Nombre de pores 20195 11231

Sphéricité des pores 0,46 0,48

Taux de pores (%) 2,6 0,8

Taux de pores obtenu
par analyse d’images (%)

5,6 2,1

Table 4.1. – Caractéristiques de la porosité obtenues en tomographie pour les
éprouvettes CS(Q + V) et CS(Q + V)1050

Les effets combinés de la coalescence des pores et du frittage du matériau ex-
pliquent la forte diminution du volume et du nombre de pores, ce qui se répercute
donc sur le taux de pores. En effet, la partie analysée de l’éprouvette de traction
brute de projection comportait 20195 pores d’un volume moyen de 1,01·10−5 mm3.
Après traitement thermique le nombre de pores est quasiment réduit de moitié
en passant à 11231 et leur volume moyen n’est plus que de 7,51·10−6 mm3. Le
tableau 4.1 nous montre aussi que la sphéricité des pores n’a pas évolué de façon
significative. En outre, en comparant les taux de porosité évalués par tomographie
à ceux obtenus par analyse des micrographies, on peut noter que les taux de
pores analysés sur les tomographies sont réduits. Cette réduction s’explique par
la faible résolution des images tomographiques et par le seuillage effectué pour la
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reconstruction 3D des échantillons.

La figure 4.2 présente une reconstruction 3D des pores dans la partie utile de
l’éprouvette CS(Q + V)1050 et le graphique de la figure 4.3 illustre la répartition
des pores dans le sens de projection au sein de cette même éprouvette. Ce dernier
permet d’observer une répartition plus homogène des pores au sein du matériau,
comparativement à celles obtenues avant traitement thermique à la section 3.2.1.2.
En effet, les bandes de pores créées durant les projections, sont moins visibles après
traitement thermique.

Figure 4.2. – Représentation 3D des pores dans une zone de 4,75x2,02x1,07 mm3

au sein de la partie utile de l’éprouvette CS(Q + V)1050

Figure 4.3. – Répartition des pores dans le sens de construction de l’éprouvette
CS(Q + V)1050 en fonction de leur volume et de leur nombre

128



4.1.1.2. Projections avec grenaillage in situ

Pour les échantillons obtenus par projection avec grenaillage in situ, des difficultés
– explicitée à la section 3.2.1.1 – ont été rencontrées lors des projections, à cause de
l’érosion de la tuyère. Ainsi, seuls les traitements thermiques visant à optimiser la
ductilité et la limite d’élasticité du matériau projeté ont été réalisés ; i.e. 950 lent
et 1050 eau.

Après ces traitements thermiques, le taux de pores, déjà faible auparavant, a
diminué de façon drastique en passant de 1,6 % à moins de 0,1 %. Pour ces échan-
tillons, les pores sont petits et la fraction surfacique mesurée est faible, ce qui est
illustré sur la micrographie en figure 4.4. Il est donc possible que, pour ce type
d’éprouvettes, le taux de pores mesuré soit influencé par la contamination des
surfaces lors de la préparation des échantillons, ce qui ne permet pas d’interpréter
les faibles différences de porosité mises en avant en figure 4.5 entre les éprouvettes
G(Q + V)1050 et G(Q + V)950lent.

Les analyses tomographiques induisent des conclusions similaires par rapport
aux échantillons projetés sans grenaillage in situ . En analysant les caractéristiques
des pores mesurées par tomographie, résumées dans le tableau 4.2, on observe
bien une réduction du nombre et du volume des pores et donc du taux de pores
après traitement thermique. En effet, le volume analysé au sein de l’éprouvette
comptait 5523 pores d’un volume moyen de 1,09·10−5 mm3 post-projection. Or,
après traitement thermique, seulement 726 pores sont répertoriés, avec un volume
moyen qui n’est plus que de 2,34·10−6 mm3.

Figure 4.4. – Micrographie optique de l’éprouvette G(Q + V)1050
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Figure 4.5. – Taux de pores des éprouvettes de traction de type G(Q + V) après
traitement thermique

Échantillons G(Q + V) G(Q + V)1050

Volume moyen d’un
pore (mm3)

1, 09 ∗ 10−5 2, 34 ∗ 10−6

Nombre de pores 5523 726

Sphéricité des pores 0,46 0,48

Taux de pores (%) 0,9 0,02

Taux de pores obtenu
par analyse d’images

(%)
1,6 0,1

Table 4.2. – Caractéristiques de la porosité obtenue en tomographie pour les
éprouvettes G(Q + V) et G(Q + V)1050

Après traitement thermique, les pores ont une sphéricité légèrement supérieure,
identique à celle des échantillons sans grenaillage. En outre, l’observation du
graphique en figure 4.6 ou même de la représentation 3D de la tomographie en
figure 4.7, montrent une répartition plus homogène des pores par comparaison
avec les résultats obtenus à la section 3.2.1.2 avant traitement thermique ; ceci
malgré la présence de quelques pores supplémentaires dans la zone analysée, dus à
la segmentation de l’image lors de la reconstruction 3D.
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Figure 4.6. – Répartition des pores dans le sens de construction de l’éprouvette
G(Q + V)1050 en fonction de leur volume et de leur nombre

Figure 4.7. – Représentation 3D des pores dans une zone de 4,75x2,02x1,1 mm3

au sein de la partie utile de l’éprouvette G(Q + V)1050

4.1.2. Identification des phases obtenues par Diffraction des
Rayons X

Pour connaître les phases présentes au sein des dépôts selon les conditions de
projection et les traitement thermiques effectués, les échantillons ont été analysés
par DRX. Les diffractogrammes obtenus sont présentés en figure 4.8. Ils montrent
que tous les pics sont décalés vers la gauche par rapport à notre référence (i.e. le
matériau forgé). On peut noter, en outre, que les pics sont plus larges et que la
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phase β n’est pas présente en proportion suffisante pour être détectée par cette
technique, dans tous les dépôts.

Figure 4.8. – Diffractogrammes des échantillons après traitements thermiques
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Concernant les phases identifiées, plus la température de traitement thermique
est haute, plus l’intensité du pic est élevée et donc plus le taux de phase β est élevé.
Cette conclusion est effective pour tous les traitements thermiques, excepté pour le
traitement "1050 eau", qui ne contient que de la martensite et donc de la phase α’
(effet du refroidissement plus rapide lors de la trempe à l’eau après la mise en solution
au delà du transus β, explicité à la section 1.4.2.2). Le décalage des pics après le
traitement thermique peut être la conséquence de deux effets : une modification des
contraintes résiduelles des échantillons ou une modification de la composition, et en
particulier, de la présence d’éléments interstitiels. Concernant, les contraintes, les
essais DRM ont mis en évidence que ces températures de traitement thermique et les
durées appliquées sont suffisantes pour relaxer les contraintes résiduelles présentes
post-projection. Cependant, ces échantillons ne peuvent pas être considérés comme
parfaitement relaxés étant donné que les traitements thermiques peuvent induire
des contraintes de changement de phase. Pour ce qui est de la présence d’interstitiels,
ces évolutions seront étudiées dans la section qui suit.

4.1.3. Analyse de la concentration en éléments interstitiels

Avec la sensibilité du Ti-6Al-4V à l’oxydation à haute température (malgré la
montée en température des échantillons dans des fours sous vide poussé) et du
fait de la réalisation de trempes à l’eau et à l’air, des analyses de la concentration
en éléments C, H, O et N ont été renouvelées sur les dépôts après traitement
thermique. Le tableau 4.3 recense l’évolution de leur concentration avant et après
ces traitements.

Échantillons
Carbone
(ppm)

Hydrogène
(ppm)

Oxygène
(ppm)

Azote
(ppm)

CS 404 145 2373 370

CS1050 375 101 2654 408

CS950lent 363 81 2251 374

Table 4.3. – Concentrations en éléments interstitiels dans les dépôts projetés sans
grenaillage in situ avant et après traitement thermique

Ces analyses ne montrent pas de variations significatives de concentration des
quatre éléments analysés dans les dépôts, à part peut-être l’hydrogène, mais qui est
présent dans des quantités significativement plus faible que l’oxygène. C’est donc
l’oxygène, qui jouera le plus grand rôle sur les propriétés mécaniques des échan-
tillons analysés. Étant donné que cette concentration n’est pas significativement
modifiée par les traitements thermiques, elle est évaluée respectivement à 2400 ppm,
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4500 ppm et 2000 ppm pour toutes les éprouvettes de type CS, G et F, qui sont les
valeurs obtenues avant traitement thermique et présentées à la section 3.2.3. Cette
différence de concentration en oxygène entre l’échantillon grenaillé et les autres,
induit une augmentation du ratio c/a d’environ 0,0005 d’après Ogden et al. [126].
De plus, l’absence d’évolution des concentrations avant/après traitement thermique
suggère que seule la variation des contraintes résiduelles induit le décalage des pics
observé sur le diffractogramme de la section précédente.

4.1.4. Caractérisation de la microstructure

4.1.4.1. Microstructure des dépôts

Après chacun des traitements thermiques, les microstructures des dépôts ont été
observées au MEB à commencer par celles des éprouvettes de type CS(Q + V),
qui sont présentées en figure 4.9. La croissance des grains du matériau démarre dès
575 °C et elle est localisée à l’interface entre les splats, où la plus forte déformation
est attendue en cours de projection. Or, comme précisé à la section 1.5.2, la vitesse
de déformation importante à l’impact peut induire la recristallisation dynamique
du matériau, qui aurait pour conséquence la formation de grains ultrafins [117].
L’observation des microstructures après les traitements thermiques suggère donc
que la recristallisation dynamique du matériau est survenue à l’interface entre les
splats.

En augmentant la température du traitement thermique, la croissance des grains
se généralise, jusqu’à être omniprésente à partir de 750 °C. On voit aussi le taux de
phase β augmenter jusqu’à 950 °C, où la microstructure du matériau est bimodale
après refroidissement à l’air. En effet, on passe d’une microstructure dans laquelle
on ne distingue pas la phase β après le traitement thermique à 575 °C – qui n’est
pas non plus détectée par DRX (voir figure 4.8) – à une valeur proche de 15 % de
phase β à 950 °C.

Au-delà de la température de transus β, qui se situe aux alentours de 1000 °C, on
obtient des microstructures lamellaires. Selon la vitesse de refroidissement appliquée,
deux microstructures distinctes ont été obtenues. La première, par transformation
martensitique, permet la formation de lamelles enchevêtrées de phase α’ dues au
refroidissement rapide de la trempe à l’eau. La seconde, par un mécanisme de
Widmanstätten, permet la germination de lamelles α regroupées sous forme de
colonies induite par le refroidissement plus lent associé à la trempe à l’air. Dans ce
cas, cela conduit aussi à obtenir des lamelles plus grosses. Enfin, les éprouvettes
CS(Q + V)950lent ont une microstructure nodulaire grâce à un refroidissement très
lent dans le domaine α + β, ce qui permet de faire croître les lamelles jusqu’à
former des nodules.
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Figure 4.9. – Micrographies MEB montrant la microstructure des éprouvettes de
type CS(Q + V) après traitement thermique "575" (a), "650" (b), "750" (c), "850"

(d), "950" (e), "1050" (f), "1050 eau" (g) et "950 lent" (h)
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Pour rappel, pour les éprouvettes de type G, seuls les traitements thermiques
"1050 eau" et "950 lent" ont été entrepris. La figure 4.10 présente les différentes
microstructures obtenues. Malgré une température de 1050 °C et la trempe eau,
la microstructure n’est pas totalement lamellaire ; des nodules α sont toujours
présents, ce qui implique que la température de transus β a été approchée, mais
n’a pas été dépassée.

Figure 4.10. – Micrographies des éprouvettes G(Q + V) après traitements
thermiques "1050 eau" (à gauche) et "950 lent" (à droite)

On peut expliquer que la température de transus β n’ait pas été atteinte, par la
présence d’oxygène en grande quantité dans ce type d’éprouvette ; d’après Jaffee
et al. [79], une augmentation du niveau d’oxygène de 0,1 à 0,2 % engendre une
augmentation du transus β d’environ 24 °C. Dans notre cas, nous passons d’une
concentration d’environ 0,2 – 0,24 % pour les éprouvettes F et CS à 0,45 % avec
grenaillage. Ceci est cohérent avec une augmentation de la température de transus
β à plus de 1050 °C. Il aurait ainsi fallu se placer au moins à 1100 °C pour les
éprouvettes G pour obtenir une microstructure martensitique. Sur le diffracto-
gramme présenté en figure 4.8, malgré la présence de nodules α, on observe des
pics similaires à une microstructure totalement martensitique, car les phases α et
α’ ont des paramètres de maille proches. Pour le traitement thermique "950 lent",
la modification de la température du transus n’a pas significativement affecté la
microstructure, car le traitement thermique a bien eu lieu dans le domaine α + β.
Nous avons ainsi pu obtenir une microstructure équiaxe.

Enfin, les microstructures du Ti-6Al-4V forgé ont été également observées avant
et après traitement thermique et sont présentées en figure 4.11. Avant traitement
thermique, la microstructure est bimodale. Après les différents traitements, nous
observons bien les microstructures attendues :

— des colonies de lamelles induites par le refroidissement à l’air après la montée
en température à 1050 °C et présentées en figure 4.11-b ;
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— des lamelles enchevêtrées dues à la trempe à l’eau après la montée en tempé-
rature à 1050 °C et illustrées par la figure 4.11-c ;

— des nodules équiaxes obtenus après le traitement thermique "950 lent" présentés
en figure 4.11-d.

Figure 4.11. – Micrographies MEB des éprouvettes F (a), F1050 (b), F1050eau (c)
et F950lent (d)

L’intérêt d’obtenir des microstructures similaires pour les échantillons forgés et
projetés avec et sans grenaillage in situ, réside dans le fait de pouvoir faire un
lien entre les caractéristiques de ces microstructures et les propriétés mécaniques
obtenues. C’est pourquoi, dans les sections suivantes, une attention particulière
va être portée sur les éléments caractéristiques de chacune de ces microstructures
(orientations cristallographiques, dimensions des éléments) afin d’être en capacité
d’analyser et de comparer les propriétés mécaniques des échantillons.

4.1.4.2. Caractérisation des orientations cristallographiques

Des caractérisations par EBSD ont été effectuées pour les microstructures la-
mellaires et équiaxes afin d’étudier la texture des matériaux et de mesurer les
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dimensions caractéristiques des éléments de microstructure. Concernant les échan-
tillons obtenus après le traitement thermique "1050", on observe des différences
significatives sur les cartographies EBSD entre le matériau forgé et le matériau pro-
jeté (figure 4.12). En effet, la taille des grains β parents semble être significativement
différente.

Figure 4.12. – Cartographies des orientations cristallographiques codées selon la
direction de projection obtenues par EBSD pour des éprouvettes CS1050 (a) et

F1050 (b)

Les microstructures obtenues après le traitement thermique "1050 eau" sont
présentées sur la figure 4.13, qui regroupe les cartographies obtenues pour les
éprouvettes CS1050eau et F1050eau. Malgré la vitesse de refroidissement plus rapide,
les observations restent similaires. En effet, les grains β parents du matériau projeté
semblent une nouvelle fois plus petits que pour le matériau forgé. C’est pourquoi,
l’accent sera mis sur la mesure de la taille de ces anciens grains dans la section
suivante. Pour les échantillons de microstructure lamellaire, la taille de grain β de
l’ordre du millimètre est incompatible avec des analyses de texture par la technique
EBSD. Il a donc été décidé de ne pas l’étudier.

Concernant la microstructure équiaxe, dont les cartographies sont présentées en
figure 4.14, on remarque que le diamètre moyen des nodules α semble différent
selon l’éprouvette analysée. En outre, que ce soit pour les éprouvettes CS, G ou F,
le nombre de nodules analysés semble suffisant pour étudier la texture de manière
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représentative. Les figures de pôle présentées en figure 4.15 montrent que le maté-
riau n’est pas particulièrement texturé. La texture légèrement plus marquée des
éprouvettes G ou F s’explique simplement par le nombre de grains analysés sur les
cartographies. L’analyse des même échantillons sur des surfaces plus importantes
permettrait de réduire l’intensité maximale des figures de pôles.

Figure 4.13. – Cartographies des orientations cristallographiques codées selon la
direction de projection obtenues par EBSD pour des éprouvettes CS1050eau (a) et

F1050eau (b)

Figure 4.14. – Cartographies des orientations cristallographiques codées selon la
direction de projection obtenues par EBSD pour des éprouvettes CS950lent (a),

G950lent (b) et F950lent (c)
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Figure 4.15. – Figures de pôles des éprouvettes CS950lent (a), G950lent (b) et
F950lent (c)

4.1.4.3. Dimensions des différents éléments de microstructure

Dans un premier temps, les microstructures lamellaires ont été comparées entre
elles. Pour cela l’épaisseur des lamelles a été mesurée par analyse d’image à l’aide
de ImageJ sur les micrographies obtenues au MEB. La taille des grains β parents a
été analysée par deux méthodes, étant donné que leurs dimensions étaient particu-
lièrement différentes suivants les cas :

— Méthode 1 : le réactif de Kroll a été utilisé pour attaquer la phase α des
microstructures, ce qui permet de révéler les grains β parents. Pour les
éprouvettes forgées, le diamètre moyen de ces grains a ensuite été mesuré à
l’aide de ImageJ, sur des images obtenues par microscopie optique.

— Méthode 2 : la fonction MTEX de Matlab, étudiée par Bachmann et al. [11],
a été employée pour reconstruire les grains parents des éprouvettes projetées.
Les relations d’orientation entre les grains enfants et parents permettent cette
reconstruction à partir des cartographies EBSD, comme rapporté par Niessen
et al. [125]. Cette méthode a été employée pour les éprouvettes projetées. Le
diamètre moyen des grains a ensuite été mesuré à l’aide de ImageJ, par la
même procédure que pour la méthode 1.

Pour vérifier que les deux méthodes donnent des dimensions comparables et pour
pouvoir confronter les résultats obtenus sur les matériaux projeté et forgé, la
taille des grains β parents (mis en évidence en orange pour la méthode 1 sur la
figure 4.16) a été analysée par les deux méthodes pour l’éprouvette CS1050. Ces
mesures, moyennées sur 50 grains parents pour chaque éprouvette, ont permis
d’identifier un diamètre de 52 µm en moyenne par la première méthode et de 50 µm

par la seconde. La mesure des diamètres des grains β parents a donc été entreprise
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sur les images suivantes présentées en figure 4.17 ; ces données, ainsi que la largeur
des lamelles, ont été intégrées dans le tableau 4.4.

Figure 4.16. – Comparatif des deux méthodes d’analyse des grains β parents sur
l’éprouvette CS1050

Figure 4.17. – Micrographies et cartographie d’orientation utilisées pour mesurer
le diamètre moyen des grains β parents sur les éprouvettes F1050 (à gauche),

CS1050eau (au milieu) et F1050eau (à droite)

L’épaisseur des lamelles est similaire pour des traitements thermiques identiques
et ces dernières sont plus larges lors d’un refroidissement à l’air que lors d’une
trempe à l’eau. Comme montré par Ahmed et al. [1], une trempe à l’eau induit
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une largeur de lamelle inférieure à celles pouvant être obtenues par mécanisme
de croissance de type Widmanstätten. En revanche, on remarque que le diamètre
moyen des grains β parents est totalement différent selon le procédé. Pour le
matériau projeté, ce diamètre est d’environ 50 µm et il est de plus de 3 mm pour
le matériau forgé. Or, ces différences ont des conséquences importantes sur les
propriétés mécaniques. En effet, plusieurs auteurs ont montré qu’un petit diamètre
de grains β parents pouvait améliorer la ductilité du Ti-6Al-4V [34, 45, 164]. De
plus, d’après Chong et al. [45], la résistance mécanique du matériau pourrait aussi
être augmentée, et ces deux phénomènes pourraient être expliqués par la réduction
de la taille des micro-fissures pour les matériaux présentant de plus petits diamètres
de grains β parents. Cette dimension caractéristique pour le matériau projeté par
cold spray pourrait donc représenter un avantage par rapport aux autres procédés
conventionnels ou de FA, qui ont tendance à engendrer de grands grains β parents.

Échantillons
Diamètre moyen grain

β parent (µm)
Épaisseur moyenne des

lamelles (µm)

CS1050 50 0,76

F1050 3, 2x103 0,73

CS1050eau 51 0,27

F1050eau 3, 1x103 0,25

Table 4.4. – Tableau récapitulatif de la taille des éléments de microstructure pour
les éprouvettes lamellaires

Concernant les microstructures équiaxes, les diamètres moyens des nodules α

et les proportions de phase β ont été mesurés à partir des données EBSD. Le
tableau 4.5 résume les résultats obtenus. Par rapport au matériau forgé, les grains
sont plus petits pour les matériaux projetés et d’autant plus avec le grenaillage in

situ. Ces différences de tailles de nodules observées entre l’échantillon forgé et les
échantillons projetés s’expliquent par le fait que les microstructures de départ des
matériaux projetés sont essentiellement composées de fines lamelles et de grains
de tailles inférieures au micron, comparé au matériau forgé qui a une structure
bimodale composée de nodules d’un diamètre d’environ 10 µm. Ainsi, comme les
traitement thermiques effectués sont similaires et que la vitesse de grossissement
des grains l’est aussi, la dimension des nodules des microstructures des éprouvettes
projetées est inférieure après traitement thermique.

En prenant en compte l’effet Hall-Petch, cette réduction aura pour conséquence
d’augmenter la résistance du matériau au glissement des dislocations et donc d’aug-
menter la limite d’élasticité comme montré par Chong et al. [46]. Le tableau 4.5

142



montre que la proportion de phase β est différente selon le rajout ou non du
grenaillage en cours de projection. Cet effet pourrait être dû à la concentration
plus élevée d’oxygène dans l’échantillon grenaillé. Cette concentration induit une
élévation de sa température de transus et donc, comme suggéré par l’étude de
Chong et al. [44], une réduction de la proportion de phase β pour un traitement
thermique similaire.

Échantillons
Diamètres moyen grain

(µm)
Proportion phase β (%)

CS950lent 7,9 11,1

G950lent 5,9 8,0

F950lent 16,2 8,6

Table 4.5. – Comparatif de la taille des éléments de microstructure pour les
éprouvettes équiaxes

Finalement, même s’ils se trouvent être plus petits que ceux du matériau forgé, les
nodules α de la microstructure équiaxe ouvrent des perspectives d’amélioration de
la ductilité du matériau, car ces derniers pourraient accommoder les concentrations
de déformation générées par les pores. Cette présence de pores pourrait aussi être
contrebalancée par les microstructures lamellaires, qui se trouvent être plus tenaces
et qui résistent mieux à la propagation des fissures [88, 103].

4.2. Caractérisation des propriétés mécaniques

4.2.1. Dureté

La dureté des éprouvettes CS(Q + V) a été mesurée après chaque traitement
thermique. Les résultats sont présentés sur la figure 4.18. Les valeurs montrent que
le matériau, fortement écroui après projection, a subi un adoucissement lors des
traitements thermiques. C’est pour l’éprouvette CS750, correspondant au traitement
thermique permettant la recristallisation totale du matériau, que la dureté atteint
la valeur minimale de 282 HV0,3. Cette dureté, inférieure à celle du matériau forgé,
s’explique par la présence de pores, qui tend à l’abaisser comme mis en évidence par
Zhou et al. [191], mais aussi et surtout par la réduction de la densité de dislocations.
Pour les traitements thermiques avec un refroidissement à l’air, en continuant à
augmenter la température, la dureté augmente faiblement, ce qui pourrait être
expliqué par la diminution de la porosité. Concernant le traitement 1050 eau,
ayant subi une trempe à l’eau, il présente ainsi une dureté plus élevée, de par sa
microstructure martensitique [103]. La dureté d’éprouvettes ayant subi les même
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traitements thermiques et donc ayant des microstructures similaires, mais des voies
d’élaboration différentes, a été comparée sur le graphique en figure 4.19.

Figure 4.18. – Dureté des éprouvettes de type CS après les différents traitements
thermiques

Figure 4.19. – Valeurs de dureté des éprouvettes de type CS, G et F après
différents traitements thermiques
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Contrairement à ce qui avait été vu avant traitement thermique, on observe
que les échantillons forgés sont plus durs que ceux projetés sans grenaillage. En
effet, après projection, c’est à cause de l’écrouissage de la matière à l’impact,
que l’éprouvette projetée présente une dureté supérieure. Cependant, comme les
traitements thermiques adoucissent le matériau, cette conclusion n’est plus valable
a posteriori. Pour un même traitement, c’est la fraction surfacique des pores du
matériau projeté qui explique la raison de sa dureté plus faible. Malgré la taille de
nodules inférieure pour le traitement thermique "950 lent", la dureté de l’échantillon
projeté sans grenaillage, à cause de son taux de pores, est plus faible que celle du
matériau forgé.

Pour les éprouvettes de type G, le traitement thermique "1050 eau" n’a pas permis
d’obtenir une microstructure totalement martensitique, ce qui rend la comparaison
difficile. Cependant, pour le traitement thermique "950 lent", les trois échantillons
ont bien une microstructure équiaxe. Or, le matériau grenaillé a une dureté plus
élevée que les autres échantillons. Dans ce cas, l’éprouvette G a un faible taux de
pores, une concentration en oxygène élevée (section 4.1.3) et un diamètre moyen
des nodules inférieur. C’est la conjonction de ces trois effets, qui a tendance à
augmenter la dureté de l’éprouvette grenaillée par rapport aux autres échantillons
équiaxes.

4.2.2. Comportement en traction

Des essais de traction ont été effectués sur les éprouvettes de type CS(Q + V) et
sont présentés en figure 4.20. Ces derniers montrent une amélioration de la résis-
tance mécanique et de la ductilité avec la montée en température des traitements
thermiques. En effet, on remarque que pour des températures inférieures à 750 °C,
la limite d’élasticité du matériau projeté augmente, mais que son comportement
reste fragile. À partir de 750 °C, mise à part l’éprouvette CS(Q + V)1050eau, sa
limite d’élasticité ne varie plus significativement. Cependant, concernant la ductilité,
c’est pour des températures strictement supérieures à 850 °C, que le matériau
recouvre une ductilité significative. Cela signifie que la cohésion entre les splats
devient suffisante et que les grains sont assez gros pour accommoder la déformation
plastique sans endommagement.

On remarque que le matériau projeté présente la résistance mécanique la plus
élevée pour la microstructure martensitique (éprouvette CS(Q + V)1050eau) et que
c’est pour la microstructure nodulaire (éprouvette CS(Q + V)950lent) qu’il est le plus
ductile. Le meilleur compromis semble atteint pour l’éprouvette CS(Q + V)1050,
qui est lamellaire. Pour mieux comprendre les différents résultats des essais de
traction, ces derniers ont été rassemblés par conditions de traitements thermiques
dans les paragraphes suivants. Pour plus de précision, les résultats de tous les essais
de tractions sont aussi résumés dans le tableau .1 en annexe.
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Figure 4.20. – Courbes contrainte déformation conventionnelles obtenues en
traction pour des échantillons de type CS après les différents traitements

thermiques et F

Traitements thermiques "950 lent"
L’éprouvette CS(Q + V)950lent de microstructure équiaxe montre une résistance à
la traction similaire au matériau forgé ayant subi le même traitement thermique,
mais une ductilité réduite. On peut observer ces différences sur la figure 4.21. Cette
réduction de la ductilité s’explique facilement par la présence de pores au sein du
dépôt, car d’après Galarraga et al. [60], la présence de pores réduit la résistance
mécanique, la limité d’élasticité et la ductilité du matériau. Cependant, il paraît
contre-intuitif d’observer une résistance mécanique légèrement supérieure pour les
échantillons projetés malgré ces pores et en même temps une limite d’élasticité
légèrement inférieure. Pour le matériau projeté, on obtient une résistance mécanique
et une limite d’élasticité respectivement de 924 MPa et 795 MPa, alors que pour le
matériau forgé, on trouve 914 MPa et 855 MPa. Un des facteurs pouvant expliquer
ce phénomène est le diamètre moyen des grains, deux fois plus petits pour le
matériau projeté, ce qui tend à faire augmenter la limite d’élasticité et la résistance
mécanique de l’échantillon. En se basant sur les coefficients de Hall-Petch calculés
par Chong et al. [46] pour du Ti-6Al-4V équiaxe, cette variation du diamètre des
nodules va avoir tendance à augmenter la limite d’élasticité d’environ 25 MPa.
De plus, en se basant sur les résultats de Collins et al. [48], la concentration en
oxygène supérieure de 400 ppm pour le matériau projeté, devrait augmenter sa
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limite d’élasticité d’environ 30 MPa. Cependant, ces deux critères ne semblent pas
suffisants pour compenser la baisse de la limite d’élasticité induite par le taux de
pores du matériau, d’environ 1,3 %.

Figure 4.21. – Courbes contrainte déformation conventionnelles obtenues en
traction après le traitement thermique 950 lent

Pour l’éprouvette grenaillée à microstructure équiaxe, on observe une limite
d’élasticité et une résistance mécanique bien plus élevées ainsi qu’une ductilité
réduite par rapport au matériau forgé à microstructure équiaxe. En effet, on passe
d’une limite d’élasticité de 855 MPa et d’une ductilité de 20 % pour le matériau
projeté sans grenaillage à environ 970 MPa et 6 % pour l’échantillon grenaillé. Pour
ce dernier, le taux de pores est d’environ 0,1 %. Il est probable que ce taux n’ait
donc pas d’influence significative sur les propriétés mécaniques [42, 57]. Par contre,
la concentration en oxygène est environ deux fois plus élevée dans cet échantillon
et les grains ont un diamètre moyen plus de deux fois plus petit que celui du
matériau forgé. Ce taux d’oxygène élevé va non seulement rendre le matériau plus
fragile, mais, associé à la diminution de la taille des grains, va aussi induire une
augmentation de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique, ce qui est
en accord avec la comportement en traction observé en figure 4.21. En effet, les
travaux de Chong et al. [46] sur la taille des nodules associés aux travaux de Collins
et al. [48] sur la concentration en oxygène montrent que la limite d’élasticité du
matériau devrait respectivement augmenter d’environ 35 MPa et 135 MPa.
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Traitements thermiques "1050 eau"
Les propriétés des éprouvettes grenaillées ayant subi une trempe à l’eau après
un traitement thermique à 1050 °C n’ont pas été étudiées en détail, étant donné
que la microstructure de cette éprouvette est constituée de nodules α en plus
de la phase α’. En effet, cette éprouvette n’est donc pas comparables aux autres
échantillons ayant subi un traitement similaire. La figure 4.22 illustre tout de même
le comportement en traction de cette éprouvette ainsi que celui des éprouvettes
CS(Q + V)1050eau et F1050eau, qui présentent une microstructure martensitique.

Figure 4.22. – Courbes contrainte déformation conventionnelles obtenues en
traction après le traitement thermique 1050 eau

Pour l’éprouvette forgée, on obtient un matériau avec une plus grande résistance
à la traction, mais bien plus fragile que pour une microstructure équiaxe (voir
tableau .1 en annexe). Pour cette microstructure, l’éprouvette projetée possède
une résistance mécanique similaire et une ductilité supérieure au matériau forgé,
malgré une porosité d’environ 2 %. La différence la plus importante en terme de
microstructure entre ces deux échantillons est le diamètre moyen des grains β

parents. Il est environ cent fois plus faible pour le matériau forgé. Or, la diminution
de ce diamètre permet d’améliorer la ductilité, mais aussi la résistance mécanique
et la limite d’élasticité du matériau [34, 45, 164].
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Traitements thermiques "1050"
Pour les éprouvettes ayant subi un traitement thermique à 1050 °C suivi d’un
refroidissement à l’air, on remarque que la ductilité et la résistance mécanique du
matériau projeté sont supérieures à celles du matériau forgé. Le comportement en
traction décrit est illustré en figure 4.23.

Figure 4.23. – Courbes contrainte déformation conventionnelles obtenues en
traction pour les éprouvettes CS(Q + V)1050 et F1050

C’est grâce au petit diamètre des grains β parents que cette microstructure induit
plus de ductilité et une limite d’élasticité plus élevée que le matériau forgé. Pour
les éprouvettes projetées de microstructure lamellaire, malgré leur taux de pores
d’environ 2 %, la perte de résistance et de ductilité de l’éprouvette sont compensées
par le petit diamètre des grains β parents.

Observation des faciès de rupture
La figure 4.24 présente les faciès de rupture des éprouvettes projetées après des
traitements thermiques entre 575 et 950 °C. Plus la température de traitement
thermique augmente, plus le nombre de cupules visibles sur les faciès est élevé. En
effet, on passe d’une fraction surfacique d’environ 5 % à 575 °C à environ 50 % à
950 °C. En se basant sur les essais de traction, malgré ces évidences de déformation
plastique, le comportement du matériau reste quasi-fragile pour les températures
inférieures à 950 °C. Pour ces températures, la distinction des interfaces entre les
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splats sur les faciès suggère que leur cohésion est faible. Cependant, on peut noter
qu’à 950 °C, les cupules sont présentes sur la quasi-totalité du faciès et que les
interfaces entre les splats sont difficiles à distinguer. Cela appuie l’hypothèse selon
laquelle la meilleure cohésion entre les splats est à l’origine de l’apparition d’un
comportement plastique pour le matériau projeté. Pour rappel, d’après les courbes
de traction, c’est à partir de cette température de 950 °C que les échantillons
projetés présentent une ductilité significative.

Figure 4.24. – Micrographies MEB illustrant les faciès de rupture des éprouvettes
de type CS après traitements thermiques
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La figure 4.25 regroupe les faciès de rupture des échantillons ayant une micro-
structure équiaxe. Ces éprouvettes présentent toutes un faciès caractéristique d’une
rupture ductile avec néanmoins quelques différences. Des reliefs, indiqués par des
pointillés orange, de morphologie et de taille similaires aux nodules sont visibles
sur les faciès de rupture des matériaux projetés, ce qui suggère que le diamètre des
grains a un effet sur le comportement en traction.

Figure 4.25. – Micrographies MEB illustrant les faciès de rupture des éprouvettes
de microstructure équiaxe après traitement thermique
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On peut noter sur les micrographies à faible grossissement de la figure 4.25, que
les faciès de rupture des échantillons projetés semblent plus plans lorsqu’ils sont
grenaillés. Cela pourrait être induit par leur taux de pores plus faible. En effet,
comme montré par Stef et al. [153], pour l’échantillon sans grenaillage, l’endomma-
gement semble se propager préférentiellement à travers le réseau de pores.

La figure 4.26 regroupe des micrographies des faciès de rupture des éprouvettes à la
microstructure martensitique. Concernant l’échantillon forgé, on observe un relief
marqué avec des ruptures intergranulaires dues au déchaussement des grains β

parents. Ceci n’est pas observé sur l’éprouvette projetée, qui présente de nombreuses
cupules sur son faciès de rupture, ce qui est en accord avec le comportement plus
ductile observé dans ces conditions pour le matériau projeté.

Figure 4.26. – Micrographies MEB illustrant les faciès de rupture des éprouvettes
de microstructure martensitique après traitement thermique

Pour le traitement thermique "1050", on peut noter une nouvelle fois des ruptures
intergranulaires, avec une décohésion entre les lamelles (tirets orange) et une très
faible proportion de cupules sur le faciès de rupture du matériau forgé, que l’on
peut observer en figure 4.27. Pour le matériau projeté, à l’inverse, de nombreuses
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cupules sont réparties sur la quasi totalité du faciès de rupture, ce qui est cohérent
avec un comportement plus ductile, mis en évidence par les courbes de contrainte
déformation.

Figure 4.27. – Micrographies MEB présentant les faciès de rupture des
éprouvettes CS(Q + V)1050 et F1050

Pour conclure, les traitements thermiques choisis ont permis d’améliorer significa-
tivement le comportement en traction du matériau projeté, qui devient comparable,
en terme de ductilité et de résistance à la traction, au comportement du matériau
forgé. À partir d’un traitement thermique de 2 heures à une température de 950 °C,
la cohésion entre les splats est suffisante et la dimension des grains est assez grande
pour obtenir un matériau avec une ductilité significative. Pour les échantillons
obtenus sans grenaillage in situ, le taux de pores abaisse la résistance mécanique et
la ductilité, ce qui pourrait potentiellement être encore amélioré par le biais d’une
étude future sur la compaction isostatique à chaud des échantillons. Cependant,
les microstructures équiaxes et lamellaires obtenues ont respectivement certains
avantages, comme la taille réduite des nodules α et des grains β parents. Ce faible
diamètre de grain β parents, semble être intrinsèque au procédé de projection cold
spray. En effet, la croissance de ces grains semble être limité par les interfaces des
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splats lors des traitements thermiques. Or, cette taille réduite des grains β parents,
recherchée lors de la conception de pièces avec des procédés conventionnels ou
par FA [34, 45, 164], améliore le comportement en traction, et principalement la
ductilité des microstructures lamellaires des matériaux projetés. Enfin, concernant
les échantillons grenaillés, la réduction de la fraction surfacique des pores est un net
avantage, mais qui est contrebalancé par la forte concentration en oxygène présente
au sein du matériau. Cette concentration, altérant la ductilité du matériau est
sûrement due à la couche d’oxyde formée à la surface de la poudre de grenaillage
en ayant pour objectif de la durcir. En utilisant une poudre de grenaillage dans un
autre matériau, plus dur que le Ti-6Al-4V, la concentration en oxygène dans les
dépôts pourrait être réduite.

4.2.3. Comparatifs avec les matériaux forgés, coulés ou
élaborés par d’autres méthodes de Fabrication Additive

Afin de faire le bilan du potentiel intérêt des matériaux projetés par cold spray
après traitement thermique, les propriétés obtenues au cours de cette étude et celles
regroupées par Liu et al. [96] pour du Ti-6Al-4V obtenu par forgeage, par fonderie,
mais aussi par FA, ont été comparées sur la figure 4.28.

Figure 4.28. – Comparatif des propriétés en traction obtenues par cold spray, par
d’autres procédés de FA ou par des procédés conventionnels
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Que ce soit par rapport au matériau forgé, coulé ou bien par rapport à d’autres
méthodes de fabrication additive, les propriétés des matériaux projetés après
traitements thermiques, constituent un très bon compromis entre ductilité et
résistance à la traction après traitement thermique. Malgré une ductilité qui est
moindre, principalement par rapport aux procédés conventionnels, ces propriétés
en traction sont suffisantes pour envisager l’utilisation du cold spray en tant que
procédé de FA. Il serait néanmoins nécessaire d’étudier le comportement en traction
du matériau projeté à relativement haute température, ainsi que ses propriétés en
fatigue, qui pourraient être réduites par la présence de contraintes résiduelles en
compression, par la forte concentration en oxygène dans les échantillons grenaillés
ou par le taux de pores plus élevé pour les éprouvettes projetées sans grenaillage in

situ.

4.2.4. Étude des mécanismes de déformation à proximité des
pores

Étant donné que les pores jouent un rôle critique sur le comportement du
matériau, un essai de traction in situ a été entrepris pour étudier les mécanismes de
déformation et fournir des pistes d’amélioration de la microstructure des matériaux
projetés, afin d’accommoder au mieux la déformation. L’éprouvette CS(Q + V)950lent

présentant une microstructure équiaxe complètement nodulaire, permettant une
analyse plus aisée des mécanismes de déformation, a été choisie lors de l’essai de
traction in situ. Cet essai a été effectué avec plusieurs arrêts entre 0 et 710 MPa.
La figure 4.29 présente la contrainte déformation de l’éprouvette aux arrêts.

Figure 4.29. – Courbe de traction présentant la contrainte déformation aux arrêts
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L’analyse a été effectuée dans une zone d’environ 1500 µm2 proche du centre
de l’éprouvette, près d’un pore de grandes dimensions, afin de se placer près
d’une configuration critique. En effet, les pores jouent le rôle de concentrateurs
de contraintes : plus les pores sont grands, plus la contrainte a tendance à être
élevée localement, ce qui va induire une déformation localisée à proximité des pores.
Comme on peut l’observer sur la figure 4.30, la contrainte locale à proximité du
pore sphérique dans un milieu semi-infini peut être trois fois plus élevée que la
contrainte appliquée.

Figure 4.30. – Répartition de la contrainte aux alentours d’un pore circulaire
dans un milieu élastique isotrope pour une contrainte appliquée de 10 MPa

L’identification des bandes de glissement a été effectuée avec succès pour environ
65 % des bandes de la phase β et 67 % pour la phase α. On peut observer, sur
les micrographies de la figure 4.31, des lignes de glissement qui sont apparues à
proximité d’un pore au cours de l’essai de traction in situ. De par l’anisotropie de
la phase α et des résultats issus de la littérature pour des procédés conventionnels,
l’étude de cette phase a été plus poussée lors de cet essai. Pour les systèmes de
glissement basals et prismatiques, qui sont habituellement les systèmes préférentiels
de la phase α [104], les lignes de glissement sont cohérentes avec un facteur de Schmid
élevé. En effet, environ 60 % des systèmes de glissement identifiés correspondent à
un facteur de Schmid supérieur à 0,40. La figure 4.32 présente un histogramme du
nombre de systèmes de glissement actifs selon le facteur de Schmid. Le système de
glissement pyramidal correspond à environ 30 % des systèmes activés – ce qui est
élevé contrairement à ce que l’on peut voir dans la littérature – et sa répartition
selon le facteur de Schmid est fluctuante [89]. Cette variabilité pourrait être due
à la présence de pores, ce qui sera donc étudié dans la suite de la section. Étant
donné que, pour le système de glissement pyramidal, un même facteur de Schmid
peut correspondre à différents angles de déclinaison, ces derniers sont étudiés sur
la figure 4.33 pour compléter la première analyse.
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Figure 4.31. – Micrographies MEB présentant une zone étudiée au cours de
l’essai de traction in situ pour contrainte appliquée nulle (à gauche) et de 710 MPa

(à droite)

Figure 4.32. – Histogramme du nombre de systèmes de glissement actifs en
fonction du facteur de Schmid pour une contrainte appliquée de 710 MPa

Comme montré par Bridier et al. [32], le glissement basal est actif pour des angles
de déclinaison plus faibles que le glissement prismatique. En effet, le glissement
basal est actif pour des angles de déclinaison compris entre 20 et 60°. Alors que
pour le système prismatique, un angle de déclinaison élevé (supérieur à environ
50°) correspond à un facteur de Schmid élevé, et c’est donc pour les angles de
déclinaison compris entre 80 et 90°, que le plus grand nombre de systèmes sont
actifs. On peut aussi noter que la répartition des angles de déclinaison des systèmes
de glissement pyramidaux actifs reste fluctuante.
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Figure 4.33. – Histogramme du nombre de systèmes de glissement actifs en
fonction de l’angle de déclinaison pour une contrainte appliquée de 710 MPa

La figure 4.34 présente l’activation des systèmes de glissement en fonction de la
contrainte appliquée à chaque arrêt de l’essai de traction in situ. On observe que
les premières bandes de glissement sont détectées dès 400 MPa pour les phases α

et β et que tous les systèmes de glissement de la phase α semblent intervenir de
manière homogène malgré des valeurs de cission résolue critique différentes.

Figure 4.34. – Histogramme du nombre d’activations de systèmes de glissement
en fonction de la contrainte appliquée pour une limite d’élasticité à 0,2 % de

700 MPa
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Ces résultats peuvent être expliqués par la présence de pores, qui jouent le rôle
de concentrateurs de contraintes, comme indiqué précédemment sur la figure 4.30.
Ainsi, les lignes de glissement pourraient apparaître principalement dans les grains
les plus sujets à cette concentration de contrainte. En outre, alors que le pourcentage
de phase β est proche de 10 % pour cette éprouvette, on peut noter que, jusqu’à
500 MPa, on a identifié quasiment autant de bandes de glissement dans les deux
phases, ce qui semblerait indiquer une activité plastique importante dans la phase
β. En observant la relation entre la distance du pore le plus proche et le type de
glissement, présentée pour la phase α en figure 4.35, on remarque que 37 % des
lignes de glissement observées se situent à moins de 2 µm d’un pore et qu’aucun
système de glissement n’est privilégié selon la distance. Autrement dit, la probabilité
d’activer un système décroît avec l’augmentation de la distance au pore.

Figure 4.35. – Histogramme du nombre de systèmes de glissement actifs en
fonction de leur proximité au pore le plus proche pour une contrainte appliquée de

710 MPa

Pour chaque niveau de contrainte, les distances moyenne et maximale du pore le
plus proche pour toutes les lignes de glissement observées dans les phases α et β,
sont regroupées en figure 4.36. On s’aperçoit effectivement que les mécanismes de
déformation apparaissent d’abord à proximité des pores. En outre, plus le niveau
de contrainte augmente, plus ces mécanismes sont actifs loin des pores. On observe
aussi que les distances moyenne et maximale des pores sont plus élevées pour la
phase β, ce qui semble indiquer que la plasticité pourrait débuter dans cette phase.
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Figure 4.36. – Distance du pore le plus proche lors de l’apparition des lignes de
glissements dans les phases α et β

Lors de cet essai de traction in situ, des macles sont apparues dans plusieurs
nodules, et sont présentées sur les micrographies de la figure 4.37. Ces macles ont
été observées exclusivement dans des grains avec des angles de déclinaison faibles,
situés à proximité des pores et dans des zones de forte concentration de contrainte.
Cependant, ces macles ne se situaient pas forcément dans des zones présentant de
l’endommagement.

Pour conclure, ces différents résultats semblent montrer que les mécanismes de
déformation ont lieu sans séquence d’activation particulière des systèmes de glis-
sement, malgré des cissions résolues critiques différentes. Ainsi, dans ce contexte,
l’anisotropie du titane n’est pas un problème : les mécanismes de déformation
débutent en priorité à proximité des pores, dans des zones de forte concentration
de contrainte, pour ensuite se propager dans le reste du matériau. C’est pourquoi,
d’après ces observations, une certaine plasticité est indispensable afin accommoder
la déformation concentrée près des pores. Pour les éprouvettes équiaxes, la pré-
sence des nodules permet d’améliorer la ductilité du matériau projeté, et donc de
retrouver des courbes de contrainte déformation comparables à d’autres procédés
de FA ainsi qu’au matériau forgé. Avec des traitements thermiques permettant
l’obtention de microstructures lamellaires, la résistance mécanique, ainsi que la
limite d’élasticité sont améliorées, sans que ce soit au détriment de la ductilité
des échantillons. En effet, les dimensions inférieures des grains β parents amé-
liorent le comportement en traction du matériau projeté. Les propriétés mécaniques
obtenues pour les matériaux projetés approchent donc celles du matériau forgé,
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mais pourraient potentiellement être améliorées ; la recristallisation, survenant en
premier à l’interface entre les splats et donc près des pores, induite par une forte
densité de dislocations, pourrait servir à la réalisation de matériaux à gradient de
microstructure pour fournir de la ductilité dans les zones les plus sollicitées.

Figure 4.37. – Micrographies MEB des macles apparues lors de l’essai de traction
in situ

Conclusions du chapitre
Au cours de ce chapitre, nous avons montré que les traitements thermiques ont
eu de nombreux effets sur le matériau projeté. Dans un premier temps, ils ont eu
tendance à diminuer le taux de pores par le frittage des dépôts, ce qui a aussi
grandement amélioré la cohésion entre les splats. En effet, en augmentant la tem-
pérature de traitement thermique, la recristallisation du matériau, qui a débuté
à l’interface entre les splats, était totale à partir des traitements à 850 °C. C’est
pour une température de 950 °C, que la cohésion entre les splats était suffisante et
la dimension des grains assez grande pour obtenir un matériau avec une ductilité
significative. En outre, les microstructures lamellaires et équiaxes recherchées ont
pu être obtenues, et ont montré un comportement en traction avantageux avec un
allongement conventionnel à rupture pouvant atteindre 10 % et une résistance méca-
nique parfois supérieure à celle du matériau forgé pour une microstructure similaire.
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De surcroît, l’étude des mécanismes de déformation à proximité des pores a montré
que les mécanismes de déformation ont lieu sans séquence d’activation particulière
des systèmes de glissement, mais qu’il débutent en priorité à proximité des pores,
dans des zones de forte concentration de contrainte, pour ensuite se propager dans le
reste du matériau. C’est pourquoi, d’après ces observations, une certaine plasticité
est indispensable afin accommoder la déformation concentrée près des pores.

De tels résultats permettent de se rendre compte de l’intérêt du cold spray face aux
autres procédés de fabrication additive, mais aussi face aux procédés conventionnels.
Cependant, pour rendre possible la construction de pièces en Ti-6Al-4V, une étude
des contraintes résiduelles est réalisée dans le chapitre suivant, afin de préserver
l’intégrité structurelle des matériaux projetés.
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5. Maîtrise des contraintes
résiduelles pour un objectif de
Fabrication Additive
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Ce chapitre traite de l’évaluation des contraintes résiduelles pour un objectif de
FA. En effet, grâce à la diminution de la porosité et aux optimisations des propriétés
mécaniques par le biais des traitement thermiques et de la microstructure sur des
dépôts peu épais, les projections de Ti-6Al-4V par cold spray sont attrayantes.
Cependant, il est nécessaire de contrôler les contraintes résiduelles présentes au
sein du matériau pour permettre la production de dépôts plus épais ou de pièces
de FA tout en gardant une intégrité structurelle. La première partie de ce chapitre
porte sur ce sujet, en étudiant l’évolution des contraintes avec et sans grenaillage in

situ. Par la suite, une partie sur la création de pièces de formes simples en suivant
l’effet des trajectoires robot sera présentée.

163



5.1. Étude des contraintes résiduelles

Lors de l’évaluation des contraintes résiduelles avec l’ICP, les courbes typiques
obtenues, présentées sur la figure 2.10 de la section 2.2.1.2, peuvent être séparées
en trois phases : la première, apparaissant en début de projection, est causée par
les contraintes résiduelles présentes au sein du substrat, la seconde, observable lors
de l’épaississement du dépôt, est due aux contraintes subies en cours de projection
et la dernière, survenant lors du refroidissement, montre l’apparition de contraintes
d’origine thermique. Dans cette étude, nous nous concentrons sur la deuxième
phase, qui est influencée par les paramètres de projection, car la première phase est
dues aux contraintes résiduelles du substrat et la troisième aux différences entre
les coefficients de dilatation du substrat et du matériau projeté. Ce type d’analyse
nécessite d’observer l’évolution de la courbure durant plusieurs cycles.

Pour rappel, le bouclier de protection de l’appareil, présenté à la section 2.2.1.2,
est retiré pour certaines expériences à faible distance de projection. Le bouclier
est cependant conservé pour la majorité des mesures à plus grande distance de
projection pour éviter d’endommager certains composants. Afin d’évaluer la re-
productibilité des expériences et de savoir si la présence ou l’absence de bouclier
modifie les résultats de manière significative, les essais illustrés en figure 5.1, ont
été reproduits deux fois, à deux distances de projection différentes, et avec/sans
bouclier de protection.

Figure 5.1. – Mesures ICP avec et sans bouclier de protection pour vérifier la
reproductibilité des essais
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En outre, lors de ces essais, l’analyse de la courbure en cours de projection a
été effectuée sur dix cycles et la courbure analysée a été normalisée par rapport à
l’épaisseur déposée pour permettre un meilleur comparatif des résultats entre eux.
Nous parlerons donc de courbure normalisée pour la suite de l’étude.

En évaluant la marge d’erreur induite par la précision de l’appareil, on remarque sur
la figure 5.1, que pour une même distance de projection, les courbures normalisées
obtenues ne sont pas significativement différentes, d’où les conclusions suivantes :

— Dix cycles de projection sont suffisants pour une mesure fiable de la courbure
en cours de projection.

— Compte tenu des barres d’erreur, les valeurs sont similaires avec ou sans
bouclier de protection.

— Les contraintes évaluées sont en tension, car la courbure est positive, ce
qui confirme les observations issues de la littérature avec des contraintes
prédominantes d’origine thermique [21, 23, 105, 156].

Afin de comprendre l’origine des contraintes résiduelles en cold spray et de poten-
tiellement les maîtriser, l’influence des paramètres de projection a été étudiée dans
la suite de ce chapitre.

5.1.1. Projections sans grenaillage in situ

5.1.1.1. Effet du débit de poudre

L’ICP est un appareil permettant de mesurer des courbures dans une plage res-
treinte : lorsque la courbure est supérieure à 0, 6 m−1 ou inférieure à −0, 6 m−1, elle
a tendance à endommager l’appareil de mesure. En effet, une courbure supérieure
à ±0, 6 m−1 déforme plastiquement les ressorts de maintien de l’éprouvette. En
outre, le dépôt a tendance à se délaminer avec de tels niveaux de courbure. Ces
effets néfastes peuvent facilement être éliminés en diminuant le débit de poudre.
Pour savoir si la modification de ce paramètre a un effet significatif sur les valeurs
des contraintes, la courbure normalisée a été évaluée à différentes valeurs de débit
sur la figure 5.2.

Pour une même quantité de matière projetée, le débit ne fait pas varier signi-
ficativement la courbure. Ainsi, le niveau de contrainte normalisé par l’épaisseur est
similaire quel que soit le débit. Cela est en accord avec l’étude de Vargas-Uscategui
et al. sur l’évaluation des contraintes résiduelles dans des cylindres en titane projetés
par CSAM [165]. Ces derniers rapportent que les contraintes résiduelles sont plus
élevées avec l’augmentation du débit de poudre ; cependant, ils montrent aussi que
cet effet est faible pour des débits de poudres variant entre 15 et 35 g · min−1.

165



L’augmentation des contraintes semble être significative à des débits plus élevés de
l’ordre de 70 ou 91 g · min−1.

Par la suite, nous choisirons donc une vitesse de rotation de 0,5, qui est équi-
valante à un débit d’environ 4, 5 g · min−1, pour éviter la délamination et la
dégradation de l’appareil de mesure. Les autres paramètres de projection seront
ceux indiqués dans le tableau 3.3, sauf mention contraire, c’est-à-dire une pression
et température de gaz porteur respectivement de 50 bars et 1000 °C, une tuyère Out
1, une distance de projection de 20 mm, une vitesse d’éclairement de 200 mm · s−1

et un pas de 0,5 mm.

Figure 5.2. – Courbure normalisée en fonction du débit de poudre montrant
l’absence d’influence significative du débit

5.1.1.2. Effet de la distance de projection

Pour rappel, au cours du chapitre 3, l’effet de la distance de projection sur la
porosité a été évalué et montrait que la porosité augmente avec la distance de
projection. Pour les contraintes, l’analyse est plus complexe. Le rôle de la distance
de projection sur le niveau de contraintes a été examiné et est présenté sur le
graphique de la figure 5.3, qui induit plusieurs commentaires. Tout d’abord, entre
20 et 85 mm, le caractère positif de la courbure indique que les contraintes sont
en tension. Avec l’augmentation de la distance, on observe une diminution globale
des contraintes. Au delà de 85 mm, la courbure de l’échantillon devient négative,
ce qui montre que pour une distance supérieure à cette valeur, les contraintes
prédominantes en cours de projection sont en compression et sont donc dominées
par les contraintes de grenaillage.
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Figure 5.3. – Courbure normalisée en fonction la distance de projection

La simulation numérique – effectuée à l’aide du code ARES permettant l’analyse
thermo-cinétique des particules dans le flux supersonique au sein et en sortie
de tuyère – montre qu’en sortie de tuyère (située à 0,16 m sur la figure 5.4),
la température des particules a tendance à baisser, ce qui réduit les contraintes
d’origine thermique [113, 163].

Figure 5.4. – Simulation de la vitesse et de la température du fluide et des
particules à 50 bars – 1000 °C en fonction de la distance de projection
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En outre, leur vitesse continue d’augmenter, ce qui augmente les contraintes
de grenaillage. Même si l’on observe cette tendance expérimentalement – avec la
diminution de la courbure lors de l’augmentation de la distance de projection – elle
se fait de façon erratique, ce qui n’est pas cohérent avec la variation linéaire de
la vitesse et de la température d’après la simulation. Dans la suite de ce chapitre,
nous verrons que cette variation erratique de la courbure a été corroborée lors de la
création de pièces par CSAM : en effet, leur montée en épaisseur est impossible à
40 ou à 60 mm, car la structure se délamine avant d’atteindre les 5 cm de hauteur
recherchés, mais ne pose pas de problème à 50 mm.

Dans la littérature, la majorité des expériences de mesure de la vitesse des parti-
cules se font sans substrat. Or, Moreno-Murguia et al. [118] ont montré que l’ajout
du substrat modifie la vitesse des particules par la présence de l’onde de choc.
Cette influence de l’onde de choc diminue avec l’augmentation de la distance de
projection. Ainsi, ces résultats montrent que, dans ces conditions, la vitesse des
particules à l’impact n’est pas linéaire en fonction de la distance de projection,
mais s’apparente plutôt à une fonction sinusoïdale avec un amortissement. Ces
caractéristiques pourraient donc être attribuées à l’effet de l’onde de choc.

5.1.1.3. Effet des paramètres robot

La vitesse d’éclairement
La figure 5.5 présente la variation de la courbure normalisée en fonction de la
vitesse d’éclairement et montre que plus cette dernière augmente, plus la valeur
de courbure mesurée diminue. Or, comme le débit n’a pas d’influence significative
sur le niveau de contraintes, on peut penser que ces résultats ne sont pas dus au
nombre de particules incidentes par couche, mais plutôt à la température. En effet,
comme l’ont montré Vargas-Uscatgui et al. [165], on peut voir sur les courbes de
température obtenues avec l’ICP et présentées sur la figure 5.6, que la modification
de la vitesse influence la température du substrat et des couches précédemment
déposées. La mesure de température par Vargas-Uscatgui et al. [165], illustrée
en figure 5.7, s’est faite de la même manière que pour les essais de cette étude :
localement, en un point du substrat à l’aide d’un thermocouple, ce qui explique les
variations de température en cours de cycle. Ainsi, lorsque la vitesse d’éclairement
est faible, on peut noter plusieurs effets visibles sur ces courbes :

— Le pic de chaleur est plus élevé au moment du passage du pistolet devant le
capteur.

— La température du dépôt est plus basse entre deux passages.

— La température mesurée au cours d’un cycle a une amplitude plus grande.

Ainsi, une réduction de la vitesse d’éclairement accroît significativement la tempé-
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rature au niveau du spot de matière projetée, qui a un intervalle de temps plus
élevé entre deux passes pour se dissiper. Cela génère donc un gradient thermique
plus important lors de l’impact, expliquant l’augmentation des contraintes d’origine
thermique et donc les contraintes en tension.

Figure 5.5. – Courbure normalisée en fonction de la vitesse d’éclairement

Figure 5.6. – Température en fonction de la vitesse d’éclairement avec l’ICP
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Figure 5.7. – Température en fonction de la vitesse d’éclairement [165]

Le pas
L’influence du pas sur la courbure et donc le niveau de contraintes au sein des
échantillons en cours de projection a aussi été étudiée et les résultats sont présentés
en figure 5.8.

Figure 5.8. – Courbure normalisée en fonction du pas de projection
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On observe une diminution de la courbure normalisée avec la diminution du pas.
Lorsque le pas diminue, le robot effectue des passes plus rapprochées les unes des
autres. Le fait de passer en des points plus proches a tendance à augmenter la
température dans le dépôt lors du passage du robot, car la dissipation de chaleur
est moins efficace. Ainsi, le gradient thermique est moins important à l’impact, ce
qui réduit l’effet des contraintes d’origine thermique et conduit à des courbures
plus faibles du matériau après projection. Les contraintes résiduelles sont ainsi
abaissées.

La trajectoire
La courbure est étudiée ici avec trois trajectoires différentes :

— Une trajectoire horizontale : celle étudiée précédemment et décrite en bas de
la figure 5.9.

— Une trajectoire verticale, présentée en haut de la figure 5.9.

— Une alternance à chaque cycle de trajectoires horizontales et verticales

Figure 5.9. – Représentation schématique des trajectoires verticale et horizontale

Les mesures ICP ont été effectuées à différentes valeurs de pas pour chaque
trajectoire testée et sont illustrées en figure 5.10. L’influence du pas sur la courbure
et donc sur les contraintes, est similaire quelle que soit la trajectoire robot étudiée :
une valeur de pas réduit induit une diminution de la courbure, ce qui confirme que
la dissipation de chaleur est moins efficace avec un pas plus faible. Ce graphique
permet aussi de noter que la trajectoire verticale réduit la courbure du dépôt par
rapport à la trajectoire horizontale. En alternant, à chaque cycle, entre les deux
trajectoires, on obtient une valeur proche de la moyenne des deux.
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La grande différence entre un trajet horizontal et un autre vertical réside dans
le fait que, pour la trajectoire verticale, la distance parcourue par le robot entre
deux passes est bien plus faible. Ainsi, la chaleur a moins le temps de se dissiper.
Le gradient thermique – et donc les contraintes résiduelles – est lui aussi moins
important, ce qui explique la courbure de l’échantillon plus faible pour le trajet
vertical. Tous ces résultats sont en accord avec les essais effectués par Boruah
et al., qui ont montré qu’une grande vitesse d’éclairement et l’alternance entre
une trajectoire verticale et une trajectoire horizontale réduisaient les contraintes
résiduelles [23].

Figure 5.10. – Courbure normalisée en fonction du pas de projection et de la
trajectoire robot

Finalement, on remarque que les contraintes résiduelles au sein du Ti-6Al-4V en
cold spray, sont un équilibre entre contraintes d’origine thermique et contraintes de
grenaillage, qui sont respectivement en compression et en tension. Les paramètres
de projection permettent donc finalement de contrôler le niveau de contraintes
résiduelles au sein du matériau lors de projections sans grenaillage in situ.
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5.1.2. Projections avec grenaillage in situ

5.1.2.1. Comparatif avec les projections sans grenaillage

Lors des projections avec grenaillage in situ, le plus faible taux de pores était
obtenu à une température et une pression du gaz porteur plus faibles que sans
grenaillage. Les paramètres employés sont résumés dans le tableau 3.4 à la sec-
tion 3.1.9.2. Ainsi, les contraintes ont été évaluées avec ces paramètres et en
comparant les résultats avec et sans grenaillage. La figure 5.11 présente ces ré-
sultats et montre que l’évolution de la courbure se fait de façon négative pour
le dépôt grenaillé, contrairement au dépôt sans grenaillage, pour des conditions
de projection similaires. Le graphique de la figure 5.11 illustre l’évolution de la
courbure en fonction du temps et non la courbure normalisée, contrairement aux
graphiques présentées précédemment. Ainsi, dans un objectif de comparaison des
résultats entre eux, les courbures normalisées, calculées à partir de la variation de
courbure en cours de projection, sont ajoutées et indiquées sur le graphique de la
figure 5.11.

Figure 5.11. – Évolution de la courbure à 45 bars – 800 °C avec et sans
grenaillage in situ

La caractère positif de la courbure lors de l’essai sans grenaillage, implique qu’à
ces température et pression de gaz porteur, des contraintes d’origine thermique
sont présentes. Cependant, avec le rajout des particules de grenaillage dans le flux,
ce sont les contraintes de grenaillage, qui sont largement prépondérantes, comme le
montre le caractère négatif de la courbure du dépôt.

173



5.1.2.2. Application des tendances précédemment obtenues

Pour tenter d’obtenir un faible niveau de contrainte au sein des dépôts malgré
l’utilisation du grenaillage, nous avons exploité les enseignements précédemment
obtenus. L’objectif est de compenser les contraintes en compression dues au gre-
naillage par des contraintes d’origine thermique, en tension. Pour cela, trois scénarii
peuvent prévaloir ou être exploités simultanément :

— Diminuer la vitesse d’éclairement.

— Diminuer la distance de projection.

— Augmenter le pas.

Ces trois paramètres ont été modifiés pour maximiser le niveau de contrainte
d’origine thermique, avec une vitesse d’éclairement de 50 mm·s−1, une distance de
25 mm et un pas de 2 mm. La figure 5.12 illustre l’évolution de courbure obtenue en
cours de projection et montre qu’il est possible d’obtenir une évolution positive de
la courbure, même lors de projection avec grenaillage, avec des contraintes d’origine
thermiques prédominantes.

Figure 5.12. – Évolution de la courbure à 45 bars – 800 °C avec grenaillage in

situ avant et après maximalisation des contraintes d’origine thermique

Ce résultat confirme les tendances observées lors de projections sans grenaillage.
En effet, alors que les projections sont effectuées à d’autres valeurs de pression et
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de température du gaz porteur, et avec l’ajout du grenaillage in situ, les paramètres
tels que le pas, la distance de projection ou la vitesse d’éclairement jouent un
rôle similaire sur les niveaux de contraintes. En modifiant ces trois paramètres
de manière plus fine, il est possible d’obtenir un équilibre macroscopique entre
contraintes de grenaillage et contraintes d’origine thermique.

Le tableau 5.1 résume les différentes courbures pouvant être obtenues en cours
de projection en modifiant seulement le pas, la distance, la vitesse d’éclairement
ou la trajectoire robot, pour des projections avec et sans grenaillage in situ. Pour
donner un caractère quantitatif à ces résultats, la contrainte normalisée, supposée
homogène dans le volume, est aussi calculée, en se basant sur le modèle de Benabdi
(équation 1.11).

Paramètres de projection Courbure
normalisée (m−2)

Contrainte
normalisée

(MPa·mm−1)

S
an

s
gr

en
ai

ll
ag

e
in

si
tu Paramètres optimisés

(voir chapitre 3)
151 126

Maximisation des
contraintes de

grenaillage
(distance = 110 mm)

-136 -113

Minimisation des
contraintes résiduelles
(distance = 85 mm)

-4 -3

A
ve

c
gr

en
ai

ll
ag

e
in

si
tu

i Paramètres optimisés
(voir chapitre 3)

-454 -270

Maximisation des
contraintes d’origine

thermique (50 mm·s−1,
25 mm et 2 mm)

215 133

Minimisation des
contraintes résiduelles
(84 mm·s−1, 25 mm et

1,5 mm)

59 38

Table 5.1. – Valeurs de la courbure et des contraintes résiduelles avec les
paramètres de projection selon le niveau de contrainte recherché
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Ces résultats permettent d’imaginer un modèle phénoménologique qui permettrait
de choisir le niveau de contrainte voulu lors de la projection de Ti-6Al-4V en ajustant
les paramètres de projection. Ceci aurait un fort intérêt pour les applications
industrielles ; cela permettrait de modifier le niveau de contrainte résiduelle au sein
du matériau selon l’application et les exigences associées recherchées.

5.2. Application à la Fabrication Additive

À partir de l’ensemble des résultats des chapitres précédents, l’applicabilité du
procédé de projection cold spray au domaine de la FA est évaluée par la création d’un
mur de dimensions 50x50x10 mm3. Ceci nécessite quelques études préliminaires de
l’influence des paramètres de projection et des trajectoires robot sur la morphologie
des dépôts.

5.2.1. Étude de l’influence des paramètres robots sur la
construction du dépôt

5.2.1.1. Effet de l’angle d’impact

Afin de faciliter l’étude de l’effet de l’angle de projection sur la morphologie
du dépôt, un support de projection a été produit à l’image de celui utilisé par
Bunel et al. [33] (à gauche sur la figure 5.13). Ces projections sont effectuées à un
angle de projection α et à une distance de projection dp précisés selon les cas. Ces
dimensions sont illustrées sur le schéma explicatif à droite sur la figure 5.13. Les
autres paramètres de projection sont les paramètres optimisés du tableau 3.3 de la
section 3.1.6.

Figure 5.13. – Représentations schématiques des projections et du support
permettant la projection de dépôts selon 8 angles différents (90°, 80°, 70°, 60 °, 50°,

45°, 40° et 30°)
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Ce support permet de tester 8 angles α différents au cours d’une seule projection.
Pour une analyse fiable de la morphologie des dépôts, 50 cycles sont effectués au
cours d’une projection. Chaque cycle consiste en un passage robot suivant une tra-
jectoire linéaire passant au centre de chaque plaquette. L’analyse de la morphologie
des dépôts est ensuite effectuée par profilométrie.

Les premiers essais ont été effectués à une distance de projection de 30 mm,
car – à cause de l’encombrement du pistolet et de la structure particulière du
support – il n’était pas envisageable de se placer à une distance inférieure. La
figure 5.14 présente les profils obtenus selon l’angle de projection.

Figure 5.14. – Profil de la hauteur du dépôt en fonction de l’angle de projection α

On peut noter que l’on obtient un profil de dépôt de forme gaussienne en projetant
la matière perpendiculairement au substrat avec un diamètre de spot proche de
7 mm. En outre, plus l’angle de projection se rapproche de 0°, plus le profil est
aplati et moins il est symétrique. Ces profils moins symétriques et avec une pente
plus abrupte peuvent être intéressants pour la construction d’un mur droit. En
effet, la littérature rapporte que ce type de profil permet de se rapprocher de la
morphologie d’un mur avec des angles droits [180, 181].

5.2.1.2. Effet de la distance de projection

Pour évaluer l’influence de la distance de projection sur le profil des dépôts, cette
variable est étudiée pour des valeurs comprises entre 30 et 90 mm sur la figure 5.15.
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À partir de ces résultats, la hauteur et la largeur des dépôts ont été évaluées et
sont illustrées en figure 5.16.

Figure 5.15. – Profils de la hauteur en fonction de la distance de projection pour
α = 90°

Figure 5.16. – Hauteur et largeur des profils en fonction de la distance de
projection pour α = 90°

À 90°, pour une distance de projection comprise entre 30 et 50 mm, les profils des
dépôts sont d’une hauteur similaire, mais de largeur plus grande. Pour des distances
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plus grandes, les profils sont globalement, moins hauts et plus larges. Le taux de
matière déposée diminue. Cela s’explique par une augmentation de la taille de spot
et une diminution du rendement pour de plus grandes distances de projection. On
observe aussi une variabilité élevée de la hauteur moyenne des dépôts principalement
pour les distances de projection les plus élevées. Cela pourrait s’expliquer par l’in-
fluence de cette distance sur le taux de pores au sein des dépôts étudiés section 3.1.3.

Les tendances observées se confirment en étudiant la hauteur maximale des dépôts
pour tous les essais effectués aux différents angles et distances de projection, qui
sont regroupés sur la figure 5.17. Globalement, plus la direction de projection est
inclinée et plus la distance de projection est grande, moins le dépôt est haut. Or,
mises à part les distances de 30, 40 et 50 mm, pour un même angle de projection,
l’augmentation de la largeur du profil s’accompagne d’une diminution de hauteur
comme présenté à 90°, avec un dépôt de matière moins important, dû à un rende-
ment plus faible. Par la suite, seules ces trois distances sont étudiées pour conserver
un rendement important et une faible taille de spot, ce qui permet d’obtenir une
plus grande précision spatiale lors de la construction et un assez grand rendement
pour envisager ce procédé comme viable en FA.

Figure 5.17. – Hauteur maximale des profils en fonction de l’angle et la distance
de projection
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5.2.1.3. Effet des contraintes résiduelles

Comme explicité dans la section 5.1.1.2, les contraintes résiduelles varient for-
tement en fonction de la distance de projection. Or, à 30, 40 ou même 60 mm,
les contraintes sont plus élevées qu’à 50 mm, comme présenté auparavant sur la
figure 5.3. Cet effet a été confirmé lors des premiers essais de construction du mur.
En effet, les dépôts se délaminent ou se fissurent à 30, 40 ou 60 mm, et non à
50 mm. On peut observer cet effet sur les photographies de la figure 5.18. C’est le
faible niveau de contrainte à 50 mm, qui a ainsi déterminé le choix de cette distance
de projection pour le reste de l’étude.

Figure 5.18. – Photographies de dépôts présentant des délaminations survenues
aux distances de 40 et 60 mm et de murs projetés à 50 mm présentant une bonne

intégrité structurelle

5.2.2. Application pour la fabrication d’un mur droit

5.2.2.1. Effet des différentes trajectoires robot

Dans un premier temps, une projection a été effectuée avec pour objectif la
fabrication du mur pour une distance de projection perpendiculaire au substrat
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tout au long de la projection. Ces essais, comme tous ceux visibles dans cette partie
sont effectués en incrémentant la distance de projection tout au long des essais
pour conserver une distance stable. Le matériau a donc été projeté sur 1 cm de
large et 5 cm de long avec les conditions de projection optimisées, exceptée la
distance, choisie de 50 mm, pour préserver l’intégrité structurelle du mur présenté
en figure 5.19.

Figure 5.19. – Photographies du mur pour une direction de projection
perpendiculaire au substrat

Le profil obtenu, n’étant pas perpendiculaire, il n’est pas adapté à la construction
du mur. Pour obtenir un mur avec des pans perpendiculaires au substrat, un angle
de projection α différent de 90° est donc nécessaire. À une distance de projection
de 50 mm, le dépôt avec le profil le moins symétrique et se rapprochant le plus
d’un triangle rectangle, a été obtenu pour un angle de projection de 45°. Les profils
obtenus sont regroupés sur la figure 5.20.

Figure 5.20. – Profil de la hauteur du dépôt à une distance de projection de
50 mm selon l’angle de projection α
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Différentes trajectoires robots ont aussi été employées avec un angle de projection
de 45° d’un côté et de 135° de l’autre pour obtenir une structure symétrique. Ces
programmes ont été réalisés en suivant toujours une trajectoire linéaire passant par
les même points à chaque passage robot :

— Chaque cycle du premier programme est constitué d’un passage où le pistolet
est incliné d’un angle de 45° par rapport au substrat et d’un autre à 135°.

— Dans le second programme, les cycles sont composés de trois passes du pistolet :
une à 90° par rapport au substrat, une inclinée d’un angle 45° et une dernière
d’un angle de 135°.

— Le troisième programme comprend différents cycles consistant en cinq passages
du pistolet : un à 90° par rapport au substrat, deux à 45° et deux à 135°.

Un cycle du premier, second et troisième programme est schématisé respectivement
à gauche, au milieu et à droite de la figure 5.21. La succession des cycles induisant
une augmentation de la hauteur du dépôt, un déplacement du pistolet par rapport
au substrat a été implémenté à chaque cycle pour chaque programme afin de
conserver une distance de projection constante.

Figure 5.21. – Schémas représentant les différentes trajectoires robots envisagées
pour la création d’un profil droit

Les profils issus des différents programmes sont tracés sur la figure 5.22. On
observe que le premier – n’incluant pas de passe à 90° – ne permet pas d’envisager
la construction du mur. En effet, le profil obtenu est très large, a une faible hauteur
et des pans qui ne sont pas perpendiculaires. Les deux autres programmes donnent
des profils plus intéressants, qui commencent à s’apparenter au profil d’un mur.
Cependant, en répétant ce profil sur un plus grand nombre de cycles, on se rend
compte que le profil est plus symétrique en augmentant le nombre de passages avec
le pistolet incliné.
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Figure 5.22. – Profil de la hauteur du dépôt en fonction du programme robot
exploité

Après cette étude des profils, nous avons cherché à produire un mur. Pour cela,
la largeur du profil doit être plus élevée, ce qui est possible en effectuant des
passes à 90° séparées d’un pas de projection. Pour obtenir un profil droit, il est
nécessaire d’ajouter à cela des passes à 45° et 135° de chaque côté. Un schéma
illustrant un cycle de ce programme est proposé en figure 5.23. C’est en effectuant
6 passes inclinées à 45° et à 135°, que la structure, visible en figure 5.24, est la plus
symétrique.

Figure 5.23. – Schéma représentant la trajectoire robot choisie pour la
production d’un mur droit
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Figure 5.24. – Photographies des murs obtenus avec la trajectoire choisie pour les
murs épais

Avec ce programme de projection, le mur respecte les dimensions voulues
(50x50x10 mm3). De plus, les bords du mur sont tous perpendiculaires au support
à moins de 2° près. On peut cependant remarquer, en pointillés orange sur la
figure 5.24-a, un manque de matière sur un des pans du mur. Enfin, cette structure
est reproductible, comme illustré sur la figure 5.24-c, en négligeant les variabilités
du profil sur la partie supérieure du mur, au delà des 50 mm. Le succès de la
réalisation d’un mur avec des pans perpendiculaires au support, permet d’envisager
la construction de nouvelles pièces de forme telles que des cylindres, par exemple,
en adaptant le programme précédemment proposé. Ces premiers essais de construc-
tions par FA démontrent donc la faisabilité de pièces en Ti-6Al-4V par CSAM,
après optimisation des contraintes présentes au sein du matériau.
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5.2.2.2. Répartition de la porosité au sein du mur

Une fois le mur réalisé, des coupes ont été effectuées afin d’observer la répartition
des pores au sein du matériau. En effet, la trajectoire robot est différente de celle
utilisée dans les chapitres précédents, avec notamment un angle de projection
différent. En observant la coupe de la partie inférieure d’un des murs projetés,
on observe une répartition hétérogène des pores, illustrée en figure 5.25. Comme
au sein de certaines éprouvettes de traction étudiées dans les chapitre 3 et 4, on
note la présence des bandes de pores entre chaque cycle. Cependant on s’aperçoit
surtout que le taux de pores est bien plus élevé à proximité des pans du mur,
c’est-à-dire lorsque les particules sont projetées à 45 ou 135°. Ces taux de pores,
pouvant atteindre les 25 % localement, engendrent des points de fragilité au sein
du matériau à partir desquels des fissures pourraient se propager.

Figure 5.25. – Micrographie d’une coupe du mur seuillée pour mettre en avant la
porosité présente dans le dépôt (en noir)

Même si les traitements thermiques auraient tendance à réduire le taux de pores
au sein de tels échantillons, il serait intéressant d’essayer de créer un nouveau mur,
en ajoutant du grenaillage in situ, pour observer si la réduction du taux de pores est
aussi efficace lorsque le pistolet de projection est incliné, que lors des observations
rapportées à la section 3.2.1 .

Conclusions du chapitre
Au cours de ce chapitre, nous avons montré que les contraintes résiduelles en cold
spray ont deux origines prédominantes : des contraintes d’origine thermique, en
tension et des contraintes de grenaillage, en compression. Or, en modifiant les
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paramètres de projection, que ce soit avec ou sans grenaillage in situ, il est possible
de contrôler le niveau de contraintes résiduelles. Ceci aurait un fort intérêt pour des
applications industrielles, car cela permettrait de modifier le niveau de contrainte ré-
siduelle au sein du matériau selon l’application et les exigences associées recherchées.

En outre, en se plaçant à des paramètres de projection permettant d’obtenir
un équilibre macroscopique entre contraintes de grenaillage et contraintes d’origine
thermique, nous avons pu préserver l’intégrité structurelle du matériau et réaliser
un mur de dimension 50x50x10 mm3. Ces résultats permettent finalement de mettre
en avant l’intérêt et l’applicabilité du cold spray comme procédé de fabrication
additive.
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Conclusion

L’étude présentée dans ce manuscrit a été conçue pour démontrer la faisabilité,
et mettre en évidence les domaines d’utilisation possibles, de pièces en Ti-6Al-4V
élaborées par construction additive en cold spray. La fabrication additive est étudiée
intensément de nos jours, car elle présente certains avantages, que l’on ne retrouve
pas lors de fabrications par des procédés conventionnels. En effet, que ce soit par
la possibilité de fabrication de pièces de formes complexes, le rechargement de
surface de pièces endommagées, le gain de temps, mais aussi l’économie de matière
première, ce domaine est en plein essor industriel.

Dans ce contexte, le procédé de projection cold spray reste fortement valorisable,
en étant un des seuls procédés de la fabrication additive proposant une mise en
forme des matériaux métalliques à l’état solide. Ces projections à des températures
relativement faibles sont d’autant plus avantageuses lors de l’étude d’un maté-
riau tel que le Ti-6Al-4V, qui présente une forte sensibilité à l’oxygène à haute
température. C’est donc du Ti-6Al-4V, sous la forme d’une poudre obtenue par
atomisation, qui est le matériau de base de cette étude. Cette poudre est à l’origine
de chacun des échantillons analysés dans ce manuscrit et a permis l’obtention de
faibles taux de pores malgré l’utilisation de l’azote en tant que gaz porteur. En
optimisant les paramètres robots, la température et la pression du gaz porteur,
des taux proches de 2,5 % de pores ont été atteints. Globalement, il a été observé
que ce taux a tendance à baisser en diminuant l’épaisseur de la couche projetée au
cours d’un cycle. Ces paramètres robots, mais aussi la dimension des pièces créées
et les trajectoires robot choisies sont décisifs, car ils peuvent aussi influencer la
présence ou non de bandes de pores dans l’épaisseur du matériau.

Le grenaillage in situ a été étudié avec l’ajout d’une seconde poudre dans le
flux. Après différents essais non concluants, des particules de Ti-6Al-4V ont été
sélectionnées. Ces dernières sont de granulométrie supérieure et sont traitées ther-
miquement pour les oxyder, ce qui permet leur durcissement. Ces particules, plus
grosses et plus dures, vont marteler les particules précédemment déposées sans se
retrouver incluses dans les dépôts, grâce à leur vitesse plus faible. Ce nouveau para-
mètre de projection permet d’obtenir des dépôts quasiment denses, mais augmente
aussi le taux d’oxygène dans les échantillons obtenus. Ce résultat, sûrement dû à
la contamination des poudres de grenaillage, a tendance à abaisser les propriétés
mécaniques.
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Les observations microscopiques des dépôts ont mis en exergue une conserva-
tion globale de la microstructure de la poudre projetée, ce qui appuie une nouvelle
fois l’importance de son choix. Cependant, malgré la réduction du taux de pores
obtenu dans l’étude d’optimisation, les propriétés en traction post-projection sont
en deçà de celles du matériau élaboré par des procédés conventionnels. Seule la
dureté, due à l’écrouissage du matériau en cours de projection, est supérieure.
Ces propriétés mécaniques réduites ont rendu indispensable l’optimisation de la
microstructure par des post-traitements.

Les traitements thermiques appliqués ont eu tendance à réduire le taux de pores, à
relaxer certaines contraintes résiduelles, à faire recristalliser le matériau et surtout
à améliorer grandement la cohésion entre les splats. En définitif, les microstructures
lamellaires et équiaxes obtenues ont résulté en une évolution significative des pro-
priétés en traction : le matériau est passé d’un comportement fragile à une ductilité
pouvant atteindre 10 % d’allongement à rupture et une résistance à la traction
parfois supérieure à celle du matériau forgé. Les analyses microstructurales ont mis
en évidence certains éléments intrinsèques à la projection cold spray, permettant
d’améliorer ses propriétés. En effet, cette étude a montré que, pour les microstruc-
tures lamellaires, le diamètre moyen des grains β parents est d’environ 50 µm, ce
qui est très réduit par rapport au matériau forgé, qui présente un diamètre moyen
d’environ 3 mm. Ces résultats mettent en relief l’intérêt du cold spray face aux
autres procédés de fabrication additive, mais aussi face aux procédés conventionnels.

Ces premiers résultats permettent tout de même de mettre en évidence des pro-
priétés mécaniques avantageuses après traitement thermique. Cependant, le cold
spray génère de fortes contraintes en cours de projection, ce qui peut éprouver
l’intégrité structurelle du matériau. En effet, sans une maîtrise des contraintes,
des délaminations ou des fissures peuvent apparaître en cours de projection. Une
étude de ces contraintes a été entreprise afin de permettre la création de pièces
épaisses en Ti-6Al-4V et ainsi pouvoir entrer dans le cadre de la fabrication additive
par cold spray. L’influence des différents paramètres de projection a été étudiée,
ce qui a mis en exergue la compétition entre contraintes d’origine thermique et
contraintes de grenaillage, qui sont respectivement en tension et en compression.
C’est cette compétition, alliée aux influences de chacun des paramètres sur ces deux
"types" de contraintes, qui permet d’ajuster leurs caractéristiques. Par exemple,
on pourrait faire en sorte d’obtenir des contraintes résiduelles en tension, en com-
pression ou proches de zéro au sein d’une pièce mise en forme par cold spray. Ce
résultat obtenu, tant pour les projections sans ou avec grenaillage in situ, permet
d’envisager la création de pièces avec un niveau de contraintes résiduelles choisi
selon l’application voulue. Par la suite, la création d’un modèle phénoménologique
pourrait être envisagée afin de déterminer les paramètres de projection nécessaires
à l’obtention du niveau de contrainte recherché.
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Ces analyses de contraintes ont abouti à la création de dépôts très épais avec
l’étude des trajectoires pour la création d’un mur de dimension 50x50x10 mm3.
Cependant, les projections selon des angles différents de 90° révèlent une forte
augmentation du taux de pores dans les pièces créées, ainsi qu’une répartition moins
homogène des pores. Ces résultats prouvent l’importance de la trajectoire robot
dans la création des pièces. Une perspective intéressante pourrait être d’employer
du grenaillage in situ au cours de telles projections, ce qui permettrait d’envisager
la création de pièces par fabrication additive plus homogènes et moins poreuses.

Enfin, ce type de réalisation permettrait de réaliser l’usinage d’éprouvettes obtenues
dans des conditions plus proches de la réalité de la fabrication additive de pièces
par cold spray et ainsi de comparer les propriétés du matériau dans le sens de
projection avec celles obtenues précédemment. Cette étude a tout de même permis
de montrer la potentielle réalisation de pièces en Ti-6Al-4V par voie additive en
cold spray, avec des propriétés avantageuses. Industriellement, le cold spray pourrait
donc exister en tant que procédé de fabrication additive, et même proposer de
nouvelles applications pour les alliages de titane.

En plus de ces résultats, ces travaux ouvrent des perspectives d’études intéressantes.
Tout d’abord, l’amélioration de la ductilité des échantillons projetés sans grenaillage
in situ pourrait passer par une meilleure réduction du taux de pores. Tout d’abord,
nous avons montré que les projections à 1100 °C permettaient d’abaisser ce taux
au sein des échantillons projetés, ainsi le simple fait d’augmenter la température
de projection devrait améliorer la ductilité des échantillons après traitement ther-
mique. De plus, certaines études rapportées dans la littérature permettent de se
rendre compte que la modification de la poudre de départ et principalement de
sa morphologie permettrait d’envisager une telle diminution. En effet, il a été
rapporté que des poudres de morphologies "corail" ou même irrégulière permettent
d’obtenir des taux de pores inférieurs par rapport à des poudres sphériques pour des
conditions de projection similaires [108, 119]. En outre, la compaction isostatique à
chaud a permis de réduire la porosité en cold spray avec du Ti-6Al-4V ou d’autres
matériaux [13, 41] et pourrait permettre, en outre, d’améliorer la cohésion entre
les splats. Concernant les essais de projection avec grenaillage in situ, une amélio-
ration possible serait de choisir un matériau de grenaillage différent, permettant
l’obtention de résultats similaires sans augmenter la concentration en oxygène au
sein des dépôts. En effet, le fait d’employer une poudre de grenaillage oxydée doit
jouer un rôle dans l’augmentation de la concentration en oxygène. Il paraît aussi
nécessaire de choisir un matériau plus résistant pour la réalisation des tuyères
afin d’éviter de les éroder trop rapidement. Enfin, il serait utile de poursuivre ce
travail en analysant les propriétés en température ou en fatigue, pour évaluer plus
précisément les domaines d’utilisation possibles de pièces en Ti-6Al-4V élaborées
par construction additive en cold spray. En effet, la grande dimension des pores,
par exemple, pourrait influencer significativement les propriétés du matériau en
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fatigue. Enfin, de nouveaux traitements thermiques pourraient être mis en place
pour obtenir un matériau à gradient de microstructures permettant de fournir une
meilleure ductilité à proximité des pores.
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ANNEXES

A. Tableau récapitulatif des essais de traction de la
thèse

Noms échantillons Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A (%)
blablabla
E (GPa)

blabla

F n° 1 937 1006 15,1 112

F n° 2 934 1007 15,7 116

F n° 3 925 1007 12,3 106

F950lent 855 914 20,6 118

F1050 n° 1 743 776 3,0 115

F1050 n° 2 802 894 4,0 114

F1050 n° 3 809 857 2,2 120

F1050eau n° 1 993 1080 2,6 108

F1050eau n° 2 1140 1184 1,5 117

F1050eau n° 3 1017 1097 3,2 108

CS(S + H) n° 1 ∅ 359 0,4 ∅

CS(S + H) n° 2 ∅ 322 0,3 ∅

CS(S + H) n° 3 ∅ 362 0,4 ∅

CS(S + V) n° 1 ∅ 237 0,2 ∅

CS(S + V) n° 2 ∅ 191 0,3 ∅

CS(S + V) n° 3 ∅ 278 0,3 ∅

CS(Z + H) n° 1 ∅ 253 0,2 ∅

CS(Z + H) n° 2 ∅ 283 0,5 ∅

I



Noms échantillons Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A (%)
blablabla
E (GPa)

blabla

CS(Z + V) n° 1 ∅ 299 0,4 ∅

CS(Z + V) n° 2 ∅ 291 0,4 ∅

CS(Z + V) n° 3 ∅ 287 0,4 ∅

CS(Q + H) n° 1 ∅ 315 0,3 ∅

CS(Q + H) n° 2 ∅ 270 0,3 ∅

CS(Q + H) n° 3 ∅ 263 0,2 ∅

CS(Q + V) n° 1 ∅ 273 0,4 ∅

CS(Q + V) n° 2 ∅ 270 0,2 ∅

CS(Q + V) n° 3 ∅ 307 0,3 ∅

CS(Q + V) faible
débit n° 1

∅ 358 0,4 ∅

CS(Q + V) faible
débit n° 2

∅ 360 0,3 ∅

CS(Q + V)
1100 °C n° 1

∅ 387 0,5 ∅

CS(Q + V)
1100 °C n° 2

∅ 432 0,3 ∅

CS(Q + V)
1100 °C n° 3

∅ 460 0,5 ∅

CS575 n° 1 ∅ 415 0,5 ∅

CS575 n° 2 ∅ 422 0,3 ∅

CS575 n° 3 ∅ 431 0,3 ∅

CS650 n° 1 ∅ 579 0,5 ∅

CS650 n° 2 ∅ 581 0,4 ∅

CS650 n° 3 ∅ 525 0,4 ∅

CS750 n° 1 ∅ 807 1,1 ∅

CS750 n° 2 ∅ 850 1,2 ∅

II



Noms échantillons Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A (%)
blablabla
E (GPa)

blabla

CS850 n° 1 ∅ 808 1,2 ∅

CS850 n° 2 ∅ 840 1,5 ∅

CS850 n° 3 ∅ 855 1,4 ∅

CS950 n° 1 855 921 4,3 128

CS950 n° 2 799 899 4,7 87

CS950 n° 3 751 887 4,6 87

CS950lent n° 1 787 914 8,4 115

CS950lent n° 2 806 926 10,8 116

CS950lent n° 3 793 934 8,0 97

CS1050 n° 1 860 968 9,1 113

CS1050 n° 2 838 958 8,9 107

CS1050 n° 3 852 973 8,0 106

CS1050eau n° 1 925 1040 3,0 108

CS1050eau n° 2 1010 1136 4,5 101

CS1050eau n° 3 1012 1141 5,0 105

G(Q + V) n° 1 ∅ 549 0,4 ∅

G(Q + V) n° 2 ∅ 445 0,6 ∅

G(Q + V) n° 3 ∅ 470 0,5 ∅

G950lent n° 1 974 1078 5,4 105

G950lent n° 2 1012 1158 9,4 98

G950lent n° 3 925 1099 6,0 99

G1050eau n° 1 1147 1259 4,7 120

G1050eau n° 2 1167 1292 4,8 116

Table .1. – Limite d’élasticité (Rp0,2), résistance mécanique (Rm), allongement
conventionnel à rupture (A) et module de Young (E) de toutes les éprouvettes de

tractions testée dans cette étude

III







PROJECTION DE Ti-6Al-4V PAR COLD SPRAY

POUR UN OBJECTIF DE FABRICATION ADDITIVE

En tant que nouveau membre de la famille de la Fabrication Additive (FA), le procédé cold spray
présente de nombreux avantages tels que l’oxydation limitée des matériaux, grâce à leur projection à l’état
solide. Les alliages de titane, étant des matériaux sensibles à l’oxydation, pourraient profiter d’une telle
particularité. Cependant, la grande résistance de ces alliages induit un taux de pores élevé dans les dépôts.
Deux chemins ont été suivis pour densifier le matériau : les paramètres d’influence ont été recherchés et
optimisés ; le grenaillage in situ a été examiné et a conduit à une densification quasi totale du matériau.

Dans cette étude, les propriétés mécaniques et la microstructure de dépôts en Ti-6Al-4V ont été ana-
lysées afin de connaître le potentiel de la fabrication additive par cold spray (CSAM). Des analyses micro-
structurales ont été effectuées pour comprendre les propriétés mécaniques observées, avant d’être ensuite
comparées à des échantillons issus de procédés conventionnels ou de fabrication additive. L’étude des trai-
tements thermiques s’est révélée nécessaire pour générer des propriétés mécaniques compatibles avec des
applications de structure.

Habituellement, les contraintes résiduelles issues du cold spray sont en compression. Elles sont dues à
l’effet de grenaillage des particules à l’impact. Cependant, pour le Ti-6Al-4V, on observe des contraintes
en tension pouvant être délétères à l’intégrité structurelle. Ainsi, une meilleure compréhension de ce phé-
nomène pourrait permettre une plus grande maîtrise des contraintes, ce qui est crucial si l’on veut pouvoir
considérer le cold spray comme un procédé viable de la famille de la FA. L’In situ Coating Properties (ICP)
a permis d’évaluer les paramètres de projection influant la présence de contraintes dans les échantillons.
Grâce à leur maîtrise, une première pièce a été créée – après une étude de l’effet des paramètres robot sur
la morphologie des dépôts – afin de montrer la faisabilité de pièces en Ti-6Al-4V par CSAM.

Le but de cette étude a été de proposer des stratégies permettant la réduction du taux de pores, la
réhabilitation des propriétés mécaniques et une maîtrise des contraintes résiduelles dans l’objectif de créer
des pièces denses conjuguant intégrité structurelle et fiabilité mécanique.

Mots clés : Ti-6Al-4V, Cold spray, Fabrication Additive, Porosité, Contraintes résiduelles, Microstructure
(physique), Titane–Alliages–Propriétés mécaniques

COLD SPRAY DEPOSITION OF Ti-6Al-4V

FOR ADDITIVE MANUFACTURING

As a new member of the additive manufacturing family, cold spray provides various benefits such as a
limited oxidation during deposition. Titanium alloys, being oxidation-sensitive materials, could thus benefit
from such a processing route. However, the high strength of these alloys implies that dense deposition is
complex to achieve. Two pathways were explored to reduce porosity. The sensitivity to the different deposi-
tion parameters was first investigated. Further improvements were then obtained using in situ shot peening.

In this study, Ti-6Al-4V cold sprayed deposits are examined regarding mechanical and microstructural
properties to investigate their potential as materials for Cold Spray Additive Manufacturing (CSAM). Mi-
crostructural analyses were made to understand its behavior during mechanical tests, which were clarified
by comparison with forged and fusion-based manufacturing samples. Heat treatments were evaluated to
restore attractive mechanical properties for structural applications.

Usually, cold spray induces compressive residual stresses in the resulting deposits because of the shot
peening effect of the solid-state particles. However, the prevailing stresses are in tension in cold sprayed
Ti-6Al-4V, which could be detrimental to structural integrity. So, an improved understanding of this fea-
ture would provide insights into a reduction of residual stress, which is crucial to consider cold spray as
a viable additive manufacturing process. The In situ Coating Properties (ICP) device allowed to measure
the evolution of the residual stresses during and after deposition and to identify most influent operating
parameters. The influence of robot trajectory on deposits morphology was engaged and – thanks to this
control of residual stresses – a first 3D object was created in order to show the feasibility of additive ma-
nufacturing by cold spray with Ti-6Al-4V.

The purpose of this study is to provide guidelines, reduce porosity, restore attractive mechanical pro-
perties, and control residual stresses to produce dense and thick Ti-6Al-4V pieces with good structural
integrity and mechanical reliability.

Keywords : Ti-6Al-4V, Cold spray, Additive Manufacturing, Porosity, Residual stresses, Microstructure,
Titanium alloys–Mechanical properties
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