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Résumé

La fabrication additive connait actuellement un réel essor notamment gréce a sa capacité
a fabriquer des piéces de géométrie complexe en utilisant la juste quantité de matiére. Les
alliages d’aluminium sont trés largement employés en raison de leur bon compromis densité —
résistance mecanique. La combinaison d’un alliage d’aluminium et du procédé L-PBF est donc
un bon candidat pour une application aéronautique. Cependant 1’influence du procédé sur les
caractéristiques des matériaux n’est pas totalement maitrisée, et la fabrication d’alliages
d’aluminium a hautes performances, pour applications structurales, n’en est toujours qu’a ses
prémices. L’objectif principal de ces travaux de thése est une meilleure compréhension du
triptyque « procédé — microstructures — propriétés mécaniques » pour cette classe de matériaux.
Deux alliages sont évalués : un alliage de fonderie, I’AC-43100 (AISi1OMg), et un alliage a
hautes performances, 1’alliage AW-7075 (AlZn5.5MgCu). Ce dernier n’est pas soudable en
raison de sa susceptibilité a la fissuration a chaud et est donc considéré comme non imprimable.
Pour corriger ce probleme, un ajout de zirconium est effectue.

Ce travail s’attache dans un premier temps a déterminer les conditions opératoires pour
I’¢élaboration de picces denses et a caractériser les défauts observés. Puis, I’influence des
conditions de fabrication sur les caractéristiques microstructurales et mécaniques des deux
alliages est étudiée a 1’état brut de fabrication. Les caractéristiques sont évaluées selon
différents plans d’observation et a différentes échelles (du bain de fusion aux précipités).
Ensuite, une étude thermique est réalisée pour déterminer les conditions de traitement
permettant d’augmenter les propriétés mécaniques. Le lien entre les évolutions
microstructurales et les traitements thermiques effectués est réalisé. Sur cette base, les
propriétés mécaniques (traction, résilience, ténacité) des alliages traités sont évaluées et
comparées aux propriétés dans 1’état brut. Les mécanismes de renforcement et 1’évaluation du
comportement face a la présence de fissures des deux matériaux sont ainsi mis en avant et
compareés.



Abstract

Additive manufacturing is currently experiencing a very fast development thanks to its
ability to manufacture parts with complex geometries. Aluminum alloys are widely used
because of their good weldability and high strength-to-weight ratio. The combination of
aluminum alloys and the laser powder bed fusion (L-PBF) process is therefore a good candidate
for aerospace applications. However, the influence of process parameters on materials’
characteristics is not yet fully understood. Moreover, manufacturing of high performance
aluminum alloys for structural applications is still in its infancy. The main objective is to
improve the understanding of the relation: "process - microstructures - mechanical properties".
Two alloys are used in this study: a foundry alloy AC-43100 (AISi10Mg), and a high-
performance alloy AW-7075 (AlZn5.5MgCu). The latter is not weldable due to its susceptibility
to hot cracking and therefore not directly printable. An addition of zirconium is made to make
it manufactured by L-PBF.

Firstly, this work aims to determine the manufacturing parameters to produce dense
parts. Then, the influence of the L-PBF parameters on the as-built characteristics of the two
alloys is studied. Microstructural and mechanical properties are evaluated according to different
cross-section orientations and at different scales (from melt pool to precipitates). Then, a
thermal study is performed to determine the heat treatment conditions allowing an increase of
mechanical properties. The link between the microstructure evolutions and heat treatments
performed is realized. Finally, the mechanical properties (tensile, impact toughness, toughness)
of the heat-treated alloys are evaluated and compared to the properties in the as built state. The
comparison was based on microstructural modifications. Strengthening mechanisms and the
evaluation of the behavior in the presence of cracks of the two alloys are thus highlighted and
compared.
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Nomenclature

Désignation Signification Unité
%oat Pourcentage atomique
%m Pourcentage massique
A(%) Allongement a rupture %
a Longueur de fissuration mm
ATD Analyse thermique différentielle
B Epaisseur de I’éprouvette de ténacité mm
b Longueur du ligament restant aprés entaille (et nm
préfissuration)
CT Type d’éprouvette de ténacité (Compact Tension)
CMP Zone ou les cellules sont les plus grossiére dans les alliages
Al-Si (Coarse Melt Pool)
D, dpoints Distance entre deux points de lasage pum
Drelative Densité relative %
DRX Diffraction des rayons X
DSC Calorimétrie differentielle a balayage (Differential
Scanning Calorimetry)
E Module d’Young GPa
e, e Epaisseur de couche pum
EBSD Diffraction d'électrons rétrodiffusés (Electron
BackScattered Diffraction)
EDS Spectroscopie a dispersion d’énergie (Energy-Dispersive
X-ray Spectroscopy)
Ei Densité d’énergie linéique J/im
Et Energie déposée J
Ev, h Ecart-vecteur pum
Evol Densité d’énergie volumique JImm?3
EMP Zone ou les cellules sont les plus fines dans les alliages
Al-Si (Fine Melt Pool)
G Gradient thermique K/m
GP Zones de Guinier-Preston
HAADE Champ sombre annulaire g_rand_ angl_e (High Angle Annular
Dark-Field imaging)
HIP Compression isostatique a chaud (Hot Isostatic Pressing)
HVx Dureté ; charge X
Spectroscopie d'émission optique a plasma a couplage
ICPOES inductif (Inductively Coupled Plasma-Optical Emission
Spectrometry)
IGA Analyse instrumentale des gaz (Instrumental Gas Analysis)
Jic Energie d’initiation de propagation stable d’une fissure J/mz2



K, Ko, Kic

L
MEB
MET

P

P

R
Rm
Rpo,2%

S résol

Sstat

STEM

T4

T5

T6
Tp

w

WD

ZAT, HAZ
a-Al
Am

p
n
P

Facteur d’intensité de contrainte, ténacité conditionnelle,
ténacité en mode |
Phase liquide
Microscopie électronique a balayage
Microscopie électronique en transmission
Puissance du laser
Chargement au cours de de I’essai de traction pour les
essais de ténacité
Vitesse de solidification
Résistance a la traction
Limite d’élasticité conventionnelle
Phase solide ; Précipité S-Al.CuMg
Incertitude de résolution
Incertitude statistique
Microscope électronique en transmission a balayage
(Scanning Transmission Electron Microscopy)
Précipité Mgsz2(Al,Zn)ag
Traitement thermique T4 : mise en solution, trempe,
maturation
Traitement thermique T5 : maturation artificielle /
vieillissement
Traitement thermique T6 : mise en solution, trempe, revenu
Température de préchauffage de la plateforme
Vitesse de balayage
Déplacement obtenu au cours de ’essai de traction pour les
essais de ténacité
Distance entre la ligne de charge et le bord de 1’éprouvette
CT (W=2xB)
Distance de travail en microscopie électronique (Working
Distance)
Zone affectée thermiquement, Heat Affected Zone
Phase a de I’aluminium
Incertitude de mesure
Précipité Mg.Si
Précipité MgZn, (ou Mg(Al,Zn,Cu).)
Masse volumique

MPayvm

kN

m/s
MPa
MPa

°C
mm/s

mm

mm
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Introduction géneérale

Depuis plusieurs décennies, I’industrie aéronautique cherche a réduire son impact sur
I’environnement, notamment ses rejets de CO, et de NOx. Les grands donneurs d’ordre
s’appuient sur différents objectifs, tels que: le développement de carburants durables,
I’efficacité des infrastructures, des améliorations opérationnelles et des innovations
technologiques. Le but est d’atteindre une croissance neutre en carbone d’ici 2050. Afin
d’atteindre cet objectif, un intérét tout particulier est donné a la réduction de la consommation
des aéronefs et a la diminution de leur masse. Ces reductions peuvent provenir du
développement et de I’utilisation de nouveaux matériaux, dits « éco-efficaces ». L’élaboration
de matériaux Iégers et performants par des procédés permettant 1’utilisation d une juste quantité
de matiére devient nécessaire. Dans ce cadre-1a, les procédés de fabrication additive et les
alliages d’aluminium sont de bons candidats.

La fabrication additive, regroupe un ensemble de technologies permettant la fabrication
de piéces en trois dimensions a partir d’une piéce congue numériquement. Les pi¢ces sont alors
fabriquées par un ajout successif de matiére. Ces nouveaux procédés de fabrication fournissent
une liberté géométrique, réduisent les assemblages et la quantité de matiére nécessaire a la
fabrication. Le procédé de fusion laser sur lit de poudre (L-PBF, « laser powder bed fusion
process ») est I’un des procédés les plus développés. Il est largement étudié en raison de sa
capacité a produire des pieces de forme complexe, a parois minces et dont la géométrie a été
générée par optimisation topologique. Le procédé L-PBF permet a I’heure actuelle 1’élaboration
de pieces dans un nombre important de nuances métalliques (aluminium, titane, cuivre, nickel,
etc.). Cependant, pour inclure une piéce élaborée par fabrication additive dans un aéronef, il est
nécessaire de la faire certifier auprés d’instances internationales, ’'EASA?! et la FAA? par
exemple. Il est pour cela nécessaire de comprendre en profondeur le procédé en tant que tel et
son influence sur les matériaux fabriqués.

Les alliages d’aluminium sont trés largement employés dans I’industrie aéronautique
car ils présentent un bon compromis densité — résistance mécanique. Ils sont également
recyclables, ce qui procure un atout supplémentaire pour leur utilisation. Pour autant, ce ne sont
pas les alliages les plus simples a mettre en ceuvre par L-PBF en raison de propriétés
intrinséques (forte réflexivité et oxydation rapide par exemple). Les nuances utilisées en
fonderie sont les plus employées a I’heure actuelle en raison de leur bonne capacité a
I’écoulement. Cependant, leurs propriétés mécaniques restent modérées et rendent leur
utilisation peu attractive pour des applications structurales. Pour de telles applications, des
alliages d’aluminium dits a « hautes performances » sont recherchés, mais leur élaboration par
fabrication additive est plus complexe, notamment par leur susceptibilité a la fissuration a
chaud.

Cette thése s’est déroulée dans le cadre d’une convention CIFRE (N° 2019/0751) entre
la société Ratier-Figeac et le Laboratoire Génie de Production. Ratier-Figeac est une filiale du
groupe américain Collins Aerospace qui concgoit et fabrique des systémes d’hélices, des

1. Agence de I'Union européenne pour la sécurité aérienne (European Union Aviation Safety Agency)
2. Agence gourvernementale amércaine pour I’aéronautique (Federal Aviation Admnistration)



équipements de cockpit et de cabine. Apres plusieurs études internes sur I’impression 3D, ces
travaux de recherche ont été lancés afin d’améliorer la compréhension du triptyque « procédé
— microstructures — propriétés mécaniques ». Deux alliages sont considérés au cours de cette
¢tude : un alliage de fonderie classiquement utilisé, 1’alliage AC-43100 (AISi10Mg), et un
alliage de haute performance modifié. Ce dernier est un alliage de la série 7xxx, ’AW-7075
(AlZn5.5MgCu). Sa composition chimique a été modifiée par ajout de zirconium.

Dans le cadre de ce travail, plusieurs verrous ont été définis en lien avec les deux alliages

étudiés et le procédé choisi :

- Quelle paramétrie de fabrication permet I’obtention de piéces les plus denses possibles ?

- Quelle est I’influence des conditions de fabrication sur les propriétés microstructurales des
pieces imprimées ?

- Quelle est I’influence des post-traitements thermiques sur les transformations de phase et
les microstructures résultantes ?

- Quelle est I’influence des conditions de fabrication et des traitements thermiques sur les
propriétés mécaniques ?

- Quels sont les mécanismes de renforcement et comment évaluer le comportement des
alliages face a la présence d’entailles ?

Ce manuscrit s’articule de telle mani¢re a apporter des éléments de réponse aux
questions présentées ci-dessus.

La premiére partie dresse un état de I’art du procédé de fusion laser sur lit de poudre et
les relations entre certains parameétres de fabrication, les microstructures et les propriétés
mécaniques des alliages d’aluminium.

Le deuxiéme chapitre présente les deux alliages de 1I’étude et les moyens permettant
d’obtenir des paramétres de fabrication optimaux. Pour le plus classiqguement utilisé, les
paramétres employés sont directement donnés par le fournisseur de la poudre. Au contraire,
pour le second, la détermination de parametres optimaux est nécessaire. Un plan d’expériences
est alors élaboré, puis analysé afin de comprendre I’influence des paramétres sur la santé
matiere des pieces.

Le troisieme chapitre est consacré a I’étude microstructurale et mécanique de ’alliage
AISi10Mg. En premier lieu, I’influence de ’orientation de fabrication sur les différentes
propriétés est analysée. Puis, I’effet d’un préchauffage de la plateforme sur les caractéristiques
du matériau est caractérisé. Enfin, la recherche d’un traitement thermique permettant
I’augmentation des propriétés de I’alliage est menée.

Le dernier chapitre aborde 1’étude de I’alliage 7075. Les propriétés métallurgiques a
1’état brut de fabrication sont d’abord présentées. Puis, leurs modifications en fonction de divers
traitements thermiques sont examinées. Finalement, les propriétés mécaniques sont évaluées
dans 1’¢état brut et dans 1’état traité.

Le manuscrit se termine par une conclusion générale et des perspectives ouvrant la voie
a de nouveaux axes de recherche et de compréhension.



Chapitre 1 : Etat de ’art sur les alliages
d’aluminium élaboreés par L-PBF

Procédé L-PBF Ce chapitre dresse un état de I’art du procédé L-PBF et
des liens entre procédé, microstructures et propriétés mécaniques

Alliages d’aluminium pour les alliages d’aluminium.

Al-Si-Mg La premiére partie de ce chapitre présente le procédé de

Al-Zn-Mg-Cu-Zr fusion laser sélective sur lit de poudre, son principe et les
principaux parametres du procédeé.

Microstructure La deuxiéme partie aborde d’un point de vue général les

Propriétés mécaniques  alliages d’aluminium, ainsi que les défauts observés apres
fabrication.

La troisieme section porte sur 1’état de ’art des alliages
Al-Si élaborés par L-PBF. Les microstructures a 1’état brut et
apres traitements thermiques sont présentées et sont liées aux
propriétés mécaniques résultantes.

La derniere partie est, quant a elle, axée sur les alliages
de la série 7xxx, et plus particulicrement I’alliage 7075. Les
raisons relatives a leur difficulté d’impression seront présentées
ainsi que les pistes mises en ceuvre pour permettre leur
élaboration par L-PBF. Une des solutions est développée : elle
permet la fabrication grace a la modification chimique de
I’alliage de base. Les propriétés microstructurales et mécaniques
de I’alliage 7075 modifié sont enfin présentées.
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Chapitre 1 : Etat de I’art sur les alliages d’aluminium élaborés par L-PBF

1. Procédé de fusion laser sélective sur lit de poudre
1.1. Principe

Le procedé de fusion laser sélective sur lit de poudre ou procédé L-PBF est une
technique de fabrication additive qui consiste a agréger par fusion locale les particules d’un lit
de poudre a I’aide d’un faisceau laser le balayant. Le faisceau suit une trajectoire préalablement
établie au moment de la conception et de la préparation de la fabrication. La construction est
effectuée de maniere itérative, couche par couche, en suivant une séquence qui se répéte jusqu’a
I’obtention des piéces désirées. La séquence est la suivante et est illustrée en Figure 1 :

- La plateforme de construction est abaissée pour pouvoir étaler une nouvelle couche de
poudre d’une €paisseur prédéterminée ;

- Une couche de poudre, préalablement placée dans un container, est répandue sur la
plateforme a I’aide d’un racleur ou d’un rouleau. Lors de 1’étalement de la couche de
poudre, I’excés tombe dans un réservoir, positionné a 1’autre bout de la chambre ;

- La poudre déposée est balayée par le laser qui fait fondre les particules de la zone
sélectionnée. Les particules fondues fusionnent et créent une section additionnelle
superposée a la couche précédente. Le processus se répéte ainsi jusqu’a 1’obtention de la
piéce finale.
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Figure 1 : Schéma de principe du procédé de fusion laser sur lit de poudre (Pillot, 2016).

L’environnement de construction est généralement non-oxydant, maintenu par la
présence de gaz inertes (azote ou argon). Les températures de la chambre ou du plateau sont

parfois augmentées pour étuver la poudre ou relaxer des contraintes d’origine thermomécanique
(Pillot, 2016).

1.2. Parameétres importants du procédé

En raison des interactions entre le laser et les particules de poudre métallique, le procédé
L-PBF met en jeu une combinaison de nombreux phénomeénes : physique et thermique
(changements de phases), métallurgique (diffusion), mécanique (contraintes résiduelles par
gradient thermique) et hydrodynamique (convection du bain de fusion). Ces interactions sont
également fonction de I’environnement du bain de fusion : le bain peut étre en contact avec de
la poudre, ou avec le matériau solidifié et densifié, ou encore avec une combinaison des deux
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ce qui conditionne le scénario de transfert thermique (Galy, 2019). Ainsi, pour fabriquer des
pieces denses, proches des dimensions souhaitées avec un bon état de surface et présentant de
bonnes propriétés mécaniques de nombreux parameétres sont modifiables. Les principaux sont
donnés ci-dessous :

Nature et propriétés de la poudre. Il est important d’assurer une bonne densité et
homogénéité du lit de poudre avant le passage du laser. Pour ce faire, les distributions en taille
et en forme de la poudre utilisée doivent étre étudiées. La taille des grains de poudre détermine
I’épaisseur de la couche maximale. Balbaa et al. observent une densité relative maximale de
99 % avec une poudre grossiere et moins de 95 % avec une poudre fine (Balbaa et al., 2021).
s attribuent cette variation a la teneur élevée en oxygene, a I'épaisseur élevée de la couche de
poudre effective et a la faible densité de remplissage du lit de poudre de la poudre fine.
Cependant, une répartition granulométrique de type Gaussienne et une morphologie de
particules la plus sphérique possible permettent d’assurer une bonne densité du lit de poudre
dans le cas général. Dans la plupart des cas, les poudres sont élaborées par atomisation et n’ont
pas une granulométrie homogéne. Lorsque les particules n’ont pas les mémes tailles, des
hétérogénéités de fusion peuvent apparaitre lors du passage du laser. Les propriétés physico-
chimiques, telles que la coulabilité, le point de fusion, la conductivité thermique ou la
composition chimique sont également importantes car elles participent fortement a la qualité
du dépdt et de I’interaction poudre-laser. Enfin, les conditions de stockage sont également a
prendre en compte puisqu’elles influent sur les taux d’oxygéne et sur la couche d’hydroxyde a
la surface de la poudre. Ce dernier point est d’autant plus vrai pour les alliages d’aluminium
(Cordova et al., 2020; Weingarten et al., 2015).

Le systeme laser. Sa premiere caractéristique est sa source. Pour les métaux, les lasers
solides sont généralement utilisés (Nd: YAG ou Yb: YAG). La puissance du faisceau émis est
une donnée essentielle dans les procédés de fabrication additive. Elle est néanmoins fortement
liée au mode d’émission (mode continu ou pulsé), a la taille du point (définie comme étant la
taille du faisceau laser sur le lit de poudre) et au systéeme optique utilisé (collimateur, lentille,
etc.) (Pillot, 2016; Sow et al., 2020).

Stratégie de fabrication. Les modes et les paramétres de fabrication influencent la
qualité des piéces fabriquees. Ces termes sont larges et englobent un certain nombre de sous-
parametres.

- L’¢étape de mise en couche est I'une des étapes les plus importantes du procédé. L’épaisseur
de couche correspond a I’épaisseur d’une tranche du modele CAO 3D du produit. Elle influence
directement la résolution dans la direction de construction Z de la piéce finale, le phénomeéne
d’escalier et la durée de fabrication. Des couches fines améliorent la résolution en épaisseur
(notamment par une rétractation aprés fusion plus faible que pour des couches epaisses), la
régularité de la surface mais elles augmentent le temps de construction (Calignano, 2018).

- L’intervalle de balayage h ou I’écart vecteur Ev correspond, pour la stratégie de
remplissage, a I’espacement entre deux passages de laser consécutifs (Figure 2).

- Lavitesse de lasage est définie comme la vitesse a laquelle le faisceau balaye une ligne sur
le lit de poudre. Le déplacement du faisceau est assuré par la rotation de miroirs.
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- Un des paramétres généralement utilisé est la densité d’énergie volumique Evol (Ou parfois
surfacique) car elle traduit, au moins au premier abord, la densité d’énergie transmise au lit de
poudre par le faisceau laser. Cette densité est définie a partir d’autres grandeurs : la puissance
laser P (en W), I’écart vecteur Ev (en um), la vitesse de balayage V (en mm/s) et I’épaisseur de
couche ec. Son expression est la suivante :

P

Epopy =——
VLT B,k ek V (1)

Pour obtenir la densité surfacique, il convient de multiplier la densité d’énergie volumique par
I’épaisseur de couche.

Stratégie de lasage. Il existe une multitude de stratégie de lasage : zigzag, zigzag
croisée, damier, etc. (Figure 2). La stratégie croisée implique un angle entre les traits laser entre
deux couches successives. Concernant la stratégie en damier, I’alternance d’orientation des
traits de laser se fait par Tlots et non d’une couche a I’autre. Le schéma obtenu sur chaque couche
est alors un « damier », dont les cases sont de 1’ordre de quelques millimetres. Ces stratégies
permettent de limiter I’anisotropie des propriétés mécaniques. De plus, lorsque la stratégie est
en damier, les contraintes résiduelles sont limitées.

Figure 2 : De gauche a droite : stratégie en zig-zag, stratégie en bande et stratégie en damier (B. Liu et al.,
2019).

La machine de fabrication doit étre utilisée de sorte que toute piéce fabriquée puisse
I’étre de maniere efficace et économique. La stratégie de construction regroupe également les
choix d’orientation des pi€ces, leur nombre, leur position et leur supportage sur le plateau.

2. Alliages d’aluminium et procédé L-PBF

2.1. Alliages d’aluminium

2.1.1. Les familles d’alliages d’aluminium

L’aluminium Al est présent naturellement a la surface de la Terre, sous forme combinée
dans différents minéraux. Il est généralement extrait de la bauxite, roche caractérisée par sa
forte teneur en alumine Al2Os. C’est un corps simple, malléable et ductile, de faible masse
volumique (2,7 g/cmq), trés oxydable (auto-passivation immédiate par oxydation) et donc
résistant a la corrosion. Cet elément est également un trés bon conducteur, aussi bien thermique
qu’électrique. Sa structure cristallographique est cubique a faces centrées et sa température de

7



Chapitre 1 : Etat de I’art sur les alliages d’aluminium élaborés par L-PBF

fusion est de 660 °C. Les propriétés de 1’aluminium pur peuvent étre améliorées par ajout
d’¢éléments d’alliage, le rendant davantage performant pour des applications de types
automobiles ou aéronautiques. Les éléments d’alliage utilisés pour former des alliages a base
d’aluminium sont principalement le cuivre, le magnésium, le manganese, le silicium, 1’étain et
le zinc.

Les alliages sont classés en deux familles : les alliages de fonderie et les alliages
corroyés. Chacune de ces familles est subdivisée en deux catégories pour leur capacité a durcir
par traitement thermique en fonction des éléments d’alliages (Develay, 1992; Jacob, 2001;
Vargel, 2010). Compte-tenu de 1’essor du développement des nuances d’alliages d’aluminium
dédiées a la fabrication additive, 1” « Aluminum Association » a développé un systéme
d’enregistrement des alliages, connu sous le nom de "Purple Sheets " (Rometsch et al., 2022;
Smith et al., 2019; Svendsen, 2019).

2.1.2. Traitements thermiques des alliages d’aluminium

Les traitements thermiques sont définis comme étant des « opérations intentionnelles
destinées a adapter aux conditions de mise en ceuvre ou d’emploi les caractéristiques des picces
en les soumettant a des cycles thermiques appropriés en phase solide ». La modification de la
structure physico-chimique de 1’alliage peut étre destinée a optimiser les propriétés mécaniques
(Desalos, 2004). Trois familles de traitements thermiques sont utilisées pour ce qui concerne
les alliages d’aluminium :

- Les traitements dits d’homogénéisation consistent & maintenir & une température assez
élevée et pendant un temps relativement long les pieces. lls permettent de facon générale la
dissolution de phases intermétalliques en exces, I’ajustement des concentrations dans la
solution solide, la coalescence de phases intermétalliques déja présentes et la précipitation de
nouvelles phases intermétalliques (Develay, 1986);

- Les traitements d’adoucissement par restauration ou recuit de recristallisation ont pour
objectif d’améliorer ou de régénérer la plasticit¢ d’un alliage donné. « Les traitements de
restauration correspondent a une amélioration du réseau du métal écroui ». Les traitements de
recuit de recristallisation conduisent a la naissance de nouveaux cristaux (Develay, 1986) ;

- Les traitements de trempe structurale assurent un durcissement dit structural. Le
durcissement structural, ou durcissement par précipitation, correspond a la formation controlée
d’une ou plusieurs secondes phases au sein d’une solution solide. Il est obtenu a la suite d’un
ensemble de traitements thermiques sur des alliages initialement biphasés. La premiére étape
du durcissement structural consiste en une mise en solution, a une température supérieure au
solvus, au cours de laquelle les éléments d’alliage sont remis en solution solide par diffusion
(dissolution des précipités grossiers dans la matrice d’aluminium). Ces derniers sont répartis de
manieére aléatoire dans la solution solide a. La seconde étape consiste en un refroidissement
suffisamment rapide (trempe) pour maintenir les éléments en solution solide sursaturée dans un
état métastable. Enfin, un traitement de revenu (vieillissement artificiel) est effectué. Ce dernier
permet la précipitation de fines particules de seconde phase de maniére homogeéne dans la
matrice, et ainsi d’assurer un retour a I’équilibre. Cette ultime étape est réalisée a une
température intermédiaire entre 1’ambiante et la température de mise en solution, pendant un
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temps plus ou moins long. Elle permet de contréler la taille et la distribution des particules
durcissantes (Dubost & Sainfort, 1991).

2.1.3. Les alliages d’aluminium mis en ceuvre en fabrication additive

Les alliages d’aluminium sont trés largement utilisés dans I’industrie puisqu’ils offrent
un bon compromis entre résistance mécanique et masse volumique. La plupart des alliages
peuvent facilement étre mis en forme par les procédés conventionnels (fonderie, corroyage).
Toutefois, leur fabrication par procédé L-PBF est confrontée a plusieurs difficultés telles que
(Aversa et al., 2019; J. Zhang et al., 2019) :

- La mauvaise fluidité de la poudre d’aluminium, qui induit la formation d’agglomérats lors
de I’étalement et ainsi des épaisseurs de couches irrégulieres (Aboulkhair et al., 2017) ;

- Laréflectivité du laser par la poudre, qui peut atteindre 91 %, et la trés bonne conductivité
thermique des alliages d’aluminium (Galy et al., 2018; X. P. Li et al., 2017) ;

- L’oxydation rapide de I’aluminium et la formation d’un film d’oxyde en surface, pouvant
favoriser la formation de porosités (Olakanmi et al., 2015; Tang & Pistorius, 2017);

- La forte absorption d’humidité par la poudre et les trés différentes valeurs de solubilité de
I’hydrogéne dans 1’aluminium liquide et solide (Weingarten et al., 2015) ;

- Le coefficient thermique élevé et le large intervalle de solidification de certains alliages,
pouvant engendrer de fortes contraintes résiduelles lors de la solidification rapide et donc de
potentielles fissures (C. Li et al., 2018; Lorusso et al., 2020) ;

- La possible fluctuation de composition par évaporation de certains ¢léments d’alliage a
faible température d’évaporation (Klassen et al., 2017; Mertens et al., 2020).

Compte-tenu de ces contraintes, les alliages d’aluminium principalement étudiés en
fabrication additive sont des alliages de la famille Al-Si largement utilisés en fonderie (série
4xxx). En particulier, les alliages de composition proche de celle de 1’eutectique sont les plus
étudiés (AISilOMg, AISil2Mg, AISi7Mg) (Aboulkhair et al., 2019; Aversa et al., 2019;
Kempen et al., 2012; H. Rao et al.,, 2016; Suryawanshi et al., 2016). Ces alliages, de
compositions riches en silicium, présentent une bonne fluidité, une conductivité thermique
¢élevée, un faible taux d’expansion thermique et une excellente coulabilité (Kotadia et al., 2021).
Le silicium, présent sous forme de particules en raison de sa faible solubilité dans I’aluminium,
est responsable de 1’absorption laser (Sercombe & Li, 2016).

Les alliages de fonderie ne sont pas ceux utilisés pour des applications de haute
performance ; les alliages corroyés sont davantage employés pour ces applications. Cependant,
les alliages des séries 2xxx (Al-Cu), 5xxx (Al-Mg), 6xxx (Al-Si-Mg) et 7xxx (Al-Zn-Mg) sont
difficilement fabricables par L-PBF car une fissuration a chaud se produit au cours de la
solidification (intervalle de solidification important, coefficient d’expansion thermique élevé,
mauvaise fluidité de la phase liquide) (Mauduit et al., 2017). Des développements sont
actuellement en cours et portent en partie sur la modification de la composition chimique du
matériau de base par 1’ajout d’éléments d’addition (Ag, Ti, Si, Sc, Zr) (Dai et al., 2022). Les
alliages les plus connus sont ’A20X™ (AI-Cu-Mg-Ag-Ti) développé par Aeromet, le
Scalmalloy® (Al-Mg-Mn-Sc-Zr) développé par Airbus Group Innovations et 1’alliage 7A77
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(Al-Zn-Mg-Cu-Zr) développé par HRL Laboratories (Kotadia et al., 2021; J. H. Martin et al.,
2017; Spierings et al., 2016).

2.2. Etat métallurgique des pieces obtenues par procédé L-PBF

2.2.1. Macrostructure & Microstructure

D’un point de vue élémentaire, les pieces en alliage d’aluminium et fabriquées par L-
PBF, pourraient étre représentées par un empilement de « cordons de soudure ». Cependant, la
dimension des bains de fusion/cordons de soudure et les vitesses de balayage différent entre la
FA et le soudage. En effet, au cours du procédé L-PBF, les particules de poudre sont fondues
localement par absorption d’énergie et les changements d’état solide-liquide permettent une
connexion meétallurgique entre les bains de fusion adjacents et les couches précedemment
fondues et re-solidifiées. La densification s’effectue a deux niveaux : au niveau de la couche
supérieure lasée, ainsi qu’entre la nouvelle couche et le matériau préalablement solidifié
(Aboulkhair et al., 2014). Comme dans le cas du soudage, il existe, en plus de la zone fondue,
une zone affectée thermiquement qui se situe autour des bains de fusion. En effet, le lit de
poudre absorbe 1’énergie puis diffuse la chaleur. Le matériau préalablement solidifi¢ et non
refondu joue le réle de dissipateur thermique : il subit ainsi un traitement thermique subséquent
a sa solidification.

La morphologie de surface de chaque couche dépend du recouvrement et de la
mouillabilité des bains. La forme de ces bains de fusion dépend, quant a elle, de leur tension de
surface et de la densité de puissance (B. Zhang et al., 2013). La forme et I’écoulement de liquide
ainsi que la taille de la zone fondue sont fonction de la puissance mise en jeu. A faible puissance,
la refusion du matériau déja solidifié ainsi que la mouillabilité sont faibles. Une augmentation
de la puissance augmente la fluidité du bain de fusion et donne lieu & des caractéristiques
géométriques du bain plus favorables a la densification du lit de poudre. L’augmentation de
1’énergie incidente accroit la température de la matiére fondue, engendrant alors la diminution
de sa viscosité. De plus, pour augmenter la capacité d’écoulement du bain de fusion, il est
possible de diminuer la vitesse de lasage. Les bains sont alors plus larges car ils tendent a
s’écouler sur la matic¢re sous-jacente (Aboulkhair et al., 2014). La profondeur du bain de fusion
est quant & elle, gouvernée par la puissance laser et I’absorptivité du matériau (Aboulkhair et
al., 2017) (Figure 3).

A I’examen micrographique, les bains de fusion ne semblent pas toujours continus, en
raison principalement de variations de la forme et de la profondeur. En effet, aux points
correspondant au début et a la fin d’un passage du laser, il y a formation d’un bain plus profond
par accumulation de chaleur. Dans le cas d’une stratégie unidirectionnelle, les bains sont
aisément identifiables sur les vues supérieures, latérales et en coupe (Figure 3). La Figure 3
montre un empilement en forme « d’écailles » caractéristiques du procédé de fabrication (Thijs
et al., 2013). La taille des bains de fusion peut alors étre mesurée : la largeur est environ égale
a 170 um (longueur de recouvrement égale a 65 um) et la profondeur est d’environ 110 um.
Ces valeurs sont similaires dans le cas d’une stratégie bidirectionnelle. De méme, Rao et al. ont
également mesuré la largeur et la profondeur des bains de fusion dans le cas d’une stratégie
bidirectionnelle avec une rotation de 90° entre deux couches successives, et pour deux
températures de plateforme différentes (35 °C et 200 °C) (H. Rao et al., 2016). La largeur d’un
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bain de fusion est ici d’environ 100-105 pm (taux de recouvrement égal a 50 %) et la profondeur
d’un bain est de 100 um. Dans ce cas, il n’y a pas d’effet de la température de plateforme au
niveau macrostructural, et une refonte partielle d’environ 70 um a lieu (épaisseur de couche de
30 um). Ainsi, les deux auteurs trouvent une profondeur de pénétration similaire pour des
densités d’énergie volumique et linéique également similaires.

Top. z-axis

4 Scanning direction

X-axis @

Figure 3 : Macrostructure de I'alliage AlSi10Mg élaboré par L-PBF. Vues (a) de la face supérieure (top), (b) de
la face latérale (side) et (c) en coupe (front) pour (d) une stratégie unidirectionnelle — AISilOMg (Thijs et al.,
2013).

La stratégie de balayage joue aussi un role sur I’empilement des bains de fusion :
I’empilement en forme « écailles » est alors modifié comme cela peut étre observé en Figure 4.

L&
transversal longitudinal

cross section of melt pool Iﬂm

Figure 4 : Effet de différentes stratégies de balayage sur la macrostructure : (a) rotation de 90°, (b) stratégie en
flots et (c) stratégie en Tlots avec décalage entre couches — AlSi10Mg (Thijs et al., 2013).
Fléche rouge = direction de fabrication.

La microstructure obtenue est une microstructure particuliére qui évolue au sein des
bains de fusion. Elle dépend de la valeur et de la direction des gradients thermiques au bord du
bain en mouvement et elle est répétée de maniere similaire pour chaque passage du laser (Thijs
et al., 2013). Le mode de solidification et la finesse de la structure dépendent du gradient
thermique G et de la vitesse de solidification R (vitesse de croissance). G est une fonction du
temps et de I’espace et sa valeur est évaluée a 10 K/m. R dépend de la vitesse de déplacement
de la source de chaleur, de I’angle entre la direction de déplacement de la source et la direction
de croissance du matériau se solidifiant. Le rapport G/R détermine la stabilité du front de
solidification et donc le mode de solidification. Lorsque la valeur du rapport passe d’élevée a
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faible, les structures consecutives obtenues sont plane, cellulaire, colonnaire dendritique et
dendritique équiaxe. Le produit GxR détermine quant a lui la finesse de la structure. Plus il est
élevé plus la structure est fine. Ce produit est défini comme la vitesse de refroidissement : il
donne donc une mesure de la longueur de diffusion des solutés des phases se formant au cours
de la solidification.

Y S/L S/L/ GIR: Determines morphology
. \ of solidification structure
High \ GxR: Determines size

(G/R) of solidification structure

Temperature gradient (G)

Growth rate (R)

Figure 5 : Effet du gradient de température (G) et de la vitesse de croissance sur la morphologie et la taille des
grains (Kotadia et al., 2021; Stefanescu, 2002).

La source de chaleur étant en mouvement, G et R varient au sein du bain de fusion. Ils
sont les plus élevés sur la ligne centrale et diminuent en se dirigeant vers les bords du bain. La
vitesse de croissance est méme nulle aux bords puisque le mouvement du laser est
perpendiculaire a la direction du transfert thermique. Puisque G et R varient, le mode de
solidification et la finesse de la structure varient également. Cependant, G et R fluctuent de la
méme maniere, il n’y a donc pas de changement du mode de solidification. En revanche, le
produit GxR varie de maniére significative : il en est de méme pour la finesse.

Lorsque le mode de solidification cellulaire est activé, les matériaux cubiques, tels que
les alliages d’aluminium, sont connus pour faire croitre préférentiellement leurs cellules le long
de la direction cristallographiques <001>. De plus, a chaque couche, les bains de fusion se
forment au-dessus de la mati¢re déja solidifiée et, la chaleur s’écoulant radialement, les grains
croissent vers le centre des bains de fusion. Cela génere ainsi une texture morphologique,
associée a la texture cristallographique (Thijs et al., 2013). L’étude de la section perpendiculaire
d’un bain de fusion simple montre une structure fibreuse <100> et plus précisément une texture
<100> demi-cylindrique autour de la direction de balayage. Dans les zones ou la direction
<100> du substrat est orientée le long de la direction du flux de chaleur (autour de la ligne
centrale), les grains peuvent croitre épitaxialement. Pres des bords du bain, de nouveaux germes
sont formés et une croissance compétitive apparait (Thijs et al., 2013).

2.2.2. Défauts & Santé matiere

Les cycles thermiques a fort gradients induits par la fusion/solidification de nouvelles
couches de poudre et I’accumulation de chaleur dans la piéce engendrent des défauts inhérents
aux procédés de fabrication additive. Ceci est d’autant plus vrai compte-tenu des propriétés
physico-chimiques des alliages d’aluminium. Galy et al. les ont regroupés selon quatre
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catégories : porosité, pertes d’éléments d’alliage, oxydation et fissuration a chaud (Brennan et
al., 2021; Galy et al., 2018).

e Porosité

La porosité est le défaut majeur en fabrication additive notamment pour les alliages
d’aluminium. La taille et la forme des pores sont en général caractéristiques du phénomene
I’ayant engendré. C’est également un indicateur de la santé matiére des picces car ils affectent
leurs performances. Certains pores, dits « macro-pores », peuvent aisément étre source de
fissuration. Les « micro-pores » peuvent aussi étre source de fissure, notamment apres
traitements thermiques, au cours desquels ils ont tendance a coalescer pour former des macro-
pores. Deux catégories de pores sont classiqguement définies :
- Les pores dits « métallurgiques » ont pour origine soit I’absorption des gaz présents dans
la chambre de fabrication ou dissous dans les particules de poudre (N, H, O), soit I’évaporation
d’¢éléments. 1ls sont sphériques et de taille inférieure @ 100 um, et sont parfois appelés « pores
hydrogéne ».
- Les pores « défauts du procédé » résultent de parametres inadéquats. Ils sont de formes
irréguliéres et de taille supérieure a 100 um. Ils sont, par exemple, associés a des particules non
fondues (Aboulkhair et al., 2014; H. Rao et al., 2016).

z
1 Laser beam

powder

|
ke Ds
H, contamination

N
Melting front Overlap domain between powder bed and

Solidification
laser beam

front H, enrichment due to solubility gap
J

|
I Melting pool length |,, 1

Figure 6 : Schématisation de la zone d’interaction entre le laser et la poudre. Principe de formation des pores
« métallurgiques » par piégeage d’hydrogene (Weingarten et al., 2015).

Les causes de porosité sont multiples pour les alliages d’aluminium : les paramétres du
procédé, la présence d’impuretés dans et sur les particules de poudre, la faible absorption de
I’énergie laser par I’aluminium, les problémes de mouillabilité¢ entre I’aluminium solide et
liquide, les conditions atmosphériques dans la chambre de fabrication et les phénoménes
d’évaporation d’éléments chimiques (Brennan et al., 2021; Galy et al., 2018).

Concernant I’influence des paramétres procédé, la densité d’énergie volumique
influence fortement le taux de porosité (ou densité) des pieces (Figure 7). Une diminution de la
densité d’énergie volumique (puissance faible ou écart-vecteur et vitesse importants) peut
engendrer une fusion incompléte de la couche de poudre et favorise la formation de pores
irréguliers (Aboulkhair et al., 2014; Read et al., 2015). Aboulkhair et al. proposent d’utiliser
des ecarts vecteurs compris entre 50 et 100 um (Aboulkhair et al., 2014). A T’inverse,
I’augmentation de la densité d’énergie entraine la formation de porosités sphériques (Galy et
al., 2018). Dans les deux études, une augmentation de la densité d’énergie volumique
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s’accompagne de la formation de pores de type « défauts du procédé ». Il convient de noter
qu’un méme taux de porosité peut €tre obtenu avec différents parameétres et engendré par
différents types de pores. Read et al. ainsi que Olakanmi ont respectivement donné une plage
optimale d’énergie comprise entre 50-60 J/mm3 et 60-75 J/mm? (Olakanmi et al., 2015; Read
etal., 2015).
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Figure 7 : Effet de [’évolution de la vitesse de balayage et de l'écart vecteur sur la porosité. (a) 250 mm/s, (b)
500 mm/s, (c) 750 mm/s et (d) 1000 mm/s — AlISi10Mg (Aboulkhair et al., 2014).

Weingarten et al. ont déterminé la composition des gaz présents dans les piéces
fabriquées : I’hydrogéne est présent a 96 % (Weingarten et al., 2015). Les pores sphériques des
piéces seront donc par la suite appelés pores H (hydrogéne). Deux sources d’hydrogéne sont
recensées : I’hydrogene présent sous forme de couche hydratée a la surface des particules de
poudre (source prédominante génerée lors du stockage ou de la manutention) et I’hydrogéne
piégé dans les particules (notamment au cours de I’atomisation) (Cordova et al., 2020;
Weingarten et al., 2015). Les auteurs estiment que la quantité d’hydrogéne dans la maticre
fondue peut étre jusqu’a 50 fois supérieure a la solubilité¢ du dihydrogeéne dans 1’aluminium
liquide pur a la température de fusion. Ainsi, si des atomes d’hydrogene restent dans le bain de
fusion, il y a alors nucléation et croissance de pores. Afin de réduire la couche hydratée a la
surface des poudres, Weingarten et al. proposent deux méthodes. La premiére consiste a
effectuer un « séchage externe » de la poudre. Pour des températures de 90 °C ou 200 °C, la
densité de pores de dihydrogene diminuent de 35 et 50 % respectivement, en comparaison avec
la poudre non séchée (Weingarten et al., 2015). Li, X.P. et al. observent la méme tendance avec
un chauffage a 100 °C de la poudre pendant 1 h (X. P. Li et al., 2016b). Cette technique est
limitée par la température de frittage de la poudre qui entraine une agglomération de celle-ci.
La seconde méthode consiste a « sécher » les particules de poudre au cours du procédé de
fabrication : chaque couche est balayée deux fois par le faisceau laser (stratégie « pre-
sintering ») ; une énergie plus faible est utilisée a la premiére passe pour obtenir un léger frittage
sans passage a I’état liquide. L’augmentation de la vitesse de balayage permet une diminution
du temps de croissance et de la concentration d’hydrogéne piégé grace a un dégazage. La
densité de pores H diminue donc bien.

Les traitements thermiques effectues sur les piéces fabriquées vont également avoir une
influence sur la taille et le nombre de pores gazeux. En effet, si la formation de pores est le
résultat d’hydrogéne piégé, alors le chauffage de la piéce fabriquée va augmenter la pression
au sein des pores gazeux, ce qui peut aller jusqu’a déformer plastiquement le réseau cristallin
d’aluminium. La taille de ces pores va donc augmenter (X. P. Li et al., 2016b; Mauduit et al.,
2019) (Figure 8).
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Figure 8 : Modification de la porosité entre [’état (a) brut et (b) traité T6 — AlSi7Mg0,6 (Mauduit et al., 2017).

Lorsque la puissance et 1’écart vecteur sont fixés, toute augmentation de vitesse
engendre une augmentation, un pic puis une diminution de la densité des piéces fabriquées.
Lorsque 1’écart vecteur et la vitesse sont fixés, I’augmentation de la puissance provogue une
augmentation, puis une stagnation et enfin une diminution de la densité. Quelle que soit la
température de la plateforme, la puissance (resp. la vitesse) affecte de maniére importante la
formation de porosités aux plus hautes vitesses (resp. aux plus basses puissances) (Figure 9) (H.

Rao et al., 2016) .
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Figure 9 : Evolution de la densité relative en fonction de Evol pour deux températures de préchauffage,
(a) 35 °C et (b) 200 °C. Les points rouges représentent le maximum pour chaque cas — AlSi7Mg0,6 (H. Rao et

al., 2016).

Puisque I’empilement des bains de fusion est influencé par la stratégie de balayage, la
densité est elle aussi une fonction de la stratégie employée. Thijs et al. ont mesuré la densité
relative pour différentes stratégies (Thijs et al., 2013). Les résultats sont les suivants :

Stratégie de balayage

Masse volumique relative (%)

Unidirectionnelle
Bidirectionnelle
Bidirectionnelle et relasage a 90°
EnTlots (5 x 5 mm?)

99,0
98,9
99,4
98,2

Tableau 1 : Evolution de la densité en fonction de la stratégie de balayage utilisée — AISi10Mg (Thijs et al.,

2013).
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Rao et al. ont donné les paramétres optimaux dans le cas d’une stratégie bidirectionnelle,
avec une rotation de 90° entre deux couches successives et pour deux températures de
préchauffage (H. Rao et al., 2016). Les parametres sont regroupés dans le Tableau 2.

Température de préchauffage (°C) 35 200
Epaisseur de couche e (um) 30
Ecart-vecteur Ev (um) 100
Puissance P (W) 300 370
Vitesse V (mm/s) 2 000
Densité d’énergie volumique E,o (J/mm?) 50 62

Tableau 2 : Paramétres optimisés pour une densité relative maximale — AlSi7Mg0,6 (H. Rao et al., 2016).

Enfin, la mise en ccuvre d’un relasage au cours de la fabrication des piéces semble
diminuer le taux de porosité. Liu, B. et al. ont mesuré une augmentation de la densité relative
de 2,6 % apres relasage (B. Liu et al., 2019). Aboulkhair et al. ont également obtenu une
réduction de la porosité irréguliére grace a une fusion laser en deux temps : le premier balayage
(« pre-sintering » joue le réle de frittage et le second permet la fusion compléte des particules
de poudre (Aboulkhair et al., 2014). Dans certaines conditions (e = 40 um, Ev = 50 um, P =
100 W, V =500 mm/s (Evol = 100 J/mm?®)), ils obtiennent une densité relative de 99,77 + 0,08 %.

e Perte d’éléments d’alliage

La perte d’éléments d’alliage apparait par une €évaporation générée par une forte
surchauffe du bain de fusion (Altiparmak et al., 2021; Wei et al., 2015). En raison de 1’énergie
incidente élevée, les éléments les plus volatiles atteignent leur point de vaporisation. Dans ce
cas, un écart de composition par rapport a 1’état initial apparait, ce qui va réduire les
performances de 1’alliage considéré (Kaufmann et al., 2016; J. H. Martin et al., 2017; Mertens
et al., 2020; P. Wang et al., 2017). La perte de certains éléments, comme le magnésium ou le
zinc, ne va pas seulement réduire le renforcement par solution solide et par précipitation mais
va aussi diminuer la stabilité des bains de fusion et le développement granulaire. Pour contréler
la perte des éléments au cours du procédé, Zhang et al., pensent qu’il est nécessaire de bien
évaluer la densité d’énergie volumique, qui est selon eux le paramétre clef (J. Zhang et al.,
2019). Malgré la perte de certains éléments par évaporation ou éjection, la composition finale
du matériau aprés fusion reste conforme a la spécification de 1’alliage dans la majorité des cas.

e Oxydation

La couche hydratée présente a la surface des particules de poudre est susceptible de
réagir avec 1’aluminium au cours du procédé de fabrication et de former des oxydes et des
hydroxydes (X. P. Li et al., 2016b). L’oxygeéne résiduel dans la chambre de fabrication peut
¢galement réagir pour former des oxydes ou bien étre capté par 1’écoulement turbulent a la
surface du bain de fusion (Louvis et al., 2011). De plus, les films d’oxydes se formant sur les
bords des bains de fusion diminuent la mouillabilité et le recouvrement des bains adjacents. Ces
phénomeénes peuvent induire une diminution de la densité. Ces films d’oxyde présents a la
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surface supérieure des couches solidifiées peuvent étre brisés sous 1’action du laser et du
brassage du bain de fusion (Figure 10). Les résidus de ces films sont alors retenus et englobés
dans le matériau solidifi¢ formant des inclusions d’oxydes.

Afin d’éviter les phénomenes d’oxydation, il convient de sécher les particules de poudre
avant la mise en place de la fabrication, de maintenir une pression partielle d’oxygene dans la
chambre de fabrication la plus faible possible et d’utiliser une puissance laser suffisante
(200 W) (Thijs et al., 2013; J. Zhang et al., 2019).

Oxide of previous E] [E L
laser hatch ' Solidified track

Al powder Al powder

‘ Layer ‘ ‘ L?;" r
liiimess (hiikness [ solid aluminium

S [ Liquid aluminium

Melt pool
Previous sl
laser hatch
N\ I oxice

\ S &,

Oxide of previous layer's top surface Disrupted oxide

Figure 10 : a) Convection de Marangoni au sein du bain de fusion, b) rupture de la couche d’oxyde et
solidification du bain de fusion (Louvis et al., 2011).

e Fissuration

La fissuration est un défaut qui apparait généralement au cours de la solidification ou
bien lors du refroidissement. Dans la littérature sur le soudage laser, les mécanismes de
fissuration sont classiquement regroupés en deux catégories : la fissuration a chaud et la
fissuration a 1’état solide.

La fissuration a chaud se produit au cours de la solidification et résulte de la présence
d’un film liquide piégé aux espaces interdendritiques. Le retrait de matiére par contraction
thermique au moment de la solidification et les déformations de traction qui en résultent
provoquent le développement de fissures. Cette fissuration a chaud peut elle-méme étre divisée
en deux sous-catégories : fissuration de solidification et fissuration par liquation. Le premier
type se produit, au cours de la solidification au sein de la zone fondue, le long des joints de
grains dans les derniers instants de la solidification (Figure 11) (Kou, 2003). La fissuration par
liquation apparait dans des zones partiellement fondues, proches des zones de fusion et
généralement aux joints de grains. Différents criteres de sensibilité a la fissuration existent : le
critere basé sur D’intervalle de solidification, le critére de Sindu Kou et le critere RDG
(« Rappaz, Drezet, Gremaud ») (Kou, 2015; Rappaz et al., 1999). La fissuration a chaud dépend
de la composition de I’alliage considéré, de I’intervalle de solidification, de la microstructure
(structure granulaire colonnaire/équiaxe, désorientation des joints de grains), de la teneur en
gaz dissous, de la mouillabilité solide/liquide et du procédé (Galy et al., 2018).

La fissuration a 1’état solide se produit, quant a elle, sans la présence d’un film liquide :
des intermétalliques fragiles se forment le long des joints de grains, ce qui entraine une perte
de ductilité et parfois une fissuration sous 1’effet de contraintes internes.
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Figure 11 : Fissuration a chaud d’un alliage EN AW 7075 élaboré par L-PBF (Kaufmann et al., 2016).

Différentes approches ont été etudiées pour réduire la susceptibilité a la fissuration de
certains alliages (Aversa et al., 2019) :
- Reduire le gradient thermique en préchauffant la plateforme de fabrication (Kaufmann et
al., 2016; Mertens et al., 2018) ;
- Modifier le processus de solidification par la réduction de I’intervalle de solidification
(Aversa et al., 2018; Montero-Sistiaga et al., 2016) ;
- Controler la solidification par la formation d’un agent nucléant (AlzSc, AlsZr, AlsTi,
AlsTa...) (Galera-Rueda et al., 2021; A. Martin et al., 2022; J. H. Martin et al., 2017, 2020;
Mertens et al., 2020; Opprecht et al., 2020; Otani & Sasaki, 2020).

3. Alliages d’aluminium Al-Si élaboreés par L-PBF

3.1. Composition chimique

Les alliages de fonderie les plus couramment utilisés en L-PBF appartiennent au groupe
des alliages a durcissement structural Al-Si-Mg. L’ajout de silicium dans la composition
chimique de I’alliage permet d’améliorer la coulabilité, et donc de diminuer le risque de criques
de fonderie. De plus, le diagramme d’équilibre montre que la différence de température entre
le liquidus et le solidus de ce type d’alliage est faible pour des teneurs en silicium inférieures et
proches de 12,6 %m de Si, ce qui facilite leur traitement (Aboulkhair et al., 2019). Le silicium
est insoluble dans 1’aluminium solide au-dessous de 277 °C (Vargel, 2010).

Des différences de composition massique ont été observées sur un alliage AlSilOMg
entre la composition des particules de poudre et celle de la matiere fabriquée : il existe une
Iégere baisse de la teneur en Si et une diminution d’environ 40 % de la teneur en Mg par rapport
a la valeur initiale de la poudre « fraiche » (Aboulkhair et al., 2014; Mauduit et al., 2019). La
perte de magnésium est attribuée a son évaporation au cours de la fabrication puisque c¢’est
I’élément dont la température d’évaporation et sa tension de vapeur saturante sont les plus
faibles. Les débris, ou scories, conséquences du balayage laser sont eux davantage riches en Si
et Mg par rapport a la valeur initiale. Il y a donc un accord entre la composition de la poudre
neuve avec celles des scories et des piéces fabriquées (Tableau 3).
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Echantillon Al (%m) Si (%om) Mg (%om)
Poudre « fraiche » 88,85 10,67 0,48
Poudre recyclée 88,60 10,90 0,49
Matériau imprimé 89,37 10,35 0,28
Débris 85,8 13,00 1,10

Tableau 3 : Composition chimique des poudres et du matériau massif élaboré par L-PBF — AlSi10Mg
(Aboulkhair et al., 2014).

3.2. Microstructure a I’état brut de fabrication

3.2.1. Phases en présence

Dans 1’état brut de fabrication, sans préchauffage de la plateforme de construction, les
phases détectées sont la solution solide d’aluminium et le silicium. Les diagrammes de
diffraction sont identiques quelle que soit la section (Figure 12) (H. Rao et al., 2016). Une
texture semble se dégager, selon la direction <001>. Rao et al. percoivent également un léger
pic de diffraction correspondant a la phase Mg.Si(220) (H. Rao et al., 2016). Ainsi, il est
supposé qu’a la suite du refroidissement rapide, il existe une solution solide riche en aluminium
sursaturée avec présence des phases Si et Mg2Si.

Lorsque la température de la plateforme est augmentée a 200 °C, la figure de diffraction
obtenue est légerement différente (Figure 12) : les pics de diffraction de la phase Si ((220) et
(111)) et de Mg2Si ont une intensité plus élevee. Ainsi, la teneur de la phase Si augmente et
celle de la solution solide diminue. On observe également un décalage vers les angles de
diffraction plus faibles pour les pics correspondant aux plans Al(200) et Al(111). Il est donc
supposé qu’avec un préchauffage a 200 °C, une certaine quantité d’atomes de Si a précipité en
dehors de la matrice d’aluminium. Ces atomes sont susceptibles de réagir avec les atomes de
magnésium pour former la phase Mg2Si. Il semble donc y avoir un vieillissement artificiel a
cette température de préchauffage au cours de la fabrication (H. Rao et al., 2016).
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Figure 12 : Diagrammes de diffraction (DRX) de I'alliage AlSi7Mg0,6 obtenu par L-PBF, fabriqué a 35 °Cet a
200 °C (H. Rao et al., 2016).
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3.2.2. Microstructure sans préchauffage de la plateforme

Le procédé L-PBF, basé sur la fusion locale d’un petit volume de poudre, est considéré
comme un procédé de solidification rapide puisque les vitesse de solidification sont estimées
entre 10° et 10® K/s (X. P. Li et al., 2015). Ces vitesses, associées aux différents cycles
thermiques internes au cours de la fabrication, engendrent des caractéristiques métallurgiques
particuliéres ; par exemple : la formation de solutions solides trés sursaturées, la génération de
contraintes résiduelles, une croissance épitaxiale qui prend forme a partir des couches sous-
jacentes et qui induit une croissance directionnelle, un traitement thermique du matériau déja
solidifié qui peut engendrer des transformations de phase.

L’histoire thermique des piéces élaborées par L-PBF contrdle donc la formation des
microstructures. Au cours du procédé, le matériau subit des transferts thermiques directionnels,
fait face a de forts gradients thermiques et subit des transferts thermiques internes (entre bains
de fusions adjacents et entre couches). De plus, la pénétration du laser fait fondre plusieurs
couches a chaque passage. Ainsi, le matériau, a un endroit donné du volume imprimé, a été
refondu plusieurs fois et a subi différents cycles thermiques.

La section suivante vise a décrire la microstructure des alliages Al-Si élaborés par L-
PBF a I’état brut de fabrication. Cette caractérisation s’effectue a différentes échelles.

e Microstructure cellulaire

Le procédé L-PBF engendre une premiére structure d’empilement de bains de fusion
(Figure 3). Ces bains présentent une structure longitudinale ou bien en « écailles de poisson »
dans les sections XY et XZ respectivement. Chaque bain est lui-méme constitué¢ d’une structure
cellulaire, hétérogéne, dont la taille et la forme évoluent en fonction de la position au sein du
bain de fusion (Figure 13 — a et Figure 14) (Casati et al., 2018; Kim et al., 2016; B. Liu et al.,
2019; H. Rao et al., 2016; J. H. Rao et al., 2017; Thijs et al., 2013). Les cellules sont composées
principalement de phase a-Al, entourée par un réseau d’eutectique, riche en silicium, qui forme
des joints de cellules (Figure 13 —b). Trois zones cellulaires coexistent, indépendamment de la
section observée :

- Une structure cellulaire trés fine (MP fine) localisée au centre des bains de fusion (Figure
13 —aet Figure 14). Les cellules sont les plus fines ; leur diamétre vaut environ 0,4 um (Tableau
4) (Santos Macias et al., 2020; Thijs et al., 2013) ;

- Une structure cellulaire dite « grossiére » positionnée a la frontiere du bain de fusion. Dans
cette zone, les cellules présentent un diametre compris entre 0,5 et 0,7 um (Tableau 4) (Santos
Macias et al., 2020; Thijs et al., 2013) ;

- Une zone affectée thermiquement (ZAT ou HAZ) localisée a la frontiére entre deux bains
de fusion adjacents. Le réseau intercellulaire riche en silicium est partiellement rompu par
grossissement de la phase Si, formant méme des particules plus ou moins rondes. 1l est supposé
que cette ZAT provienne d’une structure cellulaire fine qui a été affectée par la chaleur issue
de la fusion de la couche supérieure et du bain adjacent (Delahaye et al., 2019).

La zone a cellules tres fines représente la majeure fraction du bain de fusion (88 % de
la hauteur d’un bain (Santos Macias et al., 2020). La transition entre les cellules tres fines et les
cellules plus grossiéres s’effectue a environ 7 pm de la frontiére du bain de fusion (Delahaye et
al., 2019; Santos Macias et al., 2020). Les cellules plus grossiéres occupent environ 9 % de la
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surface d’un bain de fusion. Les 3 derniers pourcents sont occupés par la ZAT. Il semblerait
que la taille de cette derniere dépende de la vitesse de balayage (Delahaye et al., 2019). L’effet
des parametres du procéde sur la taille de la microstructure peut étre évalué en utilisant les
équations de Rosenthal et Matyja (Delahaye et al., 2019; Matyja, 1968; D. Rosenthal, 1941;
Tang et al., 2016).

Les vitesses de refroidissement trés importantes induisent la formation d’une solution
solide sursaturée apres fabrication. Dans 1’état brut de fabrication, la concentration de silicium
dissout dans 1’aluminium a été estimée a 4 %m (Marola et al., 2018; J. H. Rao, Zhang, Zhang,
Wu, et al., 2019).

-.'- \7.3'“
A “42

Figure 13 : Microstructure de l’alliage AlSilOMg dans une section XY a [’état brut de fabrication, a) évolution

de la structure cellulaire au niveau d’une jonction entre deux bains (Thijs et al., 2013), b) images STEM et EDS

dans la direction <001> montrant les distributions d’aluminium, de silicium et de magnésium (J. H. Rao et al.,

2017) et c) tomographie FIB/MEB (3,5 x 3,4 x 2,5 um3) de la phase riche en silicium dans une zone a cellules
fines (Santos Macias et al., 2020).

Diametre Longueur Diametre Longueur
Analyse cellules fines cellules fines cellules cellules
(um) (um) grossieres (um) | grossieres (1um)
2D - MEB 0,32 £ 0,06 1,66 + 0,36 0,53 + 0,06 1,65 + 0,26
3D - FIB/MEB 0,37 0,50

Tableau 4 : Mesure de la taille des cellules a-Al pour une fabrication sans préchauffage de la plateforme

(Santos Macias et al., 2020).
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Figure 14 : Microstructure de l’alliage produit par une stratégie bidirectionnelle dans [’état brut de fabrication
dans une section XZ. Les micrographies de droite sont obtenues par des grandissement plus importantes dans
les zones encadrées sur les micrographies de gauche. Les lignes blanches indiquent les différentes zones —
AISil0Mg (Thijs et al., 2013).

e Microstructure granulaire

Des observations en microscopie électronique a balayage associées a des analyses
EBSD permettent de révéler la microstructure granulaire du matériau élaboré ainsi que les
orientations particulieres (Figure 15).

Figure 15 : Cartes d orientation EBSD d’un alliage AISi10Mg sur des sections a) XZ et b) XY. Les pointillés
représentent les frontieres des bains de fusion (Thijs et al., 2013).

Dans une section XZ (Figure 15 — a), les bains de fusion sont observables : ils
contiennent des grains allongés, croissant vers le centre du bain (50 um de long et 5 — 10 um
de large). Une croissance épitaxiale se produit uniquement a des endroits spécifiques, sur la
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ligne médiane du bain. Au-dela de cette ligne, des grains de petite taille sont observés. Cela
peut s’expliquer par le fait qu’il existe une croissance compétitive des grains au moment de la
solidification et seulement certaines orientations peuvent croitre davantage vers le centre du
bain, ¢’est-a-dire dans le sens du gradient thermique. Au niveau de la derniere couche, il y a
formation de grains équiaxes sur le dessus du bain. Pour toutes les autres couches, la partie
supérieure du bain solidifié est refondue au moment du dép6t d’une nouvelle couche de poudre
puisque la profondeur de refusion est d’environ 70 um. Les grains équiaxes préalablement
formés sur la partie supérieure sont alors refondus et disparaissent.

Sur une section XY (Figure 15 — b), des bandes de grains orientées dans le méme sens
que la direction de balayage sont observables. Autour des bords des bains de fusion, de petits
grains (taille inférieure & 3 um) sont présents et sont orientés aléatoirement. Au niveau de la
ligne médiane du bain, les grains sont larges et mesurent environ 12 pum. Ces derniers sont
orientés dans la direction <001>, parallelement a la direction de construction. Enfin, entre la
ligne médiane et les bords des bains de fusion, des grains « intermédiaires » sont observés. Ils
mesurent environ 6 um et semblent étre orientés dans les directions <110> et <111> (Thijs et
al., 2013). Rao et al. ajoutent un autre aspect a cette étude EBSD en rapportant les angles de
désorientations entre cellules. Les grains d’aluminium sont séparés par des joints de grains
fortement désorientés, notamment aux bords des bains de fusion. Tous les grains sont eux-
mémes divisés en de plus petites cellules, séparées par des frontiéres peu désorientées

Ainsi, un bain de fusion solidifié contient plusieurs grains qui eux-mémes contiennent
une structure cellulaire. La forme et la taille des grains, mais aussi celles des cellules dépendent
uniquement de leur position au sein du bain de fusion.

e Texture et effet de la stratégie de balayage

La solidification directionnelle au sein des bains de fusion est responsable d’une texture
morphologique mais aussi d’une texture cristallographique. Thijs et al. ont étudié 1’influence
de la stratégie de balayage sur les textures obtenues apres fabrication (Thijs et al., 2013). Le
balayage uni- ou bidirectionnel de chaque couche n’affecte pas la texture cristallographique :
une forte texture <100> le long de la direction de balayage et une faible texture <110> le long
de la direction de construction. Cette affirmation a été confirmée par Santos Marcias et ses co-
auteurs (Santos Macias et al., 2020).

Les échantillons balayés de maniére bidirectionnelle et relasés de la méme maniere avec
une rotation de 90° du sens de balayage dans le plan de construction (imitation d’une rotation
a 90° entre couches) présentent une texture cristallographique globalement diminuée. Les
seconds bains de fusion sont moins profonds puisque la conductivité thermique et la réflectivité
de la matiére solide sont plus élevées que pour des particules de poudre. Ceci contribue a
diminuer la texture par une plus grande dispersion d’orientation des grains. De méme, lorsque
la stratégie de balayage est une stratégie en flots, la structure devient plus isotrope (Thijs et al.,
2013). Enfin, il faut noter que la texture ne varie pas le long de la hauteur. Il n’existe donc pas
de mécanisme de croissance compétitive sur de plus grandes échelles (en dehors des bains).
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3.2.3. Microstructure avec préchauffage de la plateforme

Le préchauffage de la plateforme de fabrication est un des parametres du procédé L-
PBF qui peut avoir une certaine importance puisqu’en fonction de la température choisie, les
propriétés du matériau fabriqué peuvent étre modifiées. A 1’origine, le préchauffage était utilisé
pour réduire les contraintes résiduelles ou pour réduire la susceptibilité a la fissuration a chaud
de certains alliages (Bosio, Shen, et al., 2021; Mertens et al., 2018). Dans le cas des alliages
d’aluminium a durcissement structural, le préchauffage peut engendrer des différences de
propriétés par rapport & un matériau imprimé sans préchauffage.

Différentes études ont été menées sur des pieces fabriquées a partir d’une plateforme de
construction préchauffée. Les températures généralement utilisées pour ces études sont
comprises entre 150 et 200 °C. Cette section regroupe certaines modifications microstructurales
engendrées par de tels préchauffages.

e Microstructure cellulaire

Avec un préchauffage de la plateforme fixé entre 140 et 200 °C, la forme des bains de
fusion n’est pas modifiée par rapport au cas sans préchauffage. Les bains présentent une hauteur
et une largeur similaires (Casati et al., 2018; Santos Macias et al., 2020).

La structure cellulaire est toujours présente, et posséde toujours les trois mémes zones :
cellules tres fines, cellules grossieres et zone affectée thermiquement. Cependant, une légére
augmentation de I’épaisseur des zones affectées thermiquement et a cellules grossiéres a été
relevée par Santos Marias et ses co-auteurs. De plus, les dimensions de tous les types de cellule
ont augmenté avec le préchauffage a 200 °C de la plateforme (Tableau 4 et Tableau 5)
(Delahaye et al., 2019; Santos Macias et al., 2020; Siddique et al., 2015). Le diamétre des
cellules les plus fines a augmenté de 78 %, pour atteindre la taille des cellules grossieres formées
sans préchauffage. (H. Rao et al., 2016; Santos Macias et al., 2020). Un épaississement du
réseau de silicium a également été observé (Santos Macias et al., 2020).

Diamétre Longueur Diamétre Longueur
Analyse cellules fines cellules fines cellules cellules
(um) (um) grossiéres (um) | grossiéres (um)
2D - MEB 0,57 +£ 0,08 1,74 +£ 0,39 0,85+ 0,19 2,47 + 0,59
3D - FIB/MEB 0,52 0,70

Tableau 5 : Mesure de la taille des cellules o-Al pour une fabrication avec un préchauffage de la plateforme a
200 °C (Santos Macias et al., 2020).

La structure cellulaire présente des précipités au sein des cellules, donc dans la matrice.
Ces derniers ont été assimilés a des précipités riches en silicium et ont été observés pour des
températures de préchauffage comprises entre 150 et 200 °C (Bosio, Shen, et al., 2021; Casati
et al., 2018; Santos Macias et al., 2020; Zhao et al., 2019). Ces précipités sont présents dans
les trois types de structures (cellules fines, grossieres et ZAT) (particules en bleu sur la Figure
16). Deux populations de précipités sont présentes : I’une ronde et 1’autre sous forme d’aiguille
(Santos Macias et al., 2020). Ces précipites peuvent étre présents lorsqu’aucun préchauffage
n’est appliqué, mais leur taille ne permet pas toujours de les observer aisément (L. Zhou et al.,
2018). Ainsi, le temps de maintien a plus haute température permet une diffusion plus
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importante des éléments, induisant des phénoménes de sphéroidisation dans le réseau de
silicium, ainsi qu’une précipitation de Si a partir de la solution sursaturée au sein des cellules
(Casati et al., 2018). Avec un préchauffage a 200 °C, d’autres auteurs ont observé une
précipitation supplémentaire : celle de Mg.Si (Hadadzadeh et al., 2019).

Figure 16 : Tomographies FIB/MEB des phases riches en Si, a) cellules fines, b) cellules grossieres et ¢) ZAT de
Ualliage AlSi10Mg élaboré par L-PBF avec un préchauffage a 200 °C. Les dimensions sont respectivement de
53x5x1um3,5,3x4,7x0,7um3et5,3 x 4,7 x0,7 um3. Les précipités riches en silicium observés dans la
matrice d’aluminium sont représentés en bleu (Santos Macias et al., 2020).

e Microstructure granulaire et texture

De la méme maniere que sans préchauffage de la plateforme, deux structures de grains
semblent se détacher : une structure granulaire grossiére a I’intérieur des bains de fusion et une
structure fine aux frontiéres (H. Rao et al., 2016). Les variations de taille de grains obtenues
sans et avec préchauffage sont tres faibles, comme pour les variations de texture (Santos Macias
et al., 2020).

3.3. Microstructure apres traitements thermiques

Les alliages de fonderie Al-Si-Mg ne sont généralement pas laissés a 1’état brut de
fonderie mais traités thermiquement afin d’augmenter leurs propriétés mécaniques par des
traitements de trempe structurale ou de vieillissement. L’ajout de magnésium Mg associé a la
présence de silicium permet un durcissement par précipitation de la phase Mg.Si lors d’un
traitement thermique de vieillissement. Différentes désignations sont utilisées pour définir ces
traitements (Develay, 1986) :

- T5: refroidissement contrdlé apres solidification et vieillissement artificiel ;
- T4 : mise en solution et trempe suivies d’un vieillissement naturel (maturation) ;
- T6 : mise en solution et trempe suivies d’un vieillissement artificiel (revenu) maximal.
La séquence de précipitation se déroulant dans ce systéeme est la suivante (Daoudi et al., 2010;
Edwards et al., 1998) :
Solution solide sursaturée a-Al = clusters Mg/Si = zones GP - >’ = B’ 2 B(Mg2Si)

Les précipités B’’ correspondent & des précipités métastables, semi-cohérents avec la
matrice et se présentent sous forme d’aiguilles le long de la direction <100> de la matrice. Leur
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longueur est d’environ 20 a 100 nm et leur diameétre d’environ 6 nm. Ces précipités fournissent
I’état le plus dur. Au cours du vieillissement, 3’ perd sa cohérence pour former ’, puis f la
phase d’équilibre. B’ et B ne permettent pas d’améliorer les propriétés mécaniques (Edwards et
al., 1998).

Dans le cas de matériaux élabores par L-PBF, la microstructure a 1’état brut étant trés
différente de celle issue de fonderie, les post-traitements thermiques modifient de maniére
différente la microstructure de départ.

3.3.1. Influence d’un vieillissement artificiel T5

Pour des traitements a des températures inférieures a 300 °C, il n’y a pas de modification
de la structure des bains de fusion et de la structure cellulaire (Figure 17). Entre 150 et 250 °C,
la précipitation de Si a ’intérieur des cellules d’aluminium est caractérisee par la présence de
particules de petite taille (Kimura & Nakamoto, 2016). Des précipités sous forme d’aiguille
sont également détectés en MET apres un vieillissement a 160 °C (200 nm de long et 5 nm de
largeur) et ont été attribués a des précipités de silicium pur (Fousova et al., 2018). Pour des
températures supérieures a 300 °C, le réseau cellulaire est discontinu/rompu et le silicium
apparait sous forme de particules, dont la taille augmente avec la température (Fiocchi et al.,
2017; Kimura & Nakamoto, 2016). Au-dela du seuil des 500 °C, la différence de microstructure
entre les sections XY et XZ est effacée (Kimura & Nakamoto, 2016).

Figure 17 : Micrographies d’une section XY d’un échantillons a) dans 1’état brut de fabrication, et traité
pendant 5 h a b) 150, ¢) 200, d) 250,e) 300 et f) 350 °C — AlSi7Mg0,3 (Kimura & Nakamoto, 2016).

3.3.2. Influence d’un traitement T4

Dans le cas d’une mise en solution, les particules grossissent davantage : les grosses
particules se développent au détriment des petites et atteignent une taille allant de 2 a 5 um
(Figure 18) (X. P. Li et al., 2015; Mauduit et al., 2017; J. H. Rao et al., 2017). Le phénomene
mis en cause ici est double : d’une part la diminution de la teneur en Si en solution et d’autre
part le phénoméne de maturation d’Ostwald (les petites particules se dissolvent et se redéposent
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sur de plus grosses) (X. P. Li et al., 2015). Ainsi, la maturation d’Ostwald et la coalescence de
particules adjacentes engendrent une dissolution et une diminution du nombre de particules
mais une augmentation de la fraction surfacique/volumique de particules au cours du temps.
Cela correspond au grossissement global et continu des particules de Si (J. H. Rao et al., 2017,
J. Zhang et al., 2019). Une étude par DRX permet de confirmer la présence de la phase silicium
puisque les pics Si(111) apparaissent sur le diffractogramme des la premiére heure de
traitement, et les pics de diffraction de 1’aluminium se décalent, confirmant la réduction de la
sursaturation de la matrice et du niveau de contrainte (Casati et al., 2018; J. H. Rao et al., 2017).

Figure 18 : Micrographies obtenues aprés mise en solution & 535 °C pendant a) 15 min, b) 1 h,c) 4 hetd) 24 h
— AlSi7Mg0,6 (J. H. Rao et al., 2017).

3.3.3. Influence d’un traitement T6

Le revenu a température intermédiaire (150 — 190 °C) apres la mise en solution ne
modifie pas la structure dans le sens ou aucune différence n’existe entre la section XY et XZ.
Les particules de Si grossissent au cours de ce traitement et des phases intermétalliques riches
en fer peuvent apparaitre. Bien que la microstructure évolue en fonction des traitements, la
structure cristallographique reste inchangée (Yang, Rometsch, et al., 2018).

3.3.4. Synthése

A 1’état brut, le matériau élaboré présente une structure cellulaire treés fine composée de
cellules d’aluminium entourées par un eutectique riche en silicium. La solution solide est
sursaturée en Si. Au cours d’un vieillissement a une température inférieure a 300 °C, la structure
cellulaire est conservée et une précipitation fine de Si a lieu a I’intérieur des cellules. Pour une
température supérieure a 300 °C, le réseau eutectique est rompu et les cellules ne sont plus
clairement définies mais les bains de fusion restent dissociables. La saturation de la solution
solide est réduite. Dans le cas d’une mise en solution, les bains de fusion ne sont plus
observables et la microstructure ne dépend plus de la section considérée. Un grossissement des
particules se produit, d’autant plus lorsque le temps de maintien augmente. La diffusion du Si
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depuis la solution solide et son réarrangement se produisent tres vite, 1’équilibre est atteint en
moins d’une heure de traitement.

Lorsqu’un préchauffage de la plateforme de fabrication est effectué¢ (150 — 200 °C), la
microstructure obtenue se rapproche de celle obtenue aprés un vieillissement artificiel réalise
aux mémes températures. Une schématisation de 1’évolution de la microstructure globale est
présentée en Figure 19.

Brut de fabrication Solution solide

RT sursaturée a-Al
Particule de Si

100 Eutectique

) - riche en Si
Joints de grains

130 Vieillissement Solution solide a-Al
~ Précip_itation _de
%J particule Si
< 200
—

I
<
g Solution solide a-Al
g 270 Particules Si grossiere
=
Réseau de Si
lobulaire
330 2
Mise en solution + Croissance de

450 revenu grains faible
Précipité Mg,Si
550 Particule Si grossiére

Vieillissement artificiel a 160 — 180 °C

Figure 19 : Evolution de la microstructure selon différents traitements thermiques (adapté de (Zhao et al.,
2022)).

3.4. Propriétés mecaniques

3.4.1. Dureté

* L-PBF brut vs fonderie

Les propriétés de I’alliage A1Si10Mg elaboré par fonderie et par L-PBF sont présentées
dans le Tableau 6. La dureteé a I’état brut de fabrication est élevée (110 — 130 HV en général)
(Tableau 6). Elle est supérieure a celle du méme alliage élaboré par fonderie. Des études ont
montré que cet état de dureté était d0 a la microstructure tres fine obtenue par L-PBF
(Aboulkhair et al., 2015). Cette dureté évolue en fonction de la position dans le bain de fusion
et de la taille des cellules : plus les cellules sont fines, plus la dureté est élevee (essais de nano-

28



Chapitre 1 : Etat de I’art sur les alliages d’aluminium élaborés par L-PBF

indentation) (Delahaye et al., 2019; Tang & Pistorius, 2017). La zone affectée thermiquement
présente la dureté la plus faible. Le réseau eutectique a 1’état brut de fabrication, riche en Si,
entrave le mouvement des dislocations. De plus, la solution solide obtenue apres
refroidissement est une solution solide sursaturée en éléments d’alliage, ces derniers engendrent
un durcissement par solution solide important (X. Liu et al., 2019a).

Tres peu d’informations sont fournies quant a 1’éventuelle différence de propriété entre
les plans XY et XZ.

o Effet des traitements thermiques

Un traitement dont la température est supérieure a celle de recuit (300 °C) diminue la
dureté de maniére importante (110 - 60 - 80 HV). Le traitement T6, permet d’obtenir une
valeur de dureté l1égérement supérieure a celle du matériau de fonderie dans son état T6. Enfin,
les traitements de vieillissement artificiels a température modérée (160 — 190 °C) permettent
d’obtenir un pic de dureté au cours du maintien.

o Effet du préchauffage de la plateforme

La température de préchauffage semble avoir un effet sur les mesures de durete,
notamment lorsque celle-ci est élevée et proche de la température de revenu de 1’alliage. Il a été
démontré qu'un préchauffage a 100 °C ne permettait pas d’améliorer la dureté au cours de la
fabrication, mais qu’une température de 150 °C le permettait (Mauduit et al., 2019). Cependant,
le préchauffage de la plateforme peut engendrer des gradients sur la hauteur de fabrication sans
que I’effet ne soit réellement compris (Bosio, Shen, et al., 2021; Hitzler, Janousch, et al., 2017;
Mauduit et al., 2019). Enfin, le préchauffage de la plateforme (150 — 200 °C) ne permet pas
d’augmenter la dureté lors d’un traitement artificiel a basse température en raison d’un
vieillissement au cours de la fabrication (Figure 20) (Casati et al., 2018; Mauduit et al., 2019).
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Figure 20 : Courbe de vieillissement a 160 °C de [’alliage AISi10Mg fabrigué sur une plateforme non
préchauffée (CP AB) et chauffée a 160 °C (HP AB) (Casati et al., 2018).
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Préchauffage

Matériau Traitement thermique Dureté (HV) Source
plateforme
AlSi1l0Mg Fonderie T6 90 ASM Handbook
Brut 120
AISi7Mg0,6 Non 535°C-1h 60 (J. H. Rao et al., 2017)
535-1h+ 115
165°C—-4h
127 (Thijs et al., 2013)
116 (Casati et al., 2018)
102 (Casati et al., 2021;
Casati & Vedani, 2018a)
Brut 127 (XY) (Kempen et al., 2012)
125 (Fousova et al., 2018)
125 (Aboulkhair et al., 2016)
132 (Takata et al., 2017)
110 (Aboulkhair et al., 2015)
160°C-8h 134 (Casati et al., 2018)
o (Casati et al., 2021;
160°C—4h 187 Casati & Vedani, 2018a)
160 °C - 5h 140 (Fousova et al., 2018)
Non 300°C-2h 80 -85 (Fousova et al., 2018)
300°C-2h 88 (Takata et al., 2017)
520°C - (1-4) h 62 — 68 (Aboulkhair et al., 2015)
o (Casati et al., 2021,
540°C-1h 8 Casati & Vedani, 2018a)
AlSil0Mg 530°C-6h 60 (Takata et al., 2017)
(Casati et al., 2021;
Te 113 Casati & Vedani, 2018a)
T6 105 (Fousova et al., 2018)
T6 100 (Aboulkhair et al., 2016)
520°C-1h+ —_—
160 °C — (6-12) h (Aboulkhair et al., 2015)
520°C-4h+ 94 - 96
160 °C - (6-12) h
480-540°C-1-9h 125 HBW
480-540°C-1-9h 60 HBW
510-540°C—-1-3h + (Girelli, Tocci, et al.,
80 160 °C 4 100 - 110 HBW 2019)
480°C-6h+
160°C4h 80 HBW
150 Brut 139 (XY) (Raus et al., 2016)
Brut 149 (X2)
. Brut 117 .
160 °C 160°C _4n 113 (Casati et al., 2018)
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3.4.2. Propriétés en traction

Un échantillonnage des propriétés en traction est présenté dans le Tableau 7. Une synthése est
proposée en suivant. Pour un panel plus exhaustif, il est possible de se reporter a la « review »
de Zhao et al. (Zhao et al., 2022).
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Figure 21 : Courbes de traction de I’alliage AISi7Mg0,6 obtenues aprés, a) des traitement T5 et T6 pour un
plateau non préchauffé (CP T5 et CP T6) et pour une plateforme préchauffée a 160 °C dans 1’état brut (HP T5)
(Casati et al., 2018) et b) recuit et mises en solution a des températures et pour des temps plus ou moins longs —

AISi7Mg0,6 (J. H. Rao et al., 2017).

e L-PBF brut vs fonderie

Dans I’état brut de fabrication non préchauffé, les valeurs de limite d’¢lasticité et de
résistance a la traction se trouvent respectivement dans les intervalles : 280 — 300 et 400 —
500 MPa. Les allongements a rupture sont compris entre 1 et 10 %. Ces valeurs sont supérieures
a celles obtenues pour le matériau élaboré par fonderie.

L’orientation de fabrication joue un réle important dans le comportement en traction
(Figure 21). La résistance est peu impactée par I’orientation alors que 1’allongement en dépend
fortement. Les éprouvettes verticales présentent des allongements plus faibles que les
éprouvettes horizontales. Cette différence est liée a la superposition des couches de matériau
solidifié et notamment a la frontiére des bains de fusion qui présente une structure cellulaire
plus grossiere et une zone affectée thermiquement ou le réseau de silicium est globulaire.

e Effet du préchauffage et des traitements thermiques

Pour une plateforme préchauffée a 160 ou 200 °C, la limite d’¢lasticité et la résistance
mécanique diminuent (Casati et al., 2018; J. H. Rao et al., 2017; Santos Macias et al., 2020).
Cependant, Zhao et al. ont tracé 1’évolution des propriétés en fonction des paramétres procédé
pour plusieurs températures de préchauffage et aucune corrélation claire n’est ressortie (Zhao
etal., 2022).

Les traitements thermiques de vieillissement améliorent les résistances mécaniques
mais réduisent la ductilité. Un recuit, en rompant le réseau de silicium améliore la ductilité aux
dépens de la résistance, tout comme le traitement de mise en solution. Le traitement T6 permet
de revenir aux propriétés de fonderie et fournit un bon compromis entre la résistance et la
ductilité (Figure 21).
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Préchauffage Traitement Rm Rpo,206 o
plateforme thermique Axe (MPa) | (MPa) A%) Source
. 300 — 220 — ASM Handbook
Fonderie o ) 360 200 | 178 AlSi10Mg
398 257 8 (Casati & Vedani, 2018a)
X 471 321 9 (Casati et al., 2018)
Brut 426 280 10 (H. Rao et al., 2016)
. 493 292 6 (Casati et al., 2018)
Non 395 230 5 (H. Rao et al., 2016)
160 °C - 4h X 411 310 5
°C _ (Casati & Vedani, 2018a)
SA0°C—Ih+ 1 o | 506 | 286 | 4
160°C—-4h
X 323 243 15
T6 (Casati et al., 2018)
z 302 223 16
X 410 275 9
Brut
z 400 255 4
150 °C (Mauduit et al., 2019)
540°C -2 h+ X 350 295 10
170°C-6h z 310 280 3
X 386 248 9
160 °C Brut (Casati et al., 2018)
VA 412 228 7
X 308 205 11
200 °C Brut (H. Rao et al., 2016)
Z 290 187 3
X 500 286 0,007 (Santos Macias et al.,
Brut 2020)
Z 377 255 2
Non 160 °C —5h 342 268 1
300 °C — 2h . 56 158 10 (Fousova et al., 2018)
510 °C - 6h +
170 °C — 4h 284 210 5
150 °C Brut XZ 412 242 6 (Raus et al., 2016)
200 °C Brut X | 350 | 203 |o0gs| (SantosMaciasetal,

2020)

Tableau 7 : Exemples de propriétés de traction observées dans la littérature pour différents alliages Al-Si
(Gris : AISi7Mg0,6 ; Noir : AISi10Mg).
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As built T5 temper T6 temper

Figure 22 : Fractographies de l'alliage AlSi7Mg0,6 (de gauche a droite : brut, traité T5 et traité T6) (Casati &
Vedani, 2018a).

Sur les facies de rupture a I’état brut de fabrication, des formes rappelant celles des bains
de fusion sont visibles pour certains auteurs ((Delahaye et al., 2019; Tang & Pistorius, 2017)).
A plus fort grandissement (Figure 22), les faciés présentent de fine cupules, signe d’un
comportement ductile (Prashanth et al., 2014). La taille de ces cupules est comparable a celle
des cellules. Ainsi, ’endommagement est associé au réseau de silicium (Delahaye et al., 2019;
Santos Macias et al., 2020; Zhao et al., 2022). Le faciés issu de I’éprouvette TS ne présente pas
de réelle différence par rapport a I’état brut : la microstructure est peu modifiée entre les deux
états. Au contraire, apres une mise en solution et un revenu, les cupules s’amorcent sur les
particules de silicium de taille importante (de I’ordre du micron), disjointes et uniformément
réparties dans la matrice (Casati & Vedani, 2018a).

3.5. Synthése

Les piéces obtenues par L-PBF a I’état brut de fabrication présentent des propriétés
mecaniques élevées en raison de 1’existence d’une microstructure cellulaire dendritique tres
fine ainsi qu’a la présence de grains fins. Les joints de cellules, riches en Si, peuvent entraver
le mouvement des dislocations (J. H. Rao et al., 2017). De plus, le caractére « directionnel » de
la solidification genére une texture morphologique et cristallographique des grains selon la
direction de construction (Thijs et al., 2013). La taille et la forme des grains et des cellules
varient cependant au sein des bains de fusion en fonction des gradients thermiques présents au
cours de la solidification. Enfin, la solution solide obtenue aprés refroidissement est une
solution solide sursaturée en ¢éléments d’alliage, qui engendre un durcissement par solution
solide important.

L’¢évolution des propriétés mécaniques est liée aux modifications microstructurales
engendrées par les valeurs de températures et de temps de maintien. Pour des températures
inférieures a 200 °C, il est possible d’augmenter la dureté du matériau, tandis que pour des
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températures supérieures a 300 °C, un maintien en température engendre une diminution de la
dureté mais une augmentation de la ductilité. L’état T6 permet de revenir aux propriétés
classiques obtenues par fonderie. Une synthese des évolutions microstructurales et mécaniques
en fonction de différents traitements thermiques est présentée en Figure 23.

Brut T5:160 °C —5h

* Solution solide saturée
0-Al + réseau Si

¢ Solution solide a-Al
réduite + réseau Si +

con.tinu . précipitation
* Anisotropie * Anisotropie
* 110- 130 HV * 140HV
* Rpgs, > 250 MPa * Rpga, > 270 MPa
* Rm>350 MPa * Rm>350 MPa
© ACH)=1-10 . ACH)=1-5
Recuit : T6 : 510 °C — 6h
300 °C -2h +170 °C — 4h
* Solution solide a-Al a * Solution solide a-Al a
I’équilibre + réseau Si 1’équilibre +
globulaire + particules Si particules Si
* Anisotropie » Isotropie
» 80-85 HV « 80-110HV
. gﬁ‘z%gé?ﬁg/wa * Rpgas, ~ 200 MPa
. = a * Rm ~ 280 MPa
* A(%)~ 10 o A(%)~ 10

Figure 23 : Evolutions des microstructures et des propriétés mécaniques en fonction de différents traitements, a)
état brut de fabrication, b) traitement T5, c) recuit et d) traitement T6 (micrographies : (Fousova et al., 2018)).

4. Alliages d’aluminium Al-Zn-Mg-Cu-Zr élaborés par
L-PBF

La majorité des alliages fabriqués par L-PBF sont des alliages d’aluminium de fonderie,
tels que les alliages Al-Si (cf. partie précédente) et ne sont pas employés pour des applications
structurales. Pour de telles applications, des alliages a hautes performances sont utilisés. Ces
derniers sont élaborés par des procédés thermomécaniques (Raabe et al., 2019). Les alliages de
corroyage structurels sont essentiellement issus des série 2xxx, 6xxx et 7xxx. L’élaboration par
L-PBF de ces alliages est difficile car ils présentent une susceptibilité a la fissuration a chaud
(Dixit & Liu, 2022). Cette section s’intéresse aux alliages de la série 7xxx élaborés par L-PBF.
L’étude se concentre principalement sur les deux alliages de référence 7075 et 7050. Ils sont
d’abord vus comme des produits corroyeés, puis leur non-imprimabilité par L-PBF est présentée.
Enfin, les approches utilisées, et celle retenue, pour permettre leur élaboration par fabrication
additive sont abordees.

4.1. Alliage de base : alliages 7075 et 7050

4.1.1. Composition chimique

Ces deux alliages sont choisis comme référence, car amplement utilisés pour des
applications aéronautiques. L’alliage 7050 est utilisé pour des produits d’épaisseur supérieure
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a 80 mm (Vargel, 2010). Sa composition chimique différe de celle du 7075 par le remplacement
du chrome par le zirconium (ce qui améliore la trempabilité et réduit la taille des grains) et par
une augmentation de la teneur en cuivre (bon compromis résistance mécanique — résistance a
la corrosion avec un double revenu) (Vargel, 2010).

Eléments ;
Al Zn Mg Cu Zr Cr Fe Si Mn
(Yom)
7075 Base | 51-6,1 | 21-29 | 12-2 0 0,18-0,28 | <0,5 <04 <0,3
7050 Base | 5,7-6,7 | 19-26 | 2-2,6 | 0,08—0,15 <0,04 <015 | <0,12 | <0,1

Tableau 8 : Composition chimique des alliages 7075 et 7050 (Davies, 1993).

4.1.2. Traitements thermiques, précipitation et propriétés mécaniques

e Traitements thermiques de durcissement structural

Le systéeme quaternaire Al-Zn-Mg-Cu est un systéme dont les caractéristiques
mécaniques élevées sont obtenues a I’aide d’un traitement de durcissement structural (défini au
paragraphe 2.1.2). Celui-ci consiste en une série de traitements thermiques qui modifient la
microstructure pour faire précipiter une phase durcissante (Figure 24). Le traitement thermique
global est donc divisé en trois étapes :
- La mise en solution a pour but de dissoudre / remettre en solution les différents éléments
d’addition participant a la précipitation durcissante (Zn, Mg et Cu) et d’obtenir une
concentration élevée en lacunes. La température de traitement est comprise entre 450 et 475 °C ;
- Latrempe permet de maintenir une solution solide sursaturée en éléments d’addition et en
lacunes a température ambiante. Le systéme induit est métastable et évolue a température
ambiante.
- Lerevenu s’effectue a température modérée (120 — 180 °C) apres une maturation, plus ou
moins longue. Il contribue a accentuer la décomposition de la solution solide par dissolution
des zones GP et a la précipitation de phases stables et métastables. Au cours du revenu, la dureté
passe par un maximum, le pic de dureté, qui définit 1’état T6. Au-dela du pic, le matériau est
dit sur-revenu. Les propriétés du matériau dépendent a la fois de la nature, de la cohérence, de
la taille et de la fraction volumique des précipités obtenus. Ces parameétres de précipitation
dépendent eux-mémes des parametres des traitements effectués.

Température

Mise en
solutio

Treifnpe

|

M = Temps
Etatinitial o re0on

Figure 24 : Schématisation du traitement thermique de durcissement structural.
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e Séquence de précipitation

La précipitation durcissante des alliages Al-Zn-Mg provient des interactions
préférentielles entre les atomes de zinc et de magnésium (Polmear, 1957). Dans le cas du
systeme Al-Zn-Mg-Cu plusieurs décompositions de la solution solide sont possibles en fonction
des compositions chimiques :
- Solution solide sursaturée > Zones GP 2 1’ 2 n-MgZn;
- Solution solide sursaturée - ZonesGP > T > T

Les zones GP se forment & basse température par la décomposition de la solution solide.
Ce sont des amas de soluté nanométriques qui possédent la méme structure que la matrice. Ils
sont coheérents avec elle, et sont cisaillables par les dislocations. Deux types de zones existent :
les GP(I) qui se forment a partir de clusters riches en solutés a une température entre I’ambiante
et 150 °C sous la forme de couches alternées de zinc et de magnésium, et les GP(Il) qui
apparaissent durant la trempe et évoluent au-dessus de 70 °C. Elles seraient des couches riches
en zinc. Les zones GP sont parfois considérées comme des germes pour la formation de ny’, bien
que cela ne soit pas toujours nécessaire. Le cuivre semble favoriser la formation de ces zones
GP permettant d’obtenir un durcissement plus important dans les premiéres heures de revenu
(Develay, 1986; Dubost & Sainfort, 1991; Marlaud, 2008; Oger, 2017).

La phase 1’ est une phase métastable, de structure hexagonale et de composition
possible MgsZn11Al. Elle est la principale phase durcissante et se forme lors d’un revenu entre
120 et 180 °C. Son domaine de stabilité augmente en présence de cuivre. Elle est (semi)-
cohérente avec la matrice et se présente sous forme de petites plaquettes d’épaisseur de I’ordre
de 2 nm.

La phase 1 est la forme stable de la phase 1’. Elle posséde également une structure
hexagonale, mais est incohérente avec la matrice. Sa composition est généralement donnée
comme étant MgZn, mais sa composition probable, dans le systéme Al-Zn-Mg-Cu, est Mg(All,
Zn, Cu)>.

Pour les alliages revenus dont la teneur en magnésium est importante (Mg > 2 %) ou
lorsque 1’alliage est sur-revenu aprées une trempe rapide, les phases T’-Al.Mg2Zns (métastable,
semi-cohérente) / T-Mgs2(Al,Zn)ag (Stable, incohérente) peuvent se former, sous forme cubique
(Dubost & Sainfort, 1991).

Dans les alliages présentant du cuivre, la phase 1 est souvent accompagnée de la phase
S-Al,CuMg- (Develay, 1986). De plus, des particules dispersées peuvent se former aux cours
des différents traitements thermiques. Ces dispersoides sont souvent composés d’éléments a
faible solubilité et a faible diffusivité dans I’aluminium solide (Sc, Zr) (Mé&chler et al., 1991).
Des phases intermétalliques peuvent également exister, telles que Mg2Si ou Al7CuzFe.

e Propriétés mécaniques résultantes

Les propriétés mécaniques des deux alliages de référence, traités thermigquement, sont
présentées ci-dessous (Tableau 9).
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Alliage Rpo2s (MPa) Rm (MPa) A(%) | E(GPa) HV
7075 (T6) 460 — 505 525 — 572 8-11 71 170 - 180
7050 (T73651) 425 — 455 510 — 524 7-11 70,3 160 — 170

Tableau 9 : Grandeurs mécaniques des deux alliages corroyés aprés traitement thermique (Davies, 1993).

4.1.3. Fabricabilité par L-PBF : difficultés et perspectives

Lorsque 1’alliage 7075 est ¢laboré par L-PBF, une fissuration se produit avec des
fissures orientées le long de la direction de fabrication (Figure 25). Cette fissuration se produit
au cours du processus de solidification au niveau des joints de grains ; elle est favorisée par la
différence de retrait et la contraction thermique entre la zone semi-liquide et son environnement
solide (Stopyra et al., 2020; T. Wang et al., 2022).

a) Al7075

’ ‘!""‘
s

g 1

i"__ y! ‘OOAHO

Large columnar grains with cracks

Cracks

Figure 25 : a) Micrographie électronique de l’alliage 7075 élaboré par L-PBF montrant la présence de fissures
le long de la direction de fabrication, b) Cartographie EBSD et présence de fissures intergranulaires (J. H.
Martin et al., 2017).

La premiere approche (paragraphe 2.2.2) testée dans la littérature pour réduire la densité
de fissure est la réduction du gradient thermique en préchauffant la plateforme de fabrication
(Kaufmann et al., 2016; Mertens et al., 2018). Des préchauffages a 200 et 400 °C ont été évalués
mais cela n’a pas permis la fabrication sans fissure de I’alliage.

La deuxiéme approche cherche a modifier le processus de solidification en réduisant
I’intervalle de solidification. Pour cela, différents auteurs ont ajouté a la composition de
I’alliage 7075 du silicium (Aversa et al., 2018; Montero-Sistiaga et al., 2016; Otani et al., 2019;
Otani & Sasaki, 2020). L ajout de 4 %m de Si a permis d’¢éliminer la fissuration et a permis la
formation de grains fins. Lorsque le silicium est ajouté par un mélange de poudre, une
hétérogénéité de distribution peut apparaitre, ce qui n’est pas le cas avec une poudre déja pre-
alliée. La limite d’¢lasticité, la résistance a la traction et I’allongement a rupture du matériau
obtenu dépendent de la quantité de silicium. Des propriétés intéressantes sont obtenues avec
une addition de 5 %m, mais I’augmentation de la concentration accroit la fragilité (Otani &
Sasaki, 2020).

La derniere approche référencée est le contrble de la solidification par la formation de
phase de germination, de type AlsSc ou AlsZr par exemple. Cette approche se base sur
I’affinement des grains par une germination hétérogeéne puisque les microstructures fines
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équiaxes supportent plus facilement la déformation dans 1’état semi-liquide que des structures
granulaires dirigées. Cependant, la solidification de ces structures équiaxes requiére une
surfusion importante, difficile a obtenir en fabrication additive en raison des forts gradients
thermiques et des vitesses de solidification mis en jeu. En fournissant une forte densité de sites
de germination hétérogénes a faible barriere énergétique en amont du front de solidification, la
quantité critique de surfusion nécessaire pour induire une croissance equiaxe est réduite (J. H.
Martin, 2018). Cette approche a notamment été utilisée dans le cas d’alliages AI-Mg (Croteau
et al., 2018, 2018; Spierings et al., 2016), Al-Cu (X. Nie et al., 2018; H. Zhang et al., 2017),
Al-Zn (A. Martin et al., 2022; J. H. Martin et al., 2017; L. Zhou et al., 2019).

Pour développer cette derni¢re approche, nous nous contenterons de discuter de 1’ajout
de zirconium a la composition chimique initiale de 1’alliage d’aluminium. Au cours de la fusion
des particules de poudre, les atomes de zirconium sont entrainés dans le bain de fusion et
réagissent avec les atomes d’Al pour former le composé AlsZr, de structure L1». Ces particules
sont cohérentes et présentent plus de vingt interfaces équivalentes avec la phase primaire CFC
de I’aluminium avec moins de 0,52 % de décalage de parametre de maille et 1 % de variation
de densité atomique (J. H. Martin et al., 2017). Elles fournissent ainsi des sites idéaux de
germination hétérogéne a faible énergie. La germination de nouveaux grains en avant du front
de solidification requiert a la fois une condition favorable énergétiquement et un grand nombre
de sites pour assurer la formation de ces nouveaux grains avant que le front de solidification
principal ne devance la croissance de ces grains (Dai et al., 2022; Kotadia et al., 2021; J. H.
Martin, 2018). La solidification de I’aluminium & partir de ces précurseurs s’effectue selon une
réaction péritectique (Lai + AlzZr - (Al), a 660,8 °C. On suppose généralement qu‘'un unique
grain d'aluminium se forme a partir d'un seul précipité primaire métastable AlsZr de forme
cubique (Buttard et al., 2023).

4.2. Composition chimique des alliages modifiés

Pour I’incorporation du zirconium aux particules de poudre deux techniques sont
principalement adoptées :
- Utilisation d’une poudre pré-alliée. Cette poudre provient généralement de 1’atomisation
d’un alliage modifié et enrichi en éléments (Zn, Mg, Zr) qui a préalablement été élaboré par
fonderie a partir de I’alliage de référence (A. Martin et al., 2022; Mertens et al., 2020).
- Utilisation d’un mélange de poudres d’aluminium 7075 et d’hydrure de zirconium ZrH>
pour fonctionnaliser les particules de I’alliage de référence. Les deux types de particules
présentent des granulométries différentes : les particules de ZrH étant bien plus fines. Les
poudres sont mélangées, ce qui induit le dépdt discontinu de particules de ZrH> sur les particules
d’aluminium (Galera-Rueda et al., 2021; J. H. Martin et al., 2017, 2020; Opprecht et al., 2020).
Les particules de zirconium stabilisées par I’hydrogéne (ZrHz) ont été sélectionnées pour leur
stabilité dans I’air et leur capacité a se décomposer a la température de fusion (J. H. Martin et
al., 2017). Elles permettent la formation favorable de la phase de germination AlzZr. Cette
phase a déja été décrite comme étant un affineur de grains, mais peut étre difficile a incorporer
dans de nombreux alliages d’aluminium en raison d’un grossissement rapide et d’une
température de liquidus élevée, ce qui rend difficile I’atomisation par gaz de ce nouveau
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matériau (Murray et al., 1992; Murty et al., 2013). Le procédé de fonctionnalisation délivre au
moment de la fusion, I’ajout de Zr, ce qui permet un mélange homogeéne et une densité élevee
de sites de germination (J. H. Martin et al., 2017).

El((f);:;n)ts Al 1 Zn | Mg | Cu Zr Cr | Fe Si Mn
v ;:'\ggg'; 1 Base | 54 | 225 | 154 1201";"2" 019 | 017 | 013 | 0,02
(Aél_',v';;g;)et Base | 81 | 38 | 15 | 095 |018| 01 |0076| <003
(Mer;%r;sot)at al. Base | 12,3 | 2,45 | 1,94 0,96 - - . }

Tableau 10 : Composition chimique des poudres avant fabrication.

Les ¢léments légers et a faible température d’évaporation, ont tendance a s’évaporer au
passage du balayage laser. Le zinc et le magnésium présentent des températures d’évaporation
respectivement égales a 907 °C et 1091 °C (Aversa et al., 2019; Mauduit et al., 2017). Ces
¢léments vont donc s’évaporer de maniére significative par rapport a 1’aluminium dont la
température d’évaporation est d’environ 2470 °C (Galera-Rueda et al., 2021; Kaufmann et al.,
2016; Stopyra et al., 2020; P. Wang et al., 2017). La diminution de la teneur de ces éléments
peut engendrer une baisse de la résistance du matériau fabriqué puisqu’ils ne pourront pas
participer au durcissement par solution solide ou précipitation. En modifiant la composition
chimique, cette évaporation peut perturber la dynamique du bain de fusion et le comportement
du matériau au cours de la solidification. De plus, 1’évaporation des ¢éléments contamine la
chambre de fabrication et peut jouer sur la stabilité du procedé (Mertens et al., 2020). Une
augmentation de la concentration de ces éléments dans les poudres est généralement effectuée
afin d’anticiper cette évaporation et permettre a 1’alliage de rester dans les intervalles de
compositions souhaités. Les compositions chimiques des alliages 7075 et 7050 modifiés sont
présentées au Tableau 10 pour des poudres, puis pour les matériaux imprimés au Tableau 11
pour les matériaux imprimés. Les compositions chimiques aprés fabrication sont cohérentes
avec les compositions chimiques des alliages de référence pour les éléments Zn, Mg et Cu
(Tableau 8). La concentration en Zr est bien supérieure a celle des alliages 7075 et 7050.
L’incorporation de Zr par fonctionnalisation ou par pré-alliage est donc efficace d’un point de
vue composition.

Eléments .
(%6m) Al Zn Mg Cu Zr Cr | Fe Si | Mn
(J. H. Martin
B 45-6,1(18-29|11-21 _2 <015 -
etal, 2017) | B¢ | 45-61|18-29111-21)05-28 0,15
(A. Martin et
<
al., 2022) Base 5,80 2,60 2,70 1,10 0,40 | 0,50 0,05

Tableau 11 : Composition chimique des matériaux imprimés. Les données relatives a ['impression de [’alliage
obtenues par J.H. Martin et al. proviennent de la fiche technique du fabriquant de poudre HRL Laboratories.
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4.3. Microstructure a I’état brut de fabrication

La fissuration a chaud se produit au moment de la solidification des grains d’aluminium.
Par leur capacité de nucléant, les précipités AlzZr doivent permettre la formation de grains fins
équiaxes, facilitant I’accommodation des déformations lors de la solidification rapide. 1l doit
donc exister une réduction de la fissuration intergranulaire. Il s’avére que la quantité de
zirconium incorporé dans 1’alliage au moment de la fusion joue sur I’inhibition de la croissance
épitaxiale des grains. Certaines études ont montre que lorsque le taux de zirconium est inférieur
al%m (0,4 - 0,5 %m dans les études recensees) les grains sont des grains longs colonnaires
et allonges, traversant plusieurs bains de fusion (Figure 26) (A. Martin et al., 2022). Une
concentration de 0,4 %m ne permet pas d’éviter la formation de fissures (Mertens et al., 2020).
Cependant, lorsque la concentration de Zr est supérieure a 1 %m, les pieces imprimées ne
présentent plus de fissure (Figure 26 et Figure 27). Ce 1 %m est valable pour I’ajout de Zr seul
ou de (Sc + Zr) qui possedent les mémes propriétés (Croteau et al., 2018; Griffiths et al., 2020;
J. H. Martin et al., 2017; Mertens et al., 2020; X. Nie et al., 2019; Spierings, Dawson, Heeling,
etal., 2017; Yang, Shi, et al., 2018; H. Zhang et al., 2017; L. Zhou et al., 2019).

Des pores résiduels subsistent apres la fabrication des alliages modifiés (Figure 27).
Dans le cas de I’alliage pré-allié, les pores sphériques ont été attribués a de I’hydrogene piégé
et I’évaporation des gaz de Zn et Mg au cours de la fabrication. La densité maximale atteinte
est alors de 99,0 £ 0,1 % (mesure par analyse d’image) (Tableau 12) (A. Martin et al., 2022).
Dans le cas des poudres fonctionnalisées, les pores sont eux associés au piégeage de
I’hydrogéne lors de la dissociation de ZrH,. Dans ce dernier cas, la densité maximale obtenue
est de 94,7 % (mesure par poussée d’ Archimede) et de 98,3 % (analyse d’image) (Tableau 12)
(Galera-Rueda et al., 2021; Mertens et al., 2020).

Auteurs Densité P \ Ev e Evol
(%) (W) (mm/s) | (um) (km) | (Imm?)
(Galera-Rueda et al., 2021)
7075 + ZrH, 94,7 321 1000 80 30 123,7
(Mertens et al., 2020) 98,3 350 600 100 30 194,4
(A. Martin et ? . 2.922) 99,0 225 889 120 30 70,2
Poudre pré-alliée
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b) AIMgZnCu-0.5Zr

a) Al7075

Figure 26 : Cartographies EBSD des alliages a) 7075, b) AlZnMgCu-0,5Zr et ¢) AIZnMgCu-1,5Zr dans [’état
brut de fabrication. Les cartographies IPF sont prises le long du plan XZ et présentent [ ’orientation dans la
direction de fabrication (désorientation angulaire de 15°) (A. Martin et al., 2022).

Figure 27 : Micrographies a) optique et b) électronique de I’alliage 7050 + 7 %m Zn + 1 %m Zr, sans fissure
(Mertens et al., 2020).

L’ajout de 1 %m de Zr permet I’inhibition d’une croissance épitaxiale et la formation
d’une structure de grain bimodale. Cette structure est composée de grains allongés (10 — 15 um
de long) au centre des bains de fusion et des grains équiaxes (2 — 4 um de diamétre) a la base
des bains de fusion (Croteau et al., 2018; Griffiths et al., 2020; A. Martin et al., 2022). Les deux
types de grains sont orientés aléatoirement, le matériau imprimé ne présente pas de texture
(Galera-Rueda et al., 2021; A. Martin et al., 2022). A. Martin et al. expliquent que la densité
¢levée qu’ils obtiennent est liée a I’augmentation de la surface des joints de grains avec I’ajout
du zirconium, ce qui facilite I’accommodation des déformations lors de la solidification.

La formation de la structure bimodale pour les matériaux modifiés par 1’ajout de Zr et/ou
Sc a été associée a la formation hétérogéne de particules de germination AlsZr ou AlsSc au sein
du bain de fusion liquide. La concentration de ces particules dépend de la température et de la
vitesse de solidification. Dans le cas d’alliages Al-Mg-(Sc-)Zr, il a été montré que les germes
présentés ne peuvent exister qu’a une température inférieure a 800 °C (Croteau et al., 2018;
Spierings et al., 2016; Spierings, Dawson, Heeling, et al., 2017; Yang, Shi, et al., 2018). Aux
frontiéres des bains, la température est considérée inférieure a 800 °C, les particules AlsZr
existent et peuvent jouer leur role de germe pour la solidification de la phase a-Al. Les grains
formés sont alors trés fins et aléatoirement orientés. Au centre des bains de fusion, ou la
température est plus élevée, les particules AlzZr sont dissoutes. Lors du refroidissement, avec
I’augmentation de la vitesse de solidification, les atomes de Zr se retrouvent en solution solide
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(Figure 28). La faible concentration de germes a I’intérieur du bain favorise la croissance
colonnaire des grains le long du gradient thermique et perpendiculairement au bain de fusion
(A. Martin et al., 2022; Opprecht et al., 2021).

<+—Laser

» N

solidification front velocity

Figure 28 : Schématisation d’un bain de fusion et de I’effet de la vitesse de solidification en fonction de la
profondeur du bain (Griffiths et al., 2018).

A la frontiere des bains de fusion, la ou les grains sont les plus fins, il apparait des
précipités cubiques au centre des grains. Ces précipités n’apparaissent pas dans les grains les
plus grossiers (Figure 29). Par diffraction et analyse chimique (STEM-EDS), il a été montré
que ces précipités sont des précipités AlzZr de structure L1, (Croteau et al., 2018; Opprecht et
al., 2020). A I’intérieur des grains grossiers et fins, d’autres particules sont observables. Ces
particules sont des oxydes et des précipités riches en Zr. Il existe également des précipités de
taille nanométrique. Des analyses HAADF-STEM-EDS (Figure 30) ont permis de montrer que
ces précipités sont principalement des précipités de type Al-Cu.

Les joints de grains, des grains grossiers et fins, sont peuplés de précipités allongés et
de particules plus rondes (Figure 29) (Galera-Rueda et al., 2021). Ces particules ont été
identifiées par A. Martin comme étant des particules riches en Mg-Zn mais aussi a des particules
riches en zirconium (A. Martin et al., 2022). De leur c6té, Galera-Rueda et al. précisent que
les joints de grains présentent principalement des précipités Al-Cu (Figure 30) (Galera-Rueda
etal., 2021).

Figure 29 : Micrographies MEB (électrons rétrodiffusés) d 'un alliage AI-Mg-Zr élaboré par L-PBF présentant
a) une région a grains plus grossiers allongés et une zone a grains trés fins dans laquelle des précipités
cubiques AlsZr sont localisés aux centres des grains ; b) précipité cubique AlsZr au centre d’un grain trés fin.
Des particules d’oxyde sont également visibles (notées « O »). Figures adaptées de (Croteau et al., 2018).
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Figure 30 : Cartographies HAADF-STEM présentant la composition chimique des précipités pour I’alliage
7075 + ZrH; a [’état brut de fabrication (Galera-Rueda et al., 2021).

Ainsi, I’incorporation de zirconium au matériau au cours de la fusion permet, au cours
du refroidissement, la formation de particules AlzZr sous 1’isotherme 800 °C. Ces particules
servent de germe pour la solidification de I’aluminium, qui forme des grains tres fins équiaxes.
En raison d’une augmentation de la vitesse du front de solidification, le Zr est piégé en solution
solide au-dessus de I’isotherme 800 °C. Il ne peut donc plus agir comme germe et la
solidification de 1’aluminium est colonnaire. Une microstructure bimodale, sans texture
particuliére se forme. Les joints de grains sont riches en particules, essentiellement de type Al-
Cu. A lintérieur des grains, une dispersion de précipités existe ; elle est formée par des
particules Al-Cu et Al-Zr.

La formation de cette structure limite la susceptibilité a la fissuration a chaud, et des
densités relatives élevées peuvent étre atteintes. Cependant, cette solidification particuliére
n’est possible que si la quantité de zirconium ajouté a 1’alliage de référence est suffisamment
importante ; la valeur seuil pour cette solidification se situe dans I’intervalle ]0,5 — 1] %m. Cette
valeur est supérieure a celle requise pour les procédés de fonderie ou de corroyage.
L’augmentation de la teneur en Zr nécessaire pour I’affinement des grains par L-PBF est due a
I’augmentation de la solubilité du Zr au cours du procédé L-PBF et les conditions hors équilibre
qu’il engendre.

4.4. Microstructure apres traitements thermiques

Les traitements thermiques employés pour augmenter les propriétés des matériaux de la
série 7xxx modifiés et élaborés par L-PBF sont principalement des traitements T6, trés proches
des traitements optimisés pour les matériaux de référence. Les mises en solution s’effectuent
entre 465 et 480 °C pour des durées comprises entre 30 min et 2 h. Les matériaux sont ensuite
trempeés dans de 1’eau a température ambiante, avant de subir un revenu entre 120 et 135 °C
pendant 3 a 18 h (A. Martin et al., 2022; J. H. Martin et al., 2017; Mertens et al., 2020).
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Une fissuration au cours du traitement complet n’a pas été rapportée. Cependant, une
diminution de la masse volumique a été notée par Mertens et al. : la densité est passée de 98,3 %
a 96 % apres traitement (Mertens et al., 2020). Les auteurs ont associé cela a la libération de
I’hydrogéne piégé au cours du traitement thermique. Lors de [’¢laboration par L-PBF,
I’hydrogéne se retrouve en partie piégé en solution solide et lorsque la température augmente
au cours du traitement a haute température, la vitesse de diffusion de I’hydrogene augmente.
L’hydrogene libéré tend a former des pores. Cette augmentation de porosité peut aussi étre lice
a D’effet de relachement des contraintes et a la mobilité des pores au cours du traitement
(Mertens et al., 2020).

La structure granulaire (Figure 31) est trés stable thermiquement puisque le traitement
ne modifie pas la structure bimodale et que le grossissement des grains reste faible. Les grains
fins sont toujours situés aux frontiéres des bains de fusion et possédent un diamétre de I’ordre
de 3 a 6 um. Les grains les plus grossiers occupent le reste du volume des bains de fusion, et
sont de taille d’environ 15 a 20 pm. La stabilité de la structure issue de la solidification est due
a la présence de précipités riches en Zr au niveau des joints de grains (A. Martin et al., 2022;
Mertens et al., 2020).
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Figure 31 : Cartographies EBSD de l’alliage 7050 + 7 %m Zn + 1 %m Zr élaboré par L-PBF dans les état brut
de fabrication (AB) et traité T6 (HT) (Mertens et al., 2020).

Dans des régions proches de la frontiére des bains de fusion, une diversité de précipités
présentant des contrastes différents existe a la fois aux joints de grains et a I’intérieur des grains
(Figure 32). Les précipités présents initialement aux joints de grains ont été majoritairement
dissous lors de la mise en solution. Les précipités AlzZr observes apres fabrication le sont
toujours. Les plus petits précipités riches en Zr ont pu étre dissous lors du maintien a haute
température, réduisant ainsi 1’effet d’épinglage des joints de grains et donc leur migration. A
I’intérieur des grains, le traitement T6 permet la précipitation homogeéne d’une grande densité
de précipités (Figure 33). Les micrographies obtenues par MET-champ clair et HAADF-STEM
montrent la présence d’un grand nombre de précipités MgZn; de taille nanométrique (4 —5 nm
de diametre). De plus, la décomposition de la solution solide sursaturée en Zr peut engendrer la
formation de précipités métastables AlzZr de taille nanométrique. Ces derniers se formeraient
aI’étape de mise en solution en raison de la faible diffusivité de Zr dans Al et peuvent également
contribuer a I’effet de renforcement par précipitation (Croteau et al., 2018; A. Martin et al.,
2022).
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Ainsi, le traitement thermique T6 ne modifie par la structure bimodale obtenue par la
solidification rapide au cours du procéde L-PBF malgré un passage a haute température. La
stabilité des précipités AlsZr permet de maintenir les joints de grains, méme si un léger
grossissement des grains a €té observé. L’étape de mise en solution assure la dissolution des
précipités présents aux joints de grains, ainsi que la précipitation de précipités AlsZr. Le revenu
a quant a lui permis la précipitation de la phase durcissante MgZn..

Figure 32 : Caractérisation par MET de [’alliage AlZnMgCu-1,5Zr dans [’état T6. a) Champ clair présentant
une vue générale des grains, b) micrographie HAADF-STEM, c) cartographies EDS des éléments Zn, Mg, Cu, et
Zr (A. Martin et al., 2022).

Figure 33 : Caractérisation par MET de [’alliage AlZnMgCu-1,5Zr dans I’état T6. a) Champ clair présentant
une vue générale des grains, b) micrographie HAADF-STEM montrant des nano-précipités MgZn. et AlsZr, c)
cartographies EDS des éléments Zn, Mg, Cu, et Zr (A. Martin et al., 2022).
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4.5. Propriétés mécaniques
4.5.1. Dureté

Les propriétés du matériau imprimé sont évaluées a 1’état brut de fabrication et a I’état
traité (Tableau 13). Pour 1’état brut, la différence entre les auteurs peut provenir de la densité
relative des matériaux obtenus. Pour A. Martin et al., la densité relative obtenue atteint 99 %,
contre 98,3 % pour Mertens et al. La dureté obtenue apres fabrication est pratiquement égale a
celle des alliages 7075 et 7050 dans leur état traité. Cette dureté est probablement due a une
taille de grain faible, une solution solide sursaturée en éléments d’addition et au renforcement
par la présence de préecipités AlsZr. Cependant, cette valeur ne dépasse pas celle de 1’alliage
7075 en raison des précipités grossiers présents le long des joints de grains, au contraire d’une
dispersion fine de précipités MgzSi dans 1’alliage corroyé traité.

Aprés traitement thermique T6, il y a une augmentation de dureté trés importante (A.
Martin et al., 2022; Mertens et al., 2020). La différence entre ces deux auteurs peut provenir
une nouvelle fois de la différence de densité relative : elle chute a 96 % pour Mertens et al.
apres traitement. Les duretés atteintes pour ces deux auteurs sont supérieures a celles des deux
alliages de référence. Pour A. Martin et ses co-auteurs, cette valeur de 223 HVo5 démontre
I’efficacité de leur approche, dans laquelle ils ont ajouté des quantités supplémentaires de Zn et
de Mg dans le matériau avant fabrication afin de compenser leur vaporisation au cours de la
fabrication. Pour eux, la mise en solution est nécessaire pour dissoudre les précipités riches en
Mg-Zn sur-vieillis lors de la fabrication. De son c0té, le revenu permet d’obtenir la dureté la
plus élevée (Babu et al., 2021; A. Martin et al., 2022). Cela contredit ce que d’autres auteurs
affirmaient : le seul moyen d’augmenter les propriétés d’un alliage 7075 modifié était un
vieillissement direct aprés la fabrication, en conservant la structure L-PBF (Montero-Sistiaga
etal., 2016).

La valeur de dureté obtenue par J.H. Martin et al. aprés traitement thermique est
relativement faible pour un alliage de ce type. lls associent ce manque de résistance a
I’évaporation de zinc lors de la fabrication (J. H. Martin et al., 2017). L’alliage sur lequel ils
ont effectué les mesures de dureté (7075 ou 7075 + Zr) n’est pas clairement identifié.

Auteurs Alliage Etat brut T6
(J. H. Martin et al., 2017) 7075 (+ ZrH, ?) - 140 HV,
(A. Martin et al., 2022) AlZnMgCu + 1,5Zr 159 + 2 HVo5 223 + 3 HVo5
(Galera-Rueda et al., 2021) 7075 + 2,5 %vol ZrH, 133 + 3HV -
(Mertens et al., 2020) 7050 + 7 %m Zn + 1 %m Zr 98 + 10 pHV 202 + 13 pHV

Tableau 13 : Duretés obtenues dans la littérature pour des alliages 7xxx modifiés et élaborés par L-PBF.
Etats brut et traité T6.
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4.5.2. Propriétés en traction

Auteurs Rpo.29% (MPa) Rm (MPa) A (%) E (GPa)
(Mertens et al., 2020) 230 + 18 249 + 51 73 +57 60+5
Tableau 14 : Propriétés en traction de 'alliage 7075 + 7 %m + 1 %m Zr élaboré par L-PBF dans ’état brut de
fabrication.
Auteurs Rpo.206 (MPa) Rm (MPa) A (%) E (GPa)
(J. H. Martin et al., 2017) 325-373 383 -417 38-54 63 - 66
(Mertens et al., 2020) 483 + 63 506 + 34 30+26 62+8

Tableau 15 : Propriétés en traction de différents alliages 7xxx modifiés élaborés par L-PBF et traités
thermiquement (traitement T6).

Les grandeurs caractéristiques obtenues pour le matériau 7075/7050 modifié sont
présentées dans le Tableau 14 pour 1’état brut de fabrication et dans le Tableau 15 pour 1’état
T6. Les éprouvettes testées ont été imprimées dans les plans XY et XZ.

L’alliage 7050 modifié posséde, a 1’état brut de fabrication, une ductilité relativement
importante. La résistance mécanique atteinte est cependant faible. Les courbes de traction
(Figure 34 — a) montrent 1’existence d’un plateau plastique. Aprés traitement thermique, la
résistance mécanique atteint 500 MPa, mais 1’allongement a rupture est réduit. L’augmentation
de la résistance est due a la présence de fins précipités MgZn, alors que la réduction
d’¢longation serait causée par une augmentation du taux de porosité apres la mise en solution
(Mertens et al., 2020).

L’alliage 7075 fabriqué additivement avec I’incorporation de germes AlsZr posséde des
propriétés inférieures a celles obtenues pour le méme alliage non modifié et obtenu par
corroyage (Tableau 9 et Tableau 15). La ductilité observée dans le matériau fonctionnalisé
(7075 + Zr) par les nanoparticules AlsZr indique 1’élimination compléte des fissures délétéres
(Figure 34 — b) (J. H. Martin et al., 2017). Selon les auteurs, les faibles valeurs de résistance
peuvent s’expliquer par un adoucissement de la déformation, « strain softening », di a la
réduction de la taille de grain et I’évaporation de Zn (élément renforcant important), lors du
processus de fusion par lasage. Les différences de propriétés entre 1’alliage fonctionnalisé et
I’alliage de référence peuvent étre résolues, en augmentant la concentration de zinc dans la
poudre initiale pour améliorer la résistance et en optimisant le traitement thermique pour obtenir
une taille de grain optimale et éliminer I’adoucissement. De méme, 1’allongement et le module
d’Young peuvent étre augmentés par I’amélioration du choix des parametres de fabrication, en
réduisant notamment les porosités engendrées par une densité d’énergie excessive et la présence
de gaz piégé. Les piéces fabriquées par fabrication additive sont parfois soumises a des
traitements HIP pour réduire leur porosité et améliorer leurs propriétés. Ce traitement n’a pas
été effectué par I’auteur afin de conserver les mémes conditions de traitement entre les alliages
7075 et 7075+Zr (J. H. Martin et al., 2017). 1l faut neanmoins noter que le taux de porosité de
I’alliage modifié €laboré n’a pas été fourni par les auteurs.
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Figure 34 : Courbes de traction des alliages a) 7050 + 7 %m Zn + 1 %m Zr élaborés par L-PBF dans les état
brut de fabrication (« As built ») et traité T6 (« Heat treated ») (Mertens et al., 2020), et b)7075 + Zr dans 1'état
brut (J. H. Martin et al., 2017).
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Figure 35 : Représentation de la déformation de l’alliage 7075 + Zr, dans un état traité thermiquement, au
cours d’un essai de traction uniaxiale (J. H. Martin et al., 2017).

L’étude de la déformation par corrélation d’image (Figure 35) montre la présence de
bandes de Liders lors de la déformation du matériau dans 1’état T6, ce qui est caractéristique
d’un alliage d’aluminium avec une taille de grains inférieure a 10 pm (J. H. Martin et al., 2017;
Yu et al., 2005). De plus, un pic de contrainte apparait a la sortie du domaine d’élasticité, puis
un plateau avant que la contrainte ne réaugmente lorsque la déformation totale dépasse les 2 %.
Cela est le signe d’une instabilité plastique (Figure 34 —b).

Dans le cas d’un alliage Al-Cu-Mg-Mn élaboré par L-PBF et pour lequel a été ajouté du
zirconium selon différents niveaux, Nie et al. ont observé des dentelures sur la courbe
contrainte-déformation apres le passage de la limite d’¢lasticité lorsque la teneur en Zr dépasse
1 %m, et un plateau plastique pour une teneur égale a 2 %m (X. Nie et al., 2019; H. Zhang et
al., 2017). Les dentelures ont également été observées sur d’autres nuances Al-Zn-Mg et Al-
Mg pour lesquelles au moins 1 %m de (Sc + Zr) a été ajouté (Shi et al., 2018; L. Zhou et al.,
2019). L’une des forces motrices de ’instabilité plastique est I’interaction entre les atomes en
solution solide (notamment Cu) et les précipités (AlsZr, MgZny) avec les dislocations. De plus,
I’augmentation de Zr, au-dela de 1 %m, tend a réduire la taille des grains et a transformer les
grains colonnaires en grains fins équiaxes (Mertens et al., 2020). Ainsi, I’affinement des grains
augmente la densité de dislocations et blogue le mouvement des dislocations mobiles.
L’interaction dislocations — atomes en solution solide est donc plus importante (X. Nie et al.,
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2019). L’ajout de Zr induit la formation de grains ultrafins, équiaxes qui permettent
d’augmenter la résistance ainsi que I’isotropie des propriétés (le rapport des limites d’¢élasticité
en fonction des directions est proche de 1). Néanmoins, la loi de Hall-Petch (contrainte de
friction de 20 MPa, constante k égale & 0,17 MPay/m) ne permet pas de justifier a elle seule
I’augmentation de la limite d’¢lasticité avec la réduction de la taille de grain (H. Zhang et al.,
2017). Les renforcements par précipitation et par solution solide contribuent donc a augmenter
les propriétés mécaniques en traction.

4.6. Synthese

Le choix de I’alliage de haute performance s’est porté sur 1’alliage 7075, trés employé
dans I’industrie pour des applications structurales. Cependant, cet alliage présente une
susceptibilité a la fissuration qui le rend non imprimable pour des applications mécaniques
puisqu’au cours de la solidification des fissures se forment dans le sens de fabrication. Plusieurs
techniques ont été recensées pour permettre la fabrication sans fissure de cet alliage ; celle
retenue pour la suite de ce travail est le contrdle de la solidification par la formation de phases
de germination. La composition chimique de 1’alliage 7075 est alors modifiée par 1’ajout de
zirconium. Cette modification est effectuée soit par des procédés de fonctionnalisation des
particules de poudre, soit a partir d’alliages pré-alliés.

Lors de la fusion, le zirconium est réparti dans le bain de fusion. Au cours de la
solidification, des précipités AlsZr se forment. Leur paramétre de maille est proche de celui de
la phase a-Al, ce qui permet la solidification de I’aluminium a partir de ces précipités. La
microstructure ainsi obtenue aprés solidification est trés particuliére : ¢’est une structure
bimodale avec présence de grains tres fins aux frontieres des bains et de grains plus grossiers
au centre. Les premiers se forment directement a partir des germes alors que les seconds se
forment par croissance épitaxiale. La fissuration est inhibée et des pores résiduels sont
observables. Ils sont notamment dus au piégeage d’hydrogéne. A I’intérieur des grains et au
niveaux des joints de grains, des précipités riches en zirconium et en cuivre sont observés.

Aprés un traitement thermique T6, la structure reste bimodale avec un léger
grossissement des grains. Les précipités aux joints de grains sont dissous et des précipités
durcissants MgZn; sont présents a 1’intérieur des grains.

Les propriétés mécaniques a I’état brut de fabrication sont relativement €levées pour des
alliages d’aluminium mais restent inférieures a celles de I’alliage 7075-T6. Apres traitement
thermique, la dureté est bien supérieure a celle de I’alliage non modifié et les propriétés en
traction sont équivalentes a la référence. L’allongement est néanmoins inférieur en raison du
taux de porosité.

Ainsi, I’ajout de zirconium permet de réduire la susceptibilité a la fissuration a chaud en
permettant la solidification hetérogene de petits grains. Une amélioration des propriétés
mécaniques est constatée notamment par une microstructure fine, une solution solide sursaturée
et la précipitation de phases durcissantes.
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5. Conclusion

Au cours de ce chapitre, nous avons présenté dans un premier temps le procédé de fusion
laser sélective ainsi que les alliages d’aluminium élaborés par L-PBF. Les alliages soudables
Al-Si (notamment les alliages hypo-eutectiques) sont facilement imprimables en raison de leur
faible intervalle de solidification. Leur élaboration par L-PBF leur fournit une structure
granulaire colonnaire engendrée par une croissance épitaxiale. Un grain peut traverser plusieurs
bains de fusion. Au sein de chaque bain, une structure cellulaire composée de cellules
d’aluminium entourées d’une phase riche en silicium se forme au cours du refroidissement
rapide. Cette structure dépend des conditions opératoires mises en ceuvre mais permet, dans le
cas général, d’obtenir de bonnes propriétés mécaniques a 1’état brut. Néanmoins, cet état n’est
pas stable a haute température, et un traitement supérieur a 200 °C induit une perte de résistance
mécanique. Un vieillissement artificiel a température modérée permet d’améliorer les
propriétés mécaniques. D’autre part, les alliages de la série 7xxx, recherchés pour leurs bonnes
propriétés mecaniques, ne sont pas imprimables. La modification chimique de I’alliage par ajout
de zirconium permet de modifier le comportement de solidification et de fabriquer par L-PBF
des pieces non fissurées. Leur microstructure granulaire est bimodale au sein de chaque bain de
fusion, avec les grains les plus fins a la frontiere. Cette microstructure particuliere est stable en
température ce qui permet d’effectuer des traitements thermiques et d’obtenir un état de dureté
supérieur a la référence, I’alliage 7075.

Ainsi, les deux alliages présentent des caractéristiques différentes (Tableau 16) et
I’approche d’étude sera également différente (Chapitre 3 et Chapitre 4). Pour 1’alliage
AlSi10Mg, I’influence des orientations de fabrication et des traitements thermiques in situ sur
certaines propriétés mecaniques, notamment face a la présence d’entaille seront étudiées. Pour
I’alliage 7075 modifié, 1’accent sera davantage mis sur les caractéristiques métallurgiques et
leur évolution en fonction des traitements thermiques. Les deux alliages concernés par cette
étude seront présentés au Chapitre 2.

Alliages AlSil0Mg Al-Zn-Mg-Cu-Zr
Fissuration / Porosité Non / Oui Non / Oui
Structurale granulaire Colonnaire et épitaxiale Bimodale et équiaxe
. Cellulaire Joints de grains décorés
Microstructure s . i s .
Hétérogene dans un bain Hétérogene dans un bain
Stabilité thermique Non Oui
Précipitation possible Oui Oui
Anisotropie mécanique Oui Non renseigné
Dureté supérieure a . . . -
) ] Oui selon paramétries et Oui selon paramétries et
I’alliage de fonderie / . .
. ] traitements traitements
corroyé dans état T6

Tableau 16 : Comparaison entre les deux alliages étudiés a travers les informations de la littérature.
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fabrication des alliages de I’étude

AlSi10Mg
Al-Zn-Mg-Cu - Zr

Fonctionnalisation
Paramétrie

Santé matiere
Analyse chimique

La premiere partie de ce chapitre est consacrée a la
présentation du premier matériau de [’étude, a savoir
I’AlSi10Mg. La chimie de la matiére premicre ainsi que les
parametres utilisés pour la fabrication de 1’alliage sont décrits.
Une analyse de la santé matiére du matériau imprimé par L-PBF
est également présentée.

La deuxieme partie de ce chapitre fait appel au principe
de la fonctionnalisation par ajout d’élément(s) chimique(s) a la
surface des particules de poudre. Aprés avoir effectué une
caractérisation chimique des particules de poudre, un plan
d’expériences a été mis en place afin de définir une gamme
paramétrique permettant 1’impression d’un nouvel alliage : Al-
Zn-Mg-Cu modifié.

Enfin, une synthese a été effectuée et a permis de
différencier les deux alliages en matiére d’axes d’étude. Les
principales méthodes et analyses mises en ceuvre au cours de ces
travaux de recherche font également I’objet de ce chapitre.
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1. Alliage de référence : AlSi10Mg

1.1. Poudre mise en ceuvre

La poudre d’aluminium utilisée est une poudre de la nuance AlSi10Mg-0403, de taille
moyenne comprise entre 20 et 63 um. Cette poudre a été achetée auprés de la société Renishaw.
La composition de la poudre est donnée par le revendeur ; elle suit la norme EN-AC-AISi10Mg
(Tableau 17).

Elément chimique Composition donnée par le fabricant (%m)
Al Base
Si 9,0-11,0
Mg 0,25-0,45
Fe <0,25
Ti <0,20
Zn <0,10

Tableau 17 : Composition chimique de la poudre d’A1SilOMg fournie par la société Renishaw.

L’étude bibliographique a montré que les particules de poudre d’aluminium présentent
une enveloppe d’oxydes et d’hydroxydes a leur surface (Aboulkhair et al., 2014; Cordova et
al., 2019; X. P. Li et al., 2016a). Les hydroxydes de surface peuvent engendrer de la porosité
dans les picces par le piégeage d’hydrogéne au cours de la solidification, en raison de la
différence de solubilité de I’hydrogéne dans I’aluminium liquide et solide. La solubilité de
I’hydrogéne dans I’aluminium solide est tres faible comparée a celle dans 1’aluminium liquide
(0,036 contre 0,69 cm®/100 g au point de fusion & 660 °C (Tiryakioglu, 2020)). Pour quantifier
la présence d’hydrogene de cette poudre, un dosage a été effectué par la société EVANS
ANALYTICAL GROUP par la méthode Inert Gas Analysis. Cette méthode consiste a chauffer
I’échantillon de poudre jusqu’a I’état liquide dans une atmospheére inerte. Les gaz générés dans
le four (CO, CO2, N2 et Hy) sont libéreés dans le flux de gaz inerte et analysés par infrarouge
pour 1’oxygene, ou par conductivité thermique pour 1’azote ou I’hydrogeéne. La séparation et
I’analyse des gaz donnent une analyse quantitative massique de chaque élément. Ainsi,
I’échantillon de poudre neuve analysé€ présente une concentration massique d’hydrogene de
27 ppm wt. Il est supposé que ce taux provienne uniquement de I’enveloppe d’hydroxyde des
particules de poudre.

Un échantillon de particules de poudre, observé par microscopie électronique, est
présenté en Figure 36. Il révéle des particules plutét non sphériques avec des protubérances,
issues du procédé d’atomisation. Une analyse EDS de cet échantillon de poudre fournit une
estimation de la composition chimique de la poudre étudiée. Les compositions suivantes sont
données en %m : 88,33 % Al, 11,36% Si et 0,31 % Mg.
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Figure 36 : Particules de poudre de [’alliage AISi10Mg, a l’état de réception (MEB, x 1000, WD = 10,0 mm).

1.2. Machine et parameétres de fabrication

La machine de fabrication utilisée pour les fabrications de cette these est une Renishaw
AMA400, située sur la plateforme de « Structure Mutualisée de Recherche CEF3D » de I’ENIT.
Le plateau en aluminium sur lequel ont été fabriquées les piéces a une surface de 280x280 mmz2,
La hauteur de fabrication maximale est de 300 mm. La machine fonctionne avec un laser pulsé
de longueur d’onde égale a 1070 nm : la fabrication se fait donc point par point. Le gaz utilisé
pour protéger la fusion du lit de poudre est I’Argon 5.0 (pur a 99,999 %). Le systeme de dép6t
de poudre est constitué d’un silo situé au-dessus de la machine, d’un doseur et d’un racleur dont
la partie en contact avec la poudre est en silicone. Les parameétres utilisés pour cette fabrication
sont les parameétres par défaut fournis par Renishaw pour le matériau étudié, avec une
température de préchauffage de 1la plateforme pouvant aller de 25 °C a 170 °C. Les parameétres
de fabrication sont référencés dans le Tableau 18. Le repérage spatial utilisé pour les
fabrications et les analyses est présenté en Annexe 1.

La densité d’énergie volumique (Evol) utilisée pour la construction des pieces est de
57,3 J/mm3. Elle est définie, pour un laser pulsé selon la relation :

p- texposition

1= 2
ve e E,- dpoints
. Tailledela | Température
torvosition | dooi
Pz:;zr:;g;:iegnde (ll?n) (\;PV) ex’é";l)t ton (p"rl"]l)ts (Er\:]) tache laser | préchauffage
H H (Hm) Tp (°C)
Valeurs 30 275 40 80 80 70 250u 170

Tableau 18 : Paramétres utilisés pour I'élaboration de I'alliage AlISil0Mg par L-PBF ; Paramétrie Renishaw.

La stratégie de balayage impose au systeme optique de balayer en premier le centre des
pieces, puis d’effectuer le contour de celles-ci. La stratégie est une stratégie « stripes » (par
bandes) avec une rotation de 67° entre deux couches. Certains parameétres utilisés pour le
contour sont différents de ceux précédemment indiqués pour le corps des pieces : P = 375 W,

dPOintS =80 um, Lexposition = 40 ps.
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1.3. Santé matiére du matériau imprimé

1.3.1. Masse volumique et taux de porosité

Le taux de porosité est une grandeur tres largement étudiée par la communauté
scientifique s’intéressant a 1’¢élaboration de piéces par fabrication additive. L’étude des défauts
peut s’effectuer par différentes approches : radiographie, tomographie, microscopie.
Cependant, un moyen plus simple et répétable permettant de caractériser 1’état de porosité d’un
matériau est de déterminer sa densité relative. Deux techniques sont généralement utilisées dans
la littérature : la méthode de la double pesée, dite méthode d’Archiméde, et une méthode par
analyse d’images (Spierings et al., 2011).

La méthode d’Archimeéde est non destructive et consiste a réaliser deux pesées d’un
méme échantillon, chacune dans un fluide distinct. En général, le fluide de référence est 1’air ;
la masse de 1’échantillon dans I’air est notée mair. Le second fluide dépend de la nature de
I’échantillon testé. Il s’agit souvent d’eau distillée ou d’éthanol. Ce fluide doit étre mouillant et
sa masse volumique doit étre connue avec précision (notamment son évolution en fonction de
la température). La masse de 1’échantillon immergé dans le fluide choisi est notée mfiuide.

Echantillon ————— ]

Air (pair) T L]
Fluide (pﬂuide)

. l . . Masse dans le fluide

Masse a I’air "—’ My, Miyige (
. Melyide)
(Mgir)

Figure 37 : Principe de la méthode de la double pesée ou méthode d’Archimeéde (Arvieu et al., 2020).

On calcul ensuite la masse volumique a 1’aide de la formule ci-dessous, ou piuide €St la
masse volumique du fluide :

Myir 3
Péchantillon = (pfluide = Pair) * Pair 3)
Myir — Mriuide

La densité relative Drelative du matériau est définie comme le rapport entre la masse volumique
de I’échantillon pechantillon €t de la masse volumique théorique pthéorique du Matériau.

_ Péchantillon - 100 (4)

Drelative -
Pthéorique

La densité relative donne une information sur I’ensemble du volume de I’échantillon
étudié. La masse volumique théorique fait appel a un matériau « idéal » d’un point de vue santé
matiére dans lequel aucun défaut, tel que des porosités, ne serait présent. L’écart obtenu entre
les masses volumiques de I’échantillon et la masse volumique théorique peut avoir plusieurs
origines comme la présence de pores ou d’inclusions (particules d’oxydes, poudre non
fusionnée). Les pores ouverts ne sont pas pris en compte puisque le fluide choisi doit étre
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mouillant. L’origine de I’écart obtenu n’est ainsi pas connue. Dans la pratique, la masse
volumique théorique prise comme référence est celle de I’alliage équivalent élaboré en fonderie.

L’équipement utilisé au laboratoire est une balance METTLER TOLEDO XPR3003S
équipée du dispositif adéquat. La précision de cet équipement de mesure est de 107 g. Le fluide
utilisé au cours de ’essai est de I’eau distillée, dont la température est suivie au cours du temps
a I’aide d’un thermomeétre. La température est relevée avant I’immersion de chaque échantillon.
Un agent mouillant est ajouté afin d’éviter la formation de bulles a la surface des échantillons
¢tudiés. Chaque mesure, dans I’air ou dans 1’eau, est répétée a minima trois fois. Aucune
préparation particuliére des échantillons n’a été mise en place, exceptée le nettoyage des pieces
dans un bain a ultrasons, suivi d’un séchage, afin d’éliminer toute trace de poudre résiduelle a
leur surface. Les pesées dans I’air et dans le fluide, ainsi que la détermination des masses
volumiques des deux fluides dépendent des instruments de mesure et des températures relevées
au cours de I’essai. Ces grandeurs sont donc sujettes a une incertitude. De plus, celles-ci sont
utilisées pour déterminer la masse volumique de 1’échantillon étudié ; I’incertitude relative de
cette derniere grandeur provient donc de la propagation des incertitudes précédentes, détaillées
en Annexe 2.

Une étude de la masse volumique a été menée sur des éprouvettes de 60 mm de haut
localisées en différents points sur le plateau de fabrication et fabriquées sur une plateforme
préchauffée a 170 °C : une éprouvette au centre du plateau et une autre sur le bord. Ces
éprouvettes ont été découpées tous les centimétres dans le sens de la hauteur. Le volume de
chaque échantillon est de 2,56 cm?, supérieur aux 2 cm?® recommandés par de Terris et al. (de
Terris et al., 2019). Une potentielle évolution de la masse volumique en fonction de la hauteur
de fabrication (distance a la plateforme) a été évaluée. Les résultats sont répertoriés dans le
Tableau 19 ; les échantillons sont repérés par leur cote la plus basse sur la hauteur de
construction.

Zone centrale Zone au bord
Distance a la Masse volumique  Masse volumique | Masse volumique  Masse volumique

plateforme (mm) (g/cm?3) relative (%) (g/cm?) relative (%)
50 2,647 + 0,002 99,14 + 0,09 2,646 + 0,003 99,09 + 0,10

40 2,647 £ 0,002 99,12 + 0,09 2,645+ 0,003 99,08 £ 0,10

30 2,639 + 0,002 98,85 + 0,09 2,640 £ 0,003 98,89 + 0,10

20 2,631 + 0,002 98,54 + 0,09 2,636 + 0,003 98,74 + 0,10

10 2,638 + 0,002 98,82 + 0,09 2,638 + 0,003 98,80 + 0,10

0 2,640 + 0,002 98,87 + 0,09 2,640 + 0,003 98,89 + 0,10
Moyenne 2,640 £ 0,002 98,89 + 0,09 2,641 £+ 0,003 98,91 + 0,10

Ecart-type 0,006 0,22 0,004 0,14

Tableau 19 : Evolution de la masse volumique en fonction de la distance a la plateforme de fabrication, pour
deux localisations différentes (Parametres recommandés par Renishaw ; Plateforme préchauffée a 170 °C).

Pour les deux zones étudiées, la masse volumique moyenne calculée par poussée
d’Archimede est identique. De plus, cette masse volumique ne présente pas de réelle évolution
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en fonction de la hauteur de fabrication. Ainsi, il n’y a pas de gradient de masse volumique
marqué, que ce soit dans le plan de fabrication ou bien sur la hauteur.

Pour le calcul de la masse volumique relative, il a été montré par Arvieu et al. que le
choix de la masse volumique théorique présentait une forte influence sur les résultats (Arvieu
et al., 2020). Pour cette étude, la masse volumique de I’alliage de fonderie (2,67 g/cm?) a été
prise comme référence. L’alliage imprimé est donc dense a 99 % selon les mesures effectuées
par cette technique. En considérant les incertitudes de mesure calculées pour cette méthode de
caractérisation, il s’avére que cette technique ne permet pas de mettre en évidence une variation
marquée entre deux conditions. Ces conclusions sont valables indépendamment de la
température de préchauffage de la plateforme de fabrication.

En complément de la méthode par poussée d’Archiméde, la santé maticre des piéces a
¢été caractérisée a partir d’observations métallographiques couplées a une analyse d’images. Par
rapport a la premiere technique, celle-ci est destructive et permet de mesurer un taux de porosité
surfacique et son complémentaire, la densité surfacique. Elle permet aussi de qualifier les
défauts morphologiquement et quantitativement. Pour chaque section considérée, I’image est
acquise par un systéme optique. L’image obtenue est traitée numériquement afin d’extraire
I’aire relative aux défauts et la densité surfacique. La taille des défauts ne peut pas étre inférieure
a la résolution de I’appareil d’acquisition.

La détermination du taux de porosité par cette seconde méthode repose sur le fait que le
taux de porosité surfacique calculé est supposé représentatif de 1’échantillon : il y a donc une
extrapolation 2D-3D. Il est ainsi nécessaire de prendre certaines précautions avec
I’échantillonnage choisi. Arvieu et al. se sont intéressés a I’influence du grossissement et de la
représentativité de la surface sélectionnée (Arvieu et al., 2020). Dans leur cas, un grossissement
x 40 est retenu et 5 images sont prises par surface. La position de la section examinée semble
également avoir un impact sur les résultats. De maniere générale, le taux de porosité obtenu
semble étre sous-estimé par cette technique. Cette derniére ne fournit pas non plus
d’information volumique sur les porosités (Arvieu et al., 2020; de Terris et al., 2019).

Dans le cadre de I’étude, la caractérisation de la porosité par analyse d’images s’est
concentrée sur le taux de porosité surfacique. La méthodologie suivante a été suivie :

1) Définir les zones étudiées :
Ces derniéres se situent sur les plans XY et XZ centraux des échantillons sans prendre
en compte les potentiels contours.

2) Préparer les échantillons :

Dans un premier temps les sections sélectionnées sont extraites des piéces brutes par
une découpe a 1’aide d’une micro-trongonneuse Mecatome T210. Dans un second temps un
polissage mécanique est effectue (polisseuse Mecatech 334). Cette seconde étape peut étre
précédée par un enrobage a froid, dans de la résine époxy. Le polissage mécanique est effectué
sur une succession de papier abrasif (SiC), dont les grains sont de plus en plus fins. La séquence
utilisée est la suivante : P600, P1000 et P4000. Un polissage de finition est ensuite réalisé a
’aide d’une suspension diamantée de 3 pum, et enfin par une solution a la silice colloidale sur
un support en feutre. A chaque passage a un papier/une solution plus fine, I’échantillon est rincé
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al’eau, a I’alcool dans un bain a ultrason, et séché. La préparation est jugée satisfaisante lorsque
la surface polie présente un état « miroir » non rayé.

3) Choisir le systéme d’acquisition, I’optique et déterminer sa résolution :

Les micrographies sont prises par un microscope optique OLYMPUS PMG3. Un
grossissement x50 a été sélectionné afin de permettre le traitement d’une zone suffisamment
importante. La taille des porosités observables est directement liée a ce choix puisqu’il dépend

de I'ouverture numérique de I’optique. La distance permettant de distinguer deux objets
distincts est définie comme suit :

A
D =0,61 — S
N (5)
avec NA I’ouverture numérique de I’optique (NA = 0,13), 4 la longueur d’onde (4 = 550 nm).
Cette distance est donc de 2,6 pm. La surface minimale d’un pore observable est 6,76 pm? (16
pixels pour représenter un élément, 0,65 pum/ pixel).

4) Définir la taille de la zone a analyser :

D’aprés de Terris et al, 45 micrographies seraient nécessaires pour estimer de maniere
pertinente le taux de porosité (de Terris et al., 2019). Dans notre cas, pour chaque échantillon,
une dizaine de micrographies ont été prises par plan d’observation. Ce nombre a été jugé

satisfaisant grace au tracé du taux de porosité moyen en fonction du nombre de micrographies
analysées (Figure 38).
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Figure 38 : Evolution du taux de porosité moyen en fonction du nombre de micrographies étudiées.

5) Traiter les micrographies :

Le logiciel ImagelJ a été choisi pour réaliser I’analyse d’images. Pour chaque plan étudié,
les images optiques sont concaténées, puis 1’ensemble est converti en niveaux de gris. Un
seuillage, défini par I’opérateur, transforme 1’image digitale en image binaire (Figure 39). En
ajustant ce seuillage, il est alors possible d’extraire des informations sur les éléments
sélectionnés. Pour chaque micrographie, il est alors possible d’obtenir I’aire relative a la
porosité par rapport a la surface totale.
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Figure 39 : a) Micrographie optique (grossissement x 50) et micrographie apres seuillage (Plan XY, distance a
la plateforme = 40 mm).

Cette méthodologie a été appliquée sur des piéces imprimées avec la paramétrie de
lasage recommandée par Renishaw et un préchauffage de la plateforme a 170 °C. Les deux
plans XY et XZ sont considérés. De plus, la mesure a été répétée pour plusieurs plans XY
positionnés a différentes distances de la plateforme de fabrication. Les résultats relatifs a
I’évaluation du taux de porosité par analyse d’images sont présentés dans le tableau ci-dessous.

Plan d’étude Distance a la Taux de porosité Densité surfacique

plateforme (mm) (%) (%)

60 0,78 99,21

XY 40 1,49 98,51

0 0,21 99,73

Xz 30 0,44 99,56
Moyenne 0,73 99,27

Ecart-type 0,56 0,56

Tableau 20 : Taux de porosité surfaciques pour différents plans et hauteurs de fabrication, et densité surfacique
associée. Les mesures sont effectuées sur des échantillons fabriqués avec la paramétrie recommandée par
Renishaw pour ’alliage AlSilOMg avec un préchauffage a 170 °C.

Les taux de porosité calculés présentent I’alliage imprimé comme dense a plus de 99 %.
Les échantillons étudiés ont été fabriqués avec les parametres recommandés par le fabricant de
la machine, il est donc rassurant d’obtenir de tels taux. La densité surfacique associée ne semble
pas évoluer sur la hauteur de fabrication et la différence entre les deux plans étudiés est
négligeable. Comme avec la technique précédente, aucun gradient de densité (par extrapolation
2D-3D) n’est observable.

Les mesures de densité obtenues sont cohérentes avec celles relevées dans la littérature
(environ 99 %) (Aboulkhair et al., 2014; Cordova et al., 2019; B. Liu et al., 2019; H. Rao et
al., 2016; Thijs et al., 2013; S. Zhou et al., 2018).

1.3.2. Composition chimique de la matiére imprimée

Au cours du processus de fusion-solidification de la poudre, certains éléments
chimiques peuvent atteindre leur température de vaporisation, notamment lorsque celle-ci est
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faible. C’est ici le cas pour les élements légers, tels que le zinc et le magnésium, qui présentent
respectivement des températures de vaporisation d’environ 900 °C et 1090 °C. Une analyse
chimique des pieces imprimées est alors nécessaire afin de connaitre la composition chimique
de I’alliage dans son état brut de fabrication. Il est possible de déterminer la composition par
spectrométrie a étincelle ou bien par spectroscopie d’émission optique a plasma a couplage
inductif (ICP-OES).

L’appareil utilisé au laboratoire LGP est ’ACTEMIUM NDT-PES Foundry Master
Xpert. Le logiciel associé est le logiciel WasLab3. Dans le cadre de cette these, il a permis de
mesurer la composition chimique d’échantillons parallélépipédiques (16x16x60 mm?) dans
différentes zones suivant leur hauteur. Les deux plans d’étude (XY et XZ) ont été considérés.
Les surfaces sur lesquelles 1’étincelle a été faite, et donc la mesure effectuée, ont préalablement
été polies grossierement a 1’aide d’une bande P60 comme il est indiqué par le fournisseur de
I’équipement. Un minimum de trois analyses a été effectué par point de mesure.

Plans XZ Plan XY
Moyenne (%m) Ecart-type Moyenne (%m) Ecart-type Moyenne (%om)  Ecart-type
Al 88,938 0,252 89,099 0,331 89,018 0,291
Si 10,564 0,227 10,416 0,323 10,490 0,275
Mg 0,276 0,006 0,281 0,004 0,279 0,005
Fe 0,154 0,015 0,144 0,026 0,149 0,020
Cu 0,015 0,038 0,007 0,021 0,011 0,029
Mn 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000
Zn 0,005 0,002 0,005 0,002 0,005 0,002
Cr 0,005 0,001 0,005 0,004 0,005 0,003
Ni 0,004 0,001 0,004 0,003 0,004 0,002
Ti 0,008 0,001 0,008 0,001 0,008 0,001

Tableau 21 : Composition chimique d’un barreau parallélépipédique (1616 %60 mm®). Moyenne de mesures
effectuées tous les cm, dans les deux plans d’étude.

La composition chimique de la piéce imprimée ne dépend pas de la direction de la
mesure et est constante sur la hauteur de fabrication. Il est a noter que la teneur en Mg se situe
au niveau de la borne inférieure de composition nominale établie selon la norme NF EN 1706
pour cet alliage. Cela peut étre di a une évaporation d’une partie de cet élément au cours du
procédé de fabrication, comme observé par certains auteurs (Aboulkhair et al., 2014; Mauduit
et al., 2019). Dans leur étude respective, I’évaporation (en concentration massique) de Mg peut
atteindre 50 % de la valeur initiale obtenue par analyse des poudres. En contrepartie, les scories
sont plus riches en Si et Mg que la valeur de départ.

Pour quantifier la présence d’hydrogene restant aprés fabrication, un dosage nouveau a
été effectué par la méme technique (IGA) par la société EVANS ANALYTICAL GROUP
L’échantillon massif analysé présente une concentration massique d’hydrogéne de 8,0 + 0,1
ppm wt. Ainsi, 70 % de I’hydrogéne, preésent dans les poudres, a été évacué lors de la fusion.
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2. Développement d’un nouvel alliage : Al-Zn-Mg-Cu-Zr

2.1. Matiere premiere : Ajout de Zirconium a I’alliage Al-7075

2.1.1. Poudre fonctionnalisée

La société HRL Laboratories LCC a développé une technologie, la Nano-
fonctionnalisation, qui permet I’assemblage direct de nanoparticules sur la surface de particules
de poudre. Les poudres et les nanoparticules sont assemblées par un procédé hydrostatique. Les
microparticules utilisées sont de taille inférieure a celle des particules de base (environ un ordre
de grandeur). Leur positionnement a la surface de chaque particule de poudre est aléatoire, et
ne modifie pas leur forme. La taille de ces nanoparticules ne modifie pas non plus la coulabilité
de la poudre fonctionnalisée. Les nanoparticules présentent une distribution uniforme dans le
lot de poudre, qui permettra une bonne dispersion des inoculants au moment de la formation du
bain de fusion liquide (Galera-Rueda et al., 2021; J. H. Martin et al., 2017, 2018).

Dans le cadre de ces travaux de these, la poudre 7A77 a été achetée aupres de HRL
Laboratories LCC. C’est une poudre d’alliage 7075 (Al-Zn-Mg-Cu) qui a été modifiée par
fonctionnalisation de la poudre par de I’hydroxyde de zirconium ZrH». Les particules de la
poudre initiale ont été revétues avec 1 %vol d’hydroxyde de zirconium stabilisé (J. H. Martin
etal., 2017). L’alliage fonctionnalisé sera appelé Al-Zn-Mg-Cu-Zr dans la suite du texte. Deux
alliages seront pris comme référence : I’alliage 7075 qui est 1’alliage de base avant
fonctionnalisation, et I’alliage 7050 qui présente une chimie proche du 7075 avec du zirconium.

2.1.2. Granulométrie laser de la poudre fonctionnalisée

Une analyse granulométrique de la poudre réceptionnée a été effectuée avant la premiere
utilisation de celle-ci selon la norme ISO 13320:2020. Cette analyse a été effectuée par le
laboratoire FILAB a Dijon. La technique employée est la granulométrie laser par voie seche ;
un granulometre laser de type Mastersizer 3000 de la marque Malvern Instrument (module Aero
S) a été mis en ceuvre.

La distribution granulométrique d’un échantillon peut étre caractérisée par différents
parametres représentatifs de 1’allure de la distribution. Les parameétres utilisés sont :
- Dv10: 10 % des particules de 1’échantillonnage analysé sont inférieures a x um ;

- Dv50: 50 % des particules de I’échantillonnage analysé sont inférieures a x um ;

- Dv90: 90 % des particules de I’échantillonnage analysé sont inférieures a x um ;

- Dv[4 :3] : taille moyenne des particules relatives au volume.
Pour chaque echantillon, six mesures sont réalisées afin de vérifier la répétabilité des résultats,
en accord avec la norme suivie.
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Figure 40 : Distribution granulométrique de la poudre d’aluminium 7477 a sa réception, obtenue par
diffraction laser.

La distribution granulométrique de 1’échantillon de poudre analysé est monomodale
avec un pic principal centré a environ 40 pm. La taille moyenne des particules est de 44,6 pm.

Les différents parameétres de la distribution granulométrique de cet échantillon de poudre sont
récapitulés dans le tableau suivant :

Paramétres Valeurs (um)
Dv10 24,2+0,2
Dv50 41,2 +0,2
Dv90 70,3+ 0,5

Dv[4 :3] 446 £0,3

Tableau 22 : Paramétres granulométriques de la poudre d’aluminium 7477 obtenus par diffraction laser.

Les particules de poudre présentent donc une granulométrie plutdt resserrée autour de
la taille moyenne, en prenant en compte le diamétre équivalent sphérique.

2.1.3. Morphologie de la poudre fonctionnalisée

Un échantillon de particules de poudre, observé par microscopie électronique a
balayage, est présenté en Figure 41 et met en avant des particules non parfaitement sphériques.
Selon HRL Laboratories, le procédé de nano-fonctionnalisation ne modifie pas la forme des
particules, ainsi la morphologie des poudres provient uniquement de 1’étape d’atomisation.
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Figure 41 : Micrographie des particules de poudre dans leur état de réception (x 500, WD = 11,5 mm).

2.1.4. Analyse chimique de la poudre fonctionnalisée

Lorsque 1’on s’intéresse a une particule de poudre choisie aléatoirement, il s’avere
qu’elle présente a sa surface des protubérances irréguliéres (Figure 42 — a, b et d). Ces
protubérances présentent une chimie différente de la particule elle-méme puisqu’elles ressortent
avec un contraste différent lorsqu’elles sont observées en électrons rétrodiffuses (Figure 42 —
b). Le contraste étant plus clair, les protubérances sont composées d’éléments chimiques plus
lourds que I’aluminium. Une analyse EDS par point ou par cartographie a mis en évidence que
ces protubérances sont riches en zirconium, alors que la particule n’en posséde pas.

Figure 42 : Micrographies d’une particule de poudre a [’état de réception : observation globale en mode a)
électrons secondaires, b) électrons rétrodiffusés et ¢) cartographie EDS Zr Lod (* 3000, WD = 10,5 mm), d)
observation locale d’une particule ZrH, en mode électrons secondaires (x 20000, WD = 14,5 mm).
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Ces informations sont conformes a celles de Galera-Rueda et al. qui ont eux-mémes
effectué¢ leur fonctionnalisation a partir d’une poudre de 7075 sphérique et de microparticules
de ZrH> irrégulieres. La fonctionnalisation de la poudre est donc bien effective (Galera-Rueda
etal., 2021)

Une analyse chimique de la poudre a ensuite été effectuée par EAG EVANS
ANALYTICAL GROUP, par ICP-OES et IGA. Pour les ¢éléments d’addition de 1’alliage, les
teneurs massiques sont representées dans le Tableau 23 (les écarts types ont été obtenus a partir
de la réalisation de 3 essais). Pour ce qui est du taux d’hydrogene présent dans I’échantillon de
poudre analyse, celui-ci s’éléve a 420 ppm wt.

[% m) Al Zn Mg Cu Zr Si Cr Fe
7075 Base 5,1-6,1 2,1-29 1,2-2,0 0 <0,4 0,18-0,28 <0,5

AlZn‘S,SMgCu ] L] ] ] s s ) s 5 s
7050 Base 5,7-6,7 1,9-2.6 2,0-2,6 0,08 - 0,15 <0,12 <0,04 <0,15

AlZn6CuMgZr ’ ’ ’ ’ ’ ’ ’ 7 ’ ’ ’
HRL 7A77.50 Base 7,1-9,0 3.0-4,6 1,1-2,1 0,50-2,8 <0,4 <0,1 <04

Al-Zn-Mg-Cu+Zr
Poudre

0,076 + 0,011 £ 0,099 +

Base 8,4 1+ 0,1 38+0,03 1,70£0,02 1,08 £ 0,02 0.002 0.001 0.002

Tableau 23 : Compositions chimiques d’alliages de référence 7075 et 7050 (Davies, 1993) et de la poudre recue.

La composition chimique de 1’alliage de base (hors hydrure de zirconium) correspond a
la composition de 1’alliage 7075, ou de ’alliage 7050 pour lequel la teneur en éléments Zn et
Mg est plus importante. Une partie de ces deux éléments se vaporisant au cours du procédé, le
fabricant a donc décidé d’augmenter leur teneur afin qu’apres fabrication, ces éléments restent
dans I’intervalle de composition défini par la norme. Le taux de zirconium provient quant a lui
du procédé de fonctionnalisation et résulte des agglomérats de nanoparticules présents a la
surface des particules de poudre comme le montre I’analyse EDS présentée en Figure 42. Il est
a noter que le taux d’hydrogéne est quasiment 16 fois supérieur a celui présent dans la poudre
d’AlSi10Mg. 1l est supposé que cette différence provient de 1’ajout d’hydroxyde de zirconium
au cours du procédeé de fonctionnalisation.

2.2. Détermination des paramétries de fabrication a I’aide de plans
d’expériences

La poudre d’aluminium a été livrée avec un Material Process Guide regroupant
différentes informations relatives a son utilisation, notamment un guide des parametres de
construction. Ce dernier ne fournit qu’une fenétre opératoire initiale pour 1I’impression de la
poudre de Al-Zn-Mg-Cu-Zr : des stratégies de balayage et des intervalles (minimum —
maximum) pour chaque paramétre sont proposés, et cela pour deux types de machine donnés
(laser pulsé et laser continu). Dans cette étude, la stratégie de balayage retenue est la stratégie
en bandes (Stripe) avec une rotation de 67° entre deux couches successives. L’épaisseur de
couche a eté fixée a 40 um et le diametre de la tache laser a 70 um. La protection gazeuse est
un flux d’Argon, dont le débit a dii étre augmenté par rapport a celui utilisé pour I’ AlISi110Mg
en raison des fumees et des nombreux débris éjectés lors de chaque balayage du laser. Dans
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cette section, nous allons chercher une ou plusieurs solutions de lasage a partir de la santé
matiere (porosité) et de la dureté du matériau imprimé.

2.2.1. Methodologie de développement du plan d’expériences

Souhaitant étudier I’influence des parameétres de fabrication de la machine Renishaw
AMA400 sur la santé matiere du matériau imprimé, tout en limitant le nombre d’échantillons, il
a été décidé d’utiliser un outil de construction de plans d’expériences. Il permet d’¢élaborer une
stratégie expérimentale pour un objectif fixé en faisant varier au mieux, les différents
parametres que 1’on souhaite étudier. Les variables étudiées sont les parametres usuels
suivants :

- Lapuissance laser (P en W) ;

- Le temps d’exposition (t en s) ;

- Ladistance entre deux points de lasage successifs (D en um) ;

- L’écart vecteur ou hatching (Ev en um).
Pour chaque parameétre ci-dessus une plage de variation a été donnée par le fournisseur de
poudre :

- Puissance de 180 a 400 W ;

- Temps d’exposition de 20 a 70 ps ;

- Distance entre points de 60 a 100 um ;

- Ecart vecteur de 20 a 100 pm.

Le plan d’expériences a été généré a I’aide du logiciel CORICO®. 1l permet de créer un
plan d’expériences a partir de la définition de facteurs et de leur plage de variation. Pour chaque
facteur il est possible de définir un nombre entier de niveaux de variation sur la plage
renseignée. Un premier plan d’expériences de trente paramétries avec cing niveaux par facteur
a donc été généré en prenant les plages de variation données par le fabricant de poudre.

Dans la littérature, il est usuel de travailler avec des paramétres combinés a partir des
paramétres de lasage définis ci-dessus. Par exemple, 1’évolution de la masse volumique est
généralement considérée en fonction de la densité d’énergie volumique Evol. Il existe également
d’autres parameétres combinés, tels que :

'y das e e . . . . P.
- La densité d’énergie linéique E,, rapport entre la puissance et la vitesse : E; = Ft
- Ladensité d’énergie déposée Et, puissance multipliée par le temps E; = P.t.

Pour chaque paramétrie générée par le logiciel CORICO®, les paramétres combinés ont
été calculés. Le premier plan d’expériences a ensuite éte réduit a 16 paramétries en fonction des
valeurs de densité d’énergie volumique. Il a été décidé d’encadrer la valeur de la densité
d’énergie de 1’alliage AlSilOMg, qui est égale a 57,3 J/mm3 Ainsi, les paramétries
sélectionnées présentent une densité d’énergie volumique comprise en 40 et 105 J/mmd, Les
paramétres de ces 16 premiéres conditions sont présentés dans le Tableau 24.

L’impression s’est déroulée sur le systéme Reduced Build Volume (RBV) de la machine
Renishaw. Ce dispositif est un dispositif annexe de la machine qui vient se fixer sur la
plateforme usuelle. 11 est, le plus souvent, utilisé pour tester I’imprimabilité d’une poudre avant
de lancer des productions de maniere plus conventionnelle. Le systeme de dép6t de couche
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différe du dispositif usuel car il est constitué d’un réservoir et repose sur un systeme de vases
communicants (Figure 43 — a). Le volume d’impression est de 78x78x55 mm?®. Huit
échantillons ont été fabriqués par construction, avec une géométrie de 12x12x30 mm? (Figure
43 — b). Deux fabrications ont été réalisées pour fabriquer les 16 piéces. Le dispositif ne
permettant pas le préchauffage de la plateforme, la température de fabrication est égale a 25 °C
au début de la production.

Ces premicres fabrications permettront d’évaluer 1’évolution de la masse volumique
(déterminée par poussée d’Archiméde pour chaque paramétrie) en fonction des paramétres de
fabrication et des paramétres combinés. Les résultats permettront d’affiner les intervalles de
variation des parametres, et deux autres fabrications seront ensuite réalisées. Le plan
d’expériences est donc effectué en deux temps.

Numéro P Ev ¢ D Eva £y Ex M
W) (um) (ns) (um) (J/mm?) (J/m) [0)] (mm/s)

1 180 20 25 100 56.3 45,0 0,0045 4000
2 180 20 25 60 93,8 75,0 0,0045 2400
3 200 20 25 100 62,5 50,0 0,0050 4000
4 200 20 25 60 104,2 83,3 0,0050 2400
5 180 40 35 80 49,2 78,8 0,0063 2286
6 300 35 25 80 67,0 93,8 0,0075 3200
7 350 40 25 100 54,7 87,5 0,0088 4000
8 200 60 45 90 41,7 100,0 0,0090 2000
9 180 60 60 60 75,0 180,0 0,0108 1000
10 235 40 45 90 73,4 117,5 0,0106 2000
1 345 80 35 70 53,9 172,5 0,0121 2000
12 345 40 35 90 83,9 134,2 0,0121 2571
13 290 60 45 80 68,0 163,1 0,0131 1778
14 235 80 60 80 55,1 176,3 0,0141 1333
15 200 80 70 60 72,9 2333 0,0140 857
16 300 60 45 80 70,3 168,8 0,0135 1778
17 200 60 45 85 441 105,9 0,0090 1889
18 200 60 45 60 62,5 150,0 0,0090 1333
19 300 70 45 65 74,2 207,7 0,0135 1444
20 200 70 70 80 62,5 175,0 0,0140 1143
21 200 60 70 60 97,2 2333 0,0140 857
22 275 80 60 60 85,9 275,0 0,0165 1000
23 250 100 70 60 72,9 291,7 0,0175 857
24 350 100 50 65 67,3 269,2 0,0175 1300
25 250 80 70 60 91,1 291,7 0,0175 857
26 400 60 45 60 125,0 300,0 0,0180 1333
27 300 80 60 80 70,3 2250 0,0180 1333
28 350 80 60 85 77.2 2471 0,0210 1417
29 350 90 65 80 79,0 284.4 0,0228 1231
30 400 60 65 85 127,5 305,9 0,0260 1308
31 400 90 65 70 103,2 371,4 0,0260 1077
32 400 100 70 85 82,4 3294 0,0280 1214

Tableau 24 : Paramétries définies par le plan d’expériences et valeurs des paraméetres hybrides (Evol, El, Et, V).
Les paramétries en rouge et en bleu correspondent respectivement aux fabrications 1-2 (paramétries 1 a 16) et
3-4 (paramétries 17 a 32).
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Racleur ., .
Réservoir

de poudre

Plateau RBV

Récupération /
de la poudre [ 3

50 mm

4) P —— —

Figure 43 : Représentation du dispositif RBV de Renishaw venant se fixer sur la plateforme de fabrication
usuelle. a) Dépot de couche selon le principe des vases communicants ; b) Echantillons imprimés sur la
plateforme RBV — Plateaux 1 et 2 (respectivement a gauche et a droite).

2.2.2. Evolution de la masse volumique en fonction des paramétres de
fabrication

L’évolution de la masse volumique en fonction des 16 premiers parametres de
fabrication est présentée en Figure 44 et en Figure 45 (points en rouge). Elle ne semble pas
suivre de tendance claire quant a la variation d’un ou plusieurs paramétres dans leur plage de
variation (Figure 44). Cependant, malgré la dispersion des points, il est possible de déterminer
des intervalles pour certains parametres pour lesquels la masse volumique est plus élevée : un
temps d’interaction supérieur a 45 ps, une distance entre points inférieure & 90 um et un écart
vecteur supérieur a 60 pm. Pour ce qui est de 1’évolution en fonction des parametres combinés
(Figure 45), il s’avére qu’une vitesse plus faible puisse améliorer les valeurs de masse
volumique. De plus, la représentation en fonction des densités d’énergie (P.t) et d’énergie
linéique (P.t/D) présentent une forme de demi-cloche.

Il est admis dans la littérature que 1’évolution de la masse volumique en fonction de la
densité d’énergie suit une courbe en cloche et que la paramétrie « optimisée » est celle pour
laquelle la masse volumique est maximale. Dans notre cas, il semble que les paramétries
choisies ne décrivent qu’une moitié¢ de la courbe.

Il a donc été décidé de générer un second plan d’expériences avec 16 nouvelles
paramétries comprenant cing niveaux par parametre. Pour les générer, les plages de variation
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de chaque parameétre ont été modifiees selon les résultats précédents. Ces plages sont les
suivantes :

- Puissance de 200 a 400 W ;

- Temps d’exposition de 45 a 70 ps ;

- Distance entre points de 60 a 85 um ;

- Ecart vecteur de 60 a 100 pum.
Les 16 dernieres paramétries (17 a 32) sont répertoriées dans le Tableau 24 et présentent une
densité d’énergie volumique comprise en 44 et 128 J/mm?
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Figure 44 : Evolution de la masse volumique en fonction des parametres de fabrication pour les quatre plateaux
imprimés sur le dispositif RBV. Les incertitudes relatives pour la détermination de la masse volumique sont en
moyenne égales & 0,002 g/cm?.
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Figure 45 : Evolution de la masse volumique en fonction des parametres combinés pour les quatre plateaux
imprimés sur le dispositif RBV. Les points en rouge et en bleu correspondent respectivement aux fabrications 1-2
(paramétries 1 a 16) et 3-4 (paramétries 17 a 32).
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L’évolution de la masse volumique en fonction de tous les parameétres combinés
présente une variation en cloche. Cette variation est marquée pour les densités d’énergie et
d’énergie linéique. Ainsi, pour obtenir une masse volumique supérieure ou égale a 2,65 g/cm?,
il est préférable d’avoir :

- Une densité d’énergie volumique comprise entre 70 et 85 J/mm?;

- Une densité d’énergie linéique appartenant a I’intervalle 130 — 290 J/m ;
- Une densité d’énergie comprise entre 0,0108 et 0,0210 J ;

- Une vitesse inferieure a 1800 mm/s.

La masse volumique maximale obtenable ici est d’environ 2,7 g/cm® (masse volumicgue
relative de 96,59 et 95,91% en prenant comme référence respectivement les alliages 7075 (2,81
g/cmd) et 7050 (2,83 g/cm?)).

Galera-Rueda et ses co-auteurs ont également travaillé sur un alliage 7075 auquel a été
ajouté 2,5 %vol de ZrH». lls obtiennent une masse volumique relative de 94,7 % avec une
densité d’énergie volumique de 80,3 J/mm? et une densité d’énergie linéique égale a 321 J/m
(P=321W ; Ev=280um;V=1000 mm/s ;e =50 um machine Realizer 125). Selon eux, une
densité relative plus élevée n’est pas possible en raison du piégeage du dihydrogéne gazeux
libéré a partir des particules de ZrH. au cours du procédé (Galera-Rueda et al., 2021).

Dans cette section, nous avons recherché une ou plusieurs solutions de lasage a partir
de la santé matiére (masse volumique) et de la dureté. Un plan d’expériences en deux temps a
permis de déterminer des plages paramétriques (paramétres combinés) pour lesquelles un
maximum de masse volumique est atteint. Afin de poursuivre les caractérisations visées, il est
a présent nécessaire d’évaluer 1’évolution de la dureté en fonction de ces mémes parameétres.
Les paramétries conservées pour les essais de dureté sont celles présentant les masses
volumiques supérieures a 2,65 g/cm® dans I’intervalle de densité d’énergie linéique compris
entre 130 et 290 J/m, soit 14 paramétries. Les 12 paramétries présentant les masses volumiques
les plus élevées ont été sélectionnées.

2.2.3. Evolution de la dureté HVo5s en fonction des parametres de fabrication

Une évaluation de la dureté dans des plans XY et XZ a été menée pour les paramétries
sélectionnées et I’évolution de cette grandeur a été évaluée en fonction de paramétres combinés.
L’idée étant d’analyser, comme pour la masse volumique, s’il existe une variation de la dureté
en fonction des parameétres testés en vue de choisir des conditions de lasage optimales pour
lesquelles des analyses seront réalisées.

Les essais ont été menés sur une machine Zwick/Roel ZHU2,5 selon la norme ISO 6507.
Une trentaine de mesure a été effectuée pour chaque plan caractérise.
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Figure 46 : Evolution de la dureté HVo s en fonction des paramétres combinés.

Les 12 paramétries sélectionnées présentent une masse volumique strictement
supérieure a 2,65 g/cm?®. La dureté varie de maniére assez importante, de 110 & 150 HVo;s en
fonction des paramétries. Contrairement a la masse volumique, 1’évolution des résultats de
dureté ne fait pas ressortir de tendance claire en fonction des parametres combinés. Cela peut
s’expliquer par le fait que la masse volumique est directement liée au taux de porosité globale
de la piéce alors que la dureté peut varier en fonction de la présence de porosité de taille plus
ou moins importante et de 1’état métallurgique du matériau imprimé. Les pores peuvent étre des
pores dits « hydrogéne » plutot sphériques (issus du piégeage de I’hydrogéne au cours de la
fabrication) ou bien des pores provenant d’autres sources (infondus, piégeages d’oxydes, etc.).
La taille de I’empreinte de dureté HVos est d’environ 80 um ; de nombreux essais n’ont pas pu
étre pris en compte car 1’indentation s’est effectuée sur un pore. De plus, certains essais
comptabilisés (empreinte non déformée, courbe chargement-déchargement sans anomalie) ont
probablement été effectués sur une zone pour laquelle un pore était présent sous la surface, ce
qui tend a diminuer la dureté. Dans la suite du document, la charge utilisée pour les essais de
dureté sera réduite afin de limiter I’influence de la porosité et d’obtenir une variation de la
dureté en fonction de I’état métallurgique du matériau.

Pour différencier les paramétries entre elles, les valeurs de masse volumique et celles de
dureté pour chaque section testée sont représentées sur un méme graphique a la Figure 47. Trois
populations de piéces se distinguent en fonction de ces caractéristiques :

- Valeurs de dureté plus ¢élevées et faibles différences entre les deux plans d’étude :
paramétries 13 et 16 ;

- Valeurs de dureté intermédiaires et faibles différences entre les deux plans d’étude :
paramétries 9,12, 14, 15, 23 et 27 ;

- Valeurs de dureté intermédiaires et fortes différences entre les deux plans

d’étude (valeur de dureté faible dans le plan XZ) : paramétries 19, 20, 21 et 22.
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Figure 47 : Représentation graphique de la masse volumique et de la dureté de différentes paramétries.

L’impression d’échantillons sur le dispositift RBV a donc permis de tester
I’imprimabilité de la poudre. Quels que soient les parameétres choisis, des échantillons en alliage
Al-Zn-Mg-Cu ont été obtenus, sans fissuration extérieure apparente. Des premiers résultats sur
I’évolution de la masse volumique en fonction des paramétres combinés ont servi a la réduction
du nombre de paramétries envisageables pour réaliser des échantillons sur une plateforme
classique. La masse volumique renseigne sur la santé matiére des échantillons élaborés,
présentant des pores de formes, de tailles et de distributions diverses. Ces analyses ont été
complétées par des mesures de dureté sensibles a la présence de défauts mais également a 1’état
métallurgique de la matiére. Cette évaluation de la dureté a été menée pour tenter de réduire
davantage le nombre de paramétries recevables. Ainsi, pour poursuivre I’étude sur un nombre
limité de conditions, deux criteres de sélection ont été établis : masse volumique la plus élevée
possible et différence de dureté la plus faible entre les plans XY et XZ. Les paramétries retenues
pour poursuivre 1’étude sont présentées dans le Tableau 25.

Paramétrie P (W) Ev (um) t (us) D (um)
9 180 60 60 60
14 235 80 60 80
15 200 80 70 60
16 300 60 45 80
23 250 100 70 60
27 300 80 60 80

Tableau 25 : Paramétries conservées pour la suite de [’étude.

2.2.4. Santé matiére du matériau imprimé sur une plateforme usuelle

Comme cela a déja été écrit, le dispositif RBV differe du dispositif usuel utilisé pour
I’impression de pieces. Il est donc possible qu’une différence au moment de I’impression ait
lieu au passage d’un dispositif a I’autre. En effet, le systeme de depdt de couche est différent,
la plateforme de fabrication étant plus grande, I’influence du flux de gaz et les temps de
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refroidissement entre deux couches successives sont également différents. Il est alors nécessaire
de caractériser de nouveau les pieces imprimées avec les paramétries sélectionnées (Tableau
25).

Il a été décidé de fabriquer huit échantillons par paramétrie, ce qui fait 48 échantillons
au total (Figure 48). Les échantillons sont répartis de telle maniere a ce que les quatre premiers
échantillons de chaque configuration se retrouvent dans la zone centrale de la plateforme. Les
zones exterieures regroupent les derniers échantillons (la disposition précise de chaque piece
est présentée en Figure 50). Les piéces sont des parallélépipedes a base carrée de dimensions
16x16x30 mm?3. Pour limiter le risque d’un choc du racleur sur une aréte, les échantillons sont
pivotés de 15° selon 1’axe Z. Les piéces sont espacées d’environ 22 mm selon I’axe X et 10 mm
selon I’axe Y. La production a duré 42 h 11 min et la température maximale enregistrée sous la
plateforme a été de 55 °C. La fabrication est nommée « Plateau EZE » dans la suite du
document.

I1 faut noter, qu’au cours du procédé, d’importantes fumées sont dégagées et que les
scories, se redéposant a la surface du lit de poudre ou sur la matiere solidifiée, sont visibles a
I’ceil nu. I est clairement possible d’apercevoir des particules plus grosses que les particules de
poudre se déplacer dans la chambre de fabrication. Dans le cas de 1’ AlSi10Mg, les scories sont
¢galement visibles mais uniquement sous la forme d’un léger assombrissement du lit de poudre,
et en général a une distance assez proche des pieces imprimeées. Aucune fissure externe n’a été
constatee lors de la récupération des échantillons (Figure 48).

50 mm

Figure 48 : Echantillons imprimés sur la plateforme de fabrication usuelle — 48 parallélépipedes.
Plateau EZE

Afin de caractériser les échantillons imprimés et d’évaluer les différences éventuelles
entre les deux dispositifs et I’influence du positionnement des pieces, la masse volumique de
chaque échantillon a été déterminée par poussée d’Archiméde. Les défauts ont ensuite été
caractérisés par analyse d’images. Enfin, pour chaque paramétrie, la dureté HVq 1 a été évaluée
dans les deux plans d’étude (un échantillon par paramétrie).

La masse volumique a été déterminée pour les 48 échantillons imprimés sur la
plateforme et une moyenne a été effectuée pour chaque paramétrie. Un écart-type a ainsi été
calculé en fonction de la valeur moyenne. Les résultats sont présentés dans le Tableau 26, et
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sont comparés aux masses volumiques déterminées dans le cas d’échantillons imprimés sur le
dispositif RBV. Il convient de noter que I’incertitude de mesure a été calculée pour chaque
échantillon de la méme maniére que pour 1’Al1Si10Mg, et qu’elle vaut en moyenne 0,002 g/cm?,
L’incertitude sur la moyenne est identique, mais non considérée, car ici, 1’écart-type présente
un ordre de grandeur plus élevé. De plus, la base des échantillons a été polie grossierement afin
de retirer les résidus de supports.

Masse volumique Masse volumique Ecart-type
Paramétrie RBV Plateau usuel Plateau usuel
(g/cmd) (g/cm?) (g/cm?d)
9 2,714 2,682 0,025
14 2,693 2,619 0,046
15 2,703 2,658 0,042
16 2,669 2,624 0,051
23 2,666 2,637 0,024
27 2,683 2,641 0,043

Tableau 26 : Masses volumiques obtenues par la méthode de la poussée d'Archimede pour les six paramétries
retenues ; échantillons imprimés sur le dispositif réduit RBV et sur une plateforme usuelle (Plateau EZE).

En valeur moyenne, les masses volumiques sont inférieures a celles déterminées pour
les pieces fabriquées sur le dispositif réduit. Néanmoins, en prenant 1’écart-type, il s’avére que
pour les conditions 15, 16 et 27, les valeurs RBV rentrent dans 1’intervalle de tolérance (Tableau
26 et Figure 49). De la méme maniére que précédemment, les piéces ne sont pas entiérement
denses : si I’on prend la masse volumique de I’alliage 7075 comme référence, les masses
volumiques relatives moyennes sont comprises entre 93,2 et 95,5 %. Ainsi, la matiére imprimée
est moins dense lors d’une fabrication sur une plateforme usuelle.

I1 a été précisé dans la partie précédente que la densité d’énergie linéique semblait étre
le paramétre combiné le plus influent. Nous nous intéressons donc ici a I’évolution de cette
courbe lors du passage du dispositif réduit au dispositif usuel (Figure 49). La variation de masse
volumique n’est estimée que sur 6 conditions mais aucun changement majeur n’apparait entre
160 et 290 J/m. Le passage du dispositif RBV a la plateforme ne semble donc pas modifier les
évolutions déterminées au cours de 1’étude précédente.

A ce stade, nous pouvons donc dire que le passage du dispositif réduit a la plateforme
usuelle ne semble pas modifier fondamentalement la sensibilité du matériau aux parametres
combines. Une réduction de la masse volumique des piéces (piéces a priori plus poreuses)
apparait néanmoins, mais 1’écart-type important signifie que la dispersion autour de la valeur
moyenne est importante. Afin de comprendre 1’origine des observations faites, différentes
questions se posent alors :

- Quel réle joue le positionnement des pieces sur la plateforme ?
- Comment peut-on décrire la porosité ?
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Figure 49: Evolution de la masse volumique en fonction de la densité d’énergie linéique pour les paramétries
sélectionnées (dispositif RBV et fabrication sur une plateforme usuelle (Plateau EZE)).

e Positionnement des pieces sur la plateforme de fabrication

Pour évaluer I’influence du positionnement des pic¢ces sur la plateforme sur la masse
volumique, il faut d’abord représenter la répartition des valeurs des masses volumiques pour
chaque paramétrie sur la plateforme. Cette répartition est représentée schématiquement par un
code couleur (Figure 50). Le positionnement est considéré en fonction de la place de la piéce
par rapport au passage du racleur et au flux de gaz.

D’un point de vue général, il apparait que les pieces présentant une masse volumique
supérieure a 2,66 g/cm? se situent sur la gauche du plateau, prés de la sortie du flux de gaz. Les
maximums sont situés sur le coin en bas a gauche. Quelles que soient les conditions, des masses
volumiques faibles sont atteintes sur la premiere colonne a droite, pres de 1’entrée du gaz dans
la chambre de fabrication. De plus, les échantillons proches du début de dépbt de couche
(premiere ligne en haut) semblent présenter des masses volumiques plus élevées que ceux Situés
sur la derniére ligne du plateau.

Au cours de la production, la quantité de poudre déposée par le racleur a été augmentée
par rapport a un fonctionnement normal. Cela signifie qu’en revenant a sa position initiale le
racleur prenait davantage de poudre. Cela a permis d’éviter un phénoméne de « short feed »,
pour lequel un manque de poudre apparait lors du dép6t de la couche, le plus souvent vers le
bas du plateau (Y =280 mm). Il n’est pas impossible que malgré cette augmentation de volume
de poudre déposé a chaque couche, la quantité déposée en bas de la plateforme soit inférieure
a celle déposée en haut, ce qui pourrait expliquer la différence de masse volumique entre les
pieces Y =0 et 'Y =280 mm.

Les fumées dégagées lors de la fusion du lit de poudre étant importantes, le débit d’argon
a été augmenté des le début de la production de 24 Hz (utilisation normale pour 1I’AISi10Mg) a
30 Hz. De plus, le flux d’argon semblait plus perturbé sur la droite du plateau (au niveau de
I’entrée du gaz dans la chambre de fabrication) ce qui peut engendrer des redépot de scories sur
de plus courtes distances. La fabrication s’effectuant de gauche a droite, dans le sens contraire
au flux gazeux, il est possible que les ¢jectas formés par la fusion des echantillons a gauche soit
directement aspirés par la sortie du flux de gaz, limitant les redép6ts dans cette zone, d’autant
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plus que des mesures effectuées par la plateforme CEF3D ont montré que le flux gazeux était
plus rapide sur la gauche de la plateforme.

Position initiale du racleur

Masse volumique
23 23 (g/cmd)

12,5402,570]

;.
. 12,570 2,600 ]

12,600 ;2,630 ]

. 12,630 2,660 ]

Figure 50 : Représentation graphique de [’évolution de la masse volumique en fonction de la position sur la
plateforme de fabrication, pour chaque paramétrie de lasage définie (Plateau EZE). Le flux de gaz est dirigé
selon ’axe des X. Les cercles et chiffres en jaune seront présentés dans le texte.

Anwar et al. ont montré dans le cas d’une piéce, dont la plus grande section est fabriquée
parallelement au flux de gaz, que les éjectas les plus imposants, en matiere de masse et de taille,
se déposaient le plus prés de la zone lasée et diminuaient graduellement en aval du flux. De
plus, ces éjectas sont majoritairement orientés dans la direction du balayage laser. La
distribution orthogonale est quasi négligeable. L’augmentation de la vitesse engendre une
augmentation du transport d’éjectas plus lourds et plus grossiers, ce qui leur a permis d’obtenir
une distribution plus uniforme en aval du flux de gaz (Anwar & Pham, 2018).

Dans ses travaux de these, C. Galy s’est intéressée a 1’influence du flux de gaz sur les
projections : la formation de trois pieces alignées sur le flux de gaz (gauche, centre, droite) a
¢té suivie a I’aide d’une caméra rapide (Galy, 2019). Il s’avere que le mouvement des éjectas,
bien que lié au déplacement du faisceau laser comme dit précédemment, est également lié a la
direction du gaz. Lorsque les échantillons sont sur la gauche du plateau, les éjectas sont aspirés
en partie par la sortie du gaz de la chambre. Au centre, le mouvement des scories ne semble pas
étre influencé par le flux de gaz et les éjectas se dirigent selon 1’axe de lasage (Galy, 2019). Sur
la droite de la plateforme, le déplacement des projections est a la fois lié au déplacement du
faisceau laser et au flux de gaz.

Ainsi, il est possible d’avancer le scénario suivant. Le balayage laser commence par le
coté gauche de la plateforme. Les éjectas de la premiere colonne sont aspirés en majorité par la
sortie de gaz. Seules quelques projections se retrouvent sur le lit de poudre ou sur de la matiére
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préalablement solidifiée. Plus on s’¢loigne de cette premiere colonne, moins les scories sont
aspirées par la sortie de gaz. Le flux d’argon ayant été augmenté, le mouvement des projections
s’effectue majoritairement selon la direction du flux (de droite a gauche). Il y aura alors une
contamination par des projections relativement grosses. Lorsque le laser balaye la derniére
colonne a droite, le flux de gaz est perturbé et de nombreuses scories se déposent sur cette méme
colonne.

Lorsque I’on se déplace de gauche a droite, il semble que la pollution due aux projections
augmente. L’augmentation de cette pollution engendre a priori une augmentation de la porosité
et donc une baisse de la masse volumique (Taheri Andani et al., 2018). Andani et ses co-auteurs
ont démontré que dans le cas d’un balayage laser avec deux lasers, un plus grand nombre de
scories étaient éjectées et la masse volumique des piéces était plus faible (Taheri Andani et al.,
2017).

La poudre est riche en éléments Zn et Mg, ainsi qu’en hydrogéne, il est donc possible
que les projections soient dues a une vaporisation et a un dégazage de ces éléments au moment
du passage de la poudre a 1’état liquide (Aboulkhair et al., 2019; Kaufmann et al., 2016; X. P.
Lietal., 2016a; J. H. Martin et al., 2017; Weingarten et al., 2015).

e Caractérisation de la porosité

Le positionnement des pieces et les projections résultant de la fusion semblent étre des
éléments explicatifs pour la compréhension de la dispersion des masses volumiques autour des
valeurs moyennes. Les masses volumiques obtenues par poussée d’ Archimede sont différentes
en fonction des paramétries utilisées. Une caractérisation par analyse d’images a également été
réalisée. Elle fournit des éléments supplémentaires sur la porosité, notamment la densité
surfacique de pores, la forme et le nombre de pores présents sur une surface.

Pour caractériser la porosité par analyse d’images pour chacune des paramétries et les
comparer entre elles, la méthodologie suivie est la méme que pour le premier alliage. Pour
chaque paramétrie, les quatre échantillons a 1’état brut de fabrication localisés sur les bords de
la plateforme ont été utilisés. Pour chaque échantillon, 5 micrographies ont été prises par plan
d’observation (XY et XZ) ; cela fait au total 40 micrographies par parameétrie. Comme pour le
premier alliage, il est possible d’obtenir 1’aire relative a la porosité par rapport a la surface
totale. De plus, pour caractériser individuellement chaque pore, il faut en premier lieu calibrer
I’échelle (1 pixel = 0,65 um — 4x4 pixels? pour définir un pore). Ensuite, chaque pore est
assimilé a une ellipse pour laquelle le logiciel fournit I’axe principal et I’axe secondaire. En
moyenne, plus de 25 000 pores ont été comptabilisés par paramétrie.

Pour chaque pore, on calcule son rapport d’aspect, qui est défini comme le rapport de
son axe principal sur son axe secondaire. Ce rapport d’aspect est supérieur ou égal a 1. Les
pores seront divisés en deux catégories : pores sphériques et pores non sphériques. La premiere
catégorie regroupe les pores dont le rapport d’aspect est inférieur ou égal a 1,1 (variation de
10 % par rapport a un cercle, projection d’une sphére en 2D) et la seconde rassemble les pores
de rapport d’aspect strictement supérieur a 1,1. Il est alors possible de déterminer pour chaque
categorie le pourcentage de porosité représenté. De plus, en connaissant la surface de chaque
pore, on peut déterminer un diametre surfacique equivalent, Dseq, qui correspond au diametre
qu’aurait un cercle de méme surface projetée que le pore. Pour une bonne cohérence des
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comparaisons, ce diametre équivalent sera defini de la méme facon, que la porosité soit
sphérique ou non sphérique. Par définition: Ds,, = /4. Aire/m. La représentation en

fréquence de ces diameétres, le maximum et le diametre moyen sont les grandeurs d’intérét.

L oy e 200 pm

o >3 < d —_—
- - . -

Figure 51 : Micrographie optique (grossissement x 50). Les fléches jaune et verte pointent respectivement vers
un pore sphérique et un défaut non sphérique.

L’analyse micrographique des échantillons imprimés sur la plateforme usuelle a permis
de mettre en évidence une non-fissuration des pieces au cours de leur élaboration. Méme si cela
n’est pas étonnant, un transfert du systéme réduit au systéme usuel n’a semble-t-il pas donné
lieu a des modifications d’un point du vue solidification et incorporation du zirconium au bain
de fusion.

L’ensemble des six paramétries ont été étudiées. En ce qui concerne la paramétrie 9, les
échantillons centraux ont également été considérés. Leurs résultats associés seront appelés
9 _centre.

Les densités surfaciques, déterminées par analyse d’images (Figure 52 — a) sont
cohérentes avec celles déterminées par poussée d’ Archiméde dans le sens ou les paramétries 14
et 16 sont les moins denses. Les densités surfaciques obtenues sont inférieures a celles calculées
précédemment (93,2 et 95,5 %). Cette différence peut provenir d’un nombre de micrographies
non suffisant pour le calcul de la densité.

La répartition des taux (en aire ou en nombre) de porosité sphérique et non sphérique
montre que pour I’ensemble des conditions, les pores non sphériques sont plus nombreux et
occupent davantage d’espace. Le taux en nombre de pores sphériques est compris entre 30 et
40 % pour toutes les conditions.
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Figure 52 : Représentations a) de la densité surfacique, b) des taux de porosité (non)-sphériques (en % d’aire et
% en nombre) en fonction des différentes paramétries (Plateau EZE).

Les paramétries possédant la densité d’énergie linéique la plus élevées (15, 23 et 27)
présentent des taux surfaciques de porosité non sphérique inférieurs aux autres conditions. Il
est donc possible que ces paramétries favorisent davantage la formation de pores gazeux par
réassociation des atomes d’hydrogene. Cela est cohérent avec certaines études bibliographiques
(Aboulkhair et al., 2014; Weingarten et al., 2015) montrant qu’une densité d’énergie
volumique élevée favorisait la formation de pores gazeux en réduisant la quantité de pores non
sphériques.

Il semblerait également que le taux en nombre de porosité non sphérique soit plus
important pour les échantillons situés au centre qu’aux bords de la plateforme de fabrication
(parametrie 9). Le redépdt de scories sur le lit de poudre et la matiére solidifiée peut-étre
I’origine de cette différence par fusion incompléte lors du passage laser aux alentours des
scories.

Les considérations précédentes sont associées a une réflexion portant sur plusieurs
piéces par paramétrie réparties sur toute la plateforme. Il est également possible de regarder
I’influence de la position des pieces sur les taux de porosité sphérique et non sphérique pour
chaque paramétrie. Pour cela, deux conditions (9 et 15) sont présentées (Tableau 27). Pour
chaque paramétrie, deux échantillons ont été retenus pour exprimer les différences, ce sont les
échantillons présentant la masse volumique la plus élevée et la plus faible. Les premiers se
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situent sur la colonne de gauche et les seconds sur la colonne de droite de la représentation en
Figure 50. Le chiffre 1 est donné aux échantillons de masse volumique plus élevée et 2 pour les
autres.

Comme pour le cas global, les pores non sphériques sont plus nombreux et occupent
davantage d’espace. La paramétrie 15 présente également le taux de pore sphérique le plus
élevé. En revanche, pour chacune des conditions, le taux de pore sphérique (% aire) est plus
élevé pour les échantillons « 1 » situés sur la colonne de gauche. Le taux de porosité en nombre
est quant a lui indifférent de la position des pieces. Ainsi, une masse volumique plus élevée
semble étre liée a un taux de porosité des pores sphériques (% aire) plus important.

Taux porosité | Taux porosité | Taux porosité | Taux porosité [Masse volumique
Paramétrie, sphérique | non sphérique | sphérique | non sphérique | (Archimede —
(% Aire) (% Aire) (% Nombre) | (% Nombre) g/lcm?®)
15-1 32 68 36 64 2,72
15-2 22 78 40 60 2,59
9-1 16 84 36 64 2,72
9-2 11 89 38 62 2,64

Tableau 27 : Taux de porosité sphérique et non sphérique associés aux piéces présentant la masse volumique la
plus élevée et la plus faible pour les paramétries 9 et 15. Pour chaque paramétrie le chiffre 1 ou 2 correspond a
la position de I’échantillon sur la plateforme (Figure 50).

L’analyse et I’interprétation des surfaces doit prendre en compte la taille des pores. Pour
cela, il est possible de calculer les diamétres €quivalents surfaciques, et d’en tirer une moyenne
(Figure 53). Ces diamétres sont de ’ordre de 8 um, quels que soit la paramétrie et le type de
pore considérés. Pour les conditions les plus énergétiques (15, 23, 27), le diamétre moyen des
pores non sphériques parait plus petit.

En s’intéressant a deux échantillons par paramétrie (Tableau 28), il s’avere que le
diamétre de chaque type de pore est plus faible pour les échantillons « 1 » localisés sur la gauche
de la plateforme et plus denses. La différence entre les diametres des pores non sphériques est
la plus importante. La faible masse volumique est donc associée a la présence de pores non
sphériques plus gros.

12 1
OPores sphériques OPores non sphériques

S ety gt L ++ Hh

Diamétre équivalent surfacique
moyen (um)

EZE_9 EZE_9centre  EZE_14 EZE_15 EZE_16 EZE_23 EZE_27
Paramétrie

Figure 53 : Diametre équivalent surfacique moyen obtenu pour les pores sphériques et non sphériques.

79



Chapitre 2 : Développement et fabrication des alliages de 1’étude

Diameétre moyen / Porosité sphérique |Porosité non sphérique| Masse volumique
Paramétrie (pm) (um) (Archiméde — g/cmd)
15-1 7,9 6,8 2,72
15-2 8,5 91 2,59
9-1 8,0 7,9 2,72
9-2 8,2 8,7 2,64

Tableau 28 : Diamétre équivalent surfacique moyen associé aux pieces présentant la masse volumique la plus
faible et la plus élevée pour les paramétries 9 et 15. Pour chaque paramétrie le chiffre 1 ou 2 correspond a la
position de [’échantillon sur la plateforme (Figure 50).

La résolution de I’appareil ne permettant pas de mesurer des particules de moins de
2,6 um de coté, le diametre équivalent surfacique représenté ne peut pas étre inférieur a 3 um.
Les répartitions du diamétre équivalent surfacique pour les pores sphériques et non sphériques
sont respectivement présentées, pour la paramétrie 9_bords, en Figure 54 et en Figure 55 sur
un intervalle allant de 3 a 20 um inclus. Les données sont fournies pour les deux plans d’étude,
et pour la combinaison des deux.

Les deux répartitions présentent des formes différentes. Pour ce qui est des pores
spheriques, la répartition semble avoir une forme de cloche, tandis que pour les pores non
sphériques, la répartition est décroissante lorsque le diamétre augmente. La taille correspondant
au maximum de fréquence est comprise entre 3 et 4 um. Ces résultats sont identiques quel que
soit le plan d’étude considéré. Les allures des répartitions sont identiques pour toutes les
conditions considérées.

La représentativité des caractérisations a été démontrée sur la condition 9 centre. Pour
ce faire, les résultats associés a un échantillon (5 micrographies) ont été comparés a ceux
calculés pour 2, 3 et 4 échantillons (Figure 56 et Figure 57). Seuls les plans XY sont considérés.
Pour les deux types de pores, la répartition des diameétres équivalents surfaciques ne dépend pas
du nombre d’échantillons. Pour les pores non sphériques, deux échantillons sont suffisants pour
assurer une représentativité. Pour les pores sphériques, trois échantillons sont nécessaires. Ces
considérations sont identiques pour les plans XZ.
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Figure 54 : Répartition du pourcentage en nombre des diamétres équivalents pour les pores sphériques
relativement aux deux directions examinées (Paramétrie 9 ; Plateau EZE).
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Figure 55 : Répartition du pourcentage en nombre des diametres équivalents pour les pores non sphériques
relativement aux deux directions examinées (Paramétrie 9 ; Plateau EZE).
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Figure 56 : Répartition du pourcentage en nombre des diamétres équivalents pour les pores sphériques en
fonction du nombre d’échantillons étudiés (Paramétrie 9 centre ; Plan XY ; Plateau EZE).
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Figure 57 : Répartition du pourcentage en nombre des diamétres équivalents pour les pores non sphériques en
fonction du nombre d’échantillons étudiés (Paramétrie 9 centre ; Plan XY ; Plateau EZE).
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Chapitre 2 : Développement et fabrication des alliages de 1’étude

Pour tenter de discriminer les conditions opératoires et de répartir les pores selon
différentes classes de taille, il est possible de définir des intervalles de taille et de donner les
pourcentages cumulés en nombre de pores associés (Tableau 29). Pour toutes les conditions, il
s’avere que plus de 95 % des pores, sphériques et non sphériques, présentent une taille
strictement inférieure & 20 um. Moins de 2 % des pores présentent une taille supérieure a 50 pm.
Les trés gros pores représentent une trés faible quantité de pores, bien que leur aire associée
soit évidemment plus importante que pour des pores plus petits.

La répartition des taux (en aire ou en nombre) de porosité sphérique et non sphérique
montre que pour I’ensemble des conditions, les pores non sphériques sont plus nombreux et
représentent une surface plus importante. Le diameétre équivalent surfacique est en général plus
grand pour ces pores non sphériques. Néanmoins, les paramétries possédant la densité d’énergie
linéique la plus élevee (15, 23) présentent des taux surfaciques et un diametre moyen de porosité
non sphérique inférieurs aux autres conditions.

Pores sphériques

Taille (um) 9 bord 9 centre 14 15 16 23 27
<5 26,40 30,11 29,97 28,21 32,53 27,7 29,14
<10 76,39 78,08 78,60 76,49 81,83 75,54 76,93
<20 96,37 96,52 96,31 96,67 97,23 96,19 96,14
<50 99,86 99,89 99,82 99,92 99,82 99,90 99,87

Pores non sphériques

Taille (um) 9 bord 9 centre 14 15 16 23 27
<5 46,08 44,98 45,15 47,11 47,58 45,96 46,45
<10 83,47 82,46 81,44 82,27 83,57 80,10 82,12
<20 95,53 95,61 95,05 95,97 95,29 94,92 95,59
<50 98,71 99,02 98,64 99,34 98,53 99.47 99,29

Tableau 29 : Pourcentages cumulés en nombre pour différents intervalles de taille de pore.

De plus, la taille et les taux de porosité (sphérique et non sphérique) dépendent de la
position des échantillons sur la plateforme. Plus un échantillon est dense, plus le diametre
moyen des pores est petit.

La répartition en taille des porosités ne dépend pas des conditions de fabrication, mais
uniquement de 1’aspect sphérique ou non des pores. De méme les répartitions cumulées des
diamétres en classe de taille ne permettent pas de différencier de maniére franche les
parameétries entre elles. Pour tenter davantage de les différencier, il est possible d’étudier leur
comportement au cours d’un essai de dureté.

Les essais ont eté menés sur des échantillons repartis sur les bords de la plateforme de
fabrication. Un échantillon par paramétrie a été utilisé et a été sollicité en son cceur. Les essais
ont été menés dans un plan XY et dans un plan XZ avec un microduromeétre Zwick/Roell
EMCO-TEST. Une centaine de point a été effectuée par plan avec une charge de 100 g (HVo,1).
Cette derniere permet de solliciter la matiére entre deux pores visibles a la surface. Les résultats
sont répertoriés sur le graphique Figure 58. Les barres d’erreurs correspondent aux écarts-types
assOoCiés aux mesures.
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Chapitre 2 : Développement et fabrication des alliages de 1’étude

A I’examen des résultats, la différence de dureté entre les différentes paramétries n’est
pas franche. Les duretés obtenues pour chaque plan sont également similaires en raison des
écarts-types importants. En ce qui concerne I’effet de la position sur la dureté, des essais ont
été menés sur les quatre échantillons 9 de la zone centrale de la plateforme : leurs duretés sont
équivalentes pour chaque plan (XY : 145 4+ 10 HVo1 ; XZ : 150 + 11 HV,,1). Ces mesures sont
identiques a celles obtenues pour I’échantillon prélevé sur le bord de la plateforme (XY : 142
+ 9 HVo1; XZ: 150 + 9 HVo,s). Il n’y a donc pas d’effet de positionnement dans la
détermination de la dureté. Enfin, aucun lien masse volumique — dureté ne peut étre établi.

275 T - 170
O Masse volumique S HV XY =HV XZ

_ 2,70 } ] 1 160
%z,ss s i ]” l B }T I 1 s _
2 260 + _ %% I~
=z = Y N T 140 T
£ 255 = = == N= =
= — \; = \; 7]
: \ \ N\ N\ N\ | o E
c 245 % §§ % g \_é % 1™

N N Y N B Y

= N= = = = =
2,35 &g §_ §; gﬁ §; &k 100
EZE_9 EZE_14 EZE_15 EZE_16 EZE_23 EZE_27

]

aramétrie

Figure 58 : Masse volumique et dureté HVo1 (XY et XZ), pour les six paramétries retenues et imprimées sur une
plateforme de usuelle. Un échantillon par paramétrie a été choisi, sur le bord de la plateforme.

e Synthese

Il a été montré que lors du passage du dispositif RBV a la plateforme de fabrication
usuelle, I’alliage ne présentait toujours pas de fissures issues du processus de solidification.

La densité des piéces imprimées a diminué avec le changement de dispositif, tout en
gardant une évolution en fonction de la densité d’énergie linéique similaire. Il s’est avéré que
les pieces présentaient deux types de pores : des pores sphériques et des pores non sphériques.
Ces derniers sont des infondus liés a des inclusions ou des particules. Ils sont plus nombreux et
occupent une surface plus importante bien que leur diamétre surfacique moyen soit équivalent.
Leur répartition montre qu’ils sont plus petits puisque le pourcentage de pores ayant une taille
inférieure a 10 um est supérieur, mais présentent aussi des pores de grande taille, supérieure a
50 pm.

Les pores sphériques sont connus pour se former par la réorganisation des atomes
d’hydrogene lors du refroidissement du bain de fusion depuis 1’état liquide. L’ alliage présentant
une teneur en hydrogene €levée a 1’état de poudre, il est fortement probable que cette quantité
d’hydrogéne soit a 1I’origine d’un nombre important de pores sphériques. La couche hydroxydée
et les hydrures de zirconium étant uniformément réparties a la surface des particules de poudre,
les atomes d’hydrogéne sont également uniformément répartis dans le bain de fusion et peuvent
engendrer des pores de maniére uniforme. En paralléle du piégeage d’hydrogéne, une
vaporisation et un dégazage sont susceptibles de se produire dans le bain de fusion. Ces pertes
d’¢léments engendrent des projections en dehors du bain et peuvent se redéposer a la surface
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du lit de poudre. Nous en avons déduit que ces projections étaient a 1’origine de la baisse de la
masse volumique des pieces en fonction de leur positionnement sur la plateforme de fabrication.
En se redéposant sur la matiére solidifiée, les projections modifient 1’interaction laser-matiére
au moment de la fusion et sont susceptibles d’engendrer la formation de pores, notamment de
forme non sphérique. La réduction du diamétre moyen des pores non sphériques sur la zone
gauche du plateau pour laquelle le flux gazeux est moins perturbé permet d’appuyer cette
hypothese.

Enfin, il a été montré par Thijs et al. que la fin d’une trajectoire laser était une situation
privilégiée pour la formation de pores. Ainsi, dans le cas d’un laser pulsé, il est probable que la
formation de pores soit également due au cycle d’extinction du laser (Khairallah et al., 2016;
Thijs et al., 2013).

A partir de cette étude paramétrique sur une plateforme de taille conventionnelle, il a
été décidé de ne conserver que deux paramétries pour la suite de 1’étude. Le choix s’est basé
sur différents critéres classés comme suit : masse volumique a 1’état brut de fabrication,
pourcentage d’aire des porosités sphériques, taille des pores sphériques et non sphériques et
dureté moyenne. Les deux paramétries ainsi retenues pour le reste de 1’étude sont les
paramétries 9 et 15.

2.2.5. Effet du nombre d’échantillons sur la plateforme et du relasage

Dans la partie précédente, il a été montré que des pores sphériques et non sphériques
sont présents pour toutes les conditions de fabrication. Les pores sphériques ont été assimilés a
la réorganisation de 1’hydrogéne dans la maticre solidifiée. Pour les pores non sphériques,
I’hypothése mise en avant pour leur formation est le redépot de particules €jectées du bain de
fusion a la surface du lit de poudre. L hypothése avancée est que ces projections proviennent
en partie du dégazage de I’hydrogene et de I’évaporation de Zn et Mg (€léments légers a bas
point de vaporisation) au cours du procédé.

Afin de discuter cette hypothese, il a été décidé de fabriquer un plateau composé de
seulement quatre éprouvettes, alignées dans la direction du dépot de couche, et donc a 90° du
flux de gaz dont ’'une des fonctions est de déplacer les scories vers I’extérieur de la zone de
fabrication. Les quatre échantillons étant relativement espacés les uns des autres (30 mm selon
I’axe Y) (Figure 59), ils sont supposés «indépendants ». Le dégazage et 1’évaporation
d’éléments issus de la fusion d’un échantillon ne doivent donc pas influencer la fusion des
autres. La production a duré 8 h 20 (5 fois moins que pour le plateau chargé) et la température
maximale enregistrée sous la plateforme a été de 45 °C.

Les deux échantillons centraux sont fabriqués avec les paramétries précédemment
retenues. Les deux échantillons excentrés présentent un relasage aprées la premiére fusion de la
surface de I’échantillon. Les paramétres de relasage sont identiques a ceux utilisés pour le
premier passage laser. Chaque échantillon présente donc un choix de construction unique.

De la méme maniére que pour la fabrication précédente, une caractérisation de la santé
matiére a été réalisée. Dans un premier temps, la détermination de la masse volumique a été
effectuée par poussée d’Archiméde. Les résultats sont exposés (masse volumique, incertitude)
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en Tableau 30. Notons tout d’abord, qu’aucun des quatre échantillons ne présente de fissure et
que le double lasage ne modifie donc pas le comportement de 1’alliage au cours de sa
solidification.

r.

a
50 mm

Figure 59 : Echantillons imprimés sur la plateforme de fabrication usuelle — 4 parallélépipédes — Conditions de
haut en bas : 9-relasage, 9, 15, 15-relasage. Dépdt de couche de haut en bas, et flux gazeux de droite a gauche.

Plateau SCL
Paramétrie Lasage simple Lasage double
9 2,741 + 0,005 2,717 + 0,004
15 2,730 + 0,004 2,679 + 0,005

Tableau 30 : Masses volumiques obtenues par la méthode de la poussée d'Archimede pour les deux paramétries
retenues pour la qualification d’une fabrication avec un nombre réduit de piéces ; échantillons imprimés sur une
plateforme de taille usuelle (Plateau SCL).

Pour les deux stratégies de lasage, la paramétrie 9 donne une masse volumique
supérieure a celle issue de la paramétrie 15. Bien que proches, les écarts sont significatifs.
D’autre part, dans les deux cas, la stratégie de double lasage amene une baisse de la masse
volumique des échantillons. Notons également que les masses volumiques obtenues pour cette
fabrication sont supérieures a celle de la fabrication précédente (Tableau 26).

Comme pour la fabrication précédente, nous avons caractérisé la distribution de la
porosité des piéces imprimées a partir d’une étude par analyse d’images. Le méme protocole
que celui précédemment mis en ceuvre a été utilisé.

La densité surfacique vaut 96 % pour chaque paramétrie (Figure 60, les valeurs issues
de la derniere production présentent un motif de remplissage). Concernant la morphologie et la
répartition des pores (Figure 60 — b), les taux de pores non sphériques sont supérieurs aux taux
des pores sphériques, qu’ils soient considérés en termes d’aire ou de nombre pour les deux
conditions et les deux stratégies de balayage. Néanmoins, le relasage permet de réduire le taux
de porosité non sphérique, pour les deux paramétries. Cela signifie que le relasage engendre un
grossissement des pores sphériques. La parameétrie 15 présente proportionnellement un
pourcentage d’aire de pores sphériques plus important que la condition 9, quelle que soit la
condition de lasage.
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Figure 60 : Représentations a) de la densité surfacique, b) des taux de porosité (non)-sphériques (en % d’aire et
en % en nombre) en fonction des différentes paramétries (Plateaux EZE et SCL).
S : lasage simple ; D : lasage double

En comparant les résultats obtenus pour le plateau EZE (48 échantillons) et le plateau
SCL (4 échantillons), il s’avére que le taux de porosité est inférieur lorsque peu d’éprouvettes
sont fabriquées. Il y a également une diminution du taux de porosité non sphérique et
relativement une augmentation du taux de porosité sphérique. Ces évolutions sont visibles pour
des considérations d’aire ; elles le sont moins lorsque le nombre de porosités est pris en compte.
Du point de vue de la densité surfacique, il semble que le nombre d’échantillons a imprimer ait
une influence sur les pourcentages de porosité obtenus. Le double lasage semble augmenter la
part surfacique des pores sphériques ou diminuer celle des pores non spheriques. Il est probable
qu’au cours de la seconde fusion, une partie des pores non sphériques soient comblés.
L’hydrogéne restant apres le premier passage laser peut se réarranger pour former de nouveaux
pores sphériques ou agrandir les pores déja existants. L’évaporation des éléments légers doit
également avoir lieu au cours de ce second balayage.
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Figure 61 : Diametre équivalent surfacique moyen obtenu pour les pores sphériques et non sphériques.

En ce qui concerne le diamétre moyen des pores (Figure 61) :

- Pour la paramétrie 9, le simple lasage n’induit pas de différence entre les deux types de
pores, alors que le double lasage réduit la taille des pores non sphériques ;

- Pour la paramétrie 15, les pores sphériques présentent un diamétre équivalent moyen plus
grand. Le relasage engendre un grossissement des pores sphériques. Les pores non
sphériques sont plus petits avec la paramétrie 15 simplement lasée ;

- Pour chaque paramétrie, le diamétre moyen des pores en général diminue d’au moins 1 pm
lorsque la plateforme contient moins d’échantillons. Cela peut étre da a une réduction de
la pollution des surfaces par les projections qui engendrent la formation de pores.

- Le relasage limite les infondus grace a la seconde fusion ce qui permet d’expliquer la
réduction plus importante du diamétre moyen des pores non sphériques.

Pores sphériques

Taille (um) 9 Simple 9 Double 15 Simple 15 Double
<5 34,22 33,51 35,68 32,06
<10 85,63 85,77 85,69 83,72
<20 99,13 98,81 98,99 98,67
<50 99,98 99,96 99,98 99,98

Pores non sphériques

Taille (um) 9 Simple 9 Double 15 Simple 15 Double
<5 43,13 52,52 54,37 54,52
<10 84,57 89,59 89,43 90,10
<20 98,25 98,30 98,65 98,66
<50 99,65 99,63 99,79 99,81

Tableau 31 : Pourcentage cumulé en nombre pour différents intervalles de taille de pore (Plateau SCL).

Pour tenter de discriminer les conditions, une analyse de la répartition des pores selon
différentes classes de taille est effectuée (Tableau 31). Pour les quatre conditions étudiées, il
s’aveére que plus de 98 % des pores, sphériques et non sphériques, présentent une taille
strictement inférieure a 20 um. Moins de 1 % des pores présentent une taille supérieure a 50 pum.

87



Chapitre 2 : Développement et fabrication des alliages de 1’étude

Les pores de taille supérieure a 50 pum repréesentent donc une tres faible quantite, et sont a priori
davantage des pores non sphériques.

Ces résultats confirment les tendances relevées avec les diameétres surfaciques
équivalents puisque proportionnellement les pores sont plus petits dans les échantillons
fabriqués sur une plateforme faiblement chargée. 1l semble que pour les pores sphériques, la
différence entre les deux fabrications est notable pour une taille inférieure a 10 um. Pour les
pores non sphériques, la différence est visible pour un diametre inférieur a 20 um. Les
répartitions des pores en fonction du diametre équivalent surfacique suivent les mémes
tendances que pour le plateau a 48 échantillons (Figure 62 et Figure 63). La paramétrie 15 met
en avant des pores non sphériques plus petits.
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Figure 62 : Répartition du pourcentage en nombre des diametres équivalents pour les pores sphériques.
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Figure 63 : Répartition du pourcentage en nombre des diamétres équivalents pour les pores non sphériques.

I1 vient d’étre montré que la fabrication d’un plateau a faible nombre d’échantillon
améliorait la santé matiére des piéces imprimées, et cela pour les deux conditions de lasage
étudiées. Des essais de microdureté HVo 1 ont été menés sur les quatre échantillons, et dans les
deux plans d’étude dans le but de discriminer les conditions. A cette fin, une moyenne de quatre-
vingts indents ont été effectués pour chaque plan étudié.
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Figure 64 : Evaluation de la dureté dans les deux plans d’étude (XY et XZ) pour chacun des échantillons.

Pour une paramétrie donnée et un plan donné, il ne semble pas y avoir de différence
notable entre simple et double lasage (Figure 64).

Les duretés obtenues pour les plans XZ sont l1égérement supérieures a celles obtenues
pour les plans XY. De plus, une légére différence entre les paramétries 9 et 15 se dessine : les
échantillons imprimés avec la paramétrie 9 (simple et double lasage, plans XY et XZ)
présentent des duretés supérieures a ceux fabriqués avec la deuxiéme paramétrie. Cependant,
des essais ont été effectués avec une charge de 10 kg (HV10) dans le cas du simple lasage et les
duretés obtenues sont identiques : 133 + 6 HVo,1 et 143 + 7 HV1g (respectivement plans XY et
XZ, paramétrie 9), 131 + 2 HVo1 et 138 + 3 HV 1o (respectivement plans XY et XZ, paramétrie
15). Ainsi, la légere différence entre les paramétries n’est sans doute que I’effet du chargement
appliqué au cours de I’essai de dureté. Nous pensons qu’il en est de méme pour les conditions
avec un second lasage.

En comparant les valeurs obtenues avec celles du plateau a 48 échantillons (Plateau
EZE), il s’avere que les duretés déterminées sur des échantillons de ce plateau sont légérement
inférieures a celles du plateau a 4 échantillons (Figure 65). L’explication la plus plausible est
le taux de porosité, dont la proportion est plus importante pour les échantillons du plateau
chargé (48 piéces).
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Figure 65 : Masse volumique et dureté HVo 1 en fonction des paramétries utilisées, selon différentes fabrications.
S : simple lasage ; D : double lasage
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2.2.6. Synthése de I’étude paramétrique

La premiére étape a consisté a évaluer I’imprimabilité de ce nouveau matériau, sur le
dispositif réduit de la machine de fabrication. Le logiciel CORICO® a permis de générer 32
paramétries a partir des intervalles d’évolution pour les quatre parametres de lasage (P, t, D et
Ev). L’impression de toutes les piéces a montré que le matériau s’ imprimait, et cela sans fissure.
Cette non-fissuration résulte d’une fonctionnalisation efficace de la poudre.

La détermination de la masse volumique des pieces par la méthode de la poussée
d’Archimeéde a mis en évidence que son évolution était principalement influencée par les
parametres hybrides calculés a partir des parameétres de lasage. Le parametre hybride le plus
influent est la densité d’énergie linéique : son augmentation donne a 1’évolution de la masse
volumique correspondante une forme en cloche. Cette forme est recherchée puisqu’elle permet
de fournir une évolution passant par un maximum. Un premier tri entre les paramétries générées
a pu étre fait sur cette base-la. Pour discriminer les conditions restantes entre elles, des essais
de dureté ont été menés. Les valeurs obtenues dépendent des propriétés métallurgiques
intrinséques au matériau mais aussi de sa santé matiére. Le choix de six paramétries a alors été
effectué en fonction des valeurs de dureté obtenues et de la différence qu’il y a pu avoir entre
les deux plans considérés.

L’ imprimabilité du matériau ayant ét¢ démontrée, il a alors été décidé de I’imprimer sur
une plateforme usuelle. Le plateau imprimé était constitué de 48 piéces (6 par paramétrie
retenue). La masse volumique des piéces était inférieure a celle obtenue sur le dispositif réduit,
et cela pour toutes les conditions. L’une des explications possibles a premiére vue est la
différence dans le systéeme de mise en couche, compactant moins la poudre dans le systéeme
conventionnel. Cependant, I’étude de la masse volumique en fonction de la position de la piece
sur la plateforme a montré une hétérogénéité des résultats. Il s’aveére que les pieces situées dans
le coin bas gauche présentent des masses volumiques plus importantes, et celles situées a droite
(prés de I’entrée de gaz dans la chambre) des masses volumiques plus faibles. De plus, au cours
de la fabrication d’importantes projections étaient visibles a 1’ceil nu (Figure 66). Ainsi, les
projections ont été données comme source de porosité possible, d’autant plus que la poudre est
riche en hydrogéne et que les éléments Zn et Mg possedent un point de vaporisation a plus basse
température. Enfin, une étude de la santé¢ matiére par analyse d’images a été menée. Celle-ci a
permis de mettre en avant la présence d’une double population de pores : des pores sphériques
(associés au piégeage d’hydrogene) et des pores non sphériques (issus d’une fusion
incompléte). Ces derniers représentent un pourcentage d’aire plus important que les pores
sphériques, bien qu’ils présentent le méme diametre équivalent surfacique. La répartition en
fréquence des pores en fonction de leur taille montre : que les pores non sphériques sont en
majorité plus petits ; que ceux de taille supérieure a 50 um sont moins nombreux. A ces résultats
se sont ajoutés des résultats de dureté, qui ont permis de choisir deux conditions pour le reste
de I’étude.
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Figure 66 : Photographie de la chambre de fabrication au cours de la production.

Pour déterminer I’influence du nombre d’échantillons fabriqués sur la plateforme, une
fabrication a été réalisée avec seulement quatre pieces : deux lasées simplement et deux lasées
deux fois avec la méme paramétrie. Lorsque la plateforme est peu chargée, le taux de porosite,
estimé par poussée d’Archiméde ou par analyse d’image, diminue. De plus, la taille des deux
types de pores diminue et le taux de pores sphériques augmente proportionnellement. La
distribution des diamétres équivalents n’est pas modifiée et le nombre de pores de taille
supérieure a 50 um semble étre réduit. Ainsi, le chargement du plateau et donc le nombre de
projections éjectées au total semble jouer sur la santé matiére du matériau. La comparaison
entre les masses volumiques et les duretés obtenues pour les deux conditions retenues des pieces
imprimées dans les deux derniers plateaux est mise en avant.

Les conditions 9 et 15 semblent équivalentes en matiere de masse volumique et de
dureté. La condition 15 présente un taux de pores, sphériques et non sphériques, de taille
inférieure a 20 et 50 um plus important que la paramétrie 9. De plus, les taux de pores non
sphériques, associés a des problemes de fusion, sont plus faibles pour la condition 15, il a donc
¢été décidé de conserver cette paramétrie pour la suite de I’étude.

Trés récemment, une nouvelle étude portant sur un alliage 7075 modifié a été publiée
(A. Martin et al., 2022). L’alliage est également modifié avec 1’addition de zirconium ; celui-
cin’est pas ajouté par fonctionnalisation mais par 1’¢laboration d’un matériau pré-allié, atomisé.
Le matériau a été fabriqué sur la méme machine que celle utilisée dans cette étude, sur le
dispositif RBV. Une densité¢ de 99 % est obtenue par analyse d’image (« au moins trois
micrographies » ont été prises pour la détermination de cette densité). La paramétrie est
présentée ci-dessous et comparée a la paramétrie retenue dans cette étude. Les deux paramétries
et les parametres combinés qui en découlent sont relativement proches. De plus, on peut
supposer que le taux d’hydrogéne inclus dans les poudres fabriquées par Martin et al. présente
un taux d’hydrogéne plus faible que celui mesuré dans le cas notre alliage fonctionnalisé. La
chimie des particules de poudre (concentration de Zn, Mg, Cu et Zr) est également proche entre
les deux alliages. Ainsi, le dégazage de I’hydrogene dans notre étude peut étre vu comme la
principale différence de densité entre notre alliage imprimé et celui de A. Martin et al. Ceci
peut donc étre un argument supplémentaire quant a I’effet de 1’hydrogeéne sur la porosité
(sphérique et non sphérique) de 1’alliage fonctionnalisé.
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Parametres de 3
fabrication e(um)| P(W) | V(mm/s) | Ev(um) | Eva (3J/mm?3) Ei (J/m)
(A. Martin et al., 2022) 30 225 889 120 70 253
Paramétrie 15 40 200 857 80 73 233

Tableau 32 : Comparatif des paramétres employés par A. Martin et al. et la paramétrie 15 retenue.

2.3. Analyse chimique de la matiere imprimée

Une analyse chimique du matériau imprimé n’a pas ét€¢ possible par spectrométrie a
étincelle au laboratoire, notamment en raison du taux élevé de porosité. Une analyse par ICP-
OES a été effectuée par la société EAG EVANS ANALYTICAL GROUP. La composition du
matériau imprimé est présentée dans le Tableau 33.

Comme attendu, une évaporation partielle des éléments a bas point de vaporisation (Zn,
Mg) a lieu au cours du procéde de fusion/solidification. Cette perte est évaluée a environ 21 %
et 19 % respectivement pour le zinc et le magnésium. La quantité massique de ces éléments
reste néanmoins supérieure a la borne supérieure de composition de 1’alliage 7075 utilisé
comme référence. Une augmentation massique de cuivre et de zirconium est a noter.

Une seconde analyse a été menée par IGA afin de déterminer la teneur en
hydrogéne aprés fabrication : celle-ci s’éléve a 45 ppm wt. Cette valeur correspond a 11 % de
la valeur initiale. Il y a donc un dégazage important au cours de la fabrication, mais le taux
initial étant tres éleve, la quantité restante demeure toutefois importante. De plus, cette teneur
reste deux fois supérieure a celle présente dans la poudre d’A1Si10Mg.

(%om) Al Zn Mg Cu Zr

7075 - AlZn5,5MgCu Base 51-61 | 21-29 | 12-20 0
7050 - AIZN6CuMgZr Base 57-67 | 19-26 | 20-26 | 008-0,15
HRL 7A77.60L Base 45-61 | 18-29 | 11-21 | 05-28
A"er;':)"r%;ncé“'zr Base | 6,61+ 0,05 | 3,07 40,02 | 1,86 + 0,01 | 1,86 + 0,02

Tableau 33 : Compositions chimiques massiques des alliages de référence 7075 et 7050 (Davies, 1993), de
lalliage d’étude imprimé au laboratoire (analyse ICP-OES) et composition fournie par HRL Laboratories.

3. Conclusion

L’alliage AlISi10Mg élaboré par L-PBF étant ’un des alliages les plus étudiés en
fabrication additive, les fabricants de machine ont travaillé a la recherche de parametres de
fabrication adaptés, qui peuvent différer selon 1’application finale de la piéce. lls cherchent
notamment a optimiser la masse volumique et les propriétés mécaniques afin de se rapprocher
de celles du méme alliage produit en fonderie.
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La paramétrie développée par Renishaw pour 1’alliage considéré sur leur machine
AM400 permet d’obtenir des échantillons denses, de masse volumique relative proche de 1. La
composition chimique du matériau aprés impression reste dans les intervalles de la norme. Il
est a noter que la teneur en Mg est proche de la limite basse spécifiée dans la norme.

Au contraire de I’alliage A1Si10Mg, I’alliage Al-Zn-Mg-Cu-Zr est un matériau nouveau
et donc peu connu. C’est un alliage fagonné sur la base de 1’alliage 7075 : la poudre de 7075 est
fonctionnalisée par un dépot d’hydrures de zirconium. Ces hydrures se présentent sous forme
de protubérances a la surface des particules de poudre. Le zirconium a pour objectif de modifier
le comportement de 1’alliage au cours de la solidification. Par son incorporation au bain de
fusion lorsque la poudre passe a ’état liquide, le zirconium forme avec 1’aluminium un précipité
AlsZr. Celui-ci agit comme germe pour la solidification de la matrice, évitant ainsi la fissuration
au cours de la solidification. Les propriétés mécaniques espérées sont élevées et peuvent laisser
entrevoir 1’utilisation d’un alliage d’aluminium de haute performance en fabrication additive
sur lit de poudre.

Néanmoins, cet aspect novateur implique que 1’alliage n’ait pas encore été 1’objet
d’études poussées, notamment au niveau des paramétres de fabrication. Il a ainsi été nécessaire
d’effectuer une sorte de « recalage paramétrique », a la fois pour tester I’imprimabilité de
I’alliage, mais aussi pour évaluer I’influence des parameétres de fabrication sur sa santé maticre.

Les premiers résultats ont montré que la fonctionnalisation était efficace puisque le
matériau imprimé ne présentait pas de fissure, et cela pour toutes les conditions examinées.
Cependant, I’étude de la santé matiére a mis en évidence la présence de nombreux pores, a la
fois sphériques et non sphériques. Les pores sphériques semblent étre dus a la présence
d’hydrogene, incorporé au cours de la fusion des particules de poudre, et provenant de deux
sources distinctes : la couche d’hydroxyde et 1’ajout d’hydrures de zirconium a la surface des
grains de poudre. Les pores non sphériques semblent quant a eux provenir des éjectas/scories
qui se déposent sur la matiére préalablement solidifiée et perturbent alors la fusion.

Enfin, la composition chimique du matériau, en dehors de I’hydrogéne, fait ressortir une
concentration massique importante de zirconium qui ne permet pas de trouver de référence
« classique » pour cet alliage, au moins de ce point de vue-la.

Le Chapitre 3 sera consacré a 1’étude de I’alliage AISilOMg. Cet alliage est le plus
référencé mais certains points de compréhension restent a approfondir. L’influence de la
température de préchauffage et I’effet de revenu qu’il induit sont abordés. De plus, I’influence
des orientations de fabrication sur les proprietés mécaniques est traitée. Ces propriétés sont
notamment évaluées par des essais de resilience et de mecanique de la rupture.

Le Chapitre 4 sera dédi¢ a I’étude de I’alliage 7075 élaboré par L-PBF. Les
connaissances sur cet alliage sont moins avancées que pour ’alliage AISi10Mg. Les propriétés
microstructurales, 1’influence des traitements thermiques post-fabrication et les propriéetés
mécaniques seront évaluées.
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Chapitre 3 : Etude microstructurale et
mécanique de P’alliage AISi10Mg

AlSil0Mg Ce troisiéme chapitre est consacré a 1’alliage Al1Sil0Mg.
Dans un premier temps, le matériau est élaboré sans
Microstructure préchauffage de la plateforme de fabrication. Les propriétés

Propriétés mécaniques  microstructurales et mécaniques sont étudiées, notamment en
Traitements thermiques fonction d’orientations de  fabrication variées. Des
caractérisations usuelles sont menées et d’autres plus originales,

Essais de traction notamment 1’examen du comportement en présence d’entaille et
Essais de résilience de fissure.
Essais de ténacité Dans un deuxiéme temps, les modifications engendrées

par le préchauffage de la plateforme sur toute la durée de la
fabrication sont analyseées. Comme pour la premiere partie, les
propriétés microstructurales et mécaniques sont évaluées.

Enfin, I’influence des post-traitements thermiques sur les
propriétés est étudiée afin de définir le traitement optimal
permettant d’améliorer les propriétés mécaniques.
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1. Conception et impression des éprouvettes
1.1. Conception

Il a été montré dans la littérature que les matériaux imprimés par fusion laser sur lit de
poudre présentent des différences de comportement, notamment en traction, en fonction des
orientations de construction considérées. Afin de pouvoir comparer les résultats obtenus au
cours de I’étude a ceux issus de la bibliographie, plusieurs orientations de construction ont été
choisies : Z (verticale), X (horizontale) et XZ45° (angle de 45° entre 1’orientation de
construction et la direction de fabrication). Le comportement du matériau a été caractérisé a
partir d’essais mécaniques plus originaux, tels que des essais de rupture par choc (essai
Charpy/de résilience) ou de rupture avec présence d’une fissure. Ces essais permettent d’obtenir
respectivement 1’énergie de rupture et la ténacité. Néanmoins, la définition d’orientations
d’entaille et de fissuration est nécessaire, celle-ci dépend également de 1’orientation de
fabrication. Les différentes orientations de fabrication et d’entaille/fissuration sont représentées
en Figure 67 pour les divers essais envisagés. La définition de la géométrie des éprouvettes suit
les normes ISO EN 6892-1, ASTM E23 et ASTM E1820, respectivement pour les essais de
traction, de résilience et de ténacité.

s R
—— = ”

XN
I —

z X245/2 Xzas/Y
X XY/Y
Ry
a) b) c)

Figure 67 : Représentation et désignation a) des orientations de fabrication en traction ; des orientations de
fabrication et d’entaille, b) pour les essais de résilience et ¢) de mécanique de la rupture. Echelle arbitraire.

X245

Les notations présentées en Figure 67, ont été élaborées a partir des considérations suivantes :
- Pour les éprouvettes de traction cylindriques, seule 1’orientation de construction est
considérée : X et Z, respectivement pour des éprouvettes horizontales et verticales ;
- Pour les éprouvettes de résilience, la premicre lettre correspond a I’orientation de
fabrication (X et Z) et la seconde a 1’orientation d’entaille (X et Z) ;
- Pour les éprouvettes CT, la ou les deux premiceres lettres correspondent a 1’orientation
de fabrication et la derniére a 1’orientation d’entaille.

Pour pouvoir respecter les géométries des éprouvettes (traction, résilience, CT), des
ébauches «brutes de fabrication » ont été congues et imprimées. Ces ébauches sont des
parallélépipedes a base carrée ou des cylindres, surépaissis d’environ 0,5 mm par rapport aux
cotes nominales cherchées. L’usinage des éprouvettes a été réalisé aprés fabrication et
traitement thermique. L’entaille des éprouvettes de résilience est obtenue par brochage.
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1.2. Impression des différents plateaux

Les paramétres utilisés pour la fabrication sont rappelés ci-dessous (Tableau 34) :

paramatrsde | e | B | D g T
fabrication m W S m m :
(um) | (W) | (us) | (um) | (um) (um) ¢0)
Valeurs 30 275 40 80 80 70 25 ou 170

Tableau 34 : Paramétres de fabrication utilisés pour [’élaboration de [’alliage AlSilOMg.

_.;.a:

Figure 68 : Photographies des différents plateaux imprimés : a) et b) plateforme non préchauffée (Plateaux 1 et
2 respectivement), ¢) plateforme préchauffée (Plateau 3).

Plateau |Préchauffage de HauteL_Jr Tempt_erature Nombre Estimation Etat de la
imprimé | la plateforme production  maximale de piéces temps de oudre
P P (mm) relevée (°C) P production (h) P
1 Non 70 60 96 80 Neuve
Neuve et
2 Non 65 60 64 71 )
recyclée
. N
3 Oui — 170°C 65 170 130 74 euve et
recyclée

Tableau 35 : Caractéristiques des plateaux imprimés en AlSil0Mg.

Les différents plateaux fabriqués sont présentés en Figure 68 et leurs caractéristiques
sont données dans le Tableau 35.

Pour les deux dernieres fabrications, aucun probléme de production n’a été observé.
Pour la premiére fabrication, plusieurs difficultés ont été rencontrées. En premier lieu, un
« short feed » partiel (manque de poudre déposeée a la fin de la course du racleur) est apparu au
cours de la production, a une hauteur de 14 mm et s’étendant sur environ 4 mm. Dans la zone
impactée, certaines éprouvettes présentent un défaut traversant et 1’une des éprouvettes est
méme entierement coupée. Il est supposé que ce manque de poudre ait entrainé un
endommagement du racleur par le soulévement de piece en raison de relasages successifs sans
poudre. La zone endommagee du racleur a de son c6té engendré un surplus de poudre, créant
une sorte de bourrelet a la surface des piéces rencontrées le long de sa course. De plus, un
endommagement de la lentille du laser a été observée : le lasage de toute la surface était
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homogene, sauf sur une zone au centre du plateau. Les zones d’influence des différents défauts
de production rencontres sont schématisées sur la Figure 69.

Figure 69 : Plateau 1 — Schématisation des zones ou des défauts de production ont été observés.
Ellipse bleue : « short feed » ; Rectangle rouge : lasage de mauvaise qualité
Ligne jaune : ligne représentant la trajectoire de la zone endommagée du racleur

2. Elaboration a température ambiante

Les résultats présentés dans cette section sont issus d’essais menés sur des éprouvettes
des deux premiers plateaux, ¢’est-a-dire sans préchauffage de la plateforme de fabrication. Il a
été montré que la position des pieces sur la plateforme de fabrication pouvait avoir un impact
sur la masse volumique et les propriétés mécaniques des piéces élaborées (Galy, 2019). Ainsi,
lors de la conception du plateau 1, celui-ci a été découpé en deux zones, de surfaces équivalentes
et ayant le méme nombre de piéces brutes (parallélépipédes, traction, résilience) : une bande
centrale et deux bandes latérales réparties de part et d’autre de la bande centrale (Figure 70).
Les deux sous-parties de la zone latérale sont réparties de facon en amont et en aval par rapport
au dépot de poudre. 11 s’agit a présent de regarder I’influence de la position des picces a la
surface de la plateforme et sur la hauteur de fabrication pour les éprouvettes superposées.

Sens de déplacement du racleur

I

Latérale
Flux

Centrale de
gaz

Latérale

Figure 70 : Représentation schématique de la division du plateau de fabrication en une zone centrale et deux
zones latérales. Les fleches rouges et bleues symbolisent respectivement les directions du dépdt de poudre et du
flux de gaz a travers la chambre de fabrication.
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2.1. Propriétés microstructurales

L’¢tude bibliographique a montré que le matériau obtenu par L-PBF présente une
structure multi-échelle. Ainsi, plusieurs niveaux d’observation et d’analyse sont nécessaires
pour caracteriser la structure interne du matériau imprimé.

La méthode de préparation des échantillons pour I’analyse métallurgique est identique
a celle présentée au Chapitre 2. Une attaque chimique a été effectuée au réactif Keller (acide
fluo-chloro-nitrique) pour terminer la préparation et révéler les structures.

2.1.1. Bains de fusion

Dans le cas d’une observation optique, il est possible de distinguer les bains de fusion
selon les deux plans d’observations XY et XZ. Ces bains ne présentent pas la méme
morphologie en fonction de la section considérée (Figure 71).

Dans le plan XY, les bains sont juxtaposés. Ils laissent paraitre I’angle de rotation qui
existe entre deux couches successivement lasées, ainsi qu’une succession de bains ellipsoidaux,
caractéristiques du balayage laser en mode pulsé. Il n’est pas possible de déterminer par analyse
d’image la longueur d’un cordon; cela n’a d’ailleurs pas nécessairement lieu d’exister
puisqu’un bain de fusion résulte d’une succession de points de lasage. Néanmoins, une largeur
de bain de fusion peut étre évaluée. Une estimation a été effectuée a 1’aide du logiciel ImageJ
et de micrographies optiques obtenues par un grossissement x500. Les valeurs ont été obtenues
par la mesure sur plusieurs bains de fusion, et pour chaque bain, plusieurs largeurs ont été
mesurées comme sur la Figure 71 — c. Un total de 80 mesures a été réalise.

Dans le plan XZ, les bains ressemblent davantage a des « écailles de poissons ». Il est
possible d’estimer une largeur et une hauteur du bain de fusion. Cela a comme précédemment
¢été fait a I’aide du logiciel ImageJ et de micrographies optiques obtenues avec un grossissement
x 500. Les mesures ont été effectuées comme sur la Figure 71 —d.

Les valeurs moyennes obtenues sont présentées dans le Tableau 36, pour des hauteurs
de fabrication de 0 et 60 mm.

Hauteur de i Largeur maximale du Hauteur du bain
.. Plan d’étude .
fabrication (mm) bain (um) (um)
0 XY 80 + 14 -
XZ 132 + 23 52 + 16
60 XY 84 + 23 -
XZ 138 + 31 56 + 15

Tableau 36 : Paramétres géométriques des bains de fusion selon les deux plans d’étude et a deux hauteurs de
fabrication (Plateau 1).
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2

Figure 71 : Micrographies optiques (MO) dans les plans : a - ¢) XY et b - d) XZ de I’alliage AISi10Mg.
aetb:x100;betd: x 500 (0 mm de hauteur)

La géométrie des bains de fusion présentés en Figure 71 montre que le mode de
fabrication est un mode de conduction : les bains sont notamment plus larges que profonds. La
mesure de hauteur du bain de fusion dans le plan XZ peut s’avérer difficile en raison de la
superposition des couches successives et de leur rotation. Tous les bains ne sont pas définis de
la méme maniére. La mesure a été menée sur les bains représentatifs, tels que ceux présentes
en Figure 71 — c et d. Les résultats obtenus pour la largeur et la hauteur des bains ne montrent
pas d’évolution entre le bas et le haut de la fabrication.

2.1.2. Réseau cellulaire

A une échelle plus fine, la structure de solidification cellulaire est observable au sein
des bains de fusion. Comme discuté au Chapitre 1, chaque cellule se forme au cours du
refroidissement. Elle est composée d’une matrice d’aluminium, en son centre et a sa frontiére
se concentre la phase eutectique riche en silicium. En considérant un unique bain de fusion, le
centre est composé d’un réseau continu de fines cellules, les bords présentent un réseau
également continu mais de cellules plus grosses. Deux bains adjacents sont séparés par une
« zone affectée thermiquement » (ZAT), pour laquelle le réseau de cellules est discontinu. Cette
ZAT provient du traitement thermique du réseau de fines cellules retraité lors du passage du
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laser a proximité de la zone préalablement solidifiée (X. Liu et al., 2019b). Cette ZAT est
composée de dispersoides riches en silicium. Dans un plan XY, les cellules ont un aspect plutét
circulaire (on parlera de diamétre pour la taille des cellules), alors que dans un plan XZ, elles
présentent un aspect plus ellipsoidal dont I’axe principal est orienté dans le sens du gradient
thermique (Figure 72 — b et d).

Cellules Cellules

fines

fines

Figure 72 : Microstructures obtenues dans les plans : a—c¢) XY et b —d) XZ (0 mm de hauteur).
aeth: MEB, x 2500 et x 10000, 15 et 10 kV, 9,9 mm, électrons secondaires
cetd: MEB, x 5000 et x 15000, 15 kV, 7,5 mm, électrons secondaires

La taille des différents objets microstructuraux est estimable par analyse d’images
(Tableau 37 et Tableau 38). La largeur de la ZAT et celle de la bande de grains grossiers
n’évoluent que tres 1égerement sur la hauteur de fabrication. Ce constat est identique pour les
tailles des cellules grossiéres et fines, dans les deux plans d’observation. Les valeurs obtenues
sont du méme ordre de grandeurs que celles de la littérature (Santos Macias et al., 2020).

Hauteur Largeur Largeur Bande cellules Bande cellules
(mm) ZAT (XY) ZAT (X2) grossiéres (XY) grossiéres (XZ)
0 0,9+ 0,2 pm 2,34+ 0,5pum 554 0,9 ym 514 0,7 ym
60 1,4+ 0,4 pm 1,54 0,5um 4,7+ 1,2 pm 3,0+ 0,4 pum

Tableau 37 : Largeur de la ZAT et de la bande de cellules grossieres dans les deux sections considérées et a
deux hauteurs différentes.
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Diameétre Longueur Largeur Diametre Longueur Largeur
Hauteur cellules cellules cellules cellules cellules cellules
(mm) grossiéres | grossiéres | grossiéres fines fines fines
(XY) (X2) (X2) (XY) (X2) (X2)
0 05+0,2 1,4+0,5 06+0,1 04+0,2 1,1+04 04401
pum Vigg! Vigg! um Vigg! Vigg!
60 0,6 +0,2 1,7 +£0,9 1,2+0,5 04+0,1 0,7+0,2 0,3+0,1
pum pm pm pum pm pm
Tableau 38 : Taille des différents types de cellules dans les deux sections considérées et a deux hauteurs
différentes.

2.2. Propriétés mécaniques
2.2.1. Dureté

e Valeurs moyennes

Les essais de dureté ont été menés sur une machine Zwick/Roell ZHv 2.5 avec une
charge de 500 g, selon la norme EN I1SO 6507-1. Pour chaque échantillon testé, les valeurs de
dureté et les écarts-types associés ont été obtenus par la moyenne d’environ 300 indents pour
le plan XZ. Pour le plan XY, les essais de dureté ont été menés sur des coupes effectuées tous
les 10 mm, sur une distance allant de 0 a 60 mm depuis la plateforme de fabrication (7 sections).
Environ 200 indents ont donc été réalisés au total pour ce plan. Les résultats obtenus sont
présentés dans le Tableau 39, et proviennent des moyennes sur 2 et 5 échantillons,
respectivement pour les plans XY et XZ. La dureté moyenne dans le plan XY est supérieure a
celle dans le plan XZ. La différence de dureté entre les deux plans peut s’expliquer par une
texture, une forme et une taille de grains et de cellules différentes Les valeurs obtenues sont
cohérentes avec celles qui ont été relevées dans la littérature (Casati et al., 2018; Fousova et al.,
2018; Kempen et al., 2012).

Plan d’étude HVo;s
XY 128 + 3
XZ 113+ 1

Tableau 39 : Valeurs moyennes de dureté HV s obtenues pour les deux plans considérés sur |’ensemble des
parallélépipédes (Plateaux let 2).

e Répétabilité et influence du positionnement

Les valeurs discutées au paragraphe précédent sont issues de moyennes effectuées sur
des échantillons répartis a la fois sur différentes zones du plateau 1 (latérale, centrale) et sur le
plateau 2. Il s’agit de regarder si les tendances observées sont conservées pour chaque zone et
s’il existe des différences entre zones/plateaux. Les résultats de chaque échantillon sont
présentés a la Figure 73. Les duretés obtenues dans les sections XY sont supérieures a celles
des sections XZ, la différence entre les deux valeurs est donc similaire pour tous les
échantillons. De plus, aucune différence ne semble apparaitre en fonction de la zone ou du
plateau de fabrication.
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Figure 73 : Duretés moyennes en fonction du plan considéré et des zones de fabrication (Plateaux 1 et 2).
Le positionnement des pieces fait a la fois référence a la zone, mais aussi a la position
sur la hauteur de fabrication. On s’intéresse ici a I’évolution de la dureté, sur la section XY, en
fonction de cette hauteur (Figure 74). L’évolution est peu marquée. I1n’y a donc pas de gradient

de dureté en fonction de la distance a la plateforme. Ce résultat est également vérifié sur les
sections XZ.
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Figure 74 : Evolution de la dureté HV,s en fonction de la hauteur de fabrication pour chaque zone considérée.
Section XY ; Plateau 1

2.2.2. Propriétés en traction

Des essais de traction uni-axiale ont été menes pour caractériser le comportement
statique du matériau selon différentes orientations de fabrication. Les essais ont été effectués
selon la norme ASTM ES8. Les éprouvettes testées sont de géométrie cylindrique, de diamétre
4 mm et de longueur utile 22 mm (norme I1ISO EN 6892-1). Les essais ont été réalisés a
température ambiante sur une machine de traction électromécanique INSTRON 5892, avec une
vitesse de déplacement de la traverse égale a 0,3 mm.min? (vitesse de déformation de
2,5 x 107*.s71). Un extensométre mécanique a été utilisé pour les faibles taux de déformation
(inférieurs a 1%), et un extensometre vidéo a permis I’enregistrement de la déformation pour
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des taux plus importants. Les essais ont été répetés trois fois pour chacune des orientations et
positions des échantillons afin d’assurer une répétabilité des résultats.

e Valeurs moyennes

Les valeurs moyennes des propriétés de traction obtenues pour 1’ensemble des
éprouvettes testées sont présentées dans le Tableau 40. Certaines courbes conventionnelles
contrainte-déformation sont représentées en Figure 75. Les courbes n’affichent pas de réduction
de contrainte avant la rupture (pas de striction). Les éprouvettes imprimées horizontalement
possédent 1’allongement a rupture le plus important, la limite d’¢lasticité a 0,2% ainsi que la
résistance a la traction les plus élevées. Les éprouvettes verticales présentent la limite
d’¢lasticité la plus faible. La résistance a la traction et I’allongement a rupture sont comparables
pour les éprouvettes verticales ou fabriquées a 45°. Ainsi, la limite d’élasticité et la résistance
mécaniques dépendent de 1’orientation de fabrication, le comportement élasto-plastique en
traction est globalement anisotrope. Néanmoins, la valeur du module d”Young est indépendante
de D’orientation de fabrication, le comportement élastique est donc isotrope. Les résultats
obtenus sont cohérents avec certains de la littérature et supérieurs a ceux de I’alliage A1Si10Mg
élaboreé par fonderie (Casati et al., 2018; Fousova et al., 2018; H. Rao et al., 2016).
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Figure 75 : Courbes conventionnelles de traction en fonction des différentes orientations de construction
considérées (Zone 4 ; Plateau 1).

Orientation Rpo.206 (MPa) Rm (MPa) A (%) E (GPa)
X —Horizontal 300 £ 6 450 + 12 9+2 68 + 3
Z — Vertical 255+ 6 410 + 11 5+1 66 + 2
XZ45° 285+ 1 400 + 15 4+1 67 +2

Tableau 40 : Grandeurs caractéristiques moyennes de traction obtenues pour chaque orientation de
construction considérée (Plateau 1).

e Répétabilité et influence du positionnement

Les valeurs caractéristiques de comportement en traction obtenues pour le plateau 2 sont
répertoriées dans le Tableau 41. Les éprouvettes horizontales présentent une limite d’élasticité,
une contrainte de traction et un allongement a rupture également plus élevés que les éprouvettes
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verticales. Cela est cohérent avec les résultats énoncés précédemment pour le plateau 1. De
plus, les valeurs de Rpo,2% et de Rm sont du méme ordre de grandeur entre les deux fabrications

Orientation Rpo.206 (MPa) Rm (MPa) A (%) E (GPa)
X —Horizontal 310 +5 465 + 6 10+1 74+6
Z — Vertical 254+ 8 370+ 8 3+2 74 +£5

Tableau 41 : Grandeurs caractéristiques moyennes de traction obtenues pour chaque orientation de
construction considérée (Plateau 2).

Les résultats moyens présentés au Tableau 40 sont dissociés en fonction des deux zones
de fabrication, trois éprouvettes ont été rompues pour chaque orientation par zone (Figure 76).
La limite d’¢lasticité, la résistance mécanique et 1’allongement a rupture pour les orientations
X-horizontale et Z-verticale ne dépendent pas de la position des éprouvettes sur la plateforme
de fabrication. Les éprouvettes orientées a 45° et appartenant a la zone centrale ne sont pas
présentées car les tests ont été menés sur des éprouvettes présentant un défaut dd au « short
feed » sur toute une section de la partie utile, et ont rompu au maximum a 100 MPa (Figure 69).
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Figure 76 : a) Limites d’élasticité et résistances mécaniques moyennes, et b) allongements a rupture pour
chaque zone de fabrication et orientation de construction (Plateau 1).

Comme pour les essais de dureté, on peut s’intéresser a I’évolution des propriétés en
traction sur la hauteur de fabrication. Dans ce cas, trois lots de trois éprouvettes superposées
ont été disposés sur la plateforme. Ces éprouvettes sont orientées horizontalement (X). Les
résultats en fonction de la hauteur de fabrication (la hauteur de fabrication est prise au centre
du barreau brut) sont présentes en Figure 77. 1l s’avere qu’il n’y a pas d’évolution des propriétés
mécaniques en fonction de la hauteur de fabrication. De plus, il est possible de comparer les
résultats obtenus pour les éprouvettes les plus basses avec ceux obtenus sur la zone centrale et
la zone latérale ou les éprouvettes ne sont pas superposées : la superposition d’éprouvettes ne
modifie pas les propriétés mécaniques en traction. Enfin, le passage du plateau 1 au plateau 2,
a permis de mettre en evidence une répétabilité des propriétés obtenues en fonction de la
hauteur.
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Figure 77 : a) Limites d’élasticité et résistances mécaniques moyennes, et b) allongements a rupture des
éprouvettes horizontales en fonction de la distance a la plateforme (Plateau 1).

e Fractographies

Figure 78 : Faciés de rupture d’une éprouvette horizontale X (Plateau 2).
aetb : MEB, x 50 et x 10000, 15 kV, 18 mm, électrons secondaires

L’¢tude des facies de rupture pour les trois orientations du plateau 1 a été¢ menée. A
faible grossissement, la surface de rupture n’est pas plane (Figure 78 — a) ; a grossissement
intermédiaire des formes rappelant celles des bains de fusion sont visibles, et a plus fort
grossissement (Figure 78 — b), les surfaces de rupture présentent de petites structures
micrométriques, typiques d’une rupture ductile. A cette derniére échelle, les différences entre
les deux orientations opposées, horizontale et verticale, ne sont visibles que dans 1’orientation
des cellules : allongées et équiaxes respectivement pour les orientations horizontale et verticale.
Ces cupules ont une taille inférieure au micrométre et certains auteurs ont attribué ces cupules
aux cellules observées au sein des bains de fusion. La rupture se produirait alors par décohésion
entre le réseau de silicium et la matrice d’aluminium, préférentiellement a la frontiére des bains
de fusion (ZAT) (Delahaye et al., 2019).

e Synthese

Il est supposé que 1’hétérogénéité microstructurale au sein des bains représentent les
sites préférentiels de la rupture. Leurs frontiéres (ZAT et cellules grossiéres) présentent une
résistance mecanique plus faible que les cellules fines (résistance obtenue par nano-indentation
(Delahaye et al., 2019; Song et al., 2022). La rupture est cependant contrdlée par une étape
d’amorgage, de croissance et de coalescence des cavités. Chaque zone du bain de fusion
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(cellules fines, grossieres et ZAT) posséde son propre niveau de déformation pour 1’amorcage
(Delahaye et al., 2019; Kim et al., 2016), et I’évolution de I’endommagement varie en fonction
de la taille, de la localisation et des espacements entre chaque cavité (Song et al., 2022).
L’endommagement s’initie au niveau du réseau de silicium par la rupture de celui-ci a faible
déformation, mais a charge élevée (Delahaye et al., 2019). Lorsque ce réseau se rompt, la charge
est transférée a la phase d’aluminium et au réseau non endommagé qui se rompt rapidement.
Les cavités se connectent alors les unes aux autres. Ce mécanisme explique la présence des
petites structures sur les faciés de rupture.

L’ hétérogénéité microstructurale engendre donc une distribution hétérogeéne des cavités,
en fonction des orientations de sollicitation. Pour les éprouvettes horizontales, les sites
d’endommagement sont principalement localisés au niveau du réseau cellulaire, fin et grossier,
alors que pour les éprouvettes verticales, des cavités sont en plus visibles dans la ZAT (Song et
al., 2022). L’anisotropic de ductilit¢é se manifeste donc par une anisotropie de
I’endommagement qui dépend de la répartition du chargement entre les différentes phases, en
fonction de la direction du chargement, et du chemin de propagation de la rupture. Ce chemin
est principalement localisé aux frontieres des bains pour les éprouvettes verticales (Figure 13).
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Figure 79 : Représentation schématique de I'évolution de I'endommagement (Song et al., 2022).
FMP : Cellules fines ; CMP : Cellules grossieres ; HAZ : Zone Affectée Thermiquement

2.2.3. Résilience

Des essais de résilience ont été menés pour caractériser le comportement du matériau
face a la présence d’entaille, selon différentes orientations de fabrication et d’entaille (Figure
67). Les éprouvettes de résilience ont été usinées pour respecter la norme ASTM E23 : 5 x 10
x 55 mm?®. Les entailles en V (angle de 45°, 0,25 mm de rayon & fond d’entaille et profondeur
de 2 mm) ont été brochées en utilisant une machine Blacks Charpy (CNB30-027A2) équipée

108



Chapitre 3 : Etude microstructurale et mécanique de 1’alliage AISil0Mg

d’une broche de type C. Pour les éprouvettes X/Z, I’entaille a été brochée depuis la face
supérieure de I’éprouvette. Les essais Charpy ont ensuite été effectués, a température ambiante,
sur un pendule instrumenté de 50 J (Zwick/Roell HIT50P). La grandeur analysée par la suite
est I’énergie de rupture. Trois éprouvettes ont été testées pour chacune des orientations de
fabrication et d’entaille considérées.

e Valeurs moyennes

En considérant, tout d'abord, I'orientation de fabrication, on peut remarquer que les
énergies de rupture en dépendent. Les éprouvettes orientées horizontalement (X/Z et X/Y) et
verticalement (Z/X) présentent respectivement les énergies de rupture les plus élevées et les
plus faibles. Lorsque I'énergie de rupture est plus élevée, cela signifie que le matériau est plus
résistant a l'initiation et a la propagation de fissures. En faisant le lien avec les propriétés de
traction, il a été montré (Tableau 40) que les éprouvettes orientées horizontalement présentaient
I'allongement a la rupture le plus élevé. Ici, un paralléle peut étre fait entre les deux propriétés
mécaniques : 1’orientation capable d’absorber plus d’énergie se déforme davantage avant la
rupture. Tout comme en traction, le comportement du matériau apparait anisotrope pour cette
grandeur mécanique.

En regardant ensuite I'influence de l'orientation de I'entaille, seules les configurations
X/Z et X/Y sont considérées. Pour ces deux configurations, les énergies de rupture sont
différentes en fonction de l'orientation de I'entaille : I’énergie est la plus élevée pour I'entaille
orientée selon Y.

Dans le cas des éprouvettes orientées a 45°, les valeurs des énergies de rupture obtenues
sont des valeurs intermédiaires entre les configurations verticale et horizontale. Pour cette
orientation de construction, il ne semble pas y avoir d’influence de 1’orientation d’entaille sur
les énergies obtenues.

Orientation ZIX X/Z XIY XZ45°lY XZ45°/Z
Energie de rupture (J) 1,42 +0,23 2264018 2,71+025 192+024 1,93+ 0,07

Tableau 42 : Energie de rupture moyenne pour chaque orientation de construction et d’entaille considérée.
Plateau 1

Les énergies de rupture relevées dans la littérature sont comprises entre 3,4 et 6 J,
obtenues (section sous I’entaille de 8x10 mm?) (Giovagnoli et al., 2021, 2022; Girelli,
Giovagnoli, et al., 2019; Kempen et al., 2012; Padovano et al., 2020; I. Rosenthal et al., 2018;
L. Wang et al., 2017). Des différences entre les directions d’orientation et d’entaille sont
également observees et sont de méme nature que pour ces travaux (Giovagnoli et al., 2022;
Girelli, Giovagnoli, et al., 2019; L. Wang et al., 2017). La résilience calculée est comprise entre
4,25 et 7,5 Jlcm2 Elle s’étend de 3,55 & 6,78 J/cm? dans le cas de notre étude, ce qui est
comparable (tout en sachant que les éprouvettes réduites utilisées ici ne sont pas identiques
mécaniquement aux éprouvettes plus larges).

e Répétabilité et influence du positionnement
Les énergies de rupture des deux fabrications sont comparées dans le Tableau 42 : les
énergies obtenues pour chaque configuration sont tres légerement différentes, notamment pour
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les cas X/Y et X/Z. Néanmoins, les écarts-types relatifs du plateau 1 sont elevés et ne permettent
pas de conclure quant a un éventuel probleme de répétabilité.

Orientation ZIX X/Z XY
Energie de rupture (J) 1,36 + 0,05 2,36 + 0,06 2,93 + 0,05

Tableau 43 : Energie de rupture moyenne pour chaque orientation de construction et d’entaille considérée.
Plateau 2

En ce qui concerne le positionnement des pieces (Figure 80), les valeurs obtenues sur la
bande centrale sont plus élevées pour les orientations Z/X et XZ45/Y. Pour les éprouvettes X/Y
et X/Z, les énergies sont supérieures sur la bande latérale. Les orientations présentant les écarts-
types les plus élevés sont placées dans les zones affectées par les problemes de production.

Les éprouvettes Z/X sont les seules a ne pas étre dans une zone possiblement affectée
par les divers soucis de production. IlIs permettent ainsi de voir qu’une trés 1égere différence
d’énergie de rupture est visible entre les deux zones de production. Dans le cas du plateau 2,
les éprouvettes Z/X sont également dans la zone latérale et présentent une énergie de rupture
plus faible que celles du plateau 1 dans la zone centrale. Cependant, les éprouvettes X/Z et X/Y
sont placées au centre du plateau 2 et possédent la méme énergie de rupture moyenne que celle
de la zone latérale du plateau 1.
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Figure 80 : Energies de rupture moyennes pour chaque zone de fabrication, et chaque orientation de
construction et d’entaille considérée (Plateaux 1 et 2).

Pour les configurations X/Z et X/Y, les éprouvettes testées, pour chaque configuration,
étaient superposées par lot de trois sur la hauteur de fabrication. Puisqu’il y a peu de différence
d'énergie de rupture entre les zones de production, I'évolution des énergies peut étre vue en
fonction de la hauteur de I'entaille. Dans le cas des éprouvettes X/Z, le point de référence est
pris en fond d’entaille de 1’éprouvette usinée, et pour les éprouvettes X/Y ce point est pris a la
moitié de 1’épaisseur finale. Les résultats sont présentés en Figure 81. l1Is montrent, comme pour
les grandeurs précédemment étudiées, qu’il n’y a pas d’évolution de 1’énergie de rupture en
fonction de la hauteur de fabrication. Les valeurs plus faibles pour la zone centrale du plateau
1 sont probablement dues a I’altération de la lentille a I’aplomb de cette zone-la.
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Figure 81 : Energies de rupture moyennes pour des éprouvettes : a) X/Z et b) X/Y en fonction de la distance a la
plateforme (Plateaux 1 et 2).

e Fractographies

Les facies de rupture sont plut6t plans mais présentent de petites lévres de cisaillement.
De trés fines structures sont visibles a fort grandissement (Figure 82 - b). Ces dernieres sont
orientées le long de la direction de fabrication et sont de taille inférieure au micrometre. Comme
pour les essais de traction, il est supposé que ces structures proviennent de la décohésion du
réseau de silicium avec la matrice d’aluminium.

Afin de déterminer les chemins suivis par la fissure, des coupes métallographiques ont
été effectuées sous la surface de propagation (Figure 83). Pour la configuration Z/X, les bains
semblent étre contournés ; la fissuration suivrait alors les frontiéres des bains. Pour la
configuration X/Y, les bains de fusion sont traversés par la fissure. Dans le dernier cas, la fissure
semble & la fois contourner et traverser les bains de fusion.

Figure 82 : Faciés de rupture d’une éprouvette X/Y (Plateau 2).
aetb : MEB, x 40 et x 10000, 15 kV, 24 mm, électrons secondaires

e Synthese

Certains auteurs ont cherché a déterminer les mécanismes de rupture associés aux
différentes orientations. Les fissures se propagent le long des zones les moins résistantes, donc
selon les zones de recouvrement entre les bains de fusion. Dans le cas des éprouvettes Z/X, le
plan de rupture coincide avec les couches fabriquées. La rupture se propage le long des
interfaces entre les couches successives (Giovagnoli et al., 2022; Girelli, Giovagnoli, et al.,
2019; I. Rosenthal et al., 2018; Suryawanshi et al., 2016). La rupture est donc inter-couches.
Dans le cas des éprouvettes X/Z, le plan de rupture est perpendiculaire aux couches. Le chemin
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de fissuration différe du premier cas, il peut a la fois étre inter-bains, inter-couches ou méme
traverser un bain de fusion. La propagation dépend donc des bains, des frontiéres entre bains
adjacents d’une méme couche et des bains superposés. Elle est plus tortuecuse que dans le
premier cas, ce qui donne une énergie de rupture plus importante (Girelli, Giovagnoli, et al.,
2019). Pour la derniere orientation, X/Y, la rupture traverse les bains de fusion. Le chemin est
alors encore plus tortueux et 1’énergie résultante plus élevée.

Figure 83 : Micrographies optiques (x 100) obtenues perpendiculairement & la direction de propagation de la
fissure (fleche jaune) pour chaque configuration (Plateau 2).

2.2.4. Ténacité

Des essais de ténacité ont été réalisés pour caractériser le comportement du matériau
face a la présence d’une fissure. Différentes orientations de fabrication et d’entaille sont
considérées (Figure 67 - c). La géométrie choisie pour les éprouvettes est de type CT
(« Compact Tension ») et suit la norme ASTM E1820. Leur épaisseur a été fixée a 12,5 mm.
Cette derniere détermine toutes les autres dimensions de 1’éprouvette. L’entaille est une entaille
en V (profondeur comprise entre 10 et 11 mm, largeur 1,5 mm, angle de 30° et rayon a fond
d’entaille de 0,08 mm) obtenue par fraisage.

o Réalisation des essais

Les essais de ténacité ont été menés en deux étapes : une préfissuration par fatigue suivie
d’un essai de traction jusqu’a rupture (norme ASTM E1820). Les essais ont été réalises sur une
machine de fatigue servo-hydraulique Schenk. Un extensomeétre particulier (clip gauge Instron
ref 2670-130, [, = 5 mm) a permis de suivre I’ouverture de I’éprouvette. La préfissuration a
pour but d’initier et de propager une fissure a partir de 1’entaille. La longueur de la fissure doit
étre d’au moins 1,3 mm. Le rapport entre la longueur de fissure initiale (entaille et fissure) et
I’épaisseur de I’éprouvette doit étre compris entre 0,9 et 1,1. La propagation de la fissure est
suivie visuellement grace a une loupe. Le cyclage est réalisé a 20 Hz pour une charge comprise
en 500 et 2500 N. Il est arrété lorsque la fissure atteint un repére préalablement tracé sur
I’éprouvette a 1,3 mm du fond d’entaille, perpendiculairement a la direction de propagation.
L’essai de traction uniaxiale est ensuite mené jusqu’a rupture de I’éprouvette a température
ambiante. La vitesse de déplacement de la traverse est fixée a 0,05 mm/s. La force appliquée,
P, est enregistrée en fonction de I’ouverture de 1’éprouvette, v.

La méthode de détermination de la ténacité consiste a définir un effort Pq a partir de la
courbe de I’essai de traction puis de calculer le facteur d’intensité de contrainte Kg
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correspondant. Sous certaines conditions, précisées ci-dessous, Kq est égale la ténacité Kic. La
détermination de Pq s’effectue par construction a partir de la courbe P-v. Le début de cette
courbe est une droite, dont le coefficient directeur est désigné par (P/v)o. Un effort Ps est défini ;
il correspond a I’intersection entre la courbe P-v et la droite passant par ’origine, dont le
coefficient directeur est égal & 0,95 x (P/v)o. La valeur de ce point est déterminée a 1’aide d’un
programme Python. Si entre le début de 1’essai et Ps il n’existe pas d’effort supérieur a Ps alors
celui-ci est par définition Pq. Au contraire, si un point est supérieur a Ps alors ce dernier est
considéré comme étant égal a Pg. Le facteur d’intensité de contrainte Kq correspondant a
I’effort Pq est défini par I’expression ci-dessous :

P (2+i)
)

x [(0,886 + 4,64 - % ~ 13,32 (%)2 + 14,72 (%)3 ~56- (%) 1 (6)

Avec Pq la charge, B I’épaisseur de 1’éprouvette, a la longueur de fissure totale et W la distance
entre la ligne de charge et I’extrémité de 1’éprouvette (W =2 x B).

Pour que Kq soit qualifiée en tant que Kc, la valeur obtenue doit vérifier deux conditions
qui permettent de s’assurer que la propagation stable a été suffisamment petite au cours de
I’essai et que la zone plastifiée en pointe de fissure est confinée (Frangois, 2007). Ces deux
conditions s’expriment ainsi :

1) Ppax <11 X P,

Ko

2
2) 2,5 x( ) <W-a=bB

RPo,2%
Pmax désigne la valeur de la charge maximale atteinte au cours de 1’essai, Rpo2o la limite
d’¢élasticité conventionnelle et b le ligament restant.

Pour déterminer la valeur de Kq, la mesure de la longueur de fissuration est nécessaire.
Celle-ci est déterminée de maniére optique aprés rupture totale de 1’éprouvette testée. La
longueur de propagation est calculée a partir de la moyenne de neuf points de mesure, dont
I’emplacement est spécifi¢ par la norme ASTM E1820.

e Valeurs moyennes et répétabilité

Une représentation des courbes P-v obtenues pour chaque orientation est fournie en
Figure 84. La forme des courbes et 1’effort maximal obtenu dépendent des orientations de
fabrication et d’entaille. L’effort maximal le plus important est atteint pour les éprouvettes
XY/Y et le plus faible est obtenu pour les éprouvettes X/Y (Figure 84 et Tableau 44). Pour
chaque condition d’essai présenté, les valeurs calculées sont la moyenne de 3 éprouvettes.
L’effort maximal moyen obtenu pour chaque orientation présente une certaine répétabilité, la
variation de I’écart type autour de la moyenne est de I’ordre de 10 %. La différence de résultats
suivant les orientations suit ce qui a déja été relevé pour les autres grandeurs mécaniques.
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Figure 84 : Courbes charge — déplacement obtenues pour différentes orientations de fabrication et de fissuration

Le calcul de la ténacité a été effectué a partir de la détermination du point Pq, dépendant
de la pente (P/v)o calculée. La détermination de cette pente a I’origine a été effectuée pour des
chargements compris entre 0,5 et 0,8 kN afin de s’affranchir des non linéarités pouvant
apparaitre au début du chargement. Le calcul de Kq fait apparaitre la longueur de fissure dont
la valeur calculée respecte les exigences de la norme pour la majorité des éprouvettes. Les
valeurs moyennes de Pq et de Kg, ainsi que les écarts-types correspondants, sont données ci-
dessous (Tableau 44).

Contrairement aux valeurs de Pmax, les valeurs de Pq dépendent Iégerement moins des
orientations de fabrication et d’entaille. En particulier, les orientations X/Y et Z/Z possédent
les mémes valeurs de Pq. Les valeurs de Kgq correspondantes présentent les mémes
caractéristiques : Ko_xy,y > Kg-z/z = Ko_x/v. Pour la transformation du facteur d’intensité
de contrainte Kq en Kic, les rapports entre Pma/Pq et 2,5 X (Ky/Rpgz29)* doivent
respectivement étre inférieur a 1,1 et 12 mm (moyenne des valeurs du ligament). Le choix de
Rpo,20 dépend de la direction de sollicitation : X pour les éprouvettes XY/Y et Z/Z et Z pour
les éprouvettes X/Y (Tableau 40 et Tableau 41). Les exigences ne sont donc pas vérifiées : les
valeurs de Kq dépendent de la taille des éprouvettes.

Enfin, les grandeurs obtenues restent constantes d’une fabrication a une autre. Une
répétabilité existe donc a ce niveau.

. : P Pmax | Pmax/P K 2,5 x (Ko/Rpo29,)>
Plateau | Orientation (kISl) (kIG) ax/ Po (MPaf/ﬁ) ((rr(]zé]) Po2%)

XY 37+03 | 43+04 |1,2+0,1| 174+0,7 11,4+ 0,7
1 XYY 43+05|163+10 (144+01| 213+11 126 +1,3
Z1Z 3,7+03 |51+05|14+0,1| 18,2+0,9 92+09
XY 36+01 | 44+04 |1,2+0,1| 175+0,8 11.8+1,1
2 XYY 44403 |62+10 (14+01| 233+41 152+55
ZIZ 37+01 | 48+01 |13+0,1| 186 +1,7 97+1,8

Tableau 44 : Valeurs moyennes de Pq et Kq pour chaque orientation de fabrication et d’entaille pour les deux
plateaux de fabrication, et calculs des conditions permettant de transformer Kq en Kic.
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o Fractographies

Les facies de rupture des trois configurations sont présentés en Figure 85. Trois zones sont
identifiables par faciés : I’entaille, la préfissuaration par fatigue et la zone de propagation de la
fissure. Pour les configurations X/Y et XY/Y, les surfaces de ruptures sont planes. Pour
I’orientation Z/Z, des lévres de cisaillements sont observables ainsi qu’une déviation du plan
de propagation par rapport au plan de préfissuration. Cette déviation apparait des le début de la
propagation et d’autres bifurcations peuvent apparaitre au cours de la rupture. Ces observations
ont été constatées pour toutes les éprouvettes Z/Z. A une échelle intermédiaire (non présentée),
des structure semi-elliptiques, faisant penser a des bains de fusion, sont observées pour les
conditions XY/Y et Z/Z. A plus fort grossissement, de petites structures, de 1’ordre du
micrometre, apparaissent. Ces dernieres semblent ne pas présenter de géométrie particuliére
dans le cas X/Y alors qu’elles ont un aspect plus allongé pour les deux autres configurations.
Pour ces cas, la dimension la plus grande semble orientée parallélement a la direction de
fabrication. Ces structures peuvent potentiellement étre des traces du réseau cellulaire (Zhao et
al., 2021). Le comportement a rupture du matériau serait donc corrélé a 1’orientation de la phase
eutectique.

Figure 85 : Faciés de rupture d’éprouvettes CT a I’état brut (Plateau 2).
a, b, ¢ : Micrographies optiques
d, e, f : MEB, x 30, 15 kV, 39 mm, électrons secondaires
g, h,i: MEB, x 10000, 15 kV, 10 — 10 — 15 mm, électrons secondaires
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Afin de déterminer les chemins suivis par la fissure, des coupes métallographiques ont
éte effectuées sous la surface de propagation (Figure 86). Pour la configuration X/Y, les bains
semblent étre contournés ; la fissuration suivrait alors les frontieres des bains. Pour la
configuration XY/Y, les bains de fusion sont traversés par la fissure. Dans le dernier cas, la
fissure semble a la fois contourner et traverser les bains de fusion.

Figure 86 : Micrographies optiques (x 100) obtenues perpendiculairement & la direction de propagation de la
fissure (fleche jaune) pour chaque configuration (Plateau 2).

e Synthese sur la ténacité

Les valeurs des facteurs d’intensité de contrainte au moment de la rupture (Kq) obtenues
ne sont pas indépendantes de la taille des éprouvettes. Elles ne peuvent donc pas étre
considérées comme des ténacités (Kic). La configuration XY/Y présente une valeur de Kg
supérieure a celle des deux autres. Les orientations X/Y et Z/Z possedent des valeurs tres
proches et leur ténacité doit aussi 1’étre.

Certains auteurs se sont intéressés a la détermination du début de la propagation stable
(Jic) par le tracé de la courbe R de I’alliage élaboré par L-PBF (Hitzler, Hirsch, et al., 2017,
Oliveira de Menezes et al., 2019, 2022; Paul et al., 2021). Cette ténacité d’initiation dépend des
orientations de construction et d’entaille, selon la hiérarchie suivante : Jic_xy/y > Jic—z/z >
Jic—x,v- L’orientation de la microstructure par rapport au plan de propagation joue un role
essentiel. La propagation stable de la fissure aprés son amorcage suit préférentiellement les
frontiéres des bains de fusion qui sont orientées favorablement par rapport au plan de la fissure.
Pour les éprouvettes Z/Z, les fissures se propagent a travers les bains de fusion mais peuvent
changer de direction en suivant les frontiéres des bains de fusion. Enfin, la fissure ne suit pas
de chemin particulier et traverse les bains de fusion dans le cas XY/Y. Une schématisation des
différents chemins de fissuration est présentée en Figure 87. Dans le cas d’une propagation
stable, la ténacité la plus faible est attribuée a un chemin de fissuration direct alors qu’une
ténacité élevée est liée a une propagation tortueuse (Oliveira de Menezes et al., 2019, 2022;
Paul et al., 2021).

Dans le cas d’une propagation instable, ’amorcage dépend de la microstructure comme
pour le cas d’une propagation stable. La propagation semble suivre les mémes chemins que la
propagation soit stable ou instable (Figure 90 et Figure 91).
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Figure 87 : Représentation schématique du chemin de propagation de la fissure. Les fleches blanches indiquent
["orientation de la propagation ; adapté de (Oliveira de Menezes et al., 2019).

2.3. Synthese sur I’élaboration a température ambiante

Les bains de fusion ne possédent pas la méme géométrie selon la section d’observation :
ils sont sous forme de « lignes laser » ou d’« écailles de poisson », respectivement sur des
sections XY et XZ. Au sein de ces bains, une structure cellulaire existe. Elle est composée de
cellules tres fines au centre, de cellules plus grossieres et d’une zone affectée thermiquement
aux frontieres des bains. Dans une section XY, les cellules apparaissent plutét circulaires, mais
dans une section XZ, elles sont davantage allongées et orientées selon le gradient thermique.
Une anisotropie microstructurale est présente. Cette derniére est accompagnée d’une
anisotropie mécanique puisque les duretés et les propriétés en traction (notamment Rpo 20 €t
Rm) dépendent de I’orientation de fabrication. De méme, le comportement face a la présence
d’entaille et de fissure dépend fortement des orientations de fabrication et d’entaille. Les
fissures ont tendance a se propager le long des frontieres des bains de fusion. Plus le chemin est
tortueux, plus I’énergie nécessaire a la propagation de la fissure est €élevée.

Les propriétés microstructurales et mécaniques ne dépendent pas de la position des
éprouvettes sur le plateau, ni de leur hauteur de fabrication. Ainsi, il n’y a pas de variation des
propriétés en fonction des zones d’élaboration et aucun gradient sur la hauteur de fabrication
n’a été détecté. Enfin, la répétabilité entre deux fabrications successives, différentes en matiere
de piéces (nombre, surface totale lasée), est plutot bonne.

3. Elaboration avec préchauffage de la plateforme

Cette fabrication s’est déroulée avec un préchauffage de la plateforme a 170 °C (plateau
3, Tableau 35). Le chauffage et le suivi de la température sont assurés par un systeme résistif et
un thermocouple, tous les deux placés sous la plateforme. La température est maintenue pendant
toute la durée de la fabrication. Le chauffage est coupé aprés la fabrication de la derniére
couche, permettant a I’ensemble de refroidir.

Comme pour I’étude précédente, le plateau 3 a été¢ divisé en plusieurs zones,
équivalentes en matiére de surface et du nombre de pieces brutes (parallélépipedes, traction,
résilience). La division s’est effectuée selon deux critéres : positions centrale ou latérale par
rapport au déplacement du racleur, et position en fonction de la distance a I’entrée du flux de
gaz. Les cing zones sont ainsi délimitées comme suit :
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Figure 88 : Représentation schématique de la division du plateau de fabrication en cing zones ; Les fleches
noire et rouge symbolisent respectivement le sens de dép6t de poudre et le sens du flux de gaz a travers la
chambre de fabrication.

3.1. Propriétés microstructurales

L’alliage AISi10Mg est un alliage a durcissement structural, dont la température de
revenu est comprise entre 160 et 180 °C. Il se pose donc la question de I’influence du
préchauffage a 170 °C sur ses propriétés microstructurales. Un accent tout particulier sera mis
sur les potentielles évolutions de propriétés en fonction de la hauteur de fabrication. Deux
hauteurs sont notamment comparées : celle a 0 mm et celle a 60 mm.

3.1.1. Bains de fusion

De la méme maniere que pour une fabrication non préchauffée, les bains de fusion sont
distinguables dans les sections XY et XZ. Les bains sont juxtaposés et se superposent dans une
section XY, alors qu’ils présentent des formes « d’écailles de poisson » dans une section XZ.
Il n’y a pas de différence morphologique entre le haut et le bas d’une fabrication préchauffée
(Figure 89). Les parametres géométriques des bains de fusion sont calculés par analyse
d’images et sont présentés dans le Tableau 45. Ces paramétres ne sont pas modifiés sur la
hauteur de fabrication. Cependant, il semble que la largeur et la hauteur des bains, dans une
section XZ, augmentent légerement lorsque ’on passe d’une fabrication non préchauffée
(Tableau 36) a une fabrication préchauffée (Tableau 45).
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Figure 89 : Microstructures obtenues (MO, x 500) & deux hauteurs de fabrication : a—¢) 0 mm et b — d) 60 mm.
aetb : Section XY ; cetd: Section XZ

Hauteur de Plan d’étude Largeur maximale  Hauteur du bain
fabrication (mm) du bain (um) (um)
0 XY 87+ 24 -
XZ 178+ 33 65+ 16
XY 81+ 17 -
o0 XZ 167 + 35 67 + 13

Tableau 45 : Paramétres géométriques des bains de fusion selon les deux plans d’étude et a deux hauteurs de
fabrication (Plateau 3 préchauffé).
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3.1.2. Réseau cellulaire

Le préchauffage de la plateforme n’engendre pas de modification du réseau cellulaire
dans le sens ou les trois zones (cellules fines, cellules grossieres et ZAT) existent toujours
(Figure 90 — a et b). Cela est cohérent avec le fait que la géométrie des bains de fusion est
conservée entre les conditions préchauffée et non préchauffée. Une anisotropie existe toujours
dans la morphologie des cellules (Figure 90 — c-e et d-f). La taille des différents types de cellule
a été calculée (Tableau 46 et Tableau 47). Aucune évolution des différentes caractéristiques
n’est observée sur la hauteur de fabrication. Cependant, le diamétre et la longueur des cellules
fines et grossiéres ont augmenté avec le préchauffage de la plateforme (Tableau 37 et Tableau
38). Ce résultat a également été observé par certains auteurs pour des fabrications a 35 et 200 °C
(Santos Macias et al., 2020).

A 1’échelle de la cellule, et dans les deux sections (Figure 90 — a a f), il s’avére qu’une
précipitation supplémentaire apparait au centre des cellules pour une faible hauteur. Celle-ci est
observable pour toutes les cellules et dans la ZAT. Un gradient de microstructure semble ici se
manifester entre les zones proches de la plateforme de fabrication et celles les plus éloignées.

Hauteur Largeur Largeur Bande cellules Bande cellules
(mm) ZAT (XY) ZAT (X2) grossiéres (XY) grossiéres (XZ)
0 3,0£0,3pum - 6,3 £ 0,5pum -
60 3,3+ 0,6 pm 3,6 + 0,7 pm 8,24+ 15pum 51+ 1,1pum

Tableau 46 : Largeur de la ZAT et de la bande de cellules grossiéres dans les deux sections considérées.

Diamétre Longueur Largeur L Longueur Largeur
Diamétre
Hauteur cellules cellules cellules cellules cellules cellules
(mm) grossieres grossieres grossieres fines (XY) fines fines
(XY) (X2) (X2) (X2) (X2)
+ - -
0 0,8+ 0,2 um - - 04101
pm
+ + + +
60 09+02um | 3.0+18um 06+01 | 06+022 | 11+0,3 03+0,1
pm pm pm pm

Tableau 47 : Taille des différents types de cellules dans les deux plans considérés et & deux hauteurs différentes.
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Figure 90 : Microstructures obtenues & deux hauteurs de fabrication : a—c—¢e) 0 mmet b — d —f) 60 mm.
aetb : Section XY, MEB, x 7500, 15 kV, 80 pA, 9,5 mm, électrons secondaires
cetd : Section XY, MEB, x 30000, 15 kV, 80 pA, 11 mm, électrons secondaires
e et f : Section XZ, MEB, x 30000, 15 kV, 80 pA, 11,5 et 9,0 mm, électrons secondaires

Une caractérisation par microscopie électronique en transmission (MET) fournit des
informations supplémentaires sur la nature et la forme des joints de cellules, de la précipitation
intracellulaire et sur la composition de la solution solide. Deux échantillons ont été préparés et
analysés au centre de microcaractérisation Raimond Castaing (Toulouse). La gamme de
préparation des lames minces est usuelle : amincissement par polissage mécanique paralléle
puis concave, polissage ionique (PIPS / PIPS 2) pour I’obtention du trou en fond de cuvette. Le
microscope utilisé est le MET JEOL JSM 2100F.
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Les micrographies obtenues en transmission (Figure 91) ou en STEM (Figure 92)
permettent de visualiser des cellules et leurs joints. Ces derniers semblent plus discontinus pour
une hauteur faible. Des clichés en champ sombre ont montré que les particules (cercles jaune,
Figure 91 — a) formant les joints de cellule ne présentaient pas la méme orientation cristalline
que la matrice d’aluminium. De plus, de nombreuses particules sont observées au sein des
cellules a une faible hauteur de fabrication. Ces particules présentent des géométries
différentes (Figure 91 — c). Pour une section localisée a 60 mm, trés peu de précipités sont
visibles. La majorité de ces précipités présente une structure globulaire et certains se présentent
sous forme d’aiguille (cercle bleu, Figure 91 — b).

Figure 91 : Micrographies MET obtenues pour des hauteurs de fabrication de : a—¢) 0 mm et b — d) 60 mm.
aetb:x 30000;cetd: x 60000

Une analyse STEM-EDS (Figure 92) montre que les joints de cellules sont riches en Si
et Mg, et que les particules intracellulaires, sont majoritairement riches en Si, quelle que soit
leur forme et leur taille. La composition chimique de la solution solide et des joints de cellule
a été déterminée (Tableau 48). Les limites de solubilité du silicium et du magnésium a
température ambiante sont respectivement de 0 et 1,7 %m (Vargel, 2010). La solution solide
est donc sursaturée en silicium sur toute la hauteur de la fabrication. La sursaturation augmente
en s’éloignant de la plateforme de fabrication. Elle reste inférieure a celle déterminée par
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certains auteurs (4 % at) pour des fabrications non préchauffées (Marola et al., 2018; J. H. Rao,
Zhang, Zhang, Huang, et al., 2019).

Si Kal Si Kal

Figure 92 : Micrographies STEM obtenues pour des hauteurs de fabrication de : @) 0 mm (x 100000) et
b) 60 mm (x 150000), avec les cartographies EDS (Si, Mg) associées (Plateau 3).

Hauteur Solution solide Joint de cellule
Si (% m) Mg (% m) Si (% m) Mg (% m)
0 mm 0,6 +£0,2 <01 37,0+ 8,8 1,24+0,8
60 mm 29+13 <0,3 35,2+ 16,3 1,74+ 0,6

Tableau 48 : Composition chimique de la solution solide et des joints de cellules & deux hauteurs de fabrication.

3.1.3. Synthése

Avec le préchauffage a 170 °C de la plateforme, aucun changement dans la géométrie
des bains de fusion n’a été observé. Leurs parametres géométriques, hauteur et largeur, ne sont
pas modifiés significativement. Au sein de chaque bain, les trois zones cellulaires existent
toujours quelle que soit la hauteur de fabrication. La taille des cellules n’évolue pas sur la
hauteur, mais elle est plus importante que lorsqu’aucun préchauffage n’est appliqué. Enfin, une
précipitation intracellulaire apparait pour les zones les moins hautes. Ainsi, 1’anisotropie
microstructurale est conservée lorsqu’un préchauffage de la plateforme est utilisé, elle est
accompagnée d’un gradient de microstructure entre le bas et le haut de la production, par
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I’apparition d’une précipitation intracellulaire et une baisse de la concentration d’éléments en
solution solide.

3.2. Propriétés mécaniques
3.2.1. Dureté

e Valeurs moyennes
Les valeurs moyennes de dureté ont été obtenues par la moyenne de plus de 1000 indents

par plan considéré. Elles montrent une différence de comportement entre les deux plans
sollicités. Le plan XY présente une dureté moyenne plus élevee que celle du plan XZ (Tableau
49). Cette observation est identique a celle préalablement effectuée dans le cas de plateaux non
préchauffes. De plus, les valeurs moyennes obtenues sont identiques, que la plateforme soit
préchauffée ou non.

Plan d’étude HVo;s
XY 126 +3
XZ 114+ 4

Tableau 49 : Valeurs moyennes de dureté HV s obtenues pour les deux plans considérés sur [’ensemble des
parallélépipédes (Plateau 3).

e Influence du positionnement
La différence entre les plans XY et XZ est visible pour chaque zone de construction

définie (Figure 93). Par rapport au cas précédent, il semble qu’une hétérogénéité puisse exister
entre les zones de la « bande centrale » (zones 1 a 3) et la partie latérale (zones 4 et 5) de la
surface de fabrication. Cela signifierait qu’a faible échelle, un gradient de propriétés pourrait
exister entre la bande centrale et les bandes latérales.

140 +
O Plan XY 2 Plan XZ
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130 +
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Figure 93 : Duretés moyennes en fonction du plan considéré et des différentes zones de fabrication (Plateau 3).

Des essais de nano-indentation ont été effectués a différentes hauteurs de fabrication sur
des sections XY d’un échantillon de la zone 1 afin d’étudier de potentielles évolutions du
module d”Young et de la dureté a faible échelle en fonction de la distance a la plateforme. Les
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tests ont eté menés avec une machine XP-MTS, en utilisant le module CSM (« Continuous
Stiffness Measurement »). Tous les essais ont été réalisés sur une profondeur de 2 um, avec
enregistrement de la courbe chargement-déchargement. L’analyse s’est concentrée sur 1’étude
de la dureté et du module d’Young calculés continiment sur une profondeur allant de 500 a
1500 nm. Les résultats sont présentés dans le Tableau 50. Il n’y a pas d’évolution du module
d’Young mais un gradient de dureté existe. Cette derniére augmente en se rapprochant du
sommet de la production. Cela signifie qu’il existe un gradient de propriétés a faible échelle sur
la hauteur de fabrication, avec notamment des différences entre le bas et le haut.

Distance depuis la plateforme (mm) Dureté (GPa) Module d’Young (GPa)
0 1,49 + 0,07 84 +2
40 1,68 +£ 0,11 88 £ 2
60 1,79 £ 0,17 86 £ 2

Tableau 50 : Evolution de la microdureté et du module d’Young en fonction de la distance a la plateforme de
fabrication (Zone 1 ; Plateau 3).

3.2.2. Propriétés en traction

e Valeurs moyennes
Les essais de traction ont été réalisés dans les mémes conditions opératoires et sur le
méme type d’éprouvettes que précédemment. Les résultats sont présentés dans le Tableau 51 et
les courbes en Figure 94. Les éprouvettes horizontales présentent 1’allongement a rupture le
plus élevé mais la résistance mécanique la plus faible. Les éprouvettes verticales présentent
quant a elles la résistance mécanique la plus élevée. L’orientation a 45° donne des propriétés
en traction plus proches de celles orientées verticalement qu’horizontalement. Il y a donc bien
ici aussi une anisotropie des propriétés mécaniques en traction uni-axiale. Cependant, le module
d’Young est indépendant de 1’orientation considérée, tout comme la limite d’¢lasticité. Ainsi,
le comportement élastique et sa limite (& 0,2%) sont isotropes alors que le comportement
plastique est anisotrope.
Par rapport aux valeurs obtenues sans préchauffage, une évolution est visible :
- Pour les eprouvettes horizontales: la limite d’élasticité, la résistance mécanique et
I’allongement & rupture sont réduits ;
- Pour les éprouvettes verticales, la limite d’¢lasticité augmente et les autres grandeurs sont
constantes ;
- Pour les éprouvettes orientées a 45°, les valeurs sont constantes.

Orientation Rpo20 (MPa) Rm (MPa) A (%) E (GPa)
X —Horizontal 270+ 10 390+ 9 7+1 7442
Z — Vertical 2710+ 5 420+ 8 441 7242
XZ45° 280 + 10 410 + 10 4+1 74+ 2

Tableau 51 : Grandeurs caractéristiques moyennes de traction obtenues pour chaque orientation de
construction considérée (Plateau 3).
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Figure 94 : Courbes conventionnelles de traction en fonction des différentes orientations de construction
considérées (Zone 4 ; Plateau 3)

e Influence du positionnement

En considérant les zones de fabrication (Figure 95), il s’avére que les éprouvettes
horizontales présentent une limite d’élasticité et une résistance mécanique plus élevées dans les
zones 4 et 5, alors que ’allongement a rupture semble plus important pour les zones 2 et 3. Pour
I’orientation verticale, la limite d’¢élasticité et la résistance mécanique sont constantes sur la
surface de fabrication. Pour cette orientation, les allongements a rupture les plus importants
sont observés dans les zones 2 et 3. Il semble donc qu’une 1égere hétérogénéité des propriétés
de traction existe en fonction des zones de fabrication.
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Figure 95 : @) Limites d élasticité et résistances mécaniques moyennes, et b) allongements d rupture pour
chaque zone de fabrication et orientation de construction (Plateau 3).

e Fractographies

A faible grossissement, la surface de rupture n’est pas plane, la zone centrale est iCi
enclavée (Figure 96 —a). A plus fort grossissement, les surfaces de rupture présentent de petites
structures micrométriques (Figure 96 — b). A cette échelle, les différences entre les différentes
orientations sont uniquement visibles dans I’orientation des cellules : allongées et équiaxes
respectivement pour les éprouvettes horizontales et verticales.
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Figure 96 : Faciés de rupture d’une éprouvette horizontale X (Plateau 3, préchauffé).
a : MEB, x 55, 15 kV, 34 mm, électrons secondaires
b : MEB, x 10000, 15 kV, 14 mm, électrons secondaires

3.2.3. Résilience

e Valeurs moyennes

Les essais Charpy ont éte réalises selon les mémes orientations de construction et
d'entaille que pour le premier plateau. Il convient de rappeler que, pour les configurations X/Z
et X/Y, les éprouvettes testées étaient superposées par lot de trois.

Orientation ZIX Xlz XY XZ45°1Y XZ45°1Z2

Energie de
rupture (J)

083+008 179+026 241+030 130+£014 1,224+0,10

Tableau 52 : Energie de rupture moyenne pour chaque orientation de construction et d’entaille considérée.

Pour ce qui est de I'orientation de fabrication, on peut remarquer que les énergies de
rupture en dépendent. Les éprouvettes orientées horizontalement (X/Z et X/Y) et verticalement
(Z/X) présentent respectivement les énergies de rupture les plus élevées et les plus faibles. Les
premieres présentent aussi les écarts-types les plus élevés. En regardant ensuite I'influence de
I'orientation de I'entaille, seules les configurations X/Z et X/Y sont considérées : 1’énergie de
rupture est supérieure lorsque I’entaille est orientée selon Y. Enfin, les éprouvettes orientées a
45° possédent des énergies de rupture intermédiaires entre les configurations verticale et
horizontale. Pour cette orientation de construction, il ne semble pas y avoir d’influence de
I’orientation d’entaille sur les énergies obtenues. Ainsi, la hiérarchie établie, en matiére
d’énergie de rupture, entre les différentes orientations de fabrication et d’entaille lorsque la
plateforme n’est pas chauffée, est conservée lorsqu’un préchauffage est utilisé. Cependant, les
énergies sont inférieures dans ce dernier cas, quelle que soit la configuration. Ainsi, le
préchauffage, engendre une diminution de la capacité a absorber de 1’énergie.

e Influence du positionnement

Aucune différence entre les zones de fabrication n’apparait (Figure 97). Pour les
éprouvettes superposées, 1’évolution de 1’énergie de rupture en fonction de la hauteur ou se
situe I’entaille est représentée en Figure 98. Pour chaque configuration, 1’énergie de rupture est
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la moyenne des cing éprouvettes distribuées a une méme hauteur sur la plateforme. Les écarts-
types calculés pour chaque hauteur sont inférieurs a ceux obtenus lorsque la superposition est
prise en compte (Figure 97, Figure 98). Ceci signifie qu’a hauteur d’entaille fixée, I’énergie de
rupture est homogene sur la plateforme. Plus I’éprouvette est proche de la plateforme, plus son
énergie de rupture est élevée : un gradient d’énergie de rupture existe donc sur la hauteur de
fabrication. Cette conclusion differe de celle établie dans le cas d’un plateau non préchauffé.
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Figure 97 : Energies de rupture moyennes pour chaque zone de fabrication, et chaque orientation de
construction et d entaille considérée (Plateau 3).
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Figure 98 : Energies de rupture moyennes pour des éprouvettes : a) X/Z et b) X/Y en fonction de la hauteur
d’entaille (Plateau 3).

e Fractographies

Les faciés de rupture sont plutdt plans mais présentent de petites levres de cisaillement.
De trés fines cupules sont visibles a fort grandissement (Figure 99). Ces derniéres sont orientées
le long de la direction de fabrication et sont de taille inférieure au micrométre. Ces
caractéristiques sont identiques a celles observees pour la traction et les essais de résilience,
que le plateau soit préchauffé ou non.

La microstructure hiérarchique de 1’alliage n’est pas modifiée avec le préchauffage mais
la taille des cellules et la largeur de la frontiére des bains (ZAT et bande de cellules grossieres)
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sont plus importantes. Cet élargissement des zones les moins résistantes peut expliquer les
énergies de rupture plus faibles obtenues avec un préchauffage.

Figure 99 : Faciés de rupture d’une éprouvette X/Y (Plateau 3, préchauffé).
a : MEB, x 40, 15 kV, 23,5 mm, électrons secondaires
b : MEB, x 10000, 15 kV, 15,5 mm, électrons secondaires

3.2.4. Synthése

Lorsque la plateforme est préchauffée, une anisotropie mécanique est constatée : la
dureté est plus élevée dans une section XY que XZ, le comportement dans le domaine plastique
en traction differe selon I’orientation de construction. Le comportement face a la présence
d’entaille dépend, lui aussi, fortement des orientations de fabrication et d’entaille. Enfin, un
gradient de propriétés en fonction de la position des éprouvettes est observé, aussi bien entre
les zones latérales et les zones centrales, mais surtout sur la hauteur de fabrication.

En comparant les propriétés obtenues dans les deux configurations de fabrication, il
s’avére que les duretés moyennes sont identiques, mais que les énergies de rupture sont plus
faibles, quelles que soient les orientations de fabrication et d’entaille, sur la plateforme
préchauffée. Pour les propriétés en traction, 1’évolution dépend de I’orientation de I’éprouvette :
pour les horizontales, les grandeurs diminuent, tandis que pour les verticales, la limite
d’¢élasticité augmente.

3.3. Evolutions des propriétés en fonction de la hauteur de fabrication

3.3.1. Premiers constats

Dans le cas d’une fabrication avec un préchauffage de la plateforme a 170 °C, le module
d’Young sur une section XY est constant sur la hauteur de fabrication, mais un gradient de
microdureté est observé (Tableau 50). De plus, des gradients d’énergie de rupture
(configurations X/Z et X/Y) (Figure 98) et microstructuraux existent en fonction de la distance
a la plateforme (Figure 90). Puisque la hauteur de fabrication est enregistrée en fonction du
temps, il est possible de calculer le temps d’impression pour chaque hauteur de piece (cela est
équivalent a un « temps de maintien ») (Figure 100) et de tracer 1I’évolution des propriétés en
fonction de ce temps. L’estimation de la hauteur ne prend pas en compte la hauteur des supports
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utilises. La hauteur initiale est donc prise au bas des pieces fabriquées. Le temps a ensuite été
recalé pour étre égal a 0 a la hauteur initiale définie.

70 Durée de maintien en température (h) 0
60 9
50 +
_—
E
E« 40 +
o
o
E
g 30 1
£
-
=
£ 21
o
==
10 +
0 : 3 t t + + |
0 10 20 30 40 50 60 70

Durée d'impression (h)

Figure 100 : Durées d’impression et de maintien en température pour une hauteur de piece donnée.

3.3.2. Evolution des propriétés en fonction du temps de maintien

Les valeurs moyennes de dureté pour chaque section XY sont représentées en fonction
de la durée d’impression en Figure 101. Pour plus de clarté, I’écart-type correspondant a chaque
valeur moyenne n’est pas représenté, mais vaut en moyenne 5 HVos pour chaque point. Le
profil de dureté HVos évolue en fonction de la durée d’impression : il y a d’abord une
augmentation de la dureté au cours des 10 derniéres heures de production pour chaque zone,
puis un plateau, suivi d’une diminution de la dureté au-dela de 30 h. Ces allures font penser aux
courbes de vieillissement des alliages d’aluminium durcis par durcissement structural. Une
différence entre les zones de production est visible pour une méme hauteur de fabrication ; en
particulier, la dureté de la zone 1 est inférieure a celle de la zone 5. Ces différences peuvent étre
attribuées a des différences de température, notamment en bas de la production. Dans le plan
XZ, I’allure de cette courbe en fonction de la durée d’impression est €¢galement valable et les
duretés des zones latérales sont supérieures a celles des zones centrales.
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Figure 101 : Evolution de la dureté HVqs en fonction de la durée de maintien en température et de la hauteur de
fabrication (Plateau 3).
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La tendance observée pour les valeurs de dureté a également été constatée par Maamoun
et ses co-auteurs avec un préchauffage a 200 °C : pour des échantillons de 10 mm de haut, la
dureté a augmenté de 100 a 120 HV en s’éloignant de la plateforme (Maamoun et al., 2018).
Les mémes résultats ont été trouvés par Bosio et al. avec un préchauffage a 150 °C et deux
durées de fabrication (13 et 50 heures) (Bosio, Shen, et al., 2021). D’autre part, certains auteurs
n’ont constaté aucune variation avec des températures de préchauffage comprises entre 150 et
200 °C, et des temps de fabrication plus faibles (Casati et al., 2018; Cerri et al., 2021; Hitzler,
Janousch, et al., 2017). Leurs études montrent méme une diminution de la dureté entre le bas
et le haut de la fabrication. Ainsi, la température de préchauffage et le nombre d'échantillons
sur la plateforme jouent un réle dans I'évolution de la dureté (Bosio, Shen, et al., 2021).

L’évolution de I’énergie de rupture pour chaque configuration est représentée en
fonction de la durée d’impression en Figure 102. Les trois éprouvettes X/Y et X/Z superposées
sont représentées. Le graphique montre une augmentation des énergies de rupture lorsque la
durée augmente. D'autre part, en se concentrant sur les points autour de 30 h, les effets de
I'anisotropie de construction et des orientations d'entaille sont mis en évidence.

30 T
™ b *7/X
25
_ ® X/Z
= 2,0
')
=
g o X/Y
2 |
g LS A
% | |
5 1,0 1 AXZ45/Y
L *
%]
=
=
0,5 mX745/Z
0,0 + + + + + + {
0 10 20 30 40 50 60 70

Durée de maintien (h)

Figure 102 : Evolution de [’énergie de rupture en fonction de la durée de maintien pour différentes orientations
de construction et d’entaille (Zone 2 ; Plateau 3).

La plateforme ayant été préchauffée et maintenue en température pendant toute la
production : on suppose que 1’évolution des propriétés mécaniques est due a un vieillissement
in situ au cours de la fabrication.

Cette information a déja été rapportée par Aversa et ses co-auteurs, avec différentes
températures de fabrication (100, 140, 170 et 190 °C) (Aversa et al., 2017). Ils ont conclu que
le préchauffage a 100 °C entrainait un sous-vieillissement alors que celui & 190 °C engendrait
un sur-vieillissement. De plus, Casati et al. ont conclu qu'une plateforme chauffée a 160 °C
induisait un sur-vieillissement puisqu’une diminution de la dureté a été constatée aprés un
traitement thermique direct, ce qui n’était pas le cas sans préchauffage (Casati et al., 2018).

L'évolution de la microstructure en fonction de la hauteur (Figure 90) est une autre
preuve de ce vieillissement in situ, puisque les zones relatives aux cellules et a la ZAT sont plus
grandes et moins bien définies et qu’une précipitation intracellulaire est observée proche du
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plateau (Casati et al., 2018; Santos Macias et al., 2020; Song et al., 2022). Ce gradient
microstructural est accompagné d’un gradient de solution solide (Tableau 48).

3.3.3. Evaluation de la température de maintien

Finalement, au vu des différents résultats obtenus pour des éprouvettes proches du
plateau, une question peut se poser : la température de vieillissement in situ pourrait-elle étre
égale ou inférieure a 170 °C ? Pour y répondre, un échantillon prélevé sur les 10 derniers
millimetres de fabrication a subi différents traitements thermiques & 170 °C. Les temps de
traitement ont été choisis de maniére a reproduire le traitement in situ de la production mais par
vieillissement ex situ. Les traitements thermiques et les évaluations de dureté correspondantes
ont été effectués par étapes. L’échantillon a d’abord subi un premier traitement, puis a été
refroidi a 1’air. Ensuite, sa dureté a été évaluée. Finalement, il a été réenfourné pour suivre le
traitement sur le segment suivant. La courbe de vieillissement ex situ (Figure 103) présente un
pic de dureté plus élevé et une décroissance plus forte aprés le pic que pour les courbes in situ.
Les traitements de vieillissement artificiel effectués sur 1’alliage AlSil0Mg a différentes
températures ont révelé qu'une température de vieillissement plus basse entraine un pic moins
élevé et plus tardif en fonction du temps de vieillissement (Bosio, Fino, et al., 2021; R. X. Li et
al., 2004; Myhr, 2001; Rometsch & Schaffer, 2002). Ensuite, Hitzler et al. ont effectué des
mesures de température au cours de la production : lorsque la plateforme est préchauffée a 200
°C, la température est égale a 130 °C a 10 mm au-dessus de la plateforme (Hitzler, Janousch,
et al., 2017). Cela montre qu’un vieillissement in situ a bien eu lieu mais trés certainement a
une température inférieure a 170 °C. De plus, un vieillissement non isotherme est présent au
cours de la production sur la hauteur de fabrication.
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Figure 103 : Evolution de la dureté aprés un maintien en température ex situ (échantillon prélevé en haut de la
fabrication en zone 3) et in situ.
3.3.4. Etude des transformations de phase (Temps — Température) in situ

La réponse mécanique du matériau, élabore avec une température de plateau de 170 °C,
differe selon la hauteur a laquelle elle est évaluée quelle que soit la température de
vieillissement direct (175, 200, 225 °C). Les valeurs de dureté des échantillons proches du
plateau ne font que diminuer avec le temps alors que la dureté de ceux qui sont les plus éloignés
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peut atteindre un maximum, dans le cas d’une température de vieillissement égale a 175 °C
(Cerri & Ghio, 2022; Hitzler, Janousch, et al., 2017). Une différence de potentiel de
durcissement existe donc entre le haut et le bas d'une fabrication préchauffee.

Pour préciser ces observations, le comportement thermique de 1’alliage a été étudié par
analyse thermique différenticlle (ATD). Les essais ont été menés sur des échantillons a 1’état
brut, prélevés tous les 10 mm sur une hauteur de 60 mm, mais aussi sur des échantillons apres
mise en solution (T4 et T6 : mise en solution a 540 °C pendant 8 h suivie d’une trempe a
température ambiante, puis respectivement maturation et revenu a 170 °C pendant 6 h). Un
coupon ATD, d’environ 50 mg, a ensuite été extrait de chaque échantillon. Les tests ont été
réalisés sur un appareil SETARAM Instrument, selon un cycle thermique implémenté dans le
logiciel Calisto SETSYS (chauffage a une vitesse de 5 °C/min jusqu’a 400 °C, puis maintien
de 5 min, et enfin refroidissement avec une vitesse de 5 °C/min). Les essais sont effectués sous
un flux d’Argon 4.5. Pour chaque signal enregistré, le nombre et la position des pics
exothermiques ont été considérés. Les tempeératures du sommet des pics sont examinées. Ces
températures sont données avec une précision de + 2 °C.

Dans le cas de I’alliage considéré, on cherche a mettre en évidence la séquence de
précipitation de l'alliage en fonction de la hauteur. Les pics exothermiques et endothermiques
sont respectivement la manifestation des transformations de précipitation et de dissolution. Il
est alors possible de visualiser la présence ou non d'une transformation, sans la quantifier. Dans
la littérature, il a été rapporté que les pics exo/endothermiques liés a la formation/dissolution
des zones GP, B", B' et B se produisent autour de 100, 250, 300 et 500 °C (Andersen et al., 1998;
Daoudi et al., 2010; Doan et al., 2000; Edwards et al., 1998; Matsuda et al., 1999; X. Wang et
al., 2006).
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Figure 104 : Courbes d’analyse thermique différentielle (ATD) a différentes hauteurs de fabrication (Zone 2) et
pour des échantillons traités T4 et T6 (Plateau 3).

La courbe ATD de I'échantillon traité T4 présente un pic endothermique et deux pics
exothermiques : 80, 225, et 270 °C (Figure 104). Les deux premiers pics sont respectivement
attribués a la dissolution d'amas d'atomes et a la formation de la phase de renforcement "
(Daoudi et al., 2010). Pour les courbes des échantillons traités T6, le pic de B" n'apparait plus,
ce qui est cohérent puisque ce traitement vise a faire préecipiter cette phase. Le troisieme pic de
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la courbe de I'échantillon T4 et le deuxiéme de la courbe T6 sont associés a la précipitation de
B'. Une légere différence est observée dans la position du pic de ' entre les traitements T4 et
T6. L’histoire thermique de 1'échantillon avant l'analyse ATD (trempé a I'eau ou vieilli au pic
de dureté) peut modifier la séquence de précipitation en favorisant la précipitation de B' si la
séquence de précipitation est déja initiée (Asghar et al., 2020; Padovano et al., 2020).

Les courbes, tracées pour les différentes hauteurs, présentent globalement le méme
comportement, mais ne traduisent pas la méme séquence de precipitation (Figure 104). En effet,
les courbes pour les 20 derniers millimétres montrent deux pics exothermiques de précipitation
contre un pour les hauteurs inférieures. Les courbes des 20 derniers millimétres peuvent étre
assimilées a un traitement thermique T4, alors que les autres hauteurs présentent des courbes
proches de la courbe T6. Ainsi, le préchauffage de la plateforme & 170 °C conduit a un gradient
de séquence de précipitation sur la hauteur de fabrication.

Hauteur (mm) /Traitement thermique T’ (°C) Tp’+Si (°C)

0 - 305

10 - 306

20 - 312

30 - 311
40 241 313

50 236 311
T4 227 272
T6 - 265

Tableau 53 : Températures des pics de précipitation en fonction de la distance a la plateforme et du traitement
thermique (Zone 2 ; Plateau 3).

Les pics des échantillons bruts sont décalés vers des températures plus élevées (Tableau
53) par rapport aux traitements T4 et T6, mais sont en accord avec la littérature pour des
échantillons bruts, notamment pour le pic autour de 240 °C (Asghar et al., 2020; Fiocchi et al.,
2017; Padovano et al., 2020). Ce pic correspond a la précipitation de B". Le décalage a été
attribu¢ a la microstructure cellulaire trés fine du matériau a ’état brut, qui influence le
processus de diffusion (Padovano et al., 2020).

Aprés fabrication, la concentration en silicium est au-dessus de la limite de solubiliteé.
Cette solution solide sursaturée est une source pour la précipitation par l'activation des
phénomeénes diffusifs au cours de traitements thermiques. Il a été démontré que I'état de
sursaturation de la solution solide varie en fonction de la distance a la plateforme : la solubilité
du Si dans la matrice d'Al augmente le long de la hauteur de fabrication, et des précipités de
Mg>Si ont été trouvés a la base de la production dans un état non traité (Figure 92 et (Fite et al.,
2020; Ma et al., 2014; Maamoun et al., 2018)). Cela signifie qu'un préchauffage a 170 °C
permet la formation d'une solution solide sursaturée en haut avec un potentiel de durcissement
et qu’en bas, il existe une solution solide sur-vieillie sans potentiel de durcissement
supplémentaire par B". Ces résultats sont cohérents avec les conclusions observées dans la
littérature, notamment sur la recherche de potentiel de durcissement pour des fabrications
préchauffées et non préchauffées (Aversa et al., 2017; Casati et al., 2018).
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Le dernier pic enregistré vers 310 °C a pu étre assimilé a ' (Daoudi et al., 2010; M. Liu
et al., 2015). Plus récemment, ce pic a été analysé par Fiocci et al. par DSC sur la base de
I'énergie d'activation (Fiocchi et al., 2017). L'énergie calculée est de I’ordre de grandeur de
celui de I’énergie de diffusion de Si dans Al. Les auteurs ont donc attribué ce pic a la
précipitation de Si (rupture du réseau de Si et sphéroidisation). D’autres auteurs ont attribué ce
pic a la superposition de deux phénomeénes : la précipitation de ' et la
précipitation/sphéroidisation de Si (Fiocchi et al., 2020; Girelli, Toccl, et al., 2019). Comme
pour le pic de précipitation de ", on peut supposer que le pic de B' a pu se décaler vers des
températures plus élevées. De plus, puisque la solution solide sursaturée favorise la
précipitation de Si par une force motrice plus élevée et que les limites des cellules agissent
comme des sites de nucléation, la précipitation de Si pourrait se produire a des températures
plus basses (Casati & Vedani, 2018b). Ainsi, le pic de précipitation de Si pourrait se superposer
a la précipitation de p', d'autant plus avec une température de préchauffage plus élevée que dans
d'autres études (Fiocchi et al., 2017, 2020; Padovano et al., 2020). Enfin, pour conclure, ce
dernier pic enregistré autour de 310 °C peut étre associé aux précipitations de B' et de Si. Cela
a été confirmé par deux traitements thermiques différents : un chauffage a 5 °C/min jusqu'a 230
°C et 320 °C suivis d'une trempe a I'eau. Ces deux traitements ont été effectuées dans une étuve
dont la température est contrdlée par un thermocouple de charge, situé au centre de celle-ci et
I’échantillon traité est positionné juste a proximité de ce thermocouple. La vitesse de chauffage
et les deux températures ont été choisies pour examiner les microstructures aux pics de
précipitation selon les suppositions faites a partir des signaux ATD. La microstructure obtenue
pour une montée jusqu’a 230 °C (Figure 105) ne présente pas de modification de la structure
cellulaire. Dans le cas d’un chauffage jusqu’a 320 °C, le réseau cellulaire n’est plus continu.
Les caractérisations microstructurales sont appuyées par une analyse par DRX (Figure 106) qui
montrent une augmentation de 1’intensité des pics de silicium, notamment le premier Si(111).

Ainsi un gradient de potentiel de durcissement existe sur la hauteur de fabrication. En
le couplant a I’évolution de la dureté en fonction de la hauteur de fabrication, un gradient de
renforcement apparait pour une fabrication préchauffée a 170 °C. Les mecanismes de
durcissement évoluent de bas en haut comme suit : structure cellulaire réduite associée a une
précipitation sur-vieillie, structure cellulaire avec précipitation durcissante (pic de dureté), et
structure cellulaire plus fine associée au renforcement de la solution solide.
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| 5° C/min - 230 °C i = 5° C/min - 320°C

Figure 105 : Microstructures obtenues aprés une montée en température a 5 °C/min jusqu’a : a—c) 230 °C et
b —d) 320 °C, suivie d 'une trempe a I’eau (Sections XY ; Echantillons Plateau 1).
aetb: x 10000, 15 kV, WD = 11,5 et 10,5 mm, électrons secondaires
cetd: x 20000, 15 kV, WD = 11,5 et 10,5 mm, électrons secondaires
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Figure 106 : Diffractogrammes et plans diffractants associés a chaque pic, pour les deux montées en
température (Section XY). Diffractométre Philips SW X Pert (1,5405980 A, 40 V, 50 mA, pas 0,025°, détecteur
PSD). Logiciel X’ Pert High Score.

Le Tableau 54 regroupe les températures des différents pics pour une zone latérale du
plateau préchauffé. Le pic de précipitation de B" est visible a une hauteur 10 mm plus basse par
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rapport a la zone centrale. En revanche, les températures de transformation ne sont pas
modifiées. Cela suppose donc que I’état de sursaturation a hauteur fixée dépend de la position
des pieces sur la plateforme. Ceci pourrait expliquer les différences de dureté HVos entre les
zones centrales et latérales observées sur la Figure 101. Un léger gradient microstructural existe
donc a hauteur fixée sur la plateforme.

Hauteur (mm) /Traitement thermique TP’ (°C) Tp’+Si (°C)

0 - 307

10 - 305

20 - 309

30 237 308
40 236 312

50 232 311
T4 226 266
T6 - 267

Tableau 54 : Températures des pics de précipitation en fonction de la distance a la plateforme et du traitement
thermique (Zone 4 ; Plateau 3).

3.3.5. Comparaison avec une plateforme non préchauffée

Lorsque la plateforme n’est pas préchauffée, les pics de précipitation de B" et de p'+Si
sont présents sur toute la hauteur de fabrication et indépendamment de la zone de fabrication
considérée (Figure 107). De plus, les températures de transformation de phases sont elles aussi
indépendantes de la hauteur et de la position (Tableau 55). Ainsi, aucun gradient n’existe au
sein de la production.

D’autre part, les températures de précipitation de " sont inférieures de 10 °C par rapport
a celles obtenues pour le plateau préchauffé et sont identiques a celle du matériau apres mise
en solution et trempe. Pour les températures de précipitation de B'+Si, elles sont également
inférieures de 10 °C par rapport a celles obtenues pour le plateau préchauffé mais sont
supérieures a celle du matériau T4 de 30 °C. Ainsi, dans ce cas, le refroidissement rapide du
matériau engendre une solution solide sursaturée qui permettra la précipitation de B" dans les
mémes conditions qu’aprés une trempe mais la précipitation de B' est retardée par la
précipitation conjointe du silicium. Cette derniére n’a a priori pas lieu dans 1’état T4 et décale
donc le pic vers les hautes températures. Il est possible que 1’état de sursaturation soit plus
important sur toute la hauteur de fabrication lorsque le plateau n’est pas chauffé, notamment
car la température maximale atteinte a la base du plateau n’est que de 60 °C. Cette température
ne semble pas suffisante pour amorcer un vieillissement suffisamment important.
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Figure 107 : Courbes d’analyse thermique différentielle (ATD) a différentes hauteurs de fabrication a) zone
centrale et b) zone latérale (Plateau 1).

Hauteur (mm) Tp*’ (°C) Tp’+Si (°C)
0 Zone centrale Zone latérale Zone centrale Zone latérale
10 224 230 296 296
20 229 231 297 296
30 221 229 295 296
40 226 230 296 296
50 229 229 295 295
60 230 231 296 296

Tableau 55 : Températures des pics de précipitation en fonction de la distance a la plateforme.
Zones centrale et latérale ; Plateau 1

3.3.6. Synthese

Lorsque la plateforme est préchauffée a 170 °C, des gradients microstructuraux et
mécaniques existent entre le bas et le haut de la fabrication. En se rapprochant de la plateforme,
le taux de sursaturation de la solution solide diminue, le réseau cellulaire tend a se dissocier et
des précipités intracellulaires riches en silicium se forment. L’évolution de la dureté en fonction
du temps présente 1’aspect d’une courbe de vieillissement. Un gradient de potentiel de
durcissement est également observé sur la hauteur. Ainsi, un vieillissement in situ apparait sur
la hauteur au cours de la fabrication : le matériau est sur-vieilli a la base.

D’un point de vue potentiel de durcissement, de 1égeres différences sont également
observées entre les zones de fabrication. Un double gradient de renforcement est donc rencontré
et suppose 1’existence d’un double gradient thermique : un sur la hauteur, un autre dans le plan
de fabrication.

Les mécanismes de durcissement évoluent de bas en haut comme suit : structure
cellulaire réduite associée a une précipitation sur-vieillie, structure cellulaire avec précipitation
durcissante (pic de dureté), et structure cellulaire plus fine associée au renforcement par solution
solide saturée.

3.4. Synthese sur I’influence du préchauffage

Une anisotropie microstructurale et mécanique persiste aprés fabrication sur une
plateforme préchauffée. De plus, une variation de dureté existe entre les zones situées au centre
et les zones latérales, mais cette différence est tres peu marquée en traction et en resilience.
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Un gradient de propriétés est observé sur la hauteur de fabrication. En bas d’une
production, la microstructure est constituée de cellules plus larges et d’une précipitation
intracellulaire. Le potentiel de durcissement est réduit. Les valeurs de dureté et de limite
d’¢élasticité sont faibles, mais I’énergie de rupture est plus élevée. Au contraire, en haut de la
fabrication, les cellules possédent les mémes tailles que lors d’une production sans préchauffage
et un potentiel de durcissement complet. Le matériau est plus dur, et moins résilient.
L’¢évolution de la dureté et de la séquence de précipitation en fonction de la hauteur montre
qu’un traitement de vieillissement se produit au cours de la fabrication.

Enfin, 1’évolution de la limite d’élasticité obtenue entre une plateforme préchauffée et
une plateforme non préchauffée peut s’expliquer ainsi :

- Pour les éprouvettes horizontales, le matériau est sur-vieilli sur tout le volume de
I’éprouvette car elles sont situées directement sur la plateforme. La structure cellulaire est
alors un obstacle plus facile a franchir par les dislocations, et la limite d’¢lasticité baisse ;

- Pour les éprouvettes verticales, I’augmentation de la limite d’élasticité est la manifestation
du gradient de précipitation in situ. La partie utile est située entre 14 et 36 mm de hauteur.
Cet intervalle est situé sur le plateau de dureté HVos en fonction du temps de fabrication
restant (Figure 101).

4. Influence des post-traitements thermiques

4.1. Propriétés microstructurales

Dans cette section, un traitement thermique permettant d’augmenter les propriétes
mécaniques de 1’alliage élaboré par L-PBF est recherché. La réponse du matériau est suivie
grace a I’évolution de sa dureté en fonction des différents couples « temps — température »
comme cela est généralement réalisé dans la littérature. Dans le cas des alliages d’aluminium
a durcissement structural, il s’avere que I’augmentation de la dureté est souvent lie a
I’augmentation des propriétés en traction. Les analyses thermiques (ATD) ayant montré qu’il
existait un potentiel de précipitation pour I’alliage imprimé, il s’agira de comprendre 1’effet de
différents traitements sur cette précipitation et les valeurs mécaniques associées.

4.1.1. Influence des traitements T4 et T6

En premier lieu, le traitement thermique conventionnel (mise en solution — trempe —
revenu) de ’alliage est étudié pour comparer les différences de comportement entre 1’alliage
imprime et ’alliage de fonderie.

e Evolution de la dureté

Le traitement conventionnel de ’alliage AlS110Mg élaboré par fonderie se compose
d’une mise en solution a 540 °C de 6 a 10 h, d’une trempe ’eau et d’un revenu a 160 - 170 °C
de 6 a 10 h. L’état T4 est I’état trempé et maturé (maturation de plusieurs jours). L’état T6 est
le traitement complet. Le revenu a été effectué juste apres le refroidissement de 1’alliage. Deux
temps de mise en solution ont été considérés: 8 h pour étre dans le cas du traitement
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conventionnel et 2 h en raison de la faible dimension des piéces. Un seul temps de revenu est
considéré, 6 h, pour une température de maintien de 170 °C.
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Figure 108 : Evolution de la dureté HVq 5 en fonction des traitements T4 et T6 (Section XY ; Plateau 3).

Les analyses thermiques et I’estimation de la quantité¢ d’é¢léments en solution solide

ayant montré une différence de potentiel de durcissement sur la hauteur de fabrication, seuls les
10 derniers mm de matiére issus de la fabrication 3 (plateforme préchauffée) ont été utilises
pour effectuer 1’étude des traitements de mise en solution.
Les résultats sont présentés Figure 108. Le traitement T4 donne une dureté égale a 60 HVos
soit la moitié de celle a I’état brut de fabrication. Cette dureté est obtenue quel que soit le temps
de maintien. Le traitement T6 permet une augmentation de la dureté de 30 HVos par rapport a
I’état T4. Ces valeurs obtenues apres traitements T4 et T6 sont cohérentes avec les valeurs
usuelles obtenues sur 1’alliage de fonderie (ASM Handbook) et celles pour des alliages
AlSi10Mg élaborés par L-PBF (Aboulkhair et al., 2015; Fousova et al., 2018; Girelli, Tocci, et
al., 2019; Takata et al., 2017). L’augmentation de dureté au cours du revenu est notamment due
a la précipitation de composés Mg@Si et Si. L’état T6 présente, néanmoins, davantage de
dispersion dans les données relevées dans la littérature. La valeur obtenue ici est 1égérement
plus basse.

En raison des modifications microstructurales importantes qui seront présentées au
paragraphe suivant, il a ét¢ considéré non nécessaire d’évaluer la dureté selon le plan XZ. Enfin,
les résultats sont identiques quelle que soit la température de préchauffage de la plateforme et
par conséquent quelle que soit la hauteur de fabrication.

e Evolutions microstructurales

Apres le traitement de mise en solution, les bains de fusion ne sont plus distinguables
(Figure 109 — a et b). Les frontiéres des cellules riches en silicium se désagregent pour former
des cristallites de silicium au sein de la matrice. La taille (diametre équivalent) des cristallites
est d’environ 1,0 + 0,6 um. Cette taille est cohérente avec celle mesurée par certains auteurs
(Cerri & Ghio, 2022; Girelli, Tocci, et al., 2019). Des particules sous forme d’aiguille (Figure
109 — d, particules blanches) riches en fer se forment également (Figure 109 — c et d) (Yang,
Rometsch, et al., 2018). Ces particules peuvent étre sous la forme AlsFeSi (Casati et al., 2021).
Ainsi, la mise en solution, indépendamment de 1’état initial du matériau imprimé, permet de
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revenir a une structure connue, c’est-a-dire sans cellules et présentant des cristallites de silicium
au sein de la matrice (Girelli, Tocci, et al., 2019). Néanmoins, la trempe a I’eau étant sévere, il
n’est pas rare de constater la déformation des picces apres refroidissement rapide. Les propriétés
du matériau final sont donc connues, mais la mise en place des traitements peut étre plus
complexe.

Les spectres de diffraction apres les traitements T4 et T6 présentent des pics relatifs a la
phase silicium ; ils sont plus nombreux et d’intensité plus élevée que ceux correspondant a 1’état
brut de fabrication (Figure 110). La phase de silicium est donc davantage présente dans les états
traités en raison de la diffusion qui permet la formation des cristallites.

L5 ()

2 nm
b, S

Figure 109 : Microstructures obtenues apres traitements thermiques T4 (540°C-2h + trempe eau) (Section XY).
aeth: MO, x 100 et x 500
cetd: MEB, x 10000, 15 kV, WD = 12,5, électrons secondaires et rétrodiffusés respectivement
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Figure 110 : Diffractogrammes et plans diffractants associés a chaque pic pour les états brut de fabrication, T4
et T6 (Section XY).

4.1.2. Influence du traitements T5

e Evolution de la dureté

Les traitements T4 et T6 ne permettant pas d’augmenter la dureté du matériau par
rapport a 1’état brut de fabrication, une autre piste est envisagée pour ’accroitre : utiliser 1’état
de sursaturation de la solution solide. Dans ce cas, un vieillissement post-fabrication a la
température de revenu a été étudié. Lorsque la plateforme n’est pas préchauftfée, la dureté et les
températures de précipitation sont constantes sur la hauteur de fabrication. Les essais de
vieillissement ont donc été menés sur des échantillons du plateau non préchauffé, et dans les
plans XY et XZ (Figure 111). Au cours du vieillissement, la dureté augmente dans les deux
sections jusqu’a atteindre un plateau de dureté entre 3 et 6 h de maintien, avec un pic a 4 h. Les
duretés maximales obtenues sont de 145 + 5 et 143 + 3 HVqs, respectivement dans les plans
XY et XZ. Ces valeurs correspondent donc a une augmentation de 15 et de 30 HVo5. Les valeurs
maximales obtenues sont cohérentes avec celles relevées dans la littérature pour le méme type
de traitement (Casati et al., 2018; Casati & Vedani, 2018b; Fousova et al., 2018).
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Figure 111 : Evolution de la dureté HVq 5 en fonction du temps de maintien & 160 °C (Echantillon Plateau 1).

142



Chapitre 3 : Etude microstructurale et mécanique de 1’alliage AISil0Mg

e Evolutions microstructurales

Les bains de fusion sont toujours présents apres ce traitement thermique a 160 °C
pendant 4 h. Le réseau cellulaire est lui aussi toujours présent apres ce vieillissement (Figure
112 — a). Des particules supplémentaires apparaissent a I’intérieur des cellules (Figure 112 —b).
Ces particules sont probablement riches en silicium en raison du réarrangement des particules
au cours du maintien. Cependant, des études MET, menées par Casati et al., ont montré
I’existence d’une précipitation abondante de particules en forme de latte avec une longueur
moyenne d’environ 20 nm (Casati et al., 2021). Ces particules sont distribuées de maniére
homogene au sein de la cellule d’aluminium et sont alignées selon la direction <100>a;. Ces
dernieres correspondent aux précipités ’’- Mg2Si, responsables de 1’augmentation de dureté
(Andersen et al., 1998; Casati et al., 2021). La solution solide sursaturée a 1’état brut de
fabrication donne lieu a une précipitation durcissante par vieillissement artificiel, tout en
conservant le réseau cellulaire forme lors de la solidification. La précipitation homogene au
cours du revenu permet d’obtenir le durcissement maximum, de maniére homogéne dans le
volume.

Figure 112 : Microstructures obtenues apreés traitement thermique T5 (160 °C — 4 h) (Section XY).
a: x 10000, 15 kV, WD = 9,9 mm, électrons secondaires
b : x 50000, 10 kV, WD = 10 mm, €électrons secondaires

4.1.3. Synthese

Les traitements a haute température (T4 et T6) permettent de déstructurer le réseau
cellulaire obtenu par L-PBF et ainsi revenir vers une structure plus conventionnelle de fonderie.
A 1’état T4, le durcissement est fourni par solution solide sursaturée en Si et Mg, précipitation
de Si, et écrouissage. Apres revenu, la précipitation de Mg.Si apporte un durcissement
supplémentaire qui permet 1’augmentation de dureté constatée.

Le vieillissement simple aprés fabrication donne les valeurs de dureté les plus élevées.
Celles-ci ne dépendent pas du plan considéré. Au cours du palier a 160 °C, la précipitation
Mg>Si se produit et engendre un accroissement de dureté. Néanmoins cette augmentation est
plus réduite qu’apres une mise en solution (seulement 20 HV en moyenne contre 30 HV apres
un traitement T6). Le durcissement de ’alliage a 1’état TS est donc assuré en majeure partie par
la structure cellulaire, auquel s’ajoute la précipitation de Mg»Si.
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Une synthése de I’évolution de la duret¢ en fonction des différents traitements
thermiques réalisés est présentée en Figure 113. Pour chaque traitement, les valeurs de dureté
(au moins 50 indents par condition ; les états T4, T6 et brut présentent une rupture de pente en
raison de quelques valeurs de dureté éloignées des valeurs moyennes) sont représentées sous
forme de loi normale. L’état brut de fabrication est celui issu d’une fabrication non préchauftée,
qui sera pour la suite 1’état de référence avant tout traitement thermique.

0,18 T
—— T4 - 475°C-2h+WQ -re-- T6 - 540°C-2h +WQ + 160°C-6h
—— T5 - 160°C-4h —— Brut de fabrication (60 mm)
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2 M
<@ [
= P
=2 : H
o] LI
B F
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0,00 : 4 i t . : i
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Figure 113 : Distribution des valeurs de dureté en fonction des différents traitements thermiques appliqués et
comparaison avec l’état brut de fabrication (Section XY).

4.2. Propriétés mecaniques

4.2.1. Propriétés en traction

Les essais de traction ont été réalisés dans les mémes conditions opératoires et sur le
méme type d’éprouvettes qu’a 1’état brut de fabrication. Les résultats sont présentés dans le
Tableau 56 et les courbes sont tracées en Figure 114. Comme pour les conditions précédentes
aucune striction n’a été remarquée. Les éprouvettes horizontales présentent la limite
d’¢lasticiteé, la résistance mécanique et 1’allongement a rupture les plus €levés. L’anisotropie
des propriétés en traction uni-axiale persiste. Les valeurs obtenues sont supérieures a celles
relevées dans la littérature (Casati & Vedani, 2018b; Fousova et al., 2018; Vanzetti et al., 2021)

Par rapport aux valeurs obtenues a 1’état brut, une évolution des propriétés est notée.
Pour les éprouvettes horizontales et verticales, la limite d’¢élasticité est plus élevée, la résistance
mécanique et I’allongement a rupture sont plutot constants. Le traitement T5, qui engendre la
précipitation de Mg2Si, induit donc bien une augmentation de la limite d’élasticité.
L’augmentation de celle-ci est plus importante pour les €éprouvettes verticales qu’horizontales.

De la méme maniére que précédemment, le faciés de rupture confirme I’absence de
striction et de trés fines structures sont observées (Figure 115).
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Orientation Rpo.29% (MPa) Rm (MPa) A (%) E (GPa)
X — Horizontal 330+ 6 470+ 2 942 70+3
Z — Vertical 305+6 430 + 28 542 74 + 13

Tableau 56 : Grandeurs caractéristiques moyennes de traction obtenues pour chaque orientation de
construction considérée (Plateau 2) ; Etat T5.
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Figure 114 : Courbes conventionnelles de traction en fonction des différentes orientations de construction
considérées (Plateau 2) ; Etat T5.

Figure 115 : Facies de rupture d 'une éprouvettes horizontale X dans I’état T5.
a : MEB, x 50, 10 kV, 17,5 mm, électrons secondaires
b : MEB, x 10000, 10 kV, 17,5 mm, électrons secondaires

4.2.2. Résilience

Pour ce qui est de l'orientation de fabrication, comme pour les configurations
préecédentes, les éprouvettes orientées horizontalement (X/Z et X/Y) et verticalement (Z/X)
présentent respectivement les énergies de rupture les plus élevées et les plus faibles. Pour ce
qui est de l'influence de l'orientation de I'entaille : I’énergie de rupture est supérieure lorsque
I’entaille est orientée selon X. Ainsi, la hiérarchie établie pour les deux premiers cas de figure
est conservée apres traitement thermique. Les mécanismes de rupture ne sont pas modifiés.
Cependant, les énergies sont inférieures pour le matériau traité thermiquement, quelle que soit
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la configuration. La réduction des énergies de rupture est attribuée a la précipitation durcissante.
Ce méme effet est observé sur des matériaux recuits et traités T6, ou les seconds présentent une
réduction de 1’énergie de rupture aprés revenu (Giovagnoli et al., 2022; 1. Rosenthal et al.,
2018).

Orientation ZIX XlZ XY
Energie de rupture (J) 0,86 + 0,01 1,42 + 0,05 1,62 + 0,05

Tableau 57 : Energie de rupture moyenne pour chaque orientation de construction et d’entaille
considérée (Plateau 2) ; Etat T5.

Figure 116 : Facies de rupture d’une éprouvette X/Y dans [’état T5.
a : MEB, x 40, 15 kV, 24,5 mm, électrons secondaires
b : MEB, x 10000, 15 kV, 24,5 mm, électrons secondaires

Le facies de rupture sont plutét plans bien que présentant quelques protubérances. De
tres fines structures sont visibles a fort grandissement. Ces derniéres sont orientées dans le sens
de fabrication et sont de taille inférieure au micromeétre. Une structure sous forme demi-
elliptique est visible a fort grandissement (Figure 116), c’est probablement la trace d’un bain
de fusion rompu lors de la propagation de la fissure.

4.2.3. Ténacité

Les essais de ténacité ont été effectués dans les mémes conditions opératoires que
précédemment. Le traitement TS5 a été réalisé avant [’usinage des éprouvettes, conformément
aux exigences de la norme. La forme des courbes de traction (Figure 117) dépend des
orientations de fabrication et d’entaille tout comme la valeur de 1’effort maximal : XY/Y >
Z/Z > X/Y. Les valeurs de Pq et de Kq obtenues présentent la méme hiérarchie en fonction des
différentes orientations (Tableau 58). En comparaison avec 1’état brut de fabrication, les
éprouvettes XY/Y possedent toujours les valeurs de Pq et de Kq les plus élevées. Une différence
entre les orientations X/Y et Z/Z apparait aprés traitement thermique. La valeur de Kq semble
constante pour les éprouvettes XY/Y et Z/Z entre les deux états thermiques, alors qu’elle
diminue pour les éprouvettes X/Y aprés traitement T5.
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Pour la transformation du facteur d’intensité de contrainte Ko en Kic, les exigences ne
sont pas Vvérifiées pour les orientations XY/Y et Z/Z, mais elles le sont pour X/Y. Les valeurs
de Kq dépendent donc de la taille des éprouvettes pour les deux premieres orientations, mais
pas pour la derniere. Cependant, on ne qualifiera pas la ténacité Ko comme Kic pour
I’orientation X/Y en raison d’une préfissuration ne respectant pas strictement les exigences de
la norme (certaines mesures de la taille de la fissure s’écartent de plus de 5 % par rapport a la
valeur moyenne).

41
@
o — X/Y -T5
< 3 +
o
@)
2 4 — XY/Y-T5
1 45
Z/Z-T5
0 } t t t d
0 02 0,4 0,6 0.8 1

Déplacement (mm)

Figure 117 : Courbes charge — déplacement obtenues pour différentes orientations de fabrication et de
fissuration (Plateau 2) ; Etat T5.

Orientation | Pq (KN) | Pmax (KN) | Pmax/Po |Kq (MPaym)| 2,5 X (Ko/Rpo24)* (mm)

XY 30£03| 31+£03 | 1,0+0,1 16,2 £ 0,3 7,04 £0,3
XYY 50£05| 5703 | 1,2+0,1 232+14 124+15
Z/1Z 38+01| 45+02 | 12+0,1 18,7+ 0,5 8,1+04

Tableau 58 : Valeurs moyennes de Pq et Kq pour chaque orientation de fabrication et d’entaille dans 1’état
traité thermiquement, et calculs des conditions permettant de transformer Kq en Kic (Plateau 2) ; Etat T5.

Les faciés de rupture (Figure 124) sont plans pour les configurations X/Y et XY/Y, alors
qu’ils sont déviés pour les éprouvettes Z/Z. A plus fort grandissement, de petites structures (de
I’ordre du micromeétre), sont observables. Ces derniéres ne présentent pas de géomeétries
particulieres pour X/Y, alors qu’elles sont allongées dans le sens de fabrication pour les autres
configurations. 1l ne semble donc pas y avoir de différence majeure entre les faciés de rupture
des éprouvettes a 1’état brut et a 1’état traité.

La diminution des valeurs de facteur d’intensité de contrainte (Kq) et la hiérarchie
obtenue en fonction des configurations sont également observees pour des essais de ténacite de
propagation stable (Oliveira de Menezes et al., 2019, 2022) .
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Figure 118 : Faciés de rupture d’éprouvettes CT dans [’état T5 (Plateau 2).
a, b, c : MEB, x 30, 15 kV, 39 mm, électrons secondaires
d, e, f : MEB, x 10000, 15 kV, 11 mm, électrons secondaires

4.3. Synthese sur les post-traitements thermiques

Les traitements thermiques usuels, T4 et T6, permettent de retrouver une structure de
fonderie, ainsi que ses propriétés. Le seul moyen d’augmenter les propriétés est de se servir de
la décomposition de la solution solide sursaturée obtenue a 1’état brut de fabrication par un
vieillissement artificiel direct. Celui-ci permet d’accroitre la dureté de 20 HVops et la limite
d’¢élasticité d’au moins 30 MPa. Néanmoins, la résistance a la traction et I’allongement a rupture
restent constants entre 1’état brut et 1’état traité, ce qui signifie que les mécanismes de rupture
sont identiques et s’amorcent a des contraintes similaires. L’énergie de rupture est quant a elle
réduite apres traitement. L’évolution de la ténacité dépend des orientations de fabrication et
d’entaille.

5. Conclusion

L’alliage AlSil0Mg élaboré par L-PBF présente une anisotropie microstructurale et
mécanique a 1’état brut de fabrication. La microstructure a 1’état brut est composée de bains de
fusion dont la forme est soit linéaire soit en « écaille de poisson ». Au sein de chaque bain, une
structure cellulaire est présente. Les cellules sont composées d’une phase d’aluminium entourée
d’un réseau de silicium dont la forme dépend de 1’orientation considérée. Cette microstructure
est anisotrope. Lorsqu’un préchauffage a 170 °C de la plateforme est utilis¢, I’anisotropie est
conservée. La zone basse de la fabrication subit un sur-vieillissement et une précipitation
intracellulaire est visible. Dans ce cas de figure, un gradient microstructural est observé sur la
hauteur de la fabrication.

Les propriétés mécaniques dépendent des orientations de fabrication et d’entaille. En
général, les éprouvettes horizontales présentent la limite d’élasticité, la résistance a la traction
et I’allongement maximauX. L’orientation la plus résiliente et I’orientation la plus tenaces sont
respectivement les configurations X/Y et XY/Y, quelle que soit la condition thermique. Lorsque
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la plateforme est préchauffée, un gradient d’énergie de rupture et de dureté a été observe. Il est
lié au gradient microstructural.

Un vieillissement artificiel post-fabrication permet d’obtenir une augmentation
significative de la dureté et de la limite d’élasticité, mais pas de la résistance mécanique ou de
I’allongement. Une diminution de I’énergie de rupture est également constatée. L.’anisotropie,
microstructurale et mécanique, n’est pas modifiée. Une précipitation intracellulaire, de Mg.Si
et de Si se produit au cours du maintien.

Pour obtenir la limite d’¢élasticité la plus élevée, un traitement TS5 est nécessaire. La
condition la plus résiliente et tenace est obtenue pour une configuration X/Y et XY/Y dans I’état
brut. Différentes microstructures sont identifiables en fonction des paramétres et des traitements
utilisés, chaque caractéristique microstructurale fournit une contribution différente a la limite
d’élasticité.

Un récapitulatif des évolutions microstructurales et des propriétés mécaniques associées
est présenté en Figure 119.
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Brut

* Bains de fusion

* Réseau de Si semi-continu
» Pas de précipitation

* Solution solide saturée a-Al

* Anisotropie

* Pas de gradient de propriétés
* 115-130HV

* Rpga, =255-300 MPa

Brut-170 °C

* Bains de fusion

* Réseau de Si discontinu

* Précipitation intracellulaire :
Si + Mg,

* Solution solide peu saturée
a-Al

* Anisotropie

* Gradient propriétés

* 115-130HV

* Rpgy, =270 - 280 MPa

T5:160°C—-4h

* Bains de fusion
* Réseau de Si semi-continu
+ Précipitation intracellulaire :
Si+ B (Mg,Si)
» Solution solide peu saturée
a-Al

* Anisotropie

* Pas de gradient de propriétés
e 145HV

* Rppae, =300-330 MPa

T6 : 540 °C —2h +
160 °C — 4h

* Pas de bains de fusion

* Pasde réseau de Si

*  Gros précipités Si
Précipités durcissants

* Isotropie
* 90HV

Figure 119 : Evolutions microstructurales et mécaniques de l’alliage AISi10Mg élaboré par L-PBF sur a) une
plateforme non préchauffée, b) une plateforme préchauffée, et c) apres traitements T5 et d) T6.
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Al-Zn-Mg-Cu-Zr Les deux premiers chapitres ont permis de montrer que

les alliages de type Al-Zn-Mg-Cu pouvaient étre élaborés sans
Microstructures fissuration par fusion laser sur lit de poudre grace a I’ajout de Zr,
Transformations de mais que les piéces obtenues présentaient un taux de porosité
phase important. Une optimisation de la paramétrie a été effectuée pour

Propriétés mécaniques  tenter de réduire cette porosité. Dans ce chapitre, nous abordons
Traitements thermiques [1’¢tude de I’alliage modifié d’un point de vue métallurgique et
mécanique.

La solidification de cet alliage étant particuliére, il s’agit
dans un premier temps de mener une étude de caractérisation
métallurgique des composants microstructuraux a différentes
échelles. Nous abordons ensuite la réponse de cet alliage modifié
a différents traitements thermiques (T4, T5 et T6). La séquence
de précipitation résultante est finalement estimée. Les évolutions
microstructurales associées aux différents traitements de post-
fabrication sont caractérisées a plusieurs échelles. Ainsi, un
panorama métallurgique complet est fourni, de 1’état brut de
fabrication a son évolution en fonction des traitements
thermiques.

Enfin, I’étude mécanique porte sur 1’influence de
I’orientation de fabrication et de la direction d’entaille sur les
propriétés de traction et de résilience. L’influence du traitement
thermique choisi sur ces propriétés est également évaluée.

151



Chapitre 4 : Etude microstructurale et mécanique de 1’alliage Al-Zn-Mg-Cu

152



Chapitre 4 : Etude microstructurale et mécanique de 1’alliage Al-Zn-Mg-Cu

1. Conception et impression des éprouvettes
1.1. Conception

L’approche suivie pour la conception des plateaux est identique a celle présentée dans
le cas de I’alliage AISi10Mg. Deux orientations de fabrication sont choisies ici : Z (verticale)
et X (horizontale).

Les éprouvettes de traction ne sont, cette fois-ci, pas cylindriques mais plates. Pour les
éprouvettes horizontales, deux orientations sont définies pour décrire le plan dans lequel la
largeur des éprouvettes est fabriquée. Pour ces éprouvettes, la notation s’écrit : XZ ou XY
(Figure 120).

Dans le cas des éprouvettes de résilience, les orientations de fabrication et d’entaille
sont identiques a celles établies pour 1’alliage AlSi10Mg (Z/X, X/Z et X/Y en Figure 67).

Pour compléter 1’étude et déterminer les différences de comportement entre les deux
alliages considérés dans ces travaux, il était envisagé d’examiner le comportement de I’alliage
Al-Zn-Mg-Cu-Zr face a la présence d’une fissure. Néanmoins, le matériau obtenu n’étant pas
completement dense 1’étude envisagée n’a pas été menée.

XZ

XY

By

Figure 120 : Représentation des orientations de fabrication des éprouvettes plates de traction avec la notation
associee. Echelle arbitraire.

1.2. Impression des plateaux

Pour répondre aux objectifs définis, deux plateaux identiques ont été fabriqués (LIM,
JFK). Leur préparation a suivi le méme processus que celui mis en place pour le premier alliage.
Aucun préchauffage de la plateforme n’a été opéré et aucune superposition d’éprouvettes n’a
été effectuée. La paramétrie de fabrication utilisée ici est la paramétrie 15, définie au Chapitre 2
(e=40 um, P =200 W, Ev =80 pum, t =70 us et D = 60 um, rotation de balayage de 67° entre
deux couches successives). Pour chaque fabrication, 37 éprouvettes ont été produites (36 avec
un lasage simple, et 1 avec un lasage double).
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Figure 121 : Photographie du plateau imprimé dans [’alliage Al-Zn-Mg-Cu-Zr sur la machine Renishaw AM400
(Paramétrie de fabrication n°15).

Cette fabrication a dans un premier temps €té congue avec I’impression de supports afin
de pouvoir détacher plus facilement les pieces apres leur fabrication. Mais, des le début de
construction des piéces, la production a da étre arrétée en raison du soulevement de certaines.
Il a alors été décidé de construire les piéces directement sur la plateforme. Pour ce faire, les
géomeétries des éprouvettes ont été modifiees : la cote sur I’axe de fabrication a ét¢ augmentée
de 10 mm. En fin de fabrication, des décollement partiels ont été observés pour les éprouvettes
présentant la plus grande surface en contact avec la plateforme. Des découpes ont été opérées
directement dans les piéces pour pouvoir les récupérer.

Chaque fabrication a été réalisée a partir de poudre neuve et a duré 36 h. La hauteur de
production et la température maximale enregistrées sont respectivement de 65 mm et 60 °C.

Les éprouvettes d’essais mécaniques (traction, résilience) ont été conservées a 1’état brut
de fabrication pour le premier plateau et traitées thermiquement pour le second. Le traitement
thermique sera défini au cours de ce chapitre.

2. Proprietes metallurgiques

La masse volumique des échantillons utilisés pour les caractérisations
métallographiques a dans un premier temps été évaluée par la méthode de poussée
d’Archimeéde. Les résultats obtenus sont comparables & ceux présentés au Chapitre 2 pour le
plateau a 48 éprouvettes (Tableau 59). L’analyse de la porosité (sphéricité, taille, etc.) n’a pas
été effectuée pour ces deux derniers plateaux. Les observations microstructurales réalisées par
microscopie optique présentent des caractéristiques en matiére de porosité (distribution en taille
notamment) proches de celles des piéces précédemment étudiées.

Différentes echelles de caractérisation sont prises en compte dans cette section. Les
analyses en microscopie optique et electronique ont été effectuées au laboratoire (MO, MEB),
au Centre de Microcaractérisation Raimond Castaing (MET) et au laboratoire ELEMCA en lien
avec le CNES (EBSD). Les moyens de préparation et d’analyse, excepté pour ’EBSD, sont
identiques a ceux déja utilisés pour 1’étude de I’AlSi10Mg. Cependant, le taux de porosité étant
plus important pour ’alliage Al-Zn-Mg-Cu-Zr, la préparation des lames minces pour le MET a
été plus difficile et n’a pas permis d’obtenir un amincissement homogene.
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Fabrication

(état brut) LIM JFK RBV EZE SCL
Lasage simple | 2,677 + 0,003 | 2,676 + 0,004 | 2,703 + 0,002 | 2,658 + 0,005 | 2,730 + 0,004
Lasage double | 2,667 + 0,005 | 2,697 + 0,005 - - 2,679 + 0,005

Tableau 59 : Masses volumiques (g/cm?) obtenues pour chacune des fabrications (Paramétrie 15).
Les fabrications EZE et SCL correspondent respectivement aux fabrications a 48 et 4 échantillons (Chapitre 2).

2.1. Microstructure a I’état brut de fabrication

2.1.1. Microstructure issue d’un lasage simple

Les micrographies obtenues par microscopie optique et électronique sont présentées de
la Figure 122 a la Figure 124. Comme pour les micrographies présentées au Chapitre 2, aucune
fissure n’est observée, que cela soit sur une section XY ou XZ. Il n’existe donc pas de
fissuration a faible échelle. Ce résultat est cohérent avec la théorie du développement de
I’alliage (J. H. Martin et al., 2017). La forme des bains de fusion, d’un point de vue
macroscopique est difficile a déterminer en raison de la structure métallurgique du matériau
imprimé et des rotations entre les couches. Néanmoins les informations fournies en Figure 122
et en Figure 123 permettent de donner une approximation de la taille d’un bain de fusion sur
une section XZ : une largeur de 115 + 7 um et une hauteur de 50 + 5 um.

Figure 122 : Micrographies optiques (x 500) a [ ’état brut de fabrication (Paramétrie 15 ; Lasage simple).
Les micrographies sont issues des sections : a) XY et b) XZ.

La structure métallurgique est une structure bimodale ou duplex, constituée de régions
a grains tres fins, situées sur les bords des bains de fusion et a leur base, et de régions a grains
plus grossiers localisées au centre des bains de fusion (Figure 123 et Figure 124). Cette structure
bimodale est une caractéristique des alliages d’aluminium dont la chimie a ét¢ modifiée par
I’ajout d’éléments de type Sc ou Zr (Buttard et al., 2021; Croteau et al., 2018; Galera-Rueda et
al., 2021; Griffiths et al., 2018, 2020; J. H. Martin et al., 2017; Mertens et al., 2020; Michi et
al., 2022; Spierings et al., 2016; Spierings, Dawson, Heeling, et al., 2017; Yang, Shi, et al.,
2018; H. Zhang et al., 2017). Les grains tres fins ont une géométrie plutdt équiaxe et ont une
taille inférieure au micrométre. Les grains plus grossiers sont quant a eux, colonnaires. En effet,
sur une section XZ ils sont allongés dans le sens de fabrication (5,4 + 2 um sur la hauteur et
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2,6 + 0,8 um de largeur) et dans une section XY, ils présentent une section équiaxe, avec un
diamétre de 1’ordre du micrometre (1,0 + 0,2 pum pour les grains de la Figure 124 — c). Les
grains étant de treés petite dimension, I’analyse EBSD n’a pas permis une indexation totale de
la structure, notamment dans les zones ou les grains sont les plus fins (Figure 123). La
cartographie EBSD fournit une taille moyenne de grain de 0,82 + 0,57 pm.

Au sein de la structure, il existe également des dispersoides (Figure 124, particules les
plus claires), répartis aléatoirement, et qui peuvent atteindre une taille de plusieurs microns.
Des analyses par MEB-EDS et STEM-EDS ont permis de montrer qu’ils étaient trés riches en
zirconium. La composition chimique atomique est la suivante : 77 % de zirconium, 10,3 %
d’aluminium et 7,1 % de cuivre. Les pores sphériques semblent étre localisés au niveau des
grains trés fins, notamment pour les pores n’excédant pas 10 pm.

Figure 123 : Cartographies EBSD du matériau a [’état brut de fabrication a) en contraste de bandes et b) selon
I’IPF Y0 (Section XZ, x 700, step = 0,1 um ; 1500 x 1000, désorientation 10°).

Au centre des grains essentiellement trés fins (Figure 125 et Figure 127), des précipités
de section carrée sont observés, et cela dans les sections XY et XZ. Ces précipités possedent
une largeur d’environ 260 + 17 nm (Figure 125 — b). Une analyse EDS, en mode ligne, (Figure
126) a mis en avant le fait qu’ils sont riches en zirconium. Celle-ci est confirmée par une analyse
STEM-EDS, pointée sur un précipité. La composition atomique du précipité est la suivante :
82,5 % d’aluminium, 12,5 % de zirconium, la concentration de chacun des autres ¢léments est
inférieure a 2 % (Tableau 60). Une zone de transition semble exister entre le précipité et la
matrice (Figure 127 —b). De plus, de la diffraction par sélection d’aire a été effectuée au niveau
de la matrice et au niveau du précipité (respectivement cercles 1 et 2 sur la Figure 127). Le
cliché de diffraction de la matrice (Figure 127 — c) est celle du grain orienté. Ce cliché permet
d’obtenir des informations sur la structure de la matrice en mesurant la distance entre deux
points de diffraction diamétralement opposés. Le cliché de diffraction du précipité (Figure 127
— d) présente une sur-structure du cliché de diffraction de la matrice (la distance entre deux
points de diffraction diamétralement opposés est égale a la moitié de la distance entre deux
points diamétralement opposés de la matrice). La sur-structure est caractéristique d’une
microstructure orientée de la méme maniére que la structure. L’analyse chimique et les clichés
de diffraction permettent donc d’affirmer que les précipités de section carrée sont des précipités
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AlsZr, de structure L1,, et cohérents avec la matrice. Cette affirmation est en accord avec la
littérature (Buttard et al., 2023; Croteau et al., 2018; Griffiths et al., 2018, 2020; X. Nie et al.,
2018; Opprecht et al., 2021; H. Zhang et al., 2017).

Figure 124 : Micrographies a [ ’état brut (Paramétrie 15 ; Lasage simple). Sections : a —c) XY et b — d) XZ.
aetb: MEB, x 1000, 15 kV, 15 et 10 mm, électrons rétrodiffusés
cetd: MEB, x 6000, 15 kV, 15 et 10 mm, électrons rétrodiffusés

Figure 125 : Micrographies a I’état brut de fabrication (Paramétrie 15 ; Lasage simple ; Section XY).
a : MEB, x 20000, 15 kV, 15 mm, électrons rétrodiffusés
b : MEB, x 70000, 15 kV, 6 mm, électrons rétrodiffusés
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Figure 126 : Profil EDS réalisé au microscope électronique a balayage.

, - Pointé 1 (%oat) Pointé 2 (%oat)
Eléement chimique Matrice AlLZr
Al 94,4 82,5
Zn 13 11
Mg 1,7 0,6
Cu 0,8 18
Zr 0,2 12,5
@) 15 1,3
Fe 0,1 0,2

Tableau 60 : Composition chimique obtenue pour les pointés STEM-EDS (Figure 127 — a).

Figure 127 : Micrographies obtenues par MET : a) x 10000 et b) x 40000. Les deux cercles jaunes
correspondent aux zones pour lesquelles des diffractions (c-d), et des pointés MET-EDS (Tableau 60) ont été
effectués.
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De plus, au sein des différents grains, d’autres types de précipités ont pu étre observés
par STEM, sous forme plut6t globulaire (Figure 128). L’analyse STEM-EDS (Figure 130)
associée montre que ces précipités sont riches en Zn, Mg et Cu. Un pointé, effectué sur une
autre zone mais sur un précipité de contraste et de forme similaires a celui encerclé (en orange,
Figure 128), donne une composition atomique de : 80,6 % d’Al, 8,8 % de Mg, 5,6 % de Zn,
4,0 % de Cu et 0,4 % de Zr. Ce précipité peut étre un composé de type n-Mg(Al,Zn,Cu)2 ou T-
Mags2(Al,Zn)ag enrichi en Cu. Il présente une forme plut6t cuboide, ce qui suppose que ¢’est un
précipité T (Dubost & Sainfort, 1991). Enfin des pointés STEM-EDS ont permis de mettre en
avant la composition chimique de la solution solide d’aluminium dans 1’état brut de fabrication
(Tableau 60, Pointé 1 — Figure 127). Il s’avére que les teneurs en Zn, Mg, Cu et Zr sont
supérieures a la solubilit¢ maximale de chaque élément dans I’aluminium a température
ambiante (1, 1,7 et 0,05 %m respectivement pour Zn, Mg et Cu). La solution solide est donc
légérement saturée en éléments d’alliage. A ce stade, cela signifie qu’au cours de la
solidification ou lors des réchauffages ultérieurs, la solution solide riche en aluminium ne rejette
pas tous les éléments d’addition aux joints de grains mais en piege/conserve également. D’un
point de vue métallurgique, une solution sursaturée permet la formation de précipités a partir
de la décomposition de la solution solide. Il est donc a espérer que cet alliage puisse répondre
a des sollicitations thermiques post-fabrication permettant la précipitation de phases de
renforcement.

Figure 128 : Micrographie obtenue par STEM (x 60000). Le cercle orange correspond a un pointé STEM-EDS.

D’autre part, les joints de grains présentent un contraste chimique différent de celui du
grain lui-méme sur les micrographies MEB en mode électrons rétrodiffusés (Figure 125 et
Figure 130). De plus, lors d’une attaque chimique par le réactif Keller, ces joints sont dissouts.
Il est donc supposé qu’ils ne possedent pas la méme nature chimique que celle de la matrice.
Des premiéres analyses MEB-EDS ont permis de faire I’hypothése que les joints de grains
¢taient riches en éléments d’addition (Zn, Mg, Cu) (Figure 129). Ces eléments forment un
réseau relativement continu aux joints de grains. Différentes phases sont susceptibles de se
former : n-MgZn; ou n-Mg(Al,Zn,Cu)z, T-Mgs2(Al,Zn)as9, et S-Al.CuMg (Mahathaninwong et
al., 2012; P. Wang et al., 2017). Une cartographie STEM-EDS, présentée en Figure 130,
associée a des pointés au niveau des joints de grains (sur des points triples comme celui entouré
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en vert sur la Figure 128) confirme 1’hypothése : les joints de grains sont le licu d’une
ségrégation d’éléments d’addition. La composition chimique atomique déterminée est : 73,8 %
d’Al, 12,3 % de Mg, 7,0 % de Zn, 4,9 % de Cu. La phase pouvant le plus se rapprocher de la
composition déterminée est n-Mg(Al,Zn,Cu).. Enfin, certaines structures localisées au niveau
des joints de grains (ellipse violette sur la Figure 128) présentent une morphologie lamellaire
difféerente des autres éléments microstructuraux discutés précédemment. La cartographie
STEM-EDS permet de montrer que ces structures sont riches en Zn, Mg et Cu.

Lorsqu’un précipité AlsZr est présent au sein du grain, les atomes de zirconium sont
concentrés au niveau de ce précipité (Figure 130), mais lorsque ce précipité n’est pas présent
aux alentours, les atomes de zirconium sont en solution solide. Cela semble confirmer la théorie
du piégeage du zirconium avec I’accélération de la vitesse de solidification et la non formation
du compose AlsZr (Griffiths et al., 2020).
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Figure 129 : Analyse EDS, en mode ligne, traversant un joint de grains, un précipité carré et un second joint de
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Figure 130 : Cartographies STEM-EDS au niveau d 'un grain au sein duquel un précipité carré riche en
zirconium est présent.
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2.1.2. Influence du relasage

La paramétrie 15 a également fait I’objet d’un relasage de chaque couche au cours de la
production pour une unique éprouvette. D’un point de vue masse volumique, on ne peut pas
conclure quant a une éventuelle différence par rapport aux précédentes fabrications (Tableau
59). A I’état brut de fabrication, la microstructure est également duplex, avec des grains trés
fins (toujours de taille inférieure au micromeétre) et des grains plus grossiers. La longueur de
ces derniers dans le sens de fabrication peut, cette fois-ci, atteindre la dizaine de micrometres
(Figure 131). Au centre des grains les plus fins, des précipités carrés, précipités AlsZr, sont
toujours présents. D’autre part, les grains plus grossiers ne présentent plus la méme
caractéristique que dans le cas d’un lasage simple. En effet, ils sont plus allongés et présentent
des particules visibles, allongées et alignées (Figure 131 — b cercle noir). Ces derniers ont été
assimilés par Griffiths et al. & des précipités AlzZr formés a partir d’une précipitation
discontinue, qui reste cohérente (Griffiths et al., 2020; Mikhaylovskaya et al., 2018). Le
relasage d’une couche engendre de 1égéres différences microstructurales au niveau des grains
plus grossiers. D’aprés Griffiths et al. (alliage Al-Mg-Zr), aprés différents lasages d’une méme
couche, la taille des bains de fusion doit décroitre et la fraction surfacique des grains plus
grossiers est réduite (Griffiths et al., 2018). La raison principale est la différence d’interaction
entre le laser et la matiére, qui est soit sous forme de poudre soit solidifiée, et donc des
conditions de transferts thermiques qui en découlent. Le second passage du laser ne refond pas
entierement le premier bain de fusion, mais refond préférentiellement les grains plus grossiers
situés au sommet du bain de fusion (Griffiths et al., 2018). Avec ce second passage, il y a
¢galement formation d’une structure granulaire duplex, mais de taille réduite. Cette théorie ne
semble pas s’appliquer ici, méme si des cartographies EBSD pourrait éclairer sur la taille
effective des grains aprés un second lasage. Dans le cas d’une non réduction de la taille des
grains, il est possible que d’autres phénomeénes entrent en compte, comme par exemple la
différence de conductivité thermique entre la poudre et le matériau solidifié ou I’effet de la
rugosité sur I’absorption du laser (Ang et al., 1997; Griffiths et al., 2018; Xie & Kar, 1999).

Figure 131 : Micrographies a l’état brut de fabrication (Paramétrie 15 ; Lasage double ; Section XZ).
a : MEB, x 1000, 15 kV, 11 mm, électrons rétrodiffusés
b : MEB, x 6000, 15 kV, 11 mm, électrons rétrodiffusés
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2.1.3. Synthése

Pour conclure, le matériau imprimé ne présente pas de fissuration aux échelles
macroscopiques (Chapitre 2) et microscopiques. Les bains de fusion sont constitués de grains
tres fins a leur base et de grains Iégerement plus grossiers, de morphologie colonnaire, au centre
des bains. Cette différence provient de la solidification depuis 1’état liquide au cours duquel des
précipités AlsZr cohérents, de structure L1, se forment dans le bain de fusion et jouent le réle
de germe pour la solidification de la phase a-Al. Ces précipités sont visibles, par microscopie
électronique (& balayage et en transmission), essentiellement au centre des grains les plus fins.
IIs présentent une section carrée. De plus, au cours de la solidification ou lors des réchauffages
ultérieurs, les éléments d’addition (Zn, Mg, Cu) sont rejetés vers les joints de grains ou ils
ségrégent et forment une phase n-Mg(Al,Zn,Cu),.. Ainsi, chaque grain est constitué d’une
solution solide d’aluminium, présentant ou non en son centre un précipité AlsZr, et a ses
délimitations une ségrégation d’¢éléments d’addition. Néanmoins, la solution solide est
sursaturée en ¢lément d’alliage et permet d’envisager 1’utilisation de traitements thermiques
afin d’augmenter les propriétés de 1’alliage. Enfin, la germination hétérogéne de la phase a sur
les précipités riches en zirconium engendre la formation de grains orientés aléatoirement et
donc la formation d’une structure quasi-équiaxe. La Figure 132 schématise la cinétique de
solidification de I’alliage pour les deux types de grains observés.

« Atomes (Zn, Mg, Cu) en solution solide Structures eutectiques riches en Zn, Mg et Cu
¢ Atomes (Zn, Mg, Cu) au niveau du front de Précipités intragranulaires et
solidification et des joints de grains eutectiques riches en Zn, Mg et Cu
b/ \ /
Al liquide ‘

‘l /

. l

« Atomes (Zn, Mg, Cu) en solution solide Structures eutectiques riches en Zn, Mg et Cu

®  Atomes (Zn, Mg, Cu) au niveau du front de Précipités intragranulaires et

solidification et des joints de grains eutectiques riches en Zn, Mg et Cu

Atomes (Zr) en solution solide

Figure 132 : Schématisation de la solidification de [’alliage et répartition des différents éléments
microstructuraux pour : a) les grains équiaxes et b) les grains plus grossiers.
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2.2. Influence des post-traitements thermiques
2.2.1. Introduction

La réponse du matériau a différents types de traitements thermiques a été étudiée. Les
évolutions microstructurales ont été analysées apres (Figure 133) :

- Unvieillissement a température ambiante (vieillissement naturel/maturation) ;

- Un vieillissement direct (traitement T5). Ce traitement se base sur le méme principe que
pour I’alliage AlSi10Mg, a savoir d’exploiter la sursaturation de la solution solide pour
favoriser la précipitation des phases 1-MgZn, et AlsZr en fonction de la température
(Croteau et al., 2018; Souza et al., 2018) ;

- Un traitement classique T4 correspondant a une mise en solution suivie d’une trempe a
I’eau et d’une maturation ;

- Un traitement T6 correspondant a une mise en solution suivie d’une trempe et d’un revenu.

Les conditions expérimentales des différents traitements sont précisées dans le Tableau 61.

Température
T4

T6

7{:’ il Temps
Etat brut de
fabrication

Figure 133 : Représentation schématique des différents types de traitements thermiques.

Traitement thermique Température (°C) Temps de maintien
Maturation / vieillissement .
25 5 mois
naturel
1,2,4,6,8, 10, 12, 14, 16, 18, 20,
120
T5 24, 30 heures
1,2,3,4,5, 6,8, 10, 14, 16, 18, 20
400
heures
. lh :1,7,14,28,56j
T4 trempe fraiche 475 - (1, 2, 3, 4, 6, 8 heures) eure 3 25°C 8,56 jours
120 1,2,4,6,8, 10, 14, 16, 18, 20, 22,
T6 (mise en solution a 475°C, 24, 30 heures
2 heures) 1,2,3,4,6,8, 14, 16, 18, 20
400
heures

Tableau 61 : Récapitulatif des différents traitements thermiques effectués avec leurs températures et leurs temps
de maintien associés.

Pour évaluer la réponse du matériau aux post-traitements thermiques, un moyen simple
et largement répandu consiste a suivre 1’évolution de sa dureté en fonction des parametres des
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différents traitements. Les courbes d’évolution de la dureté HVo,1 en fonction des temps de
maintien et des températures (Figure 134, Figure 135, Figure 139 et Figure 143) ont été tracées.
Les valeurs de dureté sont issues de sections XZ et ne dépendent pas de la hauteur de
fabrication. Les variations de dureté enregistrées sont analysées a partir d’observations
microstructurales aux différentes échelles. Les moyens expérimentaux mis en ceuvre sont
identiques a ceux précédemment utilisés: fours et étuves Nabertherm, microdurometre
Zwick/Roell EMCO-TEST.

e Maturation a température ambiante

Les valeurs de dureté, obtenues au cours du premier mois aprées la fabrication, sont de
143 + 8 HVo,1 (ou 148 + 7 si I’on considére une autre fabrication avec la méme parameétrie).
Un contrble a été réalisé cing mois apres la premiere mesure pour la méme section (donc six
mois apres la fin de la production), celui-ci fournit une dureté égale a 157 + 10 HVo,1. Une
représentation sous forme de loi normale des mesures réalisées est présentée en Figure 134, a
partir d’un minimum de 85 indents. En cinq mois de maturation, une légeére augmentation de
dureté et de la dispersion est donc observable. Ceci ne semble pas étonnant puisque les alliages
de la série 7xxx sont connus pour « maturer » a température ambiante aprés une mise en
solution. Or, nous avons vu dans la partie précédente que des solutés sont présents dans la
solution solide sursaturée de la matrice (Tableau 60) et localisés aux joints de grains. Une
diffusion a courte distance doit donc permettre la formation de zones GP, participant au
durcissement de I’alliage. Cependant, la maturation depuis 1’état brut de fabrication reste
négligeable par rapport a celle obtenue aprés une mise en solution, ce qui sera discuté plus en
aval (Figure 139). De plus, les duretés obtenues a un et six mois apres la fabrication restent
inférieures a la dureté de référence qui est celle de ’alliage 7075 dans I’état T6, et qui vaut
environ 170 HV (Davies, 1993).

0,06 +
-o- Brut de fabrication
0,05 +
Etat maturé
0,04 +

Fréquence
i
=]
W

0,02 +

0,01 +

110 120 130 140 150 160 170 180 190
Dureté (HV, ;)

Figure 134 : Représentation sous forme de loi normale de la dureté a [’état brut de fabrication (1 mois) et aprés
5 mois a température ambiante (Etat maturé) (Section XZ).
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e Influence des post-traitements thermiques T5

Dans le cas de traitements de vieillissement direct T5 a 120 et 400 °C (Figure 135), une
Iégere augmentation de dureté HVo1 est visible pour les temps de maintien considérés. A
120 °C, la dureté n’augmente qu’a partir de 12 h de maintien et présente une augmentation
maximale de 20 HVo,1. Des temps plus longs auraient peut-étre permis d’augmenter d’avantage
la dureté. A 400 °C, la dureté augmente de 20 HVo,1 au bout de 3 h de traitement et reste
constante pendant 15 h en oscillant autour de la valeur atteinte. De plus, les résultats obtenus
ne sont pas en accord avec ceux de certains auteurs qui obtiennent un pic de dureté au bout de
8 h, mais pour des alliages Al-Mg-Zr, beaucoup moins chargés en éléments d’addition (Croteau
et al., 2018; Griffiths et al., 2020; Schmidtke et al., 2011; Spierings, Dawson, Kern, et al.,
2017).

Les augmentations de dureté obtenues a ces deux températures 120 et 400 °C ne
permettent pas de dépasser la dureté de 1’alliage de référence, I’alliage 7075 dans I’état T6, pour
les temps considéres.

240 T

220 @ Brut de fabrication ® T5--120°C T5 -- 400 °C
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Figure 135 : Evolution de la dureté HVq 1 en fonction du temps de maintien & 120, 150 et 400 °C dans le cas
d’un vieillissement direct (traitement T5) (Section XZ).

Dans le cas d’un traitement T5 a 120 °C, la microstructure est toujours duplex avec des
grains trés fins et d’autres 1égérement moins (Figure 136). Les précipités AlzZr au centre des
grains sont toujours visibles et les phases aux joints de grains sont conservées. D’un point de
vue microscopique, la structure est identique a celle de 1’état brut de fabrication. Néanmoins,
pour un traitement de 24 h, la dureté est supérieure a celle de 1’état brut de fabrication. Ainsi,
des précipités 1’-MgZn; se sont probablement formés au cours du maintien en température. 1ls
ne sont pas détectables aux échelles étudiées et peuvent se former aussi bien au sein des grains
qu’aux joints de grains. Dans les deux cas, cela engendre une modification de la solution solide
et de celle des joints de grains.

Pour un maintien a 400 °C, il existe encore certaines traces des bains de fusion, dans le
sens ou il existe des zones a fortes densités de particules et d’autres sans particules. Le nombre
de dispersoides présentant un contraste chimique différent de celui de I’aluminium semble plus
important que dans 1’état brut de fabrication. Ces dispersoides, qui présentaient une forme plutot
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circulaire/elliptique dans 1’état brut, existent toujours et sont accompagnés, pour ce traitement,
de particules de forme beaucoup plus aléatoire et de taille plus petite. Pour les dispersoides
circulaires présentant le contraste chimique le plus important avec la matrice, une analyse EDS
confirme que ces particules sont trés riches en Zr (Figure 137). Elles proviennent tres
certainement de 1’état brut de fabrication. Le liseré en bordure de particule est le signe d’un
gradient chimique entre la particule et la matrice (Figure 136 — d). D’autres particules, dont le
contraste chimique est moins marque avec la matrice (Figure 136 — d et Figure 138) semblent
se positionner préférentiellement dans les zones a grains tres fins. Ils ont une taille de 1’ordre
du micromeétre. Une analyse par EDS (Figure 138) permet de montrer que ces particules sont
riches en Zn et Mg, et Iégerement moins en Cu. Il est possible que ces phases formées au cours
du maintien soient des phases T-Al.MgsZn3 associées avec du cuivre. Ces précipités sont issus
de la dissociation du réseau eutectique aux joints de grains. Leur géométrie concave donne
I’impression que ces particules sont en train de se dissoudre, peut étre au profit de la phase 1.
Des micrographies a des temps de maintien plus courts pourraient permettre de comprendre
davantage 1’évolution de ces précipités au cours du temps.

A plus faible échelle, les réseaux continus aux joints de grains (grains fins et grossiers)
ne le sont plus (Figure 136 — d). Les ¢éléments d’alliage initialement localisés aux joints de
grains ont diffusé pour se regrouper en particules plus grosses. Des précipités encore plus fins
se localisent préférentiellement dans les zones a grains tres fins, sous une forme plut6t allongée.
A cette température de maintien, des précités AlzZr peuvent apparaitre. Selon Croteau et al.,
ces précipités sont sous une forme allongée (en plaquette), ce qui pourrait correspondre a
certains précipités observés en Figure 136 — d. J.D. Robson parle davantage d’une précipitation
sous forme sphérique, de diamétre de 1’ordre de 20 nm, dont on ne verrait ici que des sections
(Robson & Prangnell, 2001). Les précipités S-Al.CuMg sont également susceptibles de se
former pour des maintiens entre 350 et 490 °C (X. M. Li & Starink, 2011; B. Nie et al., 2016;
Peng et al., 2015; Rokhlin et al., 2004). IIs se forment a partir d’une dissolution du Zn des
phases Mg(Al,Zn,Cu). (Z. Wang et al., 2023). Les précipités T ne se dissolvent qu’a 470 °C
(X. M. Li & Starink, 2011; Lim et al., 2003), ils sont également susceptibles de grossir a cette
température.

Ainsi, les changements microstructuraux sont nombreux, mais la taille des grains n’a, a
priori, pas été modifiée en raison de I’effet du Zr, qui a tendance a stabiliser les structures,
méme a haute température. Michi et ses co-auteurs ont observé une légere augmentation des
grains les plus grossiers aprés 200 h a 400 °C (alliage Al-Cu-Mn-Zr), les grains les plus fins
n’ont pas été modifiés aprés un tel traitement (Michi et al., 2022). L’augmentation de dureté
observée est dans ce cas due a la présence des précipités riches en zirconium et ceux issus de la
décomposition de la solution solide et des joints de grains.
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Figure 136 : Micrographies des traitements thermiques TS : a—b) T5-120°C-24 hetc—-d) T5-400°C-16h
aetc: MEB, x 1000, 15 kV, 10 mm, électrons rétrodiffusés
b etd: MEB, x 6000, 15 kV, 10 mm, électrons rétrodiffusés
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Figure 137 : Analyse EDS, en mode ligne, partant de la matrice et traversant un dispersoide.
Etat T5-- 400 °C - 16 h
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Figure 138 : Analyse EDS, en mode ligne, partant de la matrice et traversant un précipite.
Etat T5-- 400 °C - 16 h

e Influence des post-traitements thermiques T4

Concernant le traitement T4, les influences de la durée de mise en solution a 475 °C et
du temps de maturation a 25 °C ont été étudiees (Tableau 61). La Figure 139 présente les valeurs
de dureté obtenues pour chaque post-traitement.

Dans 1I’état de trempe fraiche, la dureté diminue, en moyenne de 15 HVo 1, par rapport a
I’état brut de fabrication et cela quel que soit le temps de maintien (125 HVo,1). La diminution
semble plus importante avec les temps de maintien les plus longs malgré les écarts-types relatifs
a chaque valeur moyenne. Dans cet état de trempe fraiche, la dureté obtenue est supérieure a
celle des alliages 7050 et 7075 dans le méme état (85 — 110 HV), sans doute en raison d’une
taille de grain plus faible et d’un taux de sursaturation de la matrice plus important apres
fabrication (B. Nie et al., 2016; Zheng et al., 2018).

Aprés un maintien de 24 h a température ambiante, une augmentation d’environ
30 HVo,1 (25 % de la valeur dans 1’état de trempe fraiche) est observée pour toutes les
conditions. La méme augmentation de dureté a été observée pour un alliage 7050 apres 24 h de
maturation a température ambiante, aprés mise en solution et trempe (Zheng et al., 2018). La
dureté au cours du premier jour de maturation devient supérieure a celle de 1’état brut de
fabrication. Lorsque le temps de maturation augmente, la dureté continue a croitre. Au bout de
deux semaines, la dureté est maximale et elle est constante pendant au moins un mois et demi.
On peut supposer qu’elle restera constante pour des temps plus longs en raison du plafonnement
de la formation des zones GP au cours du temps. La dureté maximale atteinte est égale a la
dureté de I’alliage 7075 dans 1’état T6. Des mesures €lectriques ont montré, qu’apres une mise
en solution et une trempe a température ambiante, la résistance électrique des alliages 7050 et
7075 augmente rapidement entre 10 min et 5 jours aprées la trempe, puis se stabilise (Staley,
1974). L’augmentation de la résistivité a été attribuée a la formation de zones de Guinier-
Preston au cours des cing premiers jours.

Ainsi, la mise en solution, qui a pour but de remettre les éléments d’alliage en solution
solide et d’homogénéiser la microstructure, autorise le vieillissement naturel de 1’alliage. Cette
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maturation semble dépendre du temps de maintien : des temps courts (1 a 2 h) permettent
d’avoir de meilleures duretés. Néanmoins, tous les temps de maintien testés permettent apres
maturation d’obtenir des duretés équivalentes a celle de I’alliage de référence dans 1’état T6.
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Figure 139 : Evolution de la dureté HV, 1 en fonction du temps de maturation a température ambiante pour
différents temps de mise en solution (Section XZ).

Aprés une mise en solution de 2 h, les traces des contours des bains de fusion restent
distinguables avec leur structure bimodale (trempe fraiche et maturation, Figure 140 — a et c).
Le nombre de dispersoides riches en Zr ne semble pas étre plus important par rapport a 1’état
brut de fabrication. Les joints de grains ne sont plus constitués d’un réseau particulaire continu
mais d’un ensemble de particules espacées les unes des autres. Ces précipités ont été dissouts
au cours de la mise en solution. Les précipités carrés a 1’état brut de fabrication sont toujours
visibles au sein des grains les plus fins, et possedent la méme géométrie apres ce traitement.

Une grande variété de précipités s’est formée au cours du maintien en température
(Figure 140 — b et d). Ils sont répartis de maniére hétérogene puisqu’il existe des zones riches
et d’autres plus pauvres en précipités. lls se sont principalement formés aux joints de grains et
a I’intérieur des grains les plus fins. Les géométries observées sont trés variées (Figure 140 — b
et d). A 475 °C, la température de dissolution des précipités 1 et T est dépassée, ils sont donc
remis en solution (Dai et al., 2022; Deng et al., 2012; Lim et al., 2003; B. Nie et al., 2016). Par
contre, les précipités S-Al.CuMg sont plus stables thermiquement ; ils peuvent se former ou
grossir (température de dissolution de 1’ordre de 490 °C (Deng et al., 2012; Lim et al., 2003;
Mahathaninwong et al., 2012; Robson, 2004). De plus, a cette température, une précipitation
fine de particules AlzZr sphériques peut avoir lieu car le pic de vitesse de transformation se
situe entre 400 et 500 °C (Robson & Prangnell, 2001; Souza et al., 2018). Certains précipités
se présentent sous forme de croix (Figure 140 —d, cercle rouge), signes d’une dissolution selon
les directions <100> et <110> de la phase métastable AlsZr (Robson & Prangnell, 2001). Enfin,
des intermétalliques Al-Cu-Fe se forment (ou ne sont pas dissouts) également lors de la mise
en solution (Figure 142).

Il est possible que pour des temps de maintien plus longs une dissolution des précipités
aux joints de grains puisse avoir lieu. Cette dissolution entrainerait donc une dureté plus faible
dans 1I’état de trempe fraiche comme constaté (Figure 139).
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L’analyse chimique de la solution solide a été effectuée par STEM-EDS (Tableau 62).
La composition chimique de la matrice fait apparaitre un état de sursaturation de la solution
solide riche en aluminium. Cette sursaturation est plus importante aprés la mise en solution
qu’aprés fabrication, ce qui confirme la formation de zones GP au cours du vieillissement
naturel, et ’augmentation de dureté observée (Figure 139).

T4 trempe fraiche

10 pm

T4 maturé

Figure 140 : Micrographies des traitements thermiques T4 :
a—Db) T4 -475°C - 2 h, trempe fraiche et ¢ — d) T4 - 475 °C - 2 h, maturé (45 jours).
aetc: MEB, x 1000, 15 kV, 10,5 et 10 mm, électrons rétrodiffusés
b : MEB, x 5000, 15 kV, 80 pA, 10,5 mm, électrons rétrodiffusés
d : MEB, x 6000, 15 kV, 10 mm, électrons rétrodiffusés

Elément chimique Pointé (Yoat) Matrice
Al 91,7
Zn 2,2
Mg 3,2
Cu 1,6
Zr 0,6
@) 0,7
Fe 0,1

Tableau 62 : Composition chimique de la matrice a I’état T4 maturé (475 °C — 2 h, trempe, 25 °C - 45 jours),
obtenue par STEM-EDS.
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Figure 141 : Micrographies obtenues par STEM dans [’état T4 maturé (475 °C — 2 h, trempe, 25 °C - 45 jours) :
a) x 20000 et b) x 40000.

Aprés une mise en solution (2 h) et une maturation, la majorité des particules observees
ne présentent pas de géométrie particuliere, mais certaines sont de section carrée (Figure 141 —
a) ou sous forme de batonnets (Figure 141 — b). La longueur moyenne des particules est
inférieure a 500 nm, mais dans certains cas la longueur peut-étre de I’ordre du micrométre. Des
analyses STEM-EDS de la micrographie présentée en Figure 141 — b ont permis de mettre en
avant que la quasi majorité des précipités observés sont riches en zirconium et que quelques-
uns sont riches en Mg-Zn-Cu (Figure 142). Les précipités riches en Zr sont a la fois localisés
au niveau des joints de grains et a I’intérieur des grains, sous des formes assez diverses. Autour
de ces précipites, il existe une zone appauvrie en atomes de zirconium. Les précipités riches en
Mg-Zn-Cu semblent se former au niveau des joints de grains. Ils sont plut6t allongés et de faible
épaisseur. Leur formation s’est probablement déroulée lors de la maturation.

Au cours de la mise en solution a 475 °C, il y a eu dissolution totale des phases présentes
aux joints de grains, formation de précipités riches en Zr aux joints de grains et a I’intérieur des
grains. Des précipités S-Al.CuMg ont également pu précipiter/grossir lors de ce traitement bien
qu’ils n’aient pas pu étre observés par MET(-EDS). Liu et al. ont reporté un diagramme de
phase Al-Zn-Mg-Cu pour une concentration en masse de Zn égale a 6 %m, 1’existence d’un
domaine o + S pour des concentrations en Cu et Mg respectivement égales a 2 et 3 %m a une
température de 460 °C (Y. Liu et al., 2014). D’autres phases riches en cuivre, telle que
Al3CuzFe, peuvent aussi se former lors de la mise en solution, ou ne pas se dissoudre.

Aprés maturation, des précipités riches en Zn-Mg-Cu sont observables par STEM-EDS
(Figure 142), mais il n’est pas possible de savoir si ce sont des vestiges de la structure a 1’état
brut de fabrication ou bien des précipités formés au cours de la maturation (45 jours).
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Figure 142 : Cartographies STEM-EDS du matériau dans [’état T4 maturé (475 °C — 2 h, trempe, 25 °C —
45 jours). La micrographie en haut & gauche a été obtenue par STEM (x 40000).

e Influence des post-traitements thermiques T6

Concernant les post-traitements thermiques T6, un temps de maintien de 2 h est utilisé
pour la mise en solution. Les revenus ont été réalisés juste aprés la trempe a 1’eau, a deux
températures différentes (120 et 400 °C) (Figure 143).

Apres une heure de revenu a 400 °C, la dureté HVq 1 est équivalente a celle a 1’état de
trempe fraiche. Elle n’évolue pas, méme sur des temps longs (20 h). Ce traitement ne permet
donc pas d’obtenir un matériau plus dur que la référence. A cette température de revenu, des
précipités Al-Zr doivent se former. L’évolution de la dureté est donc a priori liée a la
précipitation de ces phases, qui sont ici non durcissantes en comparaison avec des études
menées sur des alliages Al-Mg-Zr (Croteau et al., 2018).

Au contraire, le traitement de revenu a 120 °C permet une augmentation significative
de la dureté. Celle-ci passe de 145 HVo,1 a I’état brut a 220 HVo1 apres 20 h de maintien en
température. Dés la premiere heure de traitement, la dureté atteinte est supérieure a la dureté de
I’état T4 maturé et de 1’alliage de référence. Pour ce dernier, le traitement T6 a pour but de faire
précipiter la phase durcissante n’-MgZnz. Il semble donc que pour ’alliage modifié¢ étudié,
I’ajout de Zr n’empéche pas le durcissement par n)’. Il reste néanmoins nécessaire de passer par
une mise en solution puisque le traitement direct a 120 °C n’a pas eu le méme résultat.
L’augmentation de dureté entre 1’¢état brut de fabrication et le pic a I’état T6 (+ 75 HVo1) est
cohérente avec des mesures présentées dans la littérature pour des alliages de type Al-Zn-Mg-
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Cu élaborés par fusion laser. Cette augmentation entre 1’état brut et 1’¢tat traité est supérieure a
celle atteinte a partir du méme type de matériau obtenu par fonderie (Sun et al., 2019; P. Wang
etal., 2017).

L’effet d’une maturation a température ambiante a également été regardé dans un seul
cas de figure : une mise en solution de 2 h, suivie d’une trempe a I’eau (a température ambiante),
d’une maturation de 24 h et d’un vieillissement a 120 °C pendant 10 h. La dureté obtenue est
identique a celle sans vieillissement naturel intermédiaire. Tai et ses co-auteurs ont regardé
I’effet d’un vieillissement naturel de 7 jours sur la réponse a un vieillissement artificiel a 120 °C
d’un alliage 7075. Ils ont comparé cette réponse avec la réponse du matériau trempé non maturg.
La réponse du matériau de ce dernier est plus importante puisque non durci par maturation,
mais il rejoint le niveau de dureté du matériau maturé atteint apres 2 h de traitement. La
différence est ensuite minime sur les dernieres heures de revenu (24 h de vieillissement au total)
(Tai et al., 2022).
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Figure 143 : Evolution de la dureté HV 1 en fonction du temps de maintien a 120 et 400 °C aprés une mise en
solution de 2 A, suivie d’une trempe a [’eau (traitement T6) (Section XZ).

Dans le cas d’un traitement T6 avec un revenu a 400 °C, les traces des contours des
bains de fusion sont visibles par observations de zones riches en précipités (Figure 144 — a).
Les joints de grains sont décorés de particules (Figure 144 - d) et de nombreux précipités de
contraste clair sont également observés dans les zones les plus riches. Deux types de particules
grossiéres et claires sont notamment visibles (Figure 144 — b) : des particules, a priori riches
en Zr car plus claires (cercle jaune, Figure 144 —b) et d’autres plus foncées (cercle rouge). Ces
derniéres peuvent étre assimilées a des phases T-Alz2M@sZns en se référant a I’analyse chimique
qui a été menée pour la condition T5 — 400 °C — 16 h (Figure 138). Des precipités sous forme
d’aiguilles et de plaquettes sont visibles dans les zones a grains fins (Figure 144 — d). La
transformation de la solution solide sursaturée au cours du revenu a 400 °C engendre une
précipitation aux joints de grains, potentiellement T, S ou AlsZr. La decomposition de la
solution solide et la précipitation de AlsZr ne permettent pas d’augmenter davantage la dureté
par rapport a 1’état brut de fabrication en raison de la présence de précipités faiblement
durcissants.

Pour ce traitement, certaines observations microstructurales s’approchent de celles
décrites pour les traitements T5 a 400 °C — 20 h et T4 475 °C — 2 h, en particulier : le réseau
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aux joints de grains est dégradé, il y a coexistence de zones pauvres et d’autres riches en
particules. Cependant, la quantité de particules semble plus importante aprés le traitement T6
par rapport au traitement T5, et elles semblent surtout de plus petite taille. La différence majeure
avec ’état trempé est la présence des particules encerclées sur la Figure 144 —d.

Figure 144 : Micrographies des traitements thermiques T6 :
a—b)T6--475°C-2h+trempe eau + 400 °C - 16 h
c—d)T6--475°C -2 h + trempe eau + 120 °C — 20 h.

aetc: MEB, x 1000, 15 kV, 10 mm, électrons rétrodiffusés

b etd: MEB, x 6000, 15 kV, 10 mm, électrons rétrodiffusés

Le traitement T6 avec un revenu a 120 °C présente, pour les échelles considérées,
globalement les mémes caractéristiques qu’apres mise en solution et trempe (Figure 144 — c et
d par rapport a la Figure 140). Aprés ce traitement T6, différents types de précipités sont
visibles. lls présentent des formes et des contrastes différents. Une premiére analyse MEB-EDS
permet de révéler quelques tendances (Figure 145). Les différents cercles symbolisent les zones
pour lesquelles des pointés d’analyse chimique ont été effectués. Le précipité central noir
(cercle bleu) est riche en Mg et Si (une analyse STEM-EDS a également mis en avant
I’existence de ce type de précipités apres mise en solution et trempe). Les cercles en vert sont
localisés sur des zones ou peu de précipités sont présents : la composition chimique qui ressort
est celle de I’alliage de base. Les analyses réalisées au niveau des cercles jaunes présentent une
concentration atomique de Mg comprise entre 25 et 44 % de la somme (Mg+Zn+Cu). Il n’est
pas possible de se prononcer davantage sur la composition chimique de ces précipités en raison
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de la taille de la poire d’interaction entre les électrons primaires et la matiere au cours de
I’analyse qui englobe un volume plus important que celui du précipité.

D’autres analyses chimiques (a partir de la Figure 146 — a) ont permis de montrer
I’existence de précipités Mg-Si (cercle vert) et Cu-Fe (cercle bleu), en plus des particules riches
en Zr (cercle orange). Au niveau des joints de grains (Figure 147), des précipités riches en Zr
et riches en Mg-Zn-Cu sont présents. Il semble donc que la phase durcissante soit un composé
de Zn, Mg et Cu. Apres un revenu a 120 °C, la phase Mg(Al,Zn,Cu): est davantage susceptible
de se former par rapport a la phase T.

Figure 145 : Microstructure obtenue pour [’alliage traité T6 au pic de dureté (475 °C — 2 h + trempe eau +
120 °C — 22 h) (MEB, x 20000, 15 kV, 9,5 mm, électrons rétrodiffusés).

Figure 146 : Micrographies obtenues par STEM dans [’état T6 au pic de dureté (revenu 120 °C — 20 h). Le carré
jaune correspond a la zone a partir de laquelle le cliché b) a été pris.
a: x 20000 et b : x 80000

Une cartographie EBSD (Figure 148) montre que la structure bimodale est bien
conservée apres le passage a haute température et le maintien a une température intermédiaire.
Sur la cartographie présentée dans 1’état T6, un léger grossissement des grains semblent avoir
lieu au cours du traitement. La taille des grains plus grossiers est de 5,4 + 2 um de haut et 2,6
+ 0,8 um de large. lls sont donc légérement plus gros qu’a 1’état brut de fabrication. La
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cartographie EBSD fournit une taille moyenne de grain de 0,89 + 0,73 um. Ce grossissement
de grain reste néanmoins limité, en particulier grace a 1’effet anti-recristallisant du zirconium.
Ainsi, la taille de grain étant constante entre 1’état brut de fabrication et I’état T6,

I’augmentation de la dureté aprés traitement thermique est due a :

- Laprécipitation de la phase n’-Mg(Al,Zn,Cu): a la fois aux joints de grains et au centre des
grains ;

- Une précipitation de AlsZr aux joints de grains au cours de la mise en solution ;

- Une précipitation possible de la phase S-Al.CuMg au cours de la dissolution de la phase 1
formée lors de la fabrication.

Zn Kal

Al Kal Cu Kal Zr Kal

Figure 147 : Cartographie STEM-EDS du matériau dans [’état T6 au pic de dureté (475 °C — 2 h + trempe eau
+ 120 °C — 22 h). La micrographie en haut a gauche a été obtenue par STEM (x 100000).
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Figure 148 : Cartographie EBSD du matériau dans [’état T6, au pic de dureté (Section XZ, step = 0,1 um ; 1489
% 1000, désorientation 10°).
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2.2.2. Transformations de phases et séquence de précipitation

Pour comprendre plus finement les transformations de phases possibles de cet alliage
Al-Zn-Mg-Cu-Zr, des essais DSC ont été menés au chauffage, avec une vitesse de 20 °C/min
entre 20 et 450 °C (trois essais par conditions) (Figure 149). Les essais ont été effectués sur un
appareil Mettler Toledo (DSC1 Stare System). La déformation de certaines capsules au cours
de I’essai n’a pas permis d’exploiter les courbes au-dela de 300 et 400 °C respectivement pour
les états brut et T4.

Les courbes obtenues pour les états brut et T4 sont relativement similaires sur la plage
de températures considérées (50 — 300 °C). Les trois pics A, B, C correspondent respectivement
a la dissolution des zones GP (A, 130 — 140 °C), a la précipitation de n° (B, 210 — 220 °C) et
de 1 (C, 230 — 240 °C). Dans le cas de I’état T6, le pic endothermique est décalé vers les hautes
températures (A’, 195 £ 1 °C). Il correspond a la dissolution des zones GP et des précipités n’
formés au cours du revenu. Le pic C correspond a la précipitation de n (235 + 1 °C). Un
troisieme pic exothermique est observable (258 + 1 °C), il peut s’agir de la formation de la
phase T’ou T puisque la concentration de Mg est élevée. Enfin, une seconde inflexion est
observée a 389 °C (pic E) ; elle peut correspondre a la dissolution de la phase n, puisque la
température de dissolution des phases T et T’ est supérieure (Dai et al., 2022).
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Figure 149 : Courbes DSC des états brut, T4 maturé et T6 au chauffage (20 °C/min).

Enfin des analyses thermiques par ATD ont également été effectuées avec une vitesse
de chauffage de 5 °C/min jusqu’a 700 °C. Aucune transformation de phases n’a pu étre
raisonnablement interprétée avec cette technique entre 20 et 400 °C compte-tenu de sa
résolution et de la vitesse de chauffage utilisée (Figure 150).

Dans le cas de la poudre, deux pics endothermiques sont observés a 478 et 625 °C. Le
premier est associé a la dissolution de phases eutectiques et le second a la fusion de I’alliage. A
I’état brut, deux pics endothermiques existent également, et un plateau apparait. Ce plateau
s’étend de 470 a 520 °C. 1l est probable qu’il soit dii a la présence de Zr et qu’il corresponde a
la ligne de base. Dans ce cas, I’inflexion juste avant correspond a une dissolution (probablement
des phases T). L’incorporation de zirconium engendre un décalage de la température de fusion
vers les hautes temperatures (633 + 1 °C). Finalement, le pic observé a 520 + 1 °C serait lié a
la dissolution de AlsZr.
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Figure 150 : Courbes ATD effectuées a 5 °C/min entre la température ambiante et 700 °C.

2.2.3. Synthése sur les post-traitements thermiques

Différents types de traitements thermiques ont été effectués afin d’estimer leur influence
sur la microstructure de 1’alliage €laboré par L-PBF. Ces traitements ont engendré des
modifications microstructurales plus ou moins significatives en fonction des couples
« Température — Temps ».

Au cours d’un vieillissement simple a 120 °C, la dureté augmente d’environ 20 HVo .
Les modifications microstructurales ne sont pas observables aux échelles considérées, méme
pour des temps longs. La modification attendue pour obtenir une telle augmentation est une
précipitation de n a partir de la décomposition de la solution solide saturée ou des structures
aux joints de grains. Un vieillissement a 400 °C a engendré des modifications microstructurales
sur un temps long (16 h), telles que la dissociation du réseau continu aux joints de grains et la
formation de particules au niveau des zones a grains trés fins.

Lors d’une mise en solution a 475 °C, le réseau eutectique riche en Zn-Mg-Cu aux joints
de grains est complétement rompu et de nombreuses particules apparaissent. Ces dernieres se
localisent essentiellement dans les zones a grains fins. Elles se forment au cours du palier a
haute température par décomposition de la solution solide et par diffusion aux joints de grains.
La trempe permet de figer la structure obtenue a 475 °C. La solution solide sursaturée peut
ensuite commencer a se décomposer et la formation de zones GP peut se mettre en place au
cours de la maturation. Enfin, aprés un revenu a 120 °C, la solution solide sursaturée se
décompose pour former la phase durcissante 1’. Dans les deux cas, les traitements T4 ou T6
engendrent une augmentation de dureté. Les duretés finales obtenues sont supérieures a celle
de I’alliage 7075 dans son état T6. Un bilan des transformations structurales est présenté ci-
dessous (Tableau 63) :
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Traitement thermique Tem_lp_)eer;a;g re- Modification par rapport a I’état brut
Maturation / vieillissement 25 o - Formation de zones GP
naturel - Pas de modification au niveau des grains
- Formation de zones GP et
120 °C . ,
o4 h potentiellement de la phase n
- Pas de modification au niveau des grains
TS - Joints de grains faiblement décorés
- Précipitation de AlsZretde T
400 °C L . . .

20 h - Précipitation potentielle de S aux joints
de grains lors de la dissolution des
eutectiques

- Joints de grains faiblement décorés
- Précipitation inter et intragranualaire de
T4 trempe fraiche 475 °C - 2h AlsZr
- Précipitation potentielle de S aux joints
de grains
- — .
T4 maturé 25 °C T4 trempe fralche formation de zones
GP et potentiellement 1’
- T4 trempe fraiche + formation de zones
120 °C ,
20 h GPetden
T6 - Léger grossissement des grains
- T4 trempe fraiche + grossissement des
400 °C L
16 h précipités AlsZr
- Précipitation possible de T

Tableau 63 : Récapitulatif des transformations observées apres les différents traitements thermiques.

2.3. Synthese des propriétes métallurgiques

Dans 1’état brut de fabrication, le matériau présente une structure granulaire bimodale
avec des grains tres fins aux frontieres des bains de fusion et des grains plus grossiers au centre.
Les grains fins sont issus de la germination hétérogéne de la phase d’aluminium, a partir de
particules AlsZr. A 1’état brut de fabrication, le matériau est durci par la présence de grains de
faible dimension, d’une solution solide saturée, et de phases eutectiques ségrégées aux joints
de grains (majoritairement Mg(AlZnCu)z).

L’augmentation de la taille des grains est limitée au cours des différents traitements
grace a la présence de Zr. Ce parametre n’est donc pas a prendre en compte pour expliquer les
différences de durcissement & la suite des traitements.

La mise en solution rompt le réseau eutectique aux joints de grains et permet la
formation de précipités riches en Zr, et d’autres précipités dont la nature n’a pas pu étre définie
précisement. Elle engendre egalement une solution solide davantage sursaturée en éléments
(Mg, Zn et Cu). Ainsi, la diminution de la dureté aprés une trempe fraiche est due a la fois a la
détente du matériau, et a un effet a priori moins durcissant de la solution solide sursaturée
associee a des précipités riches en Zr, par rapport a la présence de structures eutectiques aux
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joints de grains. En revanche, la sursaturation de la solution solide aprés mise en solution
permet, d’une part, la formation de zones GP au cours d une maturation a température ambiante,
et d’autre part, la formation de précipités durcissants n’-MgZnz au cours du revenu a 120 °C.
La maturation et le revenu permettent une augmentation notable de la dureté en fonction du
temps. Ainsi, I’évolution de la dureté en fonction des modifications microstructurales montre
qu’une mise en solution est nécessaire afin de pouvoir utiliser au maximum la capacité de
renforcement par les précipités n’. Par rapport a 1’alliage AISi10Mg, le vieillissement artificiel
a partir de I’état brut n’est donc pas souhaitable. De plus, la dureté maximale est bien supérieure
a celle de I’alliage de référence 7075-T6, cela est di a une taille de grains plus fine et a la
composition chimique de ’alliage étudié (plus riche en éléments d’alliage). La conservation de
la structure bimodale est donc nécessaire pour permettre un durcissement maximal de 1’alliage.

Le traitement thermique sélectionné pour la suite de 1’étude est celui permettant
d’obtenir la dureté maximale car 1’état thermique rendant le matériau le plus dur est ici
recherché. L’hypothése sous-jacente est que 1’évolution de la limite d’élasticité se fasse selon
les mémes tendances que celle de la dureté. Ainsi, 1’état le plus dur est supposé fournir la limite
d’¢lasticité la plus €élevée. Le traitement choisi est donc le traitement T6 suivant :

- Une mise en solution a 475 °C pendant 2 h,
- Une trempe a I’eau a température ambiante,
- Unrevenu a 120 °C pendant 20 h,
- Un refroidissement a I’air libre.
Les enfournements se font directement dans des étuves préalablement chauffées en température.

3. Propriétés mécaniques

Pour cette étude, des essais de dureté, de traction et de résilience, ont été réalisés afin
d’évaluer les effets de la direction de construction et des post-traitements thermiques d’une part,
et de la direction d’entaille et de la vitesse de sollicitation, d’autre part.

3.1. Influence de Porientation de fabrication

e Dureté

Pour cette étude, nous avons, comme au Chapitre 2, évalué la dureté selon les deux
sections XY et XZ. Les mesures de dureté HVo,1 sont nombreuses (environ 145 indentations
pour chaque section), et les valeurs sont représentées selon des lois normales (Figure 151).
Quelles que soient les charges appliquées (Tableau 64), les valeurs moyennes de durete sont
identiques et les représentations par une loi normale sont comparables. Il n’y a donc pas d’effet
d’échelle quant a I’isotropie du comportement en dureté. Ceci est cohérent avec les observations
microstructurales réalisées dans les deux plans (micrographies, Figure 124 ; cartographies
EBSD, Figure 123) et la littérature qui montrent une orientation aléatoire des grains. Leur taille
est plus petite que la plus petite empreinte de dureté ; a chaque essai, plusieurs grains sont
sollicités, ce qui peut expliquer la cohérence quelles que soient les charges appliquées.
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Les valeurs de dureté obtenues pour un alliage Al-Zn-Mg-Cu fabriqué par L-PBF, dans
1’état brut de fabrication, sont en accord avec les résultats issus de la littérature (aux alentours
de 130 HV) (Stopyra et al., 2020; P. Wang et al., 2017). Certains auteurs obtiennent également
des duretés a 1’état brut inférieures a celles obtenues ici, que les alliages soient modifiés avec
du Zr ou non (Mertens et al., 2020; Sun et al., 2019). D’autres auteurs donnent une valeur
supérieure (159 + 2 HVos) a celle obtenue dans notre étude (A. Martin et al., 2022). Les
parametres de fabrication combinés étant proches, la différence peut s’expliquer par un taux de
porosité différent (4,6 % contre 1 % pour A. Martin et al).
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Figure 151 : Représentation sous forme de loi normale de la dureté HVq 1 a ['état brut de fabrication, pour les
sections XY et XZ (Paramétrie 15 ; Lasage simple).

Orientation HVo,01 HVo HV 10
XY 150+ 9 140 + 8 131+ 2
Xz 158 + 12 143+ 8 138 + 3

Tableau 64 : Evolution de la dureté en fonction de la charge appliquée et de la section considérée ; Etat brut.

e Propriétés en traction

Nous nous intéressons maintenant a la caractérisation par essai de traction. Comme
présenté en Figure 120, les éprouvettes de traction sont des éprouvettes plates et prélevées selon
trois orientations différentes : Z, X(Y, Z). Pour les éprouvettes orientées selon I’axe X, la
premicére lettre représente 1’orientation de construction et la seconde la direction de la largeur
de I’éprouvette. Les éprouvettes testées ont une section nette de 6x3 mm2 et une longueur utile
de 22 mm. Les essais ont été effectués selon la norme ASTM ES8. llIs ont été realisés a
température ambiante sur la méme machine que pour I’AlSil0Mg (INSTRON 5892) a une
vitesse de déplacement de la traverse identique, égale a 0,3 mm.min! (vitesse de déformation
égale 4 2,5.10* s). Un extensométre mécanique (de longueur de jauge égale a 12,5 mm) a été
utilisé jusqu’a la rupture des éprouvettes. Les essais ont été répétés trois fois pour chacune des
orientations afin de s’assurer de la répétabilité des résultats.

Les valeurs moyennes des contraintes a rupture et les courbes conventionnelles de
traction sont respectivement présentées dans le Tableau 65 et sur la Figure 152. Les sections
prises pour le calcul des contraintes sont les sections des éprouvettes usinées, sans prendre en
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compte la porosité interne des pieces. D’apres les résultats du Chapitre 2, il s’aveére que le
matériau évalué présente un endommagement initial en raison de son taux de porosité non
négligeable (4,6 % avec les plateaux LIM et JFK). Ainsi, nous n’avons pas choisi de parler de
module d’Young, de limite d’¢élasticité ou de contrainte de traction qui ne concerneraient pas
les propriétés intrinséques de 1’alliage. Nous avons seulement étudi€ la contrainte a rupture. Les
courbes conventionnelles de traction présentent une déformation a rupture du matériau tres
limitée (inférieure a 1%), et les contraintes a rupture sont comprises entre 300 et 400 MPa. Les
orientations XY et XZ semblent présenter des contraintes a ruptures similaires et supérieures a
celle de D'orientation Z. Néanmoins, les résultats obtenus présentent une grande disparité
notamment pour les éprouvettes XY ou les deux courbes présentées n’ont pas la méme forme.
Le changement de pente de la courbe rouge continue reste inexpliqué.

En comparant les résultats obtenus avec la littérature, il s’avere que les déformations a
rupture sont systématiquement supérieures a celles obtenues ici. Deux études principales se sont
intéressées au comportement en traction sur des éprouvettes horizontales afin de mettre en
lumiére I’absence de fissuration dans la direction de fabrication (J. H. Martin et al., 2017;
Mertens et al., 2020). Dans 1’état brut, les contraintes a rupture déterminées dans notre étude
sont inférieures a celles déterminées par Martin et ses co-auteurs (environ 400 MPa), mais sont
supérieures a celles de Mertens et al. (250 MPa). En réalité, la différence majeure entre ces
études et la notre réside dans la différence de déformation a rupture et la présence ou non d’un
plateau plastique sur la courbe de traction (Figure 34 du Chapitre 1). Dans 1’étude de Mertens
et al., le taux de porosité n’est que de 1,7 %, ce qui peut expliquer les déformations plus
importantes de leurs éprouvettes.
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Figure 152 : Courbes conventionnelles de traction pour différentes orientations de construction ; Etat brut.

Orientation Contrainte a rupture (MPa)
Z — Vertical 300 + 20

XZ — Horizontal 390 + 15

XY — Horizontal 350 + 50

Tableau 65 : Contrainte a rupture obtenue pour chaque orientation ; Etat brut de fabrication.
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Quels que soient les faciés de rupture observés, la surface est plane et fait apparaitre les
défauts de fabrication (Figure 153 — a). A des grandissements plus importants, les pores
sphériques sont observables, ainsi que des structures plus ou moins allongées (Figure 153). Ces
derniéres semblent avoir des formes assez géométriques et ont une taille de 1’ordre du
micromeétre. Les arétes des structures peuvent faire penser a des joints de grains, ce qui
signifierait que les structures observées seraient des grains. Dans ce cas-1a, la rupture pourrait
étre intergranulaire. Cependant, aucun précipité n’est remarqué, une rupture par clivage ne peut
pas étre exclue.

Figure 153 : Faciés de rupture d'une éprouvette XY dans [’état brut de fabrication.
a: MEB, x 50, 15 kV, 80 pA, 10 mm, électrons secondaires
b : MEB, % 2000, 15 kV, 80 pA, 15,5 mm, électrons secondaires
¢ : MEB, x 5000, 15 kV, 80 pA, 15,5 mm, électrons secondaires
d : MEB, x 10000, 15 kV, 80 pA, 15,5 mm, électrons secondaires

e Propriétés de résilience

Les essais de résilience ont eté effectues dans les conditions standards, en utilisant la
méme géométrie d’éprouvette et le méme montage expérimental que pour le premier alliage
¢tudié. Quatre essais ont été effectués par condition d’orientation. Les énergies de rupture
moyennes pour chaque type d’éprouvette sont présentées dans le Tableau 66. Les énergies
obtenues sont tres faibles pour toutes les orientations. Néanmoins, il semble que les orientations
Z/X possedent I’énergie de rupture la plus faible, ce qui reste cohérent avec les résultats de
résilience déja présentés pour le premier alliage. De plus, il semblerait que la méme énergie
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permette de rompre les éprouvettes d’orientation X/Z et X/Y. Ici, une différence entre
orientations de fabrication semble apparaitre, mais la direction d’entaille ne semble pas influer
sur I’énergie de rupture. Les énergies obtenues sont inférieures a celles obtenues dans la
littérature. Ces derniéres sont supérieures a 5 J pour 1’alliage 7075 en fonction des géométries
des éprouvettes, des procédés de mise en forme et des états thermiques (Ambriz et al., 2016;
Das et al., 2011; Hosseinzadeh et al., 2020; Lalpoor et al., 2008; Tajally et al., 2010). Des
énergies de 1 J ont été reportées par Lalpoor et al. dans le cas de matériaux 7050 élaborés par
différents procédés et présentant des taux de porosité compris entre 3 et 4 % (éprouvettes
suivant la norme ASTM E23, probablement de section 10 x 10 mm?). Les énergies de rupture
obtenues sont donc clairement liées au taux de porosité des pieces.

Orientation Energie de rupture (J)
Z/X 0,33 £ 0,02
X1z 0,48 £ 0,02
XY 0,52 £ 0,03

Tableau 66 : Energie de rupture moyenne associée a chaque orientation de fabrication et d'entaille ; Etat brut.

Comme pour les faciés de rupture des éprouvettes de traction, les surfaces sont planes
et font apparaitre les défauts de fabrication (Figure 154). A des grandissements plus importants,
les pores sphériques sont observables, ainsi que de petites structures. Ces dernieres semblent
avoir de fagon plus marquée des formes assez géométriques et sont de taille de ’ordre du
micromeétre. Ces éléments peuvent étre des grains. La rupture pourrait ici aussi étre
intergranulaire ou par clivage.
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Figure 154 : Faciés de rupture d'une éprouvette de résilience X/Y dans 1’état brut de fabrication. Les
micrographies b, ¢, d et e sont issues d 'un grandissement plus élevé, localisé au niveau du carré jaune des
micrographies a, b, c et d respectivement.

a : MEB, x 40, 15 kV, 80 pA, 24 mm, électrons secondaires
b : MEB, % 2000, 15 kV, 80 pA, 12,5 mm, électrons secondaires
¢ : MEB, x 5000, 15 kV, 80 pA, 12,5 mm, électrons secondaires
d : MEB, x 10000, 15 kV, 80 pA, 12,5 mm, €lectrons secondaires

3.2. Influence du traitement thermique

e Dureté

Le traitement thermique retenu est celui permettant d’augmenter significativement la
dureté du matériau, c’est-a-dire : mise en solution de 2 h a 475 °C, puis trempe a ’eau, a
température ambiante, et revenu a 120 °C pendant 20 h. Le temps entre la fin de la trempe et le
début du revenu n’est que de quelques minutes (1 a 3 min environ).

Au cours des différents traitements thermiques, il a été décidé de suivre 1’évolution de
la dureté HVo 1 suivant la section XZ. Néanmoins, 1’évolution de la dureté selon la section XY
a été observée comme pour 1’état brut. La représentation sous forme de loi normale des duretés
selon les deux sections est présentée sur la Figure 155 (70 mesures ont été réalisées ; moins que
dans 1’état brut, ce qui explique les lignes brisées observée). Les duretés moyennes valent
218 + 12 et 218 + 11 (empreintes de diagonale moyenne égale a 30 um), respectivement pour
les sections XY et XZ. Ainsi, la dureté est identique et ne dépend pas de la section considérée.
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Les valeurs obtenues apres traitement thermique sont supérieures a certaines issues de
la littérature ou des duretés comprises entre 140 et 160 HV sont répertoriées (J. H. Martin et
al., 2017; Sun et al., 2019). Néanmoins, d’autres auteurs trouvent des duretés comparables (A.
Martin et al., 2022; Mertens et al., 2020; P. Wang et al., 2017). L’augmentation de la dureté
observée peut étre rapprochée des observations microstructurales : le durcissement de 1’alliage
a |’état traité provient de la taille des grains, des précipitations aux joints de grains, de la solution
solide sursaturée et des précipités intergranulaires.
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Figure 155 : Représentation sous forme de loi normale de la dureté HVo 1 a [’état T6, pour les sections XY et XZ.
Paramétrie 15

e Propriétés en traction

Comme pour les essais de traction sur le matériau brut de fabrication, seule la contrainte
a rupture est étudiée pour le matériau traité thermiquement. Ainsi, les valeurs mesurées sont
supérieures pour les éprouvettes de type XY et XZ par rapport aux éprouvettes Z (Tableau 67).
Les écarts-types des deux premieres configurations sont élevés et ne permettent pas de
généraliser le résultat. De plus, les courbes conventionnelles montrent qu’il existe une réelle
disparité de contrainte et de déformation a rupture pour chaque type (Figure 156). Une
hypothése pouvant étre avancée pour expliquer la variation de propriété entre éprouvettes pour
les types XY et XZ est la variation du taux de porosité (masse volumique) a la surface de la
plateforme de fabrication comme cela a été observé au Chapitre 2.

Orientation Contrainte a rupture (MPa)
Z —Vertical 290 + 25

XZ — Horizontal 440 + 85

XY — Horizontal 425 + 110

Tableau 67 : Contrainte a rupture obtenue pour chaque orientation ; Etat traité T6.
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Figure 156 : Courbes conventionnelles de traction obtenues dans ’état traité T6 pour différentes orientations de
construction.

En comparant les valeurs moyennes des contraintes a rupture entre 1’état brut et I’état
traité dans le cas ou la déformation est inférieure a 1%, il ne semble pas y avoir de différence
entre les deux états thermiques (contrainte a rupture comprise entre 300 et 400 MPa). Il est
¢galement difficile de préciser un quelconque effet de I’orientation sur la contrainte ou la
déformation a rupture. Dans le cas ou la déformation a rupture est supérieure a 1%, aucune
comparaison entre les deux états thermiques n’est possible. 1l est également difficile de
différencier les orientations XY et XZ dans I’état T6 puisqu’elles ne présentent pas la méme
pente a 1’origine. Cette différence provient a priori d’une rigidité différente, résultant d’un
endommagement initial différent. Néanmoins, les valeurs de contraintes a rupture sont
« encourageantes » puisqu’elles dépassent les 500 MPa, valeur maximale observée dans la
littérature (J. H. Martin et al., 2017; Mertens et al., 2020). Il est donc possible d’espérer qu’en
réduisant le taux de porosité, des niveaux de contrainte (limite d’élasticité, résistance a la
traction) élevés puissent étre atteints.

En comparant les résultats les plus « encourageants » avec ceux de la littérature, les
contraintes a rupture sont supérieures a celles de Martin et Mertens. Dans leurs études, les
résistances a la traction (contraintes de rupture car il n’y a pas de striction) valent
respectivement 400 et 500 MPa. Cependant, la déformation a rupture est plus faible dans le cas
de notre alliage.

La disparité des résultats, en particulier pour les éprouvettes XY et XZ, est supposée
provenir d’une différence de taux de porosité. Au Chapitre 2, I’analyse de la porosité a permis
de montrer qu’elle dépendait de la position des échantillons sur la plateforme de fabrication. Ce
taux était supérieur sur la droite de la plateforme. Pour discuter de I’effet de la position des
piéces sur la contrainte a rupture, leur position est schématisee sur la Figure 157.
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Figure 157 : Représentation schématique de la position des éprouvettes sur la plateforme de fabrication (échelle
arbitraire).

L’analyse des faciés de rupture permet d’observer une différence de porosité. Les facics
de deux éprouvettes XY sont présentées en Figure 158 et en Figure 159. La premiere figure est
la surface de rupture de I’éprouvette XY présentant la déformation a rupture la plus élevée
(éprouvette XY-1) et la seconde de I’éprouvette ayant une déformation plus faible (éprouvette
XY-3). Les deux surfaces de rupture sont planes et font apparaitre des défauts de fabrication.
La premiére éprouvette présente une surface de rupture moins endommageée que la seconde.
Cela confirme a priori que le taux de porosité n’est pas homogéne a la surface de la plateforme
de fabrication, et est plus faible sur la droite du plateau.

De plus, il semble que lorsque le taux de porosité est faible, la déformation a rupture est
plus importante. Ici, I’éprouvette XY avec la déformation a rupture la plus importante se situe
sur la gauche de la plateforme, ce qui semble cohérent avec ce qui a été vu au Chapitre 2.
Néanmoins, cette relation position — porosité n’est pas une vérité générale puisque 1’éprouvette
XY-2 posséde la méme déformation a rupture que 1’éprouvette XY-3 alors qu’elle se situe sur
la colonne présentant les taux de porosité a priori les plus faibles.

En réalité, en fabriquant un nouveau plateau, trés différent du premier (nombre
d’éprouvettes, surface totale lasée, position des piéces), on modifie la facon dont les projections
vont se répartir sur le lit de poudre. Ainsi, il est fortement probable que la répartition des taux
de porosité en fonction de la position des piéces soit différente de celle du plateau EZE. Il aurait
pu étre intéressant de déterminer, avant la réalisation des essais, la répartition du taux de
porosité en fonction du positionnement afin de voir s’il existe un taux de porosité en dessous
duquel le matériau est capable de se déformer plastiquement.

En observant les faciés de rupture, cette fois-ci a plus fort grandissement (Figure 158 — b
et Figure 159 — d), il est possible de voir pour les deux éprouvettes des pores sphériques ainsi
que des structures de formes géométriques de tres faibles dimensions et non creusées. Enfin, a
trés fort grandissement, ces structures semblent avoir des formes assez géométriques et sont de
taille de I’ordre du micrométre.
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Figure 158 : Faciés de rupture de [’éprouvette XY présentant la déformation a rupture la plus élevée (XY-1).
a: MEB, x 40, 15 kV, 80 pA, 29 mm, électrons secondaires
b : MEB, x 2000, 15 kV, 80 pA, 29 mm, électrons secondaires

Figure 159 : Facies de rupture d 'une éprouvette XY présentant une déformation a rupture la plus faible (XY-3).
a: MEB, x 40, 15 kV, 80 pA, 35,5 mm, électrons secondaires
b : MEB, % 2000, 15 kV, 80 pA, 11,5 mm, électrons secondaires
¢ : MEB, x 5000, 15 kV, 80 pA, 11,5 mm, électrons secondaires
d : MEB, x 20000, 15 kV, 80 pA, 11,5 mm, électrons secondaires
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e Propriétés de resilience

Les énergies de rupture obtenues par essais Charpy ne sont pas modifiées apres le
traitement thermique T6 par rapport a 1’état brut de fabrication (Tableau 67 et Tableau 68). La
propagation de la fissure se faisant plus aisément dans un matériau endommagé que dans un
matériau sain et le taux de porosité ne diminuant pas avec la mise en solution (les pores issus
du piégeage de I’hydrogéne ont méme plutot tendance a grossir lors d’un maintien a haute
température) il est finalement compréhensible que le traitement T6 n’ait pas d’influence sur les
valeurs d’énergie de rupture. Les énergies dépendent donc ici uniquement du taux de porosité,
et absolument pas de 1’état thermique ou des orientations de fabrication et des directions
d’entaille.

Orientation Energie de rupture (J)
Z/X 0,40+0,11
X1z 0,51 +0,01
XY 0,51 £ 0,07

Tableau 68 : Energie de rupture moyenne associée a chaque orientation de fabrication et d'entaille.
Etat traité T6

Comme pour les faciés de rupture des éprouvettes a 1’état brut de fabrication, les
surfaces sont planes et font apparaitre les défauts de fabrication. A des grandissements plus
importants, les pores sphériques sont observables, ainsi que de petites structures géométriques
de faible dimension.
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Figure 160 : Faciés de rupture d'une éprouvette de résilience X/Y dans 1’état T6. Les micrographies b, c et d
sont issues d 'un grandissement plus élevé, localisé au niveau du carré jaune des micrographies a, b et ¢
respectivement.

a : MEB, x 40, 15 kV, 80 pA, 24 mm, électrons secondaires
b : MEB, % 2000, 15 kV, 80 pA, 12,5 mm, électrons secondaires
¢ : MEB, x 5000, 15 kV, 80 pA, 12,5 mm, électrons secondaires
d : MEB, x 20000, 15 kV, 80 pA, 12,5 mm, €lectrons secondaires

3.3. Synthese des propriétés mécaniques

La paramétrie 15 déterminée au Chapitre 2 a permis la fabrication d’éprouvettes pour la
caractérisation mécanique de 1’alliage. La caractérisation s’est articulée autour de trois
grandeurs : la dureté, la contrainte a rupture et 1’énergie de rupture.

e Dureté

La dureté a 1’état brut de fabrication vaut environ 140 HV, et est indépendante de la
section considérée. Un traitement thermique T6 (revenu a 120 °C) permet une augmentation
importante de cette valeur, jusqu’a 220 HVo1. Cette valeur reste indépendante de la section
considérée et est supérieure a celle des alliages 7075 et 7050 dans leur état traité.

e Contrainte a rupture
L’endommagement initial des éprouvettes ne permet pas de parler de module d’Young
ou de limite d’¢lasticité ou bien d’(an)-isotropie. Les courbes des essais de traction montrent,
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dans le cas géneral, une rupture a moins de 1 % de déformation et sans « pseudo domaine
plastique ». Les valeurs de la contrainte a rupture se situent entre 300 et 400 MPa, dans 1’état
brut ou traité. Trois éprouvettes ont présenté une déformation supérieure ou égale a 1 %. Il a
été supposé que le taux de porosité de ces éprouvettes était plus bas que pour les autres. Leur
contrainte a rupture est supérieure a 450 MPa. Cette valeur est encourageante car relativement
élevée, mais reste inférieure aux résistances mécaniques des deux alliages de référence.

e Energie de rupture

Les énergies de rupture sont trés faibles et ne dépendent pas de I’état thermique du
matériau. Cela signifie que les orientations de fabrication et d’entaille, et les modifications
métallurgiques engendrées par le traitement T6 n’ont aucune influence par rapport a la porosité
interne. Cette derniere est le paramétre le plus influent. La propagation de la fissure se fait a
priori selon le plan d’entaille. Les faciés révélent des structures géométriques qui font penser a
des grains, la rupture pourrait étre intergranulaire ou s’effectuer par clivage.

4. Conclusion

Ainsi, 1’ajout de Zirconium, au-deld de 1 %m, permet la formation de piéces sans
fissuration. La structure est bimodale, composée de grains trés fins (grace a la précipitation de
AlzZr) et d’autres plus grossiers. La phase n-Mg(Al,Zn,Cu) décore les joints de grains. Cette
microstructure permet d’obtenir une dureté ¢levée et indépendante des plans considérés. Cette
propriété peut étre considérablement améliorée grace a un traitement T6, classique pour
I’alliage de base (Al-7075). La dureté atteinte est égale a 220 HVq 1, bien supérieure aux 170 HV
de I’alliage 7075-T6 corroyé. Au cours de ce traitement T6, les phases localisées aux joints de
grains sont dissoutes, des précipités riches en Zr se forment et une précipitation n° se met en
place, a priori aux joints de grains et dans les grains. La précipitation permet 1’augmentation
observée de la dureté. La structure globale est conservée grace au zirconium.

L’allongement a rupture ou la résilience sont, quant a eux, faibles, notamment en raison
du taux de porosité important. Néanmoins, les valeurs de contraintes a rupture sont élevées et
proches de celles de la référence. Ceci laisse un espoir sur la qualité des propriétés mécaniques
atteignables si I’on arrive a maitriser et réduire le taux de porosité. De plus, les facies de rupture
présentent des structures géométriques de taille proche du micromeétre. Elles sont supposées
étre les traces des grains.

Enfin, pour des pieces élaborées par L-PBF, généralement avec des structures fines, le
passage par une mise en solution et une trempe a 1’eau n’est pas optimum. En effet, le risque de
déformations liées a la libération des contraintes résiduelles et a la trempe elle-méme est élevé.
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Conclusions et perspectives

Les alliages d’aluminium ¢élaborés par fusion laser sur lit de poudre sont susceptibles de
rentrer dans le panorama des matériaux utilisés dans I’industrie aéronautique en raison de leur
bon compromis densité — résistance mécanique et de la flexibilité du procédé. Néanmoins, pour
une application aéronautique, la connaissance de 1’influence des conditions de fabrication sur
les proprietés métallurgiques est nécessaire. Ces travaux de recherche, engageés par la société
Ratier-Figeac et le Laboratoire Génie de Production, consistaient a améliorer la compréhension
du triptyque « procédé — microstructures — propriétés mécaniques ». Les travaux se sont
concentrés sur deux alliages tres différents : I’alliage de fonderie AC-43100 (AISi10Mg) et
I’alliage corroyé et non soudable AW-7075 (AlZn5.5MgCu). Une large campagne
expérimentale a été mise en ceuvre afin de déterminer les conditions opératoires et de post-
traitements, et d’évaluer les propriétés microstructurales et mécaniques résultantes.

L’¢laboration des matériaux a été effectuée sur la plateforme CEF3D de I’Ecole Nationale
d’Ingénieurs de Tarbes. L’¢élaboration de I’alliage de fonderie a été relativement simple car cet
alliage est la nuance d’aluminium la plus couramment étudiée en fabrication additive. Sa mise
en ceuvre s’est concentrée sur 1’utilisation ou non d’une plateforme préchauffée. D’autre part,
I’alliage corroyé n’étant pas soudable, sa composition chimique a été modifiée par 1’ajout de
zirconium (procéde de fonctionnalisation des particules de poudre par un hydroxyde de
zirconium). Cet élément réduit la susceptibilité de I’alliage a la fissuration a chaud. La
détermination des parameétres de fabrication permettant d’obtenir le matériau le plus dense
possible s’est déroulé en plusieurs étapes. Trente-deux paramétries ont d’abord été testées sur
une plateforme réduite. Les pieéces n’ont pas présenté de fissuration, justifiant 1’ajout de
zirconium. La détermination de la masse volumique en fonction de la densité d’énergie linéique
a permis de réduire le nombre de paramétries a six. Le passage sur la plateforme usuelle a mis
en avant une hétérogénéité de densité sur la plateforme. Pour chaque paramétrie, la porosité a
été caractérisée par analyse d’images et a fourni une répartition de la taille des pores sphériques
et non sphériques. Les pores sphériques sont associés a la présence d’hydrogene, dont la
quantité est importante méme apres fabrication. Les pores non sphériques sont attribués a des
infondus dont I’origine provient de projections, essentiellement issues de la vaporisation des
¢éléments légers et du dégazage de I’hydrogene. La densité des piéces est améliorée lorsque peu
de piéeces sont fabriquées. La paramétrie retenue est la suivante : e =40 um, P = 200 W,
Ev=80pum, t=70 us et D =60 um, rotation de balayage de 67° entre deux couches successives.

Les microstructures obtenues a 1’état brut de fabrication dépendent de différentes échelles
d’observation. D’un point de vue macroscopique, les bains de fusion présentent différentes
morphologies selon la section considérée : « écailles de poisson » ou trait discontinu. Ces
considérations ne dépendent pas de I’alliage considéré. Au sein de chaque bain, I’alliage
AlSi10Mg présente une structure cellulaire constituée d’une matrice d’aluminium entourée
d’un réseau de silicium. La géométrie des cellules dépend de la section, et leur finesse évolue
en fonction de leur position dans le bain. Les cellules sont trés fines au centre (< 1 um), plus
grossiéres en se rapprochant du bord. Une zone affectée thermiquement, dont le réseau de Si
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est rompu, joue le role de frontiere entre deux bains adjacents. La finesse de la structure dépend
¢galement du préchauffage ou non de la plateforme. Lorsqu’un préchauffage est utilisé, les
cellules sont plus grossieres et une précipitation intracellulaire est observée. Un gradient de
microstructure et de saturation de la solution solide existe sur la hauteur de fabrication. Dans
ce cas, un vieillissement in situ a lieu au cours de 1’¢élaboration.

A I’état brut, 1’alliage AA7075 présente une structure duplex, avec des grains tres fins a la
frontiere du bain de fusion et des grains plus grossiers au centre. Les grains trés fins possedent
en leur sein un précipité AlsZr de forme carrée. Ce dernier a joué le réle de germe pour
I’aluminium au moment de la solidification, ce qui n’est pas le cas pour les grains plus grossiers.
Les joints de grains sont décorés par une structure eutectique, composée de Zn, Mg et Cu, et la
solution solide est sursaturée. Cette microstructure est principalement équiaxe.

L’influence des traitements thermiques sur les propriétés microstructurales dépend de la
composition chimique de I’alliage. Un traitement de vieillissement artificiel (120 — 180 °C)
utilisant la décomposition de la solution solide sursaturée permet de conserver la structure de
solidification, quel que soit I’alliage. Une précipitation de Si et de Mg>Si apparait sur des temps
courts pour I’alliage AISi10Mg, alors qu’aucune différence n’a été pergue pour 1’alliage de la
série 7000, méme sur des temps longs. Des traitements de mise en solution (> 475 °C) modifient
les structures brutes en déstructurant le réseau de silicium par sphéroidisation ou en réduisant
la décoration des joints de grains. L’alliage AlSi10Mg retrouve une structure proche de celle
obtenue par fonderie. L’alliage Al-Zn-Mg-Cu-Zr conserve sa structure duplex et fine grace a la
présence du zirconium, méme si un léger grossissement des grains est observé. Un traitement
de revenu permet la précipitation de Mg.Si et de Mg(Al,Zn,Cu)2 respectivement pour 1’alliage
de fonderie et I’alliage modifié.

Les propriétés mécaniques sont anisotropes pour 1’AlSil0Mg, a 1’état brut ou apres
traitement thermique. Elles dépendent des orientations de fabrication et d’entaille. Les
orientations X, X/Y et XY/Y présentent les propriétés en traction, 1’énergie de rupture et la
ténacité les plus €levées. Apres un traitement thermique T3, la dureté et la limite d’élasticité
sont augmentées (+ 20 a 30 HVgs et + 30 MPa), mais les autres propriétés sont soit constantes,
soit réduites. Pour tous les états, la rupture s’amorce et se propage le long des frontiéres des
bains de fusion. Plus le chemin de propagation est tortueux, plus les propriétés de résilience et
de ténacité sont élevées. Le préchauffage de la plateforme ne permet pas d’accroitre les
propriétés et il induit méme un gradient de propriétés mécaniques sur la hauteur de fabrication.

Les propriétés mécaniques de 1’alliage Al-Zn-Mg-Cu-Zr sont quant a elles isotropes. La
dureté a I’état brut est élevée (140 HVo,1) et I’est encore plus aprés un traitement T6 (220 HVo1).
Elle dépasse largement la dureté de 1’alliage AA7075-T6, pris comme référence. L’allongement
en traction et I’énergie de rupture sont faibles (< 1 % et 1 J) pour les différents états thermiques,
notamment en raison du taux de porosité éleve. Mais les contraintes de rupture sont relativement
¢levées, jusqu’a plus de 500 MPa, et certains allongements dépassent les 1 %. Ceci laisse
espérer de bonnes propriétés sur un matériau non poreux.

Ainsi, les deux alliages considérés présentent des caractéristiques treés différentes et ne se
rejoignent finalement que sur la finesse des structures obtenues aprés fabrication. En particulier,
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les points de différenciation sont notamment les suivants : 1’(an-)isotropie métallurgique et
mécanique, les mécanismes de renforcement et de rupture, et le choix des traitements
thermiques.

Les différentes conclusions présentées ci-dessus ont répondu a un certain nombre de
guestionnements, mais ouvrent également plusieurs perspectives de travail.

e Pour P’alliage AISi10Mg

- La compréhension de I’effet du préchauffage de la plateforme pourrait étre creusée,
notamment quant a 1’influence du nombre de piéces sur la plateforme et du temps de fabrication.
Le choix de la température et son suivi au cours du temps sont également des points a prendre
en compte. On peut espérer qu’un choix judicieux des paramétres cités permettrait d’obtenir un
traitement T5 homogene sur I’ensemble de la fabrication.

- Lacaractérisation microstructurale pourrait étre davantage étudiée, a la fois pour I’état T5
et dans le cadre d’un plateau préchauffé. Connaitre avec précision la nature, la forme et la
répartition des phases apporterait des éléments supplémentaires quant a la modélisation du
comportement de 1’alliage.

- Les essais de ténacité n’ont pas permis d’obtenir un Kic et il faudrait fabriquer des
éprouvettes beaucoup plus larges pour le déterminer. Cela ne rentrant pas dans la philosophie
de la fabrication additive, des éprouvettes minces sont a favoriser, ce qui est le cas des
éprouvettes de déchirure. Ce type d’essais permet d’évaluer la résistance du matériau a la
déchirure ductile. Le point recherché serait I’amorcage de la propagation de la fissure.

e Pour l’alliage Al-Zn-Mg-Cu-Zr

- Le premier axe de recherche pour cet alliage est relativement évident. Il s’agit d’obtenir un
matériau plus dense, en réduisant a la fois les pores sphériques et non sphériques. Plusieurs
pistes peuvent étre envisagées :

- Préparation de la poudre avant fabrication : I’étuvage de la poudre avant de lancer la
production pourrait réduire la quantité d’hydrogéne a la surface des particules. Cet
étuvage pourrait s’effectuer directement dans la machine de fabrication par un systeme
de chauffage dans le silo ;

- Modification des paramétres opératoires : 1’utilisation d’une tache laser plus grande
pourrait réduire la quantité de projections et limiter les effets de vaporisation (Sow et
al., 2020) ;

- Modification du matériau de base : une alternative au procéde de fonctionnalisation
actuel devrait étre trouvée pour apporter la quantité suffisante de zirconium, tout en
limitant la quantité d’hydrogéne. L’utilisation d’un matériau pré-allié peut étre une
solution ;

- Utilisation d’un traitement HIP pour réduire la porosité résultante.

- La compréhension des modifications microstructurales est également a approfondir,
notamment a faible échelle. Des analyses DSC a haute température permettraient de déterminer
les températures de formation et de dissolution des nombreuses phases. Ces essais peuvent étre
couplés a des traitements thermiques interrompus afin d’observer les modifications resultantes.
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Des analyses in situ, telles que de la SAXS ou de la DRX synchrotron, lors de montées en
température ou au cours de maintiens peuvent contribuer a fournir des informations
supplémentaires sur le volume, la forme et la taille des particules formees.

- L’évaluation des propriétés mécaniques sur un matériau sain est a réaliser par des essais de
traction, de résilience et de ténacité afin de compléter les essais menés au cours de cette these.
Les propriétés en fatigue seront également a déterminer, ainsi que le comportement en corrosion
de I’alliage. Enfin, I’étude n’a pas permis d’expliquer les mécanismes de rupture, leur
compréhension est également un point d’approfondissement.
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Annexe 1 : Repérage spatial

Le plan de référence est défini comme étant le plan du plateau et est noté (X, Y), avec
X la direction du flux gazeux et Y la direction selon laquelle le racleur se déplace (Figure 161).
La direction de construction est désignée par la lettre Z, et est orientée de bas en haut. La cote
Z =0 est située sur la surface du plateau. Le systéme de coordonnées est donc un systéme direct.
Pour chaque piéce imprimée, la direction de fabrication (ou de construction), ainsi que les
coupes effectuées, sont repérées dans ce systeme.

Sens de déplacement du racleur

I

Flux
de
gaz

Figure 161 : Représentation du systéme de coordonnées utilisé, de la direction de déplacement du racleur et du
sens du flux de gaz.
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Figure 162 : Représentation des plans d’observation et de mesure définis a partir de deux plans de coupe.

Dans la suite du texte, sur les micrographies, la direction de fabrication Z sera
représentée (en jaune ou en noir), soit par une fléche, soit par un point inscrit dans un cercle de
la méme couleur si la vue est de dessus, ou bien par une croix si la coupe est vue de dessous
(Figure 161).

Deux types de plan de mesure et d’observation sont considérés :
- Les plans perpendiculaires a la direction de fabrication (section XY, Figure 162) ;
- Les plans paralleles a la direction de fabrication (section XZ, Figure 162).






Annexe 2 : Calcul des incertitudes

e Pour la détermination de I’incertitude de mesure des masses, il est nécessaire de prendre en
compte les incertitudes suivantes :

Ecart—type

- L’incertitude statistique Sstat : Sstat = ——
Nombre de mesures individuelles

Résolution

- L’incertitude de résolution Sresol : Srésol = o

L’incertitude de la mesure est tout simplement 1’incertitude-type composée qui est donnée par
la somme quadratique des incertitudes :

Am? = stat2 + Srésolz (7)

e En faisant I’hypothése que 1’air présente un comportement de gaz parfait, sa masse
) . PM . .
volumique s’¢écrit : pg;r = —, avec P sa pression, M sa masse molaire, R la constante

universelle des gaz parfaits et T sa température. En choisissant, pour pression celle de
I’atmosphere standard internationale au niveau de la mer (101 325 Pa) et en considérant que
la température relevée dans la salle est précise a 0,1°C pres, I’incertitude sur la masse

3 /Pair(+0,1°c) ~ Pair(-0,1°0)|
( 2 )

volumique de I’air est supposée égale a 0,00004 g/cm

e En ce qui concerne la masse volumique du fluide utilisé, I’ajout de I’agent mouillant a été
supposé négligeable, elle est donc €égale a la masse volumique de I’eau distillée. D’apres les
travaux de Tanaka et al., I’incertitude du calcul de la masse volumique de I’ecau est de
0,0008 g/cm?® (Tanaka et al., 2001).

o Lorsque les incertitudes des termes Mair, Miuide, Pair €T Priuide SONt determingées, il convient de
les propager selon I’équation suivante :

apéch apéch

Apéch2 = (a )Z-ATnair2 + (

air aTnfluide
a,Déch
apfluide

0pech
)2' Arn'fluide2 + (ap—eC)Z-Apairz

air

(8)

+ ( )Z-Apfluide2

Le calcul des dérivées partielles donne ensuite la relation suivante :

2 Mryide- (pfluide - pair)

Apéch - ( 2
(mair - mfluide)

— Mgyir- (pfluide - pair)

(mair - Tnfluide)2
Myir 2 2
) -Apair + (
Myir — Mruide Mair — Mride

2
)2' ATnair

+ ( )2 . ATnfluide 2 (9)

Myir

)2 Apfluide2



Chacun des termes de la relation ci-dessus représente une partie de 1’incertitude sur la
masse volumique de I’échantillon, respectivement : la part de la masse pesée dans I’air, de la
masse pesée dans le fluide, la masse volumique de I’air et la masse volumique du fluide. Par
exemple, pour un échantillon fabriqué selon les paramétres optimisés Renishaw (préchauffage
a 170 °C) et dont les masses a I’air et dans le fluide valent respectivement 5,487 g et 3,419 g,
nous avons une masse volumique calculée de 2,647 g/cm?®. Le calcul des termes de I’incertitude

mene aux résultats suivants :

Valeur numérique (g/cm?)?

Pourcentage d’incertitude (%)

— Mypide - (pfluide - pair)
(mair — Mflide )2

2
)Z'Amai"r

(

- Mgy - (pf[uide - pair)

(mair — Mflide )2

2 2
) 'Amfluide

Mair
(1- ————)" Dpaip’
Mair — Mfpide
Mair

2 A 2
). APfide
Mair — Mfide

8,825 * 108

5,607 * 107

4,373 * 107

4,501 * 106

1,71

10,87

0,08

87,34

Tableau 69 : Calcul des différents termes de l'incertitude sur la masse volumique d’un échantillon donné et
pourcentage de chaque facteur par rapport a !incertitude totale.

L’incertitude totale pour cet échantillon est donc de 2,27.10° g/cm3. D’apres les
résultats présentés dans le Tableau 69, il s’avere que pres de 90 % de I’incertitude est lié¢ a
I’incertitude de la masse volumique de ’eau, et que les dix derniers pourcents sont dus a
I’incertitude sur la mesure de la masse dans 1’eau. Ce sont donc les deux grandeurs auxquelles
il faut faire attention lors des différentes mesures. Le nombre de chiffres significatifs des masses
pesées est de 3 apres la virgule, I’incertitude sera exprimée de la méme fagon : elle vaut donc

0,003 g/cm?.
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