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INTRODUCTION GENERALE

La fabrication additive permet d’optimiser les performances d’une pi¢ce ainsi que son impact
énergétique et environnemental. La fabrication additive arc-fil (WAAM : Wire and Arc
Additive Manufacturing) est un concept novateur issu des procédés de soudage a I’arc. Elle
permet d’améliorer la liberté de conception des pi¢ces sans limites dimensionnelles théoriques.
C’est également la technique qui détient actuellement les taux de dépot les plus importants de
la fabrication additive des matériaux métalliques (1 a 3 kg/h). Une opportunité intéressante se
présente quant a I’emploi de ce procédé pour la réalisation, I’allégement et la fonctionnalisation
de pieces de structure qui sont généralement de grandes dimensions. Cependant, ce type de
procédé n’est encore qu’aux prémices de son développement. La connaissance approfondie de
I’effet du procédé sur les microstructures du matériau déposé ainsi que sur les propriétés
d’usage des piéces produites est primordiale afin de démocratiser son utilisation dans
I’industrie.

Les alliages d’aluminium a durcissement structural, incontournables acteurs des secteurs
aerospatial et automobile, sont largement utilisés comme matériaux de structure en raison de
leurs bonnes propriétés mécaniques au regard de leur densité. Cependant, les principaux alliages
d’aluminium a durcissement structural ne sont actuellement pas utilisés en WAAM en raison
de leur soudabilité médiocre. Le développement d’un procédé de dépot spécifique pour ce type
d’alliage est donc nécessaire. La nuance 6061, choisie dans cette étude, est un de ces alliages
d’aluminium a durcissement structural. Cet alliage tire ses propriétés mécaniques de son état de
précipitation a I’échelle nanométrique. Ces phases précipitées apparaissent lors des traitements
thermiques de ’alliage et leurs caractéristiques - nature, morphologie et taille notamment - sont
largement influencées par sa composition et son histoire thermomécanique. Les cycles
thermomécaniques imposés par le procédé WAAM gouvernent ainsi 1’état métallurgique final
des piéces produites en aluminium 6061. Afin de maitriser les propriétés des pieces fabriquées,
il est donc nécessaire d’étudier finement 1’influence d’un tel procédé sur la microstructure de
I’alliage a une échelle submicronique ainsi que sur les caractéristiques meécaniques aux
différentes échelles du matériau.

Les objectifs de la thése sont fondés sur le triptyque procédé, matériau et propriétés mécaniques.
L’objectif premier est de réaliser des pieces en alliage d’aluminium a durcissement structural
6061 par fabrication additive arc-fil exemptes de défauts critiques. Il s’agit ici de déterminer
des criteres de validation des picces produites afin de garantir leurs propriétés d’usage. Dans ce
contexte, nous chercherons a comprendre les effets des différents paramétres du procédé de
fabrication sur les géométries des depdts ainsi que sur les défauts (distorsions, porosités,
fissuration a chaud). Le second objectif est de caractériser les différents éléments de
microstructure (grains, précipités...) présents dans les pieces élaborées par WAAM. Ces
caractérisations permettront de faire le lien entre les parametres du procédé et les
microstructures obtenues. Enfin, le comportement mécanique du matériau (essais de traction,
de dureté, analyses des contraintes résiduelles et des champs de déformations in situ en
diffraction) sera caractérisé puis simulé dans le cadre de 1’¢lastoplasticité via une approche a
champs moyens. Le dernier but de ce travail est de mieux comprendre le comportement du
matériau obtenu a différentes échelles et d’avoir des éléments d’information pour la fabrication
permettant d’obtenir les caractéristiques mécaniques souhaitées. Ce manuscrit réunit nos
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réflexions et démarches scientifiques autour des objectifs présentés : 1’élaboration de pieces en
alliage 6061 par WAAM, la caractérisation des microstructures du matériau produit avec de
multiples jeux de parametres du procédé et la caractérisation et modélisation du comportement
mécanique correspondant. Ces travaux sont présentés au travers de quatre chapitres.

Le premier chapitre fait I’objet d’une synthése bibliographique. Nous présenterons dans un
premier temps les généralités sur la fabrication additive. Son application dans le cas des
matériaux métalliques sera ensuite abordée plus en détails, nous permettant de positionner le
WAAM au sein des nombreux procédes existants. Nous nous focaliserons plus spécifiqguement
sur le procédé Metal Inert Gas (MIG), issu du soudage, ainsi que sur son mode de transfert
nomme CMT®, pour Cold Metal Transfer, mis en place dans cette étude. Dans un deuxieme
temps, 1’alliage d’aluminium employé¢ - alliage a durcissement structural 6061 - sera présenté.
Nous passerons alors en revue ses différentes propriétés physiques et mécaniques ainsi que ses
liens avec la microstructure et la métallurgie trés particuliere d’un alliage a durcissement
structural. Enfin, la mise en ceuvre et les limites du WAAM dans son utilisation pour
I’impression d’un alliage d’aluminium a durcissement structural seront discutées permettant de
mettre en lumiére 1’apport de notre étude par rapport aux différents travaux issus de la
bibliographie dont ce chapitre livre une synthese.

Dans le deuxieme chapitre, la mise en ceuvre de 1’alliage 6061 par WAAM est étudiée. L’étude
expérimentale exploratoire développée dans ce chapitre aura pour objectif de rechercher des
parameétres opératoires permettant de produire des piéces qui ne présentent pas de défauts
critiques. Le dispositif de dépbt ainsi que le protocole expérimental mis au point seront
¢galement décrits. Nous détaillerons 1’étude paramétrique qui a conduit a la réalisation de
dép6ts monocouches et de parois minces en fabrication additive. L'étude de la santé matiere
ainsi que les caractéristiques geomeétriques de ces parois minces seront également développées.
Enfin, nous présenterons notre méthode d’élaboration de blocs parallélépipédiques, réalisés
dans le but de caractériser les propriétés mécaniques de la matiere dans les différentes directions
de I’espace relatives aux directions de dépdt (direction de soudage et direction de construction).

Les opérations de fabrication additive affectent profondément la microstructure des alliages
métalliques. De plus, la nuance 6061 possede une microstructure complexe composée de
nombreuses phases qui apparaissent ou non en fonction de son histoire thermomécanique. Le
chapitre 3 vise donc a étudier les microstructures produites a 1’aide des différents parametres et
stratégies retenus et détaillés dans le chapitre 2. L’objectif ici est de comprendre 1’influence du
procédé d’élaboration sur les microstructures produites. Pour ce faire, nous avons croisé
différentes techniques de caractérisation (comme I’EBSD, le MET, la SAT, le SANS...)
permettant de décrire finement les paramétres microstructuraux (grains, phases
intermétalliques, précipités grossiers, précipités nanométriques...).

Le dernier chapitre concerne I’influence du procédé¢ WAAM et des parametres du procédé sur
les propriétés mécaniques. Ce chapitre permettra d’évaluer 1’effet de modifications
microstructurales genérées par le procédé de fabrication sur le comportement mécanique du
matériau. Une campagne de caractérisations mécaniques compléte sera menée au travers
d’essais de dureté, d’essais de traction et d’analyses par diffraction des Rayons X et des
neutrons. Nous nous sommes également intéressés a la modélisation du comportement
élastoplastique du matériau. La modélisation repose sur une méthode de transition d'échelles
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(approche autocohérente élastoplastique) qui se base sur les caractéristiques microstructurales
et les phénomenes physiques principaux régissant le comportement du matériau. L’ objectif est
de mettre au point un outil numérique permettant de mieux appréhender les propriétés
mécaniques en fonction des microstructures produites par la fabrication additive. Cet outil
permettra de donner des éléments de réponse d’un point de vue mécanique dans le but
d’optimiser les paramétres du procédé. Finalement, nous serons en capacité de produire un
matériau dont les propriétés mécaniques sont, d’une part optimisées, mais également comprises
a I’aide d’un mode¢le basé sur une démarche micromécanique par changement d’échelles.Une
conclusion générale et une présentation des perspectives clétureront ce travail.

Ce travail a fait I’objet d’un brevet et d’une publication indiqués ci-dessous :

Gautier DOUMENC, Alexandre BENOIT, Laurent COUTURIER, Pascal PAILLARD, Bruno
COURANT, David GLOAGUEN, « Procéde de fabrication additive d’une ébauche en alliage
d’aluminium a durcissement structural. » Brevet Francais, IRT Jules Verne, N°
d’enregistrement INPI FR2010414, 2020

Gautier DOUMENC, Alexandre BENOIT, Laurent COUTURIER, Pascal PAILLARD, Bruno
COURANT, Marie-Jos¢ MOYA HERNANDEZ, David GLOAGUEN, “Effects of Process
Parameters on Microstructure and Mechanical Properties of Wire Arc Additive Manufactured
Al-Mg-Si alloy” — En cours de rédaction.

Ainsi que des communications indiquées ci-dessous :

Gautier DOUMENC, Alexandre BENOIT, Laurent COUTURIER, Pascal PAILLARD, Bruno
COURANT, David GLOAGUEN, “Effects of Process Parameters on Microstructure and
Mechanical Properties of Wire Arc Additive Manufactured Al-Mg-Si alloy” — TMS2020, San
Diego, USA, 2020

Gautier DOUMENC, Alexandre BENOIT, Laurent COUTURIER, Pascal PAILLARD, Bruno
COURANT, David GLOAGUEN, « Fabrication additive a base de fil de I'alliage d'aluminium
6061 : influence du procédé sur les caractéristiques mécaniques et microstructurales »
— Matériaux 2018 —, Strasbourg, France, 2018

Gautier DOUMENC, Alexandre BENOIT, Laurent COUTURIER, Pascal PAILLARD, Bruno
COURANT, David GLOAGUEN, « Fabrication additive a base de fil d’alliages d'aluminium
de la série 6XXX : influence du procédé sur les propriétés microstructurales » — Journée
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France, 2017



10



CHAPITRE 1 — Synthese bibliographique

La fabrication additive bouleverse les techniques de fabrication dites traditionnelles. Le
contexte de 1’é¢tude ainsi que les différentes problématiques liées a la fabrication additive
d’alliage d’aluminium de la série 6000 seront présentés ici. Un état de I’art sur la fabrication
additive, le procédé de fabrication, les alliages de la série 6000 et enfin sur les propriétés des
pieces produites par fabrication additive arc-fil d’alliage d’aluminium sera réalisé.

TABLE DES MATIERES DU CHAPITRE 1

1. INtroduction du ChAPITIE .......c.viivieie et 13
2. Généralités sur la fabrication additiVe............cccieiriniineiie e, 14
2.1. De lafiction @la réalite ..........coooiiiiiiiiiee s 14
2.2. DEFINILION ACTUBIIE ... 15
2.3. Déroulement des opérations : du modele & I’0bjet ........ccuvveveieneneieiinieeeieen, 15
2.4. Atouts de la fabrication additiVe ... 18
2.5. Limites de la fabrication additiVe ...........cccoveiiieiiiiiine s 26
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CHAPITRE 1 - SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

1. Introduction du chapitre

La fabrication additive bouleverse les techniques de fabrication traditionnelles et est considérée
aujourd’hui par de nombreux auteurs comme 1’'une des technologies liées au numérique
susceptibles de transformer profondément les modes de production actuels [1-3]. Gréace a la
fabrication additive, il est devenu relativement simple d’optimiser les performances d une piece
ou d’un procédé, ainsi que leur impact énergétique et environnemental. La fabrication additive
peut permettre d’allier une adaptabilité industrielle accrue, un colt de production réduit ainsi
qu'une ouverture a de nouvelles possibilités de conception et de matériaux. Les alliages
d’aluminium, incontournables acteurs des secteurs aérospatial et automobile, nécessitent encore
de nombreux développements avant d’étre pleinement employés en fabrication additive. Ce
chapitre dresse un état de I’art sur la fabrication additive. Des précisions seront également
données sur la fabrication additive des matériaux métalliques et plus particulierement sur le
procéd¢ utilisé dans ce travail de thése ainsi que sur ’alliage d’aluminium que 1’on souhaite
mettre en ceuvre. Il permettra ainsi de mettre en exergue les défis a relever pour parvenir a
développer le concept de WAAM et a participer plus largement au développement de
I’impression 3D.

Dans un premier temps, nous présenterons les généralités sur la fabrication additive. Les
concepts de base de la fabrication additive seront décrits. Les avancées technologiques, les
atouts mais aussi les limites dans son développement seront également abordés. La fabrication
additive des matériaux métalliques sera plus finement étudiée. Nous nous focaliserons plus
spécifiquement sur la fabrication additive arc-fil (Wire-Arc Additive Manufacturing, WAAM
en anglais) car c’est le type de procédé retenu dans le cadre de ce travail. Le WAAM peut étre
mis en ceuvre au travers de différentes sources d’énergie qui seront passées en revue. Nous nous
concentrerons sur le procédé Metal Inert Gas (MIG) issu du soudage, ainsi que sur son mode
de transfert nommé CMT®, pour Cold Metal Transfer, qui fait 1’objet de nombreuses études en
fabrication additive [4-12]. Dans un deuxiéme temps, ’alliage d’aluminium employ¢ - alliage
a durcissement structural 6061 - sera présenté. Nous passerons alors en revue ses différentes
propriétés physiques et mécaniques ainsi que leurs liens avec la microstructure et la métallurgie
tres particuliere d’un alliage a durcissement structural. Enfin, la mise en place et les limites du
WAAM dans son utilisation pour I'impression d’un alliage d’aluminium & durcissement
structural seront discutées, permettant de mettre en lumiere I’apport de notre étude par rapport
aux différents travaux issus de la bibliographie dont ce chapitre livre une synthése.
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2. Généralités sur la fabrication additive

2.1.De la fiction a la réalité

Tout comme la communication audio/vidéo, les hologrammes, les robots androides et la plupart
des évolutions modernes, le concept d’impression 3D voit le jour dans les écrits de science-
fiction. Arthur C. Clarke (Figure 1-1 (2)), célébre auteur de science-fiction, évoque pour la
premiére fois dans son livre « 2001 : I’odyssée de I’espace » (Figure 1-1 (b)), sorti en 1968, la «
machine a répliquer » [13]. Ses prédictions faites dans la série « The Knowledge Explosion »
réalisée en 1964 par la BBC [14], il explique que cette derniére, qu’il nomme « The
Replicator », pourrait réaliser la réplique exacte d’un objet tout comme le font les enregistreurs
pour le son, les appareils photo pour les images et les caméras pour les vidéos. Il nous invite
donc a imaginer un monde dans lequel les objets pourraient étre répliqués a souhait, perdant
ainsi toute valeur commerciale. En considérant 1’adaptabilité humaine presque infinie, il prévoit
que cette abondance illimitée, mettrait fin a la « Malédiction d’Adam » ayant un effet
profondément positif sur la société.

Figure 1-1. (a) Arthur C. Clarke auteur de science-fiction et précurseur du concept d’impression 3D ; (b) affiche
du film "2001 : I'odyssée de I'espace” mis en scéne par Stanley Kubrick [13].

En 1972, une apparition également précoce de I’impression 3D est mise en exergue dans le long
métrage d’animation « Tintin et le lac aux requins » [15]. Le professeur Tournesol invente une
photocopieuse tridimensionnelle, qui permettrait, a partir d’une pate informe, de reproduire
immédiatement n’importe quel objet (Figure 1-2).
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Figure I-2. Extrait de ’adaptation en bande dessinée du long métrage « Tintin et le lac aux requins » dans
lequel Rastapopoulos s'empare de la machine a dupliquer du professeur Tournesol [15].

2.2.Définition actuelle

Aussi nommée impression 3D, prototypage rapide, fabrication directe, fabrication par couche,
la fabrication additive recouvre tous les procédés qui permettent de fabriquer des objets par
dépot de matiere. Les grandes lignes de ’histoire de la fabrication additive sont disponibles en
Annexe 1. Lanorme NF EN 67-001 [16] donne de la fabrication additive la définition suivante :
« I’ensemble des procédés permettant de fabriquer, couche par couche, par ajout de matiére, un
objet physique a partir d’un objet numérique ». Ainsi, par définition, et de par ce principe
d’ajout de maticre, elle s’oppose a trois techniques de mise en forme/élaboration plus
traditionnellement employées que sont les procédés d’enlévement de matiere, le formage et les
procédés de fonderie.

2.3.Déroulement des opérations : du mode¢le a I’objet

La fabrication additive implique un certain nombre d'étapes qui passent de la description CAO
virtuelle a la piéce physique résultante. Cette succession d’opérations est appelée « chaine
numeérique » [2]. L’organigramme présenté en Figure 1-3, expose cette chaine numérique. 1l est
issu des travaux de Thompson et al. [17] et complété ensuite. Le déroulement des opérations
permettant de passer d’une piéce virtuelle a une piece réelle est composé de 4 étapes
principales :

1. Création d’un modele numérique 3D - (en bleu)

2. Conversion des données — (en vert)

3. Préparation de la fabrication — (en )

4. Fabrication et parachevement du produit — (en rouge).

Nous détaillerons chacune des opérations de cette chaine numérique liée a la fabrication
additive dans les prochaines sections de ce chapitre.
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Figure 1-3. Schéma du déroulement des opérations qui composent la chaine numérique mise a jour et complétée
depuis les travaux de Thompson et al. [17].
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Création d’un modele numérique 3D

La démarche de fabrication additive commence par une description 3D de la piéce souhaitée.
On utilise alors un modele numérique en 3D disposant de géométries précises. Ce modele peut
étre obtenu a I’aide d’un logiciel CAO donnant acces directement a la maquette numérique.
Cette dernicre peut également étre obtenue a partir de la numérisation d’objets existants : on
parle alors de rétro-ingénierie ou rétro-conception. Ces moyens pour obtenir des maquettes
numériques reposent sur des techniques de reconstruction 3D a partir de 1’acquisition d’un
nuage de points représentant les surfaces enveloppes de 1’élément numérise [3,17,18].

2.3.1. Conversion des données

Le format de fichier le plus couramment utilisé pour transferer les données CAO vers la
machine d’impression 3D est le STL (STereoLithography). Il décrit les surfaces externes des
picces grace a une approximation faite a I’aide d’un ensemble de triangles et de leurs normales.
L’opération permettant d’obtenir ces facettes s’appelle la tessellation [2].

2.3.2. Préparation de la production

Il est nécessaire ensuite de définir la stratégie de fabrication de la piéce. Cette stratégie tient
compte de nombreux parameétres tels que I’orientation de la piéce, la position sur le plateau,
’utilisation ou non de supports permettant de construire correctement la pi¢ce voulue. La
machine d’impression 3D doit également étre correctement configurée avant la construction.
Ces réglages concernent les paramétres de construction tels que le réglage de la source
d'énergie, 1'épaisseur des couches, les délais de refroidissement, etc. Il vient alors 1’étape de
tranchage des fichiers STL qui doit tenir compte de 1’épaisseur de couche et de la résolution de
la machine. Les trajectoires de la machine sont générées a partir des strates ainsi obtenues
[3,17,18].

2.3.3. Fabrication et parachevement

Une fois que I’ensemble des parametres est fixé, la production des pieces peut étre lancée.
L’¢étape de construction de la piece est (en dehors des moyens expérimentaux de laboratoire)
un processus automatisé qui ne nécessite généralement pas de supervision. La surveillance du
dispositif de dép6t suffit pour s'assurer qu'aucune erreur n'a lieu. Le post-traitement consiste
tout d’abord a retirer la piéce de son support de fabrication. D’autres étapes menant a la finition
des piéces peuvent étre ajoutées : des traitements thermiques de détensionnement pour
permettre une relaxation des contraintes résiduelles, des traitements de densification (de type
compression isostatique a chaud) afin de limiter les porosités dans les pieces, des traitements
de surfaces et/ou de finition pour améliorer 1’état de surface inhérent au processus de fabrication
par dépot de couches [3,17,18].
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2.4.Atouts de la fabrication additive

Si la fabrication additive connait un tel engouement dans un si grand nombre de domaines, ¢’est
qu’elle dispose d’avantages incontestables par rapport aux autres moyens de fabrication actuels.
L’intérét majeur de ’impression 3D est son immense liberté dans les choix de conceptions
accessibles. Elle rend possible la réalisation de n’importe quelle géométrie en une seule
opération de fabrication et elle permet ainsi de repousser les limites des techniques
traditionnelles. De plus, la réalisation de géométries complexes n’engendre pas de surcoft,
contrairement aux procedés traditionnels qui font usage de nombreuses opérations souvent
cotliteuses et chronophages. L’accés a de nouvelles géométries apporte une variété infinie de
designs esthétiques, fonctionnels, économiques et ergonomiques. Ensuite, elle peut permettre
de réduire les colts de production et elle est capable d’une trés grande adaptabilité industrielle.
A I’heure actuelle, I’impression 3D dispose d’une trés grande variété de matériaux disponibles :
des polymeéres, des métaux et des matériaux céramiques mais également les matériaux du
vivant : du bois, du liége, du sable ou méme du chocolat. C’est la raison pour laquelle elle
représente un terrain favorable a I’innovation. Elle ouvre la porte a de nouveaux
développements dans de nombreux domaines. Sur la base des travaux de Thompson et al. [17],
Gibson et al. [18] et de Laverne et al. [2], nous pouvons regrouper ces atouts en fonction de
leurs champs d’action. Ainsi, nous observons trois groupes :

e La créativité accrue au service de I’esthétisme
e Un atout pour la productivité et la compétitivité
e L’amélioration drastique des performances

2.4.1. Créativité accrue au service de 1’esthétisme

La liberté de conception accrue donne lieu & un choix infini de personnalisations qui peuvent
étre largement utilisées dans 1’art et a des fins esthétiques. La fabrication additive a été adoptée
par les artistes, les artisans et les designers industriels en raison de sa capacité a créer des formes
géométriques uniques, intrigantes et attrayantes. La fabrication additive est déja employée dans
des domaines comme l'industrie de la bijouterie en fabrication directe ou pour la fabrication de
moules a cire perdue [19-21]. Elle est également utilisée dans I’industrie textile et de la mode
ou elle permet des prouesses techniques en rendant possible I'exploration de nouvelles formes.
L’utilisation de la fabrication additive était jusqu’alors principalement destinée a la fabrication
de modeles uniques aux formes complexes, de prototypes ou de modeles d’exposition.
Cependant, les dessins et les modeles fabriqués par impression 3D s’étendent et ils sont de plus
en plus disponibles a 1'achat. On observe aujourd’hui son application dans 1’industrie du luxe
car elle permet la réalisation de petites séries. Un exemple est donné avec les chaussures
« Mutatio » de I’artiste Francis Bitonti [22] visibles en Figure 1-4 (2). On retrouve également
I’impression 3D dans le prét-a-porter accessible au grand public, comme exposé en Figure 1-4
(b) avec la chaussure « Alphaedge 4D » commercialisée par la marque Adidas [23].
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(b)

Figure 1-4. (a) Chaussures « Mutatio » de l'artiste Francis Bitonti produite en SLS puis plaquées or [22]; (b)
Chaussure « Alphaedge 4D » commercialisées par Adidas en 2018 [23].

2.4.2. Atout pour ’adaptabilité, la productivité et la compétitivité

Employée pour le prototypage rapide et la fabrication directe, I’impression 3D devient un atout
industriel primordial lorsqu’il s’agit d’améliorer I’adaptabilit¢ d’une chaine de production.
Dans un sens, elle permet le prototypage ou la personnalisation d’objets unitaires ou de petites
séries. Des formes libres peuvent étre combinées pour fabriquer des objets avec n'importe quel
degré de personnalisation. Il est désormais possible de produire du « sur mesure » a moindre
codt, favorisant son utilisation dans les secteurs medical et dentaire. Un exemple parfait
d’application sur mesure a moindre colt est la réalisation d’implants en titane personnalisés
grace a I’impression 3D exposés en Figure I-5 (a) sur une partie de crane et sur la Figure 1-5 (b)
pour une partie de hanche. L’adaptabilité dont elle fait preuve d’un point de vue industriel lui
permet aussi d’envisager son utilisation sur une chaine de production - en général assez
spécialisée. En effet, elle permet de réaliser (dupliquer) rapidement des pieces de série
nouvelles faisant d’elle un outil de fabrication reconfigurable trés intéressant d’un point de vue
industriel.

Figure I-5. Exemples d’implants personnalisés : (a) reconstruction d’une partie de crane et (b) reconstruction
d’une partie de hanche [17].

Les gains en temps et en colt proviennent de différents éléments directement liés a la chaine de
production : le retrait de nombreuses opérations ou la limitation du nombre d’outillages (ainsi
que leur développement et leur fabrication). Elle permet de regrouper les différentes parties
d'un assemblage existant en un seul objet imprimable, permettant en plus d'éliminer le temps
lie a I'assemblage et de réduire les codts liés au stockage.

19



CHAPITRE 1 - SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

En employant un dégagement entre les différents corps pendant la fabrication, il est possible de
réaliser des assemblages articulés ainsi que des structures interconnectées pre-assemblées et
prétes a I’emploi. La Figure 1-6 illustre les différentes possibilités d’articulations imprimées en
une seule fois (Cali et al. [24]).

Figure 1-6. Joints articulés produits par fusion sélective sur lit de poudre [24].

D’autres gains sont réalisables en ce qui concerne les colits en matiere premiere. Effectivement,
la quantité de matiére employée en fabrication additive est réduite de deux facons. D’une part,
parce que presque toute la matiere employée fera partie de la piece finale contrairement au cas
des pieces usinées (qui conservent le plus souvent moins de 70 % de la matiére initiale). D’autre
part, I’acces a une infinité de géométries permet des optimisations topologiques, ne conservant
la matiére qu’aux endroits ou elle est nécessaire, réduisant alors la matiere engagée en
production.

2.4.3. Amélioration des performances

C’est du point de vue des performances que les avantages sont les plus nombreux. Deux aspects
permettent 1’optimisation des propriétés.

L’aspect structure (géométrie) : la liberté de conception au niveau des géométries donne lieu
a un grand nombre d’optimisations permettant d’accéder a de bien meilleures performances
(réduction de la masse, amélioration des propriétés thermiques...). Ces nouvelles formes
permettent aussi 1’ajout de fonctionnalités sur des pieces existantes.

L’aspect matériaux : la fabrication additive permet aux concepteurs de modifier et de
combiner des matériaux. L usage de matériaux complexes est aussi rendu possible et on assiste
a un essor important des structures multi-matériaux, des matériaux a gradient de composition
ainsi qu’a de nouvelles propriétés notamment dans le cas des matériaux métalliques en raison
de leur microstructure particuliere. Des microstructures et méso-structures sont ainsi créées
dans le but de donner de nouvelles propriéetés, formes et fonctionnalités [2,25-41].

Aspect structure
e Géometries internes

La fabrication additive permet la création de geométries internes complexes qui peuvent
augmenter les fonctionnalités et améliorer les performances. Ces évolutions ont été tres
bénéfiques dans les domaines de la thermique et de 1’écoulement des fluides. On retrouve de
nombreux exemples dans la littérature concernant I’utilisation de la fabrication additive pour
créer des conduits d'air [42—44]. Un exemple est donné ici en Figure 1-7. La piéce d’origine d'un
collecteur de redistribution d'eau est illustrée en Figure 1-7 (a). La nouvelle conception optimisée
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grace a I’impression 3D, présentée en Figure 1-7 (b) a permis de réduire de 90 % les forces de
vibration induites par les turbulences par rapport a la piéce d’origine (Figure 1-7 (a)) [17].

Figure 1-7. Collecteur de redistribution d'eau, (a) conception originale en PEEK, canaux présentant des
changements de direction a angles droits, (b) et conception optimisée imprimée en titane [17].

Le domaine de la thermique est le plus concerné. De nombreuses applications comme le
refroidissement uniforme (moules...) ou I’augmentation des performances techniques
(échangeurs...) sont au centre de ’attention des chercheurs. Les géométries peuvent désormais
suivre et s’adapter aux flux de chaleur sans difficulté, permettant un refroidissement uniforme
dans les outils de moulage par injection améliorant ainsi I'efficacité et la qualité du procédé
[45]. Les échangeurs thermiques hautes performances trouvent de nombreuses possibilités
d’amélioration dans la fabrication additive [46-50]. Les géométries complexes accessibles en
fabrication additive améliorent la capacité de transfert de chaleur. Une illustration est donnée
dans les travaux de Scheithauer et al. [47] qui exploitent un procédé de fabrication additive et
parviennent a doubler la surface d’échange de la chaleur (Figure 1-8).

Figure 1-8. Echangeur thermique proposé par Scheithauer et al. [47] imprimé en 3D en alumine disposant d’une
geométrie complexe, (a) vue de dessus et (b) vue de coté.

e Optimisation topologique des structures

La fabrication additive peut également produire des objets aux géométries optimisées
topologiquement. Une approche numérique identifie les zones qui nécessitent de la matiére dans
un domaine donné pour obtenir la fonctionnalité souhaitée (résistance mécanique, rigidité,
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intégrité, résistance a la fissuration...). Cette approche repose sur un ensemble de données
comprenant les données matériaux ainsi que les charges, les contraintes, et plus généralement
les sollicitions appliquées a la piéce. L’optimisation consiste ensuite a rechercher les meilleures
qualités telles que la minimisation de masse ou 1’uniformité de distribution des contraintes. Pour
ce faire, on suppose que la structure est composée d'un seul matériau homogeéne et que le
matériau est présent ou absent dans chaque partie du domaine de conception. Ces optimisations
topologiques sont particulierement convoitées par les industriels du milieu du transport
(aérospatiale et automobile) dans lesquels la réduction de la masse embarquée peut entrainer
des économies non négligeables de I’énergie consommée au cours de 'utilisation du produit et
ainsi contribuer a la préservation de 1’environnement [25,51-54]. Un exemple d’optimisation
de la topologie d’une piéce de structure aéronautique est donné en Figure 1-9.

(a) (b)

Figure 1-9. Supports d'articulation de la nacelle de I'Airbus A320 avant et aprés I'optimisation de la topologie
[17].

Surfaces, textures et rugosités optimisées sont des améliorations désormais possibles grace a
I’impression 3D. C’est en partie griace a la résolution de certains procédés (sur lit de poudre
notamment qui permettent d’accéder a I'échelle du micrométre) que 1’on peut aujourd’hui créer
et choisir des surfaces, des textures et des rugosités tres fines. Un exemple d’application est
I'amélioration de la fixation des protheses et de I'ostéo-intégration des implants biomédicaux a
I’aide de revétements poreux [41]. Les implants acétabulaires en métal poreux comme exposé
en Figure 1-10 sont maintenant largement utilisés pour traiter les défauts osseux chez les patients
subissant une arthroplastie totale de la hanche.

Figure 1-10. Implant acétabulaire poreux pour l'arthroplastie de révision de la hanche produit par fabrication
additive par faisceau d’électrons [41].
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e Structures en treillis et matériaux cellulaires

La fabrication additive rend désormais possible I’acces a un univers situé a la limite entre la
structure et le matériau. Elle permet de réaliser des produits a structures complexes a différentes
échelles. Les structures en treillis (aussi nommées structures lattices), cellulaires, alvéolaires ou
bioniques ont pour avantage d’alléger les produits tout en accédant a des propriétés mécaniques
équivalentes aux structures pleines. Les structures en treillis qui composent les matériaux sont
créés en choisissant la forme et la fraction volumique de matiére dans une cellule unitaire (Figure

1-11) [2,25].
N o » >
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Figure 1-11. Structures cellulaires a une fraction volumique de 50% (en haut) et une cellule modéle avec des
fractions volumiques variables (en bas) [25].

Le choix de la forme et de la fraction volumique d’une cellule unitaire affecte les propriétés
mécaniques et les mécanismes de déformation et de défaillance des pieces résultantes. Il existe
diverses méthodes d'optimisation pour la conception de structures cellulaires périodiques a
I’échelle mésoscopique. Méme si les principes d'optimisation topologique s’appliquent aussi a
I’échelle microscopique, il est important de tenir compte de criteres supplémentaires.
L’homogénéisation des propriétés mécaniques, par exemple, est basée sur [’hypotheése que la
cellule individuelle doit étre beaucoup plus petite que la piéce finale et ce, dans toutes les
directions de I’espace. Un critere de périodicité doit également étre respecté, il nécessite que le
matériau a I'intérieur de la cellule corresponde au matériau de la cellule avoisinante. Des critéres
plus techniques relevant de la fabricabilité de ces cellules, telles que I'épaisseur minimale des
parois et la taille minimale des éléments, doivent également étre pris en compte.

L’utilisation de structures en treillis uniformes a la fois rigides et 1égéres, rendue possible grace
aux matériaux cellulaires, se retrouve dans une multitude de domaines comme la bioingénierie,
I’acoustique ou 1’ingénierie biomédicale [26,27,34—41]. Bien que les treillis simples soient
courants, d’autres formes plus complexes peuvent étre utilisées. Le gyroide de Schoen présenté
en Figure 1-12 (a) et (b) a, par exemple, été testé en fabrication additive par laser sur lit de poudre
(Figure 1-12 (c)). On peut donc facilement prévoir 1’émergence de nouvelles structures basées
sur des surfaces étudiées en mathématiques ou inspirées de la nature (cristallographie)
jusqu’alors inexplorées (Figure 1-12 (d) et (e)).
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o (8

Figure 1-12. (a) Gyroide de Shoen, unité cellulaire [55] ; (b) gyroide de Shoen, 2x2x2 unités [55] ; (c) matériau
produit par SLM par Yan et al. [34] ; (d) Surface de Néovius, unité cellulaire [55]; (b) surface de Néovius 2x2x2
unités encore inexplorées en fabrication additive [55].

Aspect materiau

Les innovations rendues possibles par la fabrication additive d’un point de vue matériau sont
nombreuses. C’est parce que la fabrication additive permet la création simultanée du matériau
et de la géométrie d'un objet (élaboration et mise en forme), qu’elle peut étre utilisée pour créer
des alliages et des matériaux composites sur mesure. En plus de pouvoir faire usage d’un tres
large éventail de matériaux, elle permet de modifier et de combiner des matériaux, des micro-
structures et des méso-structures pour créer de nouvelles propriétés. Ces évolutions proviennent
principalement du fait que la composition peut étre déterminée localement. On décrira

principalement :

- Les multi-matériaux
- Les matériaux a gradient de composition
- Les méta-matériaux
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e Multi-matériaux

Un multi-matériau est un composite constitué d’un empilement de matériaux suivant une
distribution discontinue [2]. La fabrication additive permet d’intégrer des éléments
préfabriqués lors de la construction. Il est donc possible d’ajouter de nouvelles fonctionnalités
a I’aide, par exemple, de pistes conductrices ou d’éléments électroniques (capteurs, moteur,
batteries). Des pieces mécaniques telles que des boulons, écrous, bagues, peuvent également
étre directement intégrés a la piéce a condition d’étre prévues dans la conception. [18,56-59]
Le dé de jeu congu par MacDonald et al. [59], présenté en Figure 1-13, comprend un
microprocesseur, un accélerométre pour détecter le mouvement et identifier la surface
supérieure par gravité. Des diodes s’éclairent sur la surface supérieure permettant de mettre en
évidence la valeur obtenue. En combinant I'impression 3D et I'électronique structurelle pour
accélérer le prototypage, le cycle de développement de ce produit a été réduit de plusieurs
semaines a plusieurs heures [59].

(b)

Figure 1-13. Exemple d’un dé de jeu avec électronique intégrée produit en stéréolithographie [59] (a) conception
du réceptacle ; (b) conception avec les composants électroniques ; (c) objet produit en réel.

e Matériaux a gradient de propriétés

Les matériaux a gradient de propriétés fonctionnelles proviennent d’une évolution de la
composition du matériau suivant une distribution continue (Figure 1-14). Ces matériaux a
gradient voient donc leurs propriétés changer progressivement dans la piece en raison d’une
modification graduelle de la composition chimique et/ou de la microstructure. Ces variations
de composition chimique sont rendues possibles par 1’utilisation de la fabrication additive, et
plus précisément, grace aux possibilités de créer des mélanges personnalisés de poudres et de
liants [60], d'alterner les matieres premiéres [61] et d'incorporer des inclusions d’une autre
composition [62] afin de créer un constituant unique in situ. Les matériaux a gradient de
composition permettent de faire varier les propriétés fonctionnelles d’'une méme piéce comme
par exemple 1’augmentation locale de la résistance mécanique, la modification du coefficient
de dilatation thermique ou encore I’obtention d’une rigidité réglable électriquement [63]. De
plus, cette nouvelle classe de matériaux permet de soulager la conception des produits en
permettant de tirer profit des meilleures propriétés de differents matériaux sans soucis
d’assemblage [28].
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320 Stainless Steel Copper Coated Nickel

(a) (b)

Figure I-14. Vue en coupe du volant d’inertie a gradient de composition produit par Morvan et al. (a) congu en
fabrication additive ; (b) conception a gradient fonctionnel [28].

e Méta-matériaux

Enfin, la fabrication additive peut étre employée pour créer des matériaux présentant des
propriétés que I'on ne trouve pas dans la nature [29-33,40]. Ces matériaux sont des composites
artificiels que 1’on appelle « méta-matériaux ». Les nouvelles propriétés qui apparaissent dans
les méta-matériaux proviennent de la structuration en réseau périodique. Ces structures
ordonnées interagissent avec les ondes qui leur sont appliquées pour produire des propriétés
inhabituelles et utiles telles que le magnétisme artificiel, la réfraction négative, la focalisation
en champ proche, et plus encore [31-33]. Le développement des structures en treillis et des
matériaux cellulaires joue un réle important dans la découverte et le développement de cette
nouvelle classe de matériaux. Ils trouvent de nombreuses applications dans tous les domaines
comportant de la physique ondulatoire (électromagnétisme, optique...). Un exemple
d’application des méta-matériaux dans le domaine de la mécanique est donné dans 1’étude de
Babaee et al. [29] ou les auteurs emploient des méso-structures en boucles pour obtenir des
coefficients de Poisson négatifs.

2.5.Limites de la fabrication additive

Bien que la fabrication additive possede de nombreux avantages en raison de toutes les libertés
offertes en matiére de conception, une grande partie des travaux qui ont été présentés en sont
encore au stade de la recherche ou de la validation du concept. La recherche et le développement
sur I’ensemble des procédés est en plein essor, tant du coté de la conception, que de la
fabrication ou des matériaux. La montée en maturité étant aujourd’hui primordiale pour
envisager un déploiement plus large de ces innovations sur le marché. Les problématiques en
développement sont nombreuses et I’ensemble des domaines d’innovation exposés plus tét sont
concernés. On peut par exemple citer les suivantes :

- Disponibilitée des équipements et des matériaux : a 1’heure actuelle, de nombreux
équipements sont encore au stade de prototype dans les laboratoires. 1l est également
difficile d’accéder a tous les types de matériaux en vue d’un emploi pour la fabrication
additive (disponibilité sous la forme souhaitée).

- Fabrication : il n’existe actuellement pas de paramétres spécifiques établis pour chaque
procédé/materiau imprimable. Les jeux de parameétres et de conditions de fabrication
sont encore a I’étude dans de nombreux domaines et ils sont souvent le résultat d’essais-
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erreurs. Une optimisation est nécessaire afin d’obtenir des performances optimales ainsi
que des conditions de production plus rapides assurant ces hautes performances.

Géometries et état de surface: la dimension des pieces a produire est dans de
nombreux cas trés limitée méme si de nouvelles recherches tentent de s’affranchir de
cette contrainte. La possibilité de fabriquer certains matériaux est encore un défi. La
prise en compte des contraintes résiduelles, conséquence des gradients thermiques et du
refroidissement des couches supérieures fusionnées, ainsi que la prise en compte des
déformations résultantes sur la piece finale est particulierement complexe. De plus, le
manque de preécision lors des dépbts donne lieu a la fabrication de pieces ne rencontrant
pas les tolérances géométriques souhaitées avec un état de surface le plus souvent
médiocre et donc nécessitant le recours a une étape finale de fabrication soustractive
(techniques de fabrication conventionnelles).

Performances des piéces produites : de nombreuses recherches sont actuellement en
cours concernant 1’étude des microstructures et des propriétés des piéces produites. La
fabrication additive donne lieu a des propriétés bien spécifiques qui doivent étre
correctement caractérisées afin d’étre employées dans des applications structurelles. Le
manque d’homogénéité des matériaux produits pose également probléme pour garantir
les propriétés d’une pi¢ce dans son intégralité. Des manques de matiere imprévisibles
peuvent survenir. De plus, les piéces issues de fabrication additive présentent, dans la
plupart des cas rapportés, une forte anisotropie des propriétés mécaniques [4]. Ainsi, les
propriétés mécaniques sont souvent liées a I'orientation de la piéce lors de la fabrication
ainsi qu’aux parametres du procédé [4].

Nécessité de critéres de validation : les standards concernant la fabrication additive
sont de plus en plus nombreux. Thompson et al. [17] ont répertorié 1’ensemble de ces
spécifications sur la Figure 1-15. On constate que des criteres de validation des piéces
fabriquées n’existent qu’au travers de la norme ASTM F3091 qui ne concerne que les
piéces composées de polymeres.
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General AM Standards (general concepts, common requirements, generally applicable)

Terminology Processes [ Materials Test Methods Design / Data Format
ASTM F 2792 IS0 17296-2 IS0 17296-3 150 17296-4
IS0/ ASTM 52921 ASTM F 2971 IS0/ ASTM 52915

ASTM F 3122 150/ ASTM DIS
20195 DRAFT
Raw Materials Process / Equipment Finished Parts
Materials Category- Process Category /[ Materials Standard Protocols for
Specific Specific Round Robin Testing
Metal powders, polymer Powder Bed Fusion, Material Mechanical Test Methods,

powders, polymer resins,
ceramics, ete.

ASTM F 3049

Extrusion, Directed Energy
Deposition, ele,

ASTM F 3091 / F3091M

Parts Specification, ete.

Materials-Specific
Standards

Material-Specific Size
Specification, Material-
Specific Chemical
Composition, Material-
Specific Viscosity
Specification, ete.
ASTM F 2924
ASTM F 3001
ASTM F 3055
ASTM F 3056

Process/Material ific
Standards

Process-Specific Performance
Test Methods, Process-
Specific Performance Test
Artifacts, System Component
Test Methods, etc.

Application-Specific
Standards

Aerospace, Medical,
Automotive, etc.

Figure 1-15. Normes ASTM et ISO concernant la fabrication additive [17].

28



CHAPITRE 1 - SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

3. Fabrication additive des matériaux métalliques

3.1.Présentation des procédés

La norme américaine ASTM F2792 classe les différents procédés de fabrication additive en
deux catégories : ceux pour lesquels 1’énergic et la matiere sont déposees directement
(DED : Directed Energy Deposition) et les technologies utilisant un lit de poudre
(PBF : Powder Bed Fusion). Elle précise 1’existence de sous-groupes en fonction de la forme
du matériau d’apport (fil, poudre) et de la source d’énergie employée (faisceau électronique,
laser, arc électrique) [64]. Les différentes sources de chaleur suivent la nomenclature suivante :
Laser (L), faisceau d'électrons (Electron Beam - EB), Plasma (Plasma Arc - PA) et arc
électrique sous flux gazeux (Gas Metal Arc - GMA). 1l existe également deux procédés qui sont
considérés comme des procédés de fabrication additive indirects et qui, par conséquent, ne
trouvent que peu d’applications commerciales [65] : la fabrication additive par stratification de
feuilles comme ’'UAM (Ultrasound Additive Manufacturing) et le procédé par jet de liant qui
emploie une téte d'impression qui dépose le liant sur un lit de poudre d'alliage. Ces deux
procédés sont également beaucoup plus rarement étudiés dans la littérature [66,67]. Nous nous
concentrons principalement sur les procédés de DED et PBF qui reposent tous deux sur les
mémes principes physiques. Ils emploient une source de chaleur a haute densité d’énergie, la
fusion de matiére est localisée et 1’évolution des microstructures est, dans les deux cas, basée
sur la solidification du métal.

3.1.1. Procédés DED
DED-L

Le procédé DED-L aussi nommeé projection de poudre sous flux d’énergie dirigé est décrit
schématiquement sur la Figure 1-16 [4,68-71]. Dans ce procédé, un laser est employé afin de
créer un bain en fusion en surface d’un substrat métallique ou au niveau des derniéres couches
créées pour intégrer par fusion la poudre projetée dans le bain fondu. La poudre est
approvisionnée par le biais d’une buse généralement dirigée suivant le méme axe que le laser,
lorsqu’elle entre dans le bain liquide, elle fond a son tour intégrant la piéce une fois solidifiée.
Il est donc possible de réaliser une piece en superposant des couches de poudre fondue. Un gaz
de protection tel que l'argon est généralement utilisé pour protéger le métal de 1’oxydation a
chaud [64,65].

Buse
d’apport —» Laser
de matiére

F o

LY ’
Substrat S——

Figure 1-16. Schéma de principe du procédé DED-L (projection de poudre sous flux d’énergie dirigée).
29



CHAPITRE 1 - SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

DED-EB

Le procédé DED-EB aussi nommé EBM (Electron Beam Melting) s’apparente grandement au
soudage par faisceau d’électrons. Comme exposé en Figure 1-17, un substrat métallique est placé
dans une chambre sous vide. Le faisceau d’¢lectrons crée alors un bain fondu a la surface du
substrat. L’apport de métal est réalisé a I’aide d’un fil plong¢ au sein du bain de fusion. Le vide
poussé dans la chambre est nécessaire a I’établissement et la stabilité du faisceau électronique.
Ce vide poussé présente également 1’avantage de protéger le métal déposé lors de la fabrication
de I'oxydation ou d’éventuelles contaminations. Cette technologie est donc plus largement
utilisée pour le dépdt de matériaux tres sensibles a 1’oxydation comme le titane ou I’aluminium
[64,65].

Faisceau
d’électrons

Fil !
d’apport
de matiére

(
Substrat ==

Figure 1-17. Schéma de principe du procédé DED-EB.

DED-GTA et DED-PA

Ces deux procédés dérivent du soudage, ils emploient donc des métaux d’apport sous forme de
fil. Ces procédés utilisent une source d'énergie, un systeme d'alimentation en fil et un systéme
de contrdle permettant le déplacement de la torche de soudage dans les trois directions de
I’espace. Les procédés DED-GTA et DED-PA disposent d’un apport de matic¢re dissocié de la
source d’énergie. Le fil d’apport est emmené au sein de la source d’énergie a I’aide d’un
dévidoir extérieur. Le DED-GTA se base sur une source d’énergie TIG alors que le DED-PA
se base sur une source d’énergie de type plasma.

Buse —»
Arc «— Fil d’apport
électrique .
ou plasma Piece
-
Substrat ==

Figure 1-18. Schéma de principe du procédé DED-GTA ou DED-PA.
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DED-GMA

Le procédé DED-GMA vient également du domaine du soudage, il utilise donc des métaux
d’apport sous forme de fil. Le principe est identique a celui décrit pour le DED-GTA et DED-
PA au détail pres que ’apport de maticre (le fil) est dépendant des parameétres qui pilotent la
source d’énergie car il joue le role d’électrode fusible. Dans ce cas, la source d’énergie (1’arc
électrique) qui permet de faire fondre le fil est identique a celle utilisée dans le soudage
MIG/MAG. Le principe du procédé DED-GMA est illustré en Figure 1-19. Apres la fabrication,
la géometrie déposeée peut étre ou non désolidarisée du substrat. Compte tenu de 1’état de surface
grossier obtenu, la piece nécessite toutefois un usinage de finition ainsi que d'éventuelles
opérations de finition supplémentaires pour obtenir les tolérances dimensionnelles souhaitées
[64,65].

Buse —» Fil d’apport
Arc
électrique .
ou plasma Picce
Substrat S==

Figure 1-19. Schéma de principe du procédé DED-GMA.

3.1.2. Procédés PBF
PBF-L et PBF-EB

Le procédé PBF-L est aussi commercialisé sous 1’abréviation SLM® qui signifie Selective
Laser Melting et SLS pour Selective Laser Sintering. C'est la technologie destinée aux
matériaux métalliques qui est actuellement la plus répandue et qui détient le niveau de maturité
technologique (TRL) le plus élevé. Un racleur dépose une couche fine et réguliére de poudre
sur un support métallique et la source d'énergie focalisée vient faire fondre la poudre pour créer
un bain fondu de tres petite taille. L’¢épaisseur de chaque couche est généralement comprise
entre 10 et 100 um. Lorsque toute la couche est réalisée, le plateau s’abaisse et le racleur dépose
a nouveau une couche de poudre. La source d'énergie dans le cas des lasers est pilotée a l'aide
de miroirs. Dans le cas du PBF-EB, la source d'énergie utilisée est un faisceau électronique. Ce
faisceau est dirigé par des bobines électromagnetiques. Le dépdt est alors réalisé en deux étapes,
d'abord un frittage 1éger de chaque couche de poudre pour empécher la charge électrostatique
et la repulsion des particules de poudre puis un passage supplémentaire pour fusionner
localement la zone souhaitée. Le procédé PBF-EB permet généralement ’utilisation de vitesses
de balayage plus élevées [64,65]. La Figure 1-20 expose le schéma de principe du PBF-Ls. Dans
le cas du PBF-EB, le faisceau laser du schéma est remplacé par un faisceau d’électrons.
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Laser w—p

Lit de
poudre

Racleur

Apport de Nouvelle
poudre couche

Figure 1-20. Schéma de principe du procédé PBF-L.

3.2.Choix du procedé

Le choix d’un procédé de fabrication additive dépend principalement de la complexité
géomeétrique, des dimensions des pieces a produire et du colt global des procédés candidats.
Mais d’autres critéres peuvent entrer en compte dans le cofit total de production ainsi que dans
la rapidité des différents procédés. Nous allons détailler ci-dessous les avantages et
inconvénients des différentes techniques afin d’illustrer ces propos. Le Tableau I-1, iSsu des
travaux de T. DebRoy et al. [4], présente une comparaison entre les différents procédés de
fabrication additive.
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Procede Dép6t de matériaux et fusion (DED) Fusion sur lit de poudre (PBF)
Forme d'apport Poudre Fil Fil Poudre
Source d'énergie Laser Faisceau d’électrons Arc électrique ou plasma Laser lja isceatt
d’électrons
Nomenclature
- . - / - -
(suivant ASTM F2792) DED-L DED-EB DED-GMA/GTA/PA PBF-L PBF-EB
P“‘(i;?)nce 100-3000 500-2000 1000-3000 50-1000 50-1000
Vitesse
(mm/s) 5-20 1-10 5-15 10-1000 10-1000
Vitesse de depot 0,1-1 0.1-2 0.2-2.8 i i
(g/s)
Taille maximale de construction ) 54,750 2000x1500x750 5000x3000x1000 500x280x320  500x280x320
(mm X mm X mm)
Durée de production Longue Moyenne Courte Longue Longue
Précision dimentionnelle 0,5-1 1-15 Geonlgn'les Ifrop complexes 0.04-0.2 0.04-0.2
(mm) inatteignables
R‘zfﬁf}lte 4-10 8-15 Nécessite un usinage de finition 7-20 7-20
Parachévement CIC et usinage de Usinage de finition Ré-usinage et usinage de CIC parfms’ CIC parfms’
finition finition recommandé recommandé

Tableau I-1. Comparaison des différentes techniques de fabrication additive métallique suivant DebRoy et al. [4].
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Géometrie et état de surface recherchés : une premiere constatation peut étre faite sur les
données présentees par le Tableau I-1. Les procédés a base de poudre, et plus encore ceux
utilisant le principe de fusion sur lit de poudre, permettent de fabriquer des piéces qui peuvent
satisfaire une précision dimensionnelle fine (0,04 - 0,2 mm). Cela vient principalement de la
dimension des grains de poudre qui est généralement tres petite par rapport aux dimensions de
la piece finale. De plus, I'utilisation d'un laser ou d'un faisceau d'électrons permet une fusion et
une solidification tres localisée donnant lieu a une bonne précision dimensionnelle par rapport
aux autres procédés de fabrication additive. De surcroit, ces procédés permettent la réalisation
d’objets sans nécessiter systématiquement d’opération de finition. Les principales limites de
ces procédes concernent avant tout la taille des piéces a produire qui est conditionnée par les
dimensions de la chambre de dépdt. Au contraire, les procédés a base de fil disposent de taux
de dépdt élevés et sont capables de produire des composants de grande taille. Les pieces finies
sont alors composées d’un empilement de cordons de soudure qui déterminent 1’état de surface
et la rugosité. Les éléments déposes avec les technologies a base de fil nécessitent souvent un
usinage pour obtenir la forme finale souhaitée, tandis que les procédés a base de poudre
produisent souvent des formes proches de la piece finale. Pour toutes ces technologies induisant
la fusion de la matiere, la maitrise des champs de température est impérative afin de limiter les
contraintes résiduelles incorporées dans la piéce finale pouvant a terme engendrer des fissures
et des déformations.

Forme du métal d’apport : le procédé DED-L et les procédés PBF font usage de métaux
d’apport sous forme de poudre. Lors du dépdt, 1’intégralité du métal d’apport n’est pas fondue
et une partie de ces poudres peut généralement étre recyclée pour éviter le gaspillage. Pour de
nombreuses raisons (oxydation, pollution, changement de géométrie), la réutilisation de poudre
peut entrainer un état de surface médiocre ainsi que la baisse des propriétés mécaniques [65].
L’utilisation de poudres métalliques engendre également un bon nombre de problématiques. La
qualification des fournisseurs de matiere est une tache complexe car peu de critéres sont établis
(diametres des poudres, formes des particules, ...). Il est important dans certains cas de s’assurer
également de 1’état d’oxydation des poudres, la présence d’oxyde pouvant nuire au bon
déroulement du dépdt. La manipulation par un opérateur nécessite des équipements de sécurité
spécialisés et enfin, toutes les nuances de métaux ne sont pas disponibles sous forme de poudre
et certaines d’entre elles sont extrémement onéreuses. Les techniques DED-GMA et DED-PA
se basent sur des procédés de soudage. lls bénéficient donc de I'abondance commerciale et du
prix faible du fil d'apport par rapport aux poudres métalliques. Méme si, comme dans le cas des
poudres, toutes les nuances d’alliages ne sont pas disponibles commercialement sous forme de
fils, le catalogue s’enrichit actuellement fortement. Des développements sont également en
cours concernant 1’adaptation de la composition des matériaux d’apport pour tenir compte des
effets du procédé (vaporisation, oxydation d’¢léments d’alliage) et finalement atteindre la
composition exacte de la nuance visée. L’apport sous forme de fil évite également les
problématiques d’hygiene et sécurité liées a la manipulation de poudres métalliques fines par
un opérateur. La forme d’apport qu’est le fil reste I’une des raisons qui rend les procédés DED-
GMA ou PA moins codteux.

Temps de production : les procédés de fabrication additive métallique sont souvent mis en
avant pour leurs temps de production faibles [17], la taille des composants qui peuvent étre
fabriqués, la capacité a réaliser des géométries complexes, la qualité du produit apres opération
et la précision dimensionnelle. Cependant, tous ces avantages ne sont pas inhérents a chacune
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des technologies. Les temps de production des procedés de fabrication additive a base de poudre
(PBF) sont élevés pour des raisons techniques liées aux procédés. Tout d’abord, la vitesse
d'alimentation en poudre est limitée et bien que la vitesse de balayage du faisceau d’énergie soit
extrémement élevee, seules de faibles épaisseurs peuvent étre fondues a chaque passage. En
revanche, les procédés a base de fils offrent une vitesse de dépdt supérieure. Ce gain sur la
vitesse de dépot se fait au détriment de la precision dimensionnelle, ils nécessitent donc tres
souvent un parachévement, parfois long et colteux. On emploie donc plus généralement les
procédés a base de poudre pour la réalisation de geometries complexes et de petites dimensions,
les procédés a base de fil étant plus adaptés a la fabrication de composants de grande taille,
généralement d’une masse supérieure a 10 kg [72,73].

En résumé, le panel des techniques de fabrication additive présenté permet de s’adapter aux
différents besoins industriels. La fabricabilité est une contrainte qui tend a s’effacer, mettant
alors en avant les problématiques de colt et de temps de production auxquelles la fabrication
additive métallique arrive jusqu’alors a faire face avec succes. Deux possibilités sont offertes :

- La fabrication de piéces de faibles dimensions, présentant des caractéristiques
géométriques complexes, pouvant atteindre une précision dimensionnelle fine et peu ou
pas de parachevement peut étre élaborée avec les procédés a base de poudre (PBF et
DED-L) et de source d’énergie concentrée (faisceau d’électron ou laser) dans le cadre
de pieces a forte valeur ajoutée, longues a produire et dont la matiére premiére est
colteuse.

- Les technologies a base de fil seront d’avantage réservées a la réalisation de piéces de
grandes dimensions, aux caractéristiques géométriques plus simples avec des vitesses
de production élevées et des colts de production plus faibles, qui nécessitent un
parachevement, voire un usinage de finition.

Les procédés a base de fil ont un avenir trés prometteur. Bien que leur niveau de maturité soit
tres bas (TRL3), ils se présentent comme des outils complémentaires idéaux permettant de
pallier les faiblesses des procédés a base de poudre.
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4. Fabrication additive arc-fil ( WAAM)

La fabrication additive arc-fil est le procedé étudié dans ce mémoire, nous détaillerons donc le
principe de cette famille de procédés ainsi que les différentes sources d’énergie permettant sa
réalisation.

4.1.Introduction a la fabrication additive arc-fil

La premiére utilisation d’un fil comme source de matiére et d’un arc électrique comme source
d’énergie dans son application pour la fabrication additive date des années 1920. Le premier
brevet ayant vu le jour date de 1925 [74] dans lequel Baker décrit la fabrication de piéces
décoratives par dépdt de fil fondu a 1’arc. L utilisation du soudage dans la fabrication directe
prend cependant de I’ampleur au début des années 1990, lorsque les évolutions du domaine de
la robotique permettent de souder des géométries complexes de facon maitrisée. Le soudage
3D est alors principalement utilisé afin de réaliser des prototypes [75]. A I’heure actuelle, la
fabrication additive arc-fil est reconnue comme I'une des techniques les plus prometteuses de
la fabrication additive pour les structures métalliques. Cette technologie ne touche pas que
I’industrie aérospatiale ou la défense, mais elle devrait s’étendre plus globalement a toutes les
applications industrielles [76].

La fabrication additive par dépot de fil, regroupe les procédés DED-GMA, DED-GTA et DED-
PA suivant la norme ASTM F2792 [64]. Elle est plus connue sous 1’acronyme WAAM (Wire
and Arc Additive Manufacturing) [72]. Cette technique est dérivée des procédés de soudage a
I’arc. Le soudage a I’arc est une opération d’assemblage dans laquelle la continuité métallique
entre les parties a souder est réalisée en portant les matériaux a assembler a la température de
fusion par I’intermédiaire d’un arc électrique ou d’un plasma d’arc comme source d’énergie.
Le WAAM consiste donc a déposer de la matiére a I’aide de procédés normalement employés
dans le domaine du soudage a I’arc. Ces technologies ont aussi fait 1’objet de développements
pour la réparation, la fonctionnalisation ou le rechargement de piéces [77,78].

Le WAAM est un procédé qui se distingue des autres technologies de fabrication additive par
un taux de dépét particulierement élevé (0,2 — 2,8 g/s) [65]. De plus, il permet de réaliser des
piéces sans limite de taille. Bien qu’il limite I’accés a des géométries trop complexes en
comparaison avec d’autres techniques de fabrication additive, ce procédé autorise de plus
grandes libertés de conception que les méthodes d’usinage conventionnel. Economiquement, il
présente un intérét majeur lorsqu’il s’agit de réaliser des piéces fortement ajourées ou de
grandes dimensions [73]. Cependant, pour obtenir une piéce aux dimensions précises
(tolérances) et présentant un bon état de surface, il nécessitera quasi-systématiqguement un
usinage de finition. La plupart du temps, un surplus de matiére est donc déposé pour anticiper
cette phase d’usinage [79]. De plus, comme pour les autres procédés de fabrication additive,
une étude préliminaire tenant compte des contraintes thermiques est aussi nécessaire a
I’obtention de piéces conformes aux géométries attendues [72,80-85].
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4.2.Sources d’énergic en WAAM

Les sources d’énergie employées en WAAM sont issues des procédés de soudage. Cependant,
les paramétres employés pour les dép6ts sont différents de ceux du soudage et doivent donc étre
adaptés a la fabrication additive. Les différentes sources sont présentées en détails ci-dessous.
L’hybridation, la variante ou addition de plusieurs sources fait également 1’objet de recherche,
nous ne détaillerons pas ces possibilités. Il existe trois principales sources de chaleur utilisées
dans le WAAM issues de trois procédés de soudage listés ci-dessous :

e le soudage a I'arc TIG (Gas Tungsten Active Welding - GTAW) [77,86,87],
e le soudage plasma (PAW) [88,89],
e le soudage a I'arc MIG/MAG (Gas Metal Active Welding - GMAW)[5,90,91].

4.2.1. Soudage TIG

Le procédé de soudage a I’arc Tungsten Inert Gas (TIG) est trés répandu dans 1’industrie car il
est réputé pour produire des soudures de trés bonne qualité (pénétration importante, faible taux
de porosités). En contrepartie, sa productivité est relativement faible par rapport aux autres
techniques [77]. Le principe du soudage TIG est le suivant : I’arc électrique, produit par le
passage du courant dans le gaz de protection ionis¢€, s’établit entre la pointe de 1’électrode en
tungstene (ou alliage de tungsténe) infusible et la piece a souder. La chaleur générée par 1’arc
porte le métal de base a fusion. Le métal d’apport, dévidé de fagon indépendante, est amené
dans le bain de fusion créé. Une fois le bain de fusion établi, la torche est déplacée le long du
joint pour réaliser la soudure ou le dép6t [92]. La Figure 1-21 expose un schéma en coupe d’une
torche de soudage TIG en fonctionnement. Le dispositif est composé d une électrode réfractaire
en tungsténe, d une pince porte-¢électrode qui alimente 1’électrode en courant, d’un diffuseur de
gaz de protection et d’une buse qui canalise le flux de protection.

Arrivée d'eau
de refroidissement

Torche de soudage

Arrivée de courant
Sens d'avance de soudage

 $

Buse

Electrode

N Arrivée du gaz de protection
W, de tungsténe

Retour d'eau
Gaz de protection

Atmosphére gazeuse
/ —— Métal solidifié

Métal d'apport —b
Métal de base —I

v

Figure I-21. Principe de fonctionnement d’une torche de soudage TIG, vue en coupe [92].
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4.2.2. Soudage plasma

Le soudage plasma est dérivé du procédé TIG dans lequel 1’arc électrique est contraint
mécaniquement. La torche de soudage, tout comme celle du TIG, est composée d’une électrode
réfractaire en tungstene. Elle détient cependant un circuit supplémentaire permettant
d’emmener le gaz plasmagéne. L’ arc plasmagene est un arc TIG concentré sur son axe par une
tuyére en forme de buse présentant un orifice calibré comme exposé en Figure 1-22. La
constriction de 1’arc électrique accroit grandement le taux d’ionisation du gaz d’ou le nom de
plasma. La densité d’énergie déployée ainsi que les températures atteintes sont plus élevées que
pour un arc TIG [93]. Tout comme pour le TIG, le métal d’apport est amené dans le bain de
fusion par un dévidoir indépendant de la source d’énergie.

e

Electrode Electrode Gaz
) plasmagéne
Gaz de <+— Buse Gaz de
protection protection <+— Buse
' Plasma
) Plasma
Arc libre 4 _
C T ¢ J
Substrat == Substrat -
(a) (b)

Figure 1-22. Principe du soudage TIG (a) en comparaison avec celui du soudage plasma (b).

4.2.3. Soudage MIG/MAG

Parmi les procédés de soudage a I’arc, la technique semi-automatique appelée soudage
MIG/MAG (Metal Inert Gas/Metal Active Gas) repose sur 1’utilisation d’une électrode fusible
constituant le métal d’apport. L’arc électrique est établi entre la piéce a souder (anode) et le fil
de métal d’apport (cathode) qui est dévidé par la torche. L’arc produit la chaleur nécessaire a la
création d’un bain de fusion et au passage a I’état liquide du fil. Ce dernier se dévide en continu
dans I’arc de sorte a étre déposé. Le fil passe a I’extrémité de la torche de soudage a travers un
tube-contact, qui assure a la fois son guidage et 1’alimentation électrique du fil-électrode. La
torche de soudage est également équipée d’un diffuseur de gaz et d’une buse, assurant la
protection gazeuse contre I'oxydation du bain de fusion (Figure 1-23). Un gaz de protection inerte
(argon, hélium ou un mélange des deux) peut étre utilisé. On appelle alors ce procédé : Metal
Inert Gas (MIG). Au contraire, 1’utilisation d’une protection gazeuse contenant des gaz dits
actifs (principalement CO, Oz, Hz ou N2, généralement mélangé a de I’argon) est appelée Metal
Active Gas (MAG) [12], [13]
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Figure 1-23. Equipement pour le soudage MIG [94].

Le procédé de soudage MIG est apparu aux Etats-Unis en 1948. Il est tout d’abord utilisé pour
I’assemblage des alliages d’aluminium. Il gagne ensuite en popularité lorsque des
développements sont réalisés pour le soudage des aciers (formulation des gaz et travaux sur les
fils d’apport). Il se répand alors largement dans le milieu industriel en raison des nombreux
atouts qu’il possede [94] :

- productivité supérieure aux procédés de soudage a I’arc TIG et a 1’¢lectrode enrobée
avec des vitesses de soudage et de dépdt élevées ainsi qu’un haut taux de dépot de métal,

- large gamme d’épaisseurs soudables,

- apport de chaleur réduit,

- déformations réduites,

- soudage en toutes positions,

- procédé facilement automatisable et robotisable.

Dans ce procédé, la vitesse de dévidage du fil et I’intensité du courant de soudage sont liées. Il
reste donc quatre parametres principaux a régler : I’intensité du courant, la tension, le débit du
gaz de protection et la vitesse de soudage (i.e. la vitesse de déplacement de la torche). Dans les
postes de soudage récents, les parameétres électriques (intensité et tension) ont été préétablis
dans des programmes appelés synergies. Ces abaques de fonctionnement multidimensionnels
assurent le bon fonctionnement du procédé, quel que soit le réglage, permettant aux utilisateurs
une prise en main plus aisée du dispositif. Cependant, la mise en place d'une synergie est un
travail complexe qui nécessite 1’établissement de plus de 80 paramétres [77]. Ainsi, les
synergies délivrées par les fournisseurs de postes a souder ont été établies pour des conditions
données (matériau, diametre de fil, gaz de protection) et elles ne sont valables que dans ces
conditions au risque de dégrader le fonctionnement. Lorsqu’une synergie est employée, le
paramétrage n’est alors effectué que sur la vitesse de dévidage du fil, la vitesse de soudage et
le débit du gaz [94].

39



CHAPITRE 1 - SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

Modes de transfert du métal dans [’arc électrique

Pour le procédé MIG/MAG, le phénoméne de transfert de métal a lieu dans 1’arc électrique
lorsque ’¢électrode fond. L’extrémité de I’¢électrode qui recoit la chaleur de condensation des
électrons est alors en fusion. Le métal liquide se projette a plus ou moins grande vitesse sur le
joint & souder. C’est un phénomene fondamental auquel les procédés de soudage a I’arc doivent
leur existence [95]. Dans le cas du soudage MIG/MAG en courant continu, on retrouve les
quatre modes de transfert décrits dans la Figure 1-24. lls dépendent du choix des parametres de
I’arc ¢électrique (courant, tension et nature du gaz de protection).
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Figure 1-24. Les modes de transfert existants pour le procédé MIG/MAG [77,94,96].

Parmi les différents modes de transfert présentés sur la Figure 1-24, une variante du régime de
court-circuit sera employée dans le cadre de cette these. Le court-circuit est un mode de transfert
a faible énergie qui apparait sous argon et qui se traduit par des alternances entre un arc court
et un court-circuit électrique (contact entre 1’extrémité fondue du fil d’apport et le bain de fusion
fermant le circuit). Il produit un bain de fusion de faible volume ainsi qu’une pénétration
réduite. Le cycle d’un mode de transfert par court-circuit est largement décrit dans la littérature
[91,94,97-100]. Lorsque I’arc s’établit, on observe la formation d’une goutte de métal fondu a
I’extrémité du fil. L énergie qui permet de faire fondre la goutte provient alors principalement
de deux phénomenes physiques : la proximité du fil avec la colonne d’arc qui dégage une
chaleur importante et la condensation électronique se produisant sur I’anode. Le dévidage du
fil se poursuit et le volume de la goutte croit, la goutte entre alors en contact avec le bain de
fusion créant un court-circuit. A cet instant, I’augmentation du courant, due au court-circuit,
génere un champ électromagnétique tel qu’il coupe le pont liquide entre le fil et la goutte qui
se détache.
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Ce pincement électromagnétique facilite le détachement de la goutte, qui se melange au bain
de fusion. Avec I’arrét du court-circuit, la tension se rétablit, il se produit donc le réamorcgage
automatique de 1’arc électrique, un nouveau cycle est alors initié. Cependant, la rupture du pont
entraine des projections fines caractéristiques qui peuvent affecter la qualité des soudures et le
taux de dépdt. 1l est, la plupart du temps, utilisé pour de la tdlerie fine et pour la passe de racine
en soudage multipasses.

Régime de transfert Cold Metal Transfer (CMT)

Les procédes de soudage a l'arc sous gaz, en particulier avec un mode de transfert de métal en
court-circuit, sont couramment utilisés pour le procédé DED-GMA en raison de la puissance
d'arc plus faible par rapport aux autres modes de transfert de métal. Le mode de transfert
CMT®, aussi appelé soudage a « froid », est breveté en 2009 par Schorghuber au sein de la
société Fronius ©[101]. Ce nouveau mode de transfert permet de faciliter le détachement des
gouttes sans faire appel a un pic d’énergie (pulse de courant causant le pincement
électromagnétique et aussi les projections éventuelles de métal) [102]. Ceci est rendu possible
par I’utilisation d’une impulsion mécanique (retrait du fil) au sein du cycle de court-circuit
expliqué précédemment. Ce procédé permet un contréle particulierement précis de la forme
d’onde du courant et de la vitesse de dévidage du fil d’apport. En effet, le retrait du fil est utilisé
pour amorcer plus efficacement la rupture du pont liquide permettant le maintien d’un courant
bas. La Figure 1-25 expose la forme des signaux électriques et 1’évolution de la vitesse de
dévidage du fil au cours d’un cycle de dépot CMT. La séquence de transfert se compose de 3
phases :

1) La phase d’arc durant laquelle on observe une augmentation rapide du courant.
Celle-ci permet de faire monter la température de 1’extrémité de 1’¢électrode jusqu’a
ce qu’elle fonde. La taille de la goutte liquide attachée au bout du fil est treés proche
du diamétre du fil.

2) La phase d’attente durant laquelle le courant est plus faible. Elle permet un maintien
de I’arc jusqu’a la phase de court-circuit.
3) Durant la phase de court-circuit, le fil entre en contact avec le bain de fusion et un

court-circuit est créé. C’est alors que la tension avoisine une valeur proche de 0 V.
Lors du soudage MIG conventionnel, cela conduit a une augmentation rapide du
courant qui entraine l’établissement d’une force €lectromagnétique importante
permettant au pont liquide de se rompre. Dans le processus CMT, lors du court-
circuit on ne laisse pas le courant autant augmenter. Bien qu’existantes, les forces
électromagnétiques ne suffisent donc pas a la libération de la goutte fondue. Lors
de I’établissement du court-circuit, un signal de retour est donc donné au dévidoir
de fil qui fait marche arriere. Le fil se retire et il participe a la rupture du pont liquide
et au transfert dans le bain de fusion. L’arc est ensuite réamorcé, le fil reprenant sa
marche normale et le cycle se répete [91,98,99,102-105].

La rupture du pont liquide est stable et ne génere pas de grosses variations électriques car le
courant de court-circuit est trés faible. C’est la raison pour laquelle ce mode de transfert génére
peu de projections.
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Figure 1-25. Forme d’onde des signaux électriques (intensité et tension) et vitesse de dévidage du fil lors d’un
cycle de transfert CMT [105].

Régime de transfert Cold Metal Transfer — Pulsé (CMT-P)

Une variante plus énergétique du mode de transfert CMT a également été étudiée plus
récemment par Pang et al. [106]. Le mode de transfert Cold Metal Transfer — Pulsé fonctionne
sur la base du régime CMT. Cette technologie combine un cycle pulsé vu en Figure 1-24 avec un
cycle CMT et apporte ainsi plus d'énergie lors du transfert. Le cycle d’impulsion (pulsé)
consiste a élever a la fois la tension ainsi que I’intensité sous forme de pic de sorte a libérer la
goutte fondue au sein du plasma de I’arc ¢électrique et la projeter vers le bain fondu. Comme
exposé plus tét en Figure 1-24, ce mode de transfert se produit lorsque 1’énergie de soudage est
plus haute que pour le mode de transfert par court-circuit. Les parameétres électriques de ce
cycle spécifique sont exposés en Figure 1-26.
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Figure 1-26. Vitesse de dévidage du fil, courant et tension au cours du cycle CMT-Pulsé [106,107].

Le mode CMT-P est donc caractérisé par la succession de plusieurs cycles CMT (tel que décrit
plus haut) suivi de plusieurs cycles d’impulsions. Le cycle de transfert CMT est alors réalisé
normalement. Une seconde phase caractérisée par un transfert pulsé apparait. Au cours de cette
phase, le fil est approché de la piéce et la gouttelette de métal fondu est projetée simultanément
vers le bain fondu. A chaque pulse de courant correspond le détachement d’une gouttelette de
métal d’apport fondu. L'arc électrique est rompu pour laisser place & nouveau au cycle de
transfert CMT. La fréquence d’apparition de transferts pulsés est dictée par les parametres du
procédé, cette derniére permet d’élever 1’énergie de soudage au-dela des limites du CMT et
d’ajuster finement 1’énergie déployée. Ainsi, plus il y aura de cycles d’impulsion, plus I’énergie
déployée au cours du procédé sera élevée.
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4.2.4. Choix d’une source d’énergic en WAAM

Pan et al. [108] dressent dans le Tableau I-2 pour différentes sources d’énergie disponibles leurs
spécificités lors de leur utilisation en WAAM. Le taux de dépdt des procédés WAAM reposant
sur le procédé MIG/MAG (GMAW) est 2 a 3 fois plus élevé que ceux obtenus avec les
techniques issues des procédés TIG (GTAW) ou Plasma (PAW). Cependant, la fabrication
additive arc-fil basee sur le MIG/MAG est généralement moins stable en raison du lien
indissociable qui existe entre les parameétres de I’arc électrique et le dévidage du métal d’apport.
Ainsi, lors de trajectoires spécifiques ou de conditions particuliéres de dépot, le MIG/MAG ne
permet pas de corriger en ajustant les parameétres électriques. La modification de ces derniers
engendre irrémédiablement la modification de la vitesse d’apport du métal et peut donc générer
plus de fumées ou de projections que les autres sources d’énergie dans lesquelles le métal est
apporté de fagon indépendante. Le choix de la source d’énergie employée en WAAM influence
directement les conditions de dépot, 1’état métallurgique final ainsi que la cadence de
production de la piece ciblée.

Technique de WAAM  Source d'énergie  Taux de dépdt moyen Spécificités

Electrode non fusible
Apport de fil dissocié de la
source d'énergie
TIG (GTAW) TIG 1a2kghh Rotation de la torche de soudage
et de I'apport de fil nécessaires
pour réaliser certaines
trajectoires
Electrode consommable
MIG/MAG standard 3a4kg/h Stabilité de I'arc médiocre
(projection de matiére)
Electrode consommable
Faible énergie de soudage
MIG/MAG (GMAw) Cold Metal Transfer 243 kg/h Grande fenétre de paramétres
(CMT) o
d'utilisation
Pas de projections
Deux sources de métal d'apport
MIG/MAG tandem 6 a8 kg/h Facilité de mélange et de
contréle de la composition
Electrode non fusible
Apport de fil dissocié de la
source d'énergie
Plasma (PAW) Plasma 22a4kglh Rotation de la torche de soudage
et de I'apport de fil nécessaires
pour réaliser certaines
trajectoires

Tableau I-2. Comparaison des différentes sources d’énergies employées en WAAM [108].
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Jusqu'a présent, les technologies de fabrication additive reposant sur les procédés de soudage
TIG et soudage plasma se sont revélees étre plus fiables pour le WAAM, avec moins de
problémes de projections, d’excés de chaleur, de distorsions ou de porosités par rapport a celles
basées sur le procédée MIG/MAG et ses variantes. Toutefois, pour ces deux technologies, le fil
n'est pas amené de maniére coaxiale a 1’arc, nécessitant des modifications des parameétres
électriques au cours du processus a chaque changement de direction de soudage. Et méme si de
nombreux systémes de soudage robotisés permettent d’orienter la buse d'alimentation du fil
pour la faire correspondre a la direction de soudage, 1I’impact sur la stabilit¢ du dépot n’est
actuellement pas totalement maitrisé [109], méme si les travaux de Martina et al. [89] présentent
des voies d’amélioration de I’utilisation du procédé plasma en WAAM. Le procédé MIG/MAG,
en particulier le mode de transfert CMT, est un candidat de choix pour I’utilisation en WAAM
en raison de sa faible énergie déployée, de la coaxialité de la source d’énergie et du fil d’apport
ainsi que de sa capacité & emettre moins de projections grace a son transfert contrélé. 1l est
particulierement étudié pour déposer des matériaux tels que les alliages d’aluminium ou les
aciers [98].

4.2.5. Développements récents en WAAM

Les technologies relatives au WAAM ont fait 1’objet de nombreux développements au cours
des dix dernieres années. Tous procédés confondus, le nombre de publications scientifiques
traitant de WAAM augmente de facon tres rapide. Au cours du premier trimestre 2020, on
dénombre déja plus de 100 références mentionnant cet acronyme. Les travaux de Wu et al. de
2018 [110] sont les plus récents permettant de faire le point sur les développements de cette
catégorie de procédés. Mais 1’évolution rapide de cette technologie, environ 11 publications par
semaine au cours du premier trimestre 2020, rend difficile la réalisation d’un bilan exhaustif.
En raison de la nature tres complexe de la fabrication additive arc-fil, de nombreux aspects du
procédé sont étudieés [110] :

- le développement et I’amélioration du procéde,

- Dinteraction procédé/matiere et I’emploi de différents matériaux,

- laqualité et les performances des piéces produites,

- le choix et la programmation des stratégies de fabrication,

- lamodélisation du procédé et la prévision des phénomeénes physiques liés,
- lasurveillance et le contrdle du procédé en cours de fabrication.

De nombreux auteurs recommandent de procéder a un examen systématique des propriétés des
divers matériaux fabriqués par WAAM [72,110-112]. Un résumé schématique des axes de
recherche actuels et futurs visant a développer et & améliorer la WAAM proposé par Wu et al.
[110] est présenté en Figure 1-27.
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Figure 1-27. Résumé des sujets de recherche actuels et futurs concernant le WAAM [110].
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Les technologies de fabrication additive arc-fil connaissent une forte expansion et montent
rapidement en maturité. Cependant, le développement d’un procédé de WAAM commercial est
un défi interdisciplinaire, qui intégre le développement de procedés de soudage, de matériaux
adaptés et la conception de systémes de contrdle et d’asservissement. Les recherches menées
ces derni¢res années dans ce domaine sont encourageantes. L’impression de nombreux
matériaux métalliques tels que des aciers, des alliages de titane, des alliages d’aluminium, ou
encore des alliages de nickel est désormais possible en WAAM [9,110]. Un exemple de réussite
est donné en Figure 1-28 par la reproduction a I’échelle 1/3 d’une pale creuse d’hélice de bateau
réalisée par Centrale Nantes en partenariat avec Naval Group [113].

FACTURING :
JELLER

Figure 1-28. Démonstrateur d’une pale d’hélice de bateau imprimée par WAAM par Naval Group et I’Ecole
Centrale Nantes [113].

Ce démonstrateur en acier inoxydable a nécessité une centaine d’heures d’impression et une
maitrise importante du procédé de WAAM (MIG-CMT) utilisé. La piéce finale pése plus de
300 kilogrammes soit une réduction de prés de 40 % par rapport aux pales congues a I’aide de
procédés conventionnels (fonderie et usinage) [113].
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5. Description du matériau de I’¢tude, I’alliage d’aluminium 6061

5.1.L’aluminium et ses alliages

Les alliages d’aluminium présentent des propriétés particulierement intéressantes dans le
monde industriel. Tout d’abord, ils allient 1égereté et résistance. Leur densité est proche de
2700 kg.m™ et la résistance mécanique spécifique de certains de ces alliages est
particulierement élevée. lls présentent des propriétés physico-chimiques tres adaptées pour
diverses applications (résistance a la corrosion, conductivités thermique et électrique élevées,
ductilité, malléabilité, aptitude aux traitements de surface, propriétés réfléchissantes).
L’aluminium est recyclable a 100 % et son recyclage ne requiert que 5 % de I’énergie utilisée
pour le produire [114]. On notera qu’environ 75 % de ce métal produit depuis 1880 est encore
en utilisation aujourd’hui aprés réutilisation [114]. De plus, il est disponible et présent en
quantité : c’est le troisieme élément le plus abondant dans la croGte terrestre (représentant 8 %
de la masse totale de la Terre) [114]. Les alliages d’aluminium sont classés en séries en fonction
des éléments d’alliage principaux qui les composent. Ils sont subdivisés en deux groupes : les
alliages durcis par écrouissage et/ou solution solide (séries 1000, 3000, 4000 et 5000, ainsi que
certains 8000) et ceux durcis par précipitation (séries 2000, 6000 et 7000, ainsi que certains
8000) [115]. Pour ces derniers, le durcissement est réalisé lors d’un revenu ou d’une maturation
(ou une combinaison des deux) de ’alliage a 1’état remis en solution. Lors du vieillissement,
c'est la précipitation fine de phases intermétalliques durcissantes qui est alors responsable du
bon comportement mécanique de ’alliage. Les traitements thermiques généralement utilisés
sur les alliages d’aluminium sont récapitulés dans le Tableau I-3.

Mise en solution Ecrouissage Traitements thermiques finaux Nomenclature
MQri T4
non Revenu T6
. Sur-revenu T7
oul Ecroui puis mari T3
oui Ecroui puis revenu T8
Revenu puis écroui T9

Tableau 1-3. Récapitulatif des désignations normalisées liées aux différents états métallurgiques d'un alliage
d'aluminium préalablement mis en solution [116].

Parmi les alliages durcis par précipitation, on retrouve différentes compositions. La
composition en éléments d’alliage permet la formation de différents types de précipités, ainsi
les alliages de la série 2000 sont composés principalement d’aluminium et de cuivre, les alliages
de la série 6000 d’aluminium, de magnésium et de silicium et les alliages de la série 7000
d’aluminium et de zinc. Dans cette étude, c’est un alliage de la série 6000 qui sera étudié.
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5.2.L’alliage d’aluminium 6061
5.2.1. Généralités et utilisation dans 1’industrie

L’alliage d'aluminium a durcissement structural 6061, initialement appelé « alliage 61S », a été
développé en 1935 [117]. C’est I’alliage le plus utilisé de la série 6000 [114]. Il est souvent
choisi comme matériau de structure en raison de ses bonnes propriétés mécaniques, conférées
notamment par la précipitation fine de phases riches en Mg et Si, au regard de sa densité. C’est
la raison pour laquelle il est notamment trouvé dans des applications aéronautiques, navales ou
automobiles [114]. Cet alliage est alors utilisé pour des piéces de structure, souvent de grandes
dimensions. Il est, par exemple, employé pour la fabrication des pi¢ces de fuselage d’avions,
pour des parties de structure des ailes ou encore des chassis de voitures [114]. Il est aussi
employé dans le domaine du batiment ou il est alors employé pour la réalisation de pieces
architecturales [114]. Cet alliage se préte tout particulierement bien aux applications maritimes
ou extérieures car il dispose de propriétés physico-chimiques intéressantes (basse densite,
résistance a la corrosion, conductivités thermique et électrique élevées ...).

5.2.2. Propriétés physiques et mécaniques

Sa composition nominale telle que décrite par la norme NF-EN-573 [118] est indiguée dans le
Tableau 1-4 et ses propriétés physiques et mécaniques principales sont rapportées dans les
Tableau I-5 et Tableau 1-6.

Eléments Mg Al Si Cr Fe Ti Zn Mn Cu
6061 Composition nominale 0,81 - bal 040- 0,04- max max max max 0,15-
(Yomassique) 1,20 080 03 070 015 025 015 0,40

Tableau I-4. Composition massique de I'alliage d'aluminium 6061 selon la norme NF-EN-573 [118].

. Dilatation Gl Conductivité
Intervalle de Masse volumique s thermique .
fusion (°C) (kg.m™) (I '?ﬁ'gqlf) massique (t\?\? ';:T{qlgﬁ)
Hm. (I.kgL.KY) M
582 - 652 2700 23,6 896 167

Tableau I-5. Propriétés physiques de l'alliage d'aluminium 6061 T6 a 20°C [118].

Module d'Young Limite d'élasticité Contrainte a la Allongement & la rupture
(GPa) (MPa) rupture (MPa) (%)
69,5 280 318 16

Tableau I-6. Caractéristiques mécaniques de l'alliage d'aluminium 6061 T6 a 20°C [118].
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5.2.3. Microstructures

La nuance 6061 posséde une microstructure complexe. Elle est composée de phases que 1’on
peut observer a différentes échelles, certaines d’entre elles sont de taille micrométrique,
cependant, les précipités responsables du durcissement sont de taille nanométrique. Ces
précipités sont obtenus au cours du traitement thermique de revenu. Dans cette partie, nous
¢tudierons les phases présentes dans 1’alliage 6061 associées au pic de durcissement.

Les phases micrométriques
e Précipités Mg>Si grossiers

A 1état brut de coulée, I’alliage 6061 posséde une structure dendritique, dans laquelle les
¢léments d’alliage sont répartis de fagon hétérogéne, ainsi que des précipités MgoSi formés aux
joints de grains lors du refroidissement lent de la billette [119]. Effectivement, le Mg et le Si
sont regroupés dans les zones interdendritiques, soit dans les précipités grossiers de Mg.Si ou
bien simplement ségrégés dans 1’espace interdendritique solidifiant en dernier. On effectue
alors une homogénéisation a une température proche de 530 °C afin de dissoudre les précipités
grossiers de Mg2Si et de réduire les ségrégations de Mg et Si dans I’espace interdendritique. La
Figure 1-29 expose la position de 1’alliage 6061 au sein du diagramme de phases du systeme
pseudo-binaire Al-Mg2Si [120]. En raison de leur grande taille, conduisant a une incohérence
cristallographique avec la matrice d’aluminium, et de leur faible densité numérique, ces
précipités ne participent pas au durcissement de l'alliage. La précipitation grossiére de phase f
(Mg2Si) (Figure 1-30) contribue méme a limiter le durcissement des alliages Al-Si-Mg puisqu'elle
diminue la quantité de Mg et de Si disponible pour la précipitation a I'échelle nanométrique de
la phase B’ responsable du durcissement [121].

Position du 6061
e

P

= Liquud

595°C
—1.85%

Temperature (°C)

o + Mg,S1

0 ] |
Al 1 16 2 3

wt.% Mg, Si

Figure 1-29. Diagramme de phases du systéme pseudo-binaire Al-Mg.Si [120].
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e Intermétalliques au fer

Les phases intermétalliques riches en fer, ac-Ali2(FexMn1.x)3Si sont formées lors du traitement
thermique d’homogeénéisation. De la méme maniere que les précipités B, ces phases (IM-Fe)
sont grossieres (Figure 1-30) et ne participent pas directement aux mécanismes de durcissement
de I’alliage [121].

A S |
Coarse Sl o
.  Mg,Si o =i
' !

Figure 1-30. Micrographie de l'alliage 6061 exposant les précipités grossiers Mg.Si et les intermétalliques au fer
IM-Fe [121].

Malgreé les traitements thermiques de précipitation (homogénéisation, trempe et revenu T6), on
constate, sur la Figure 1-30, présentant deux images obtenues en microscopie électronique a
balayage (MEB) en contraste chimique (électrons rétrodiffusés) d’un alliage 6061 traité a 1’ état
T6 [121], que des phases intermétalliques de forme allongée et des précipités intergranulaires
globulaires sont encore présents. Ces phases grossiéres, de taille micrométrique, qui sont soit
des précipités grossiers de Mg.Si soit des particules intermétalliques riches en Fe sont souvent
qualifiées de phases constituantes [121]. En plus de ne pas participer au durcissement et
d’appauvrir la matrice en éléments d’alliage, ces phases sont nocives pour les caractéristiques
mécaniques de I’alliage car elles peuvent agir comme des zones de concentration de contraintes.

Phases nanométriques

A I’échelle nanométrique, la nature des phases présentes ainsi que leur mécanisme de formation
ne sont pas totalement identifiés. Nous nous concentrerons sur les deux types de phases
majoritairement présentes dans 1’alliage : les dispersoides et les phases de type B. Ainsi les
phases L, B, Q, Q’ etc. seront détaillées au besoin dans les chapitres.

e Dispersoides

C’est lors du traitement thermique d’homogénéisation que des dispersoides riches en Cr, Mn et
Fe sont formés - leur précipitation débutant vers 400 °C [122]. Ces précipités ont un effet assez
limité sur les propriétés mécaniques. La Figure 1-31 présente une image MET des dispersoides
au sein d’un alliage Al-Mg-Si aprés un chauffage continu jusqu’a 460 °C [122]. En raison de
leur densité assez élevée et de leur grande stabilité thermique, ils jouent un réle important sur
les processus de restauration, de recristallisation et de croissance des grains, retardant ces
phénomeénes en épinglant les interfaces cristallines. Enfin, leur réle principal est de servir de
sites de nucléation pour la précipitation de la phase durcissante [122]. Les dispersoides sont de
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composition a-Al(Mn-Cr-Fe)Si. La maniere dont se forment ces dispersoides n'est pas encore
complétement comprise.

Une observation importante est la tendance des dispersoides a avoir une distribution tres
hétérogene dans l'alliage. Cette tendance dépend aussi fortement du traitement thermique. Des
observations indiquent qu‘une vitesse de chauffage lente favorise une distribution uniforme de
ces dispersoides.

Figure 1-31. Image MET en champ clair de dispersoides au sein d’un alliage Al-Mg-Si [122].
e Phases durcissantes de type 3

La phase B, qui est responsable du durcissement maximum de 1’alliage, apparait lors du revenu
suivant I’hypertrempe. Nous détaillerons ici la séquence de précipitation depuis 1I’hypertrempe
jusqu’au sur-vieillissement. Nous ferons ainsi, un tour d’horizon des précipités présents dans
I’alliage sous ses différents états métallurgiques. L alliage 6061 se distingue des autres alliages
Al-Mg-Si notamment par la présence de cuivre dans sa composition. C’est pourquoi il est
considéré par certains auteurs comme faisant partie des alliages Al-Mg-Si-Cu, sous-division de
la série 6000. Cet élément influe sur les propriétés et la microstructure des alliages Al-Mg-Si.
Un ajout de cuivre de plus de 0,1 % en masse dans les alliages Al-Mg-Si modifie
significativement la séquence de précipitation [121,123-125].

La séquence de précipitation des alliages Al-Mg-Si-Cu est détaillée ci-dessous [126] :

SSS =» amas de soluté (Mg et Si) =» zonesGP = B°,L,C,QC,S,QP =2 ., Q =2 Q,B
stable

- L’abréviation SSS signifie solution sursaturée en éléments d’alliage, elle est obtenue
lors de I’hypertrempe. La vitesse de refroidissement doit €tre importante (supérieure a
10 °C/s [116]), afin principalement de figer les éléments d’alliage non précipités ainsi
qu’une forte concentration en lacunes. L’exces de lacunes va favoriser la diffusion des
¢léments d’alliage qui formeront par la suite des clusters de maniére spontanée a
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température ambiante [127]. Apres le traitement thermique de mise en solution et
I’hypertrempe, on trouve donc la matiere sous forme de solution solide métastable
sursaturée en ¢léments d’alliage.

La forte vitesse de refroidissement permet également d’éviter la précipitation parasite
de phases aux joints de grains. Il est important que tous les solutés participant a la
précipitation des phases durcissantes soient bien en solution solide a I’issue de
I’hypertrempe et non partiellement précipités lors du refroidissement suivant la mise en
solution. Par exemple, les précipités grossiers présents dans les régions des joints de
grains engendrent des déplétions en solutés. On assiste alors a 1’apparition de zones
libres de précipités durcissants aux abords des joints de grains (aussi nommes precipitate
free zone ou PFZ) [77].

Les amas de Mg ou Si, sont des enrichissements locaux en éléments d’alliage et ne sont
pas définis réellement comme des précipités. 1l est par conséquent tres difficile de les
observer a 1’aide des techniques comme la sonde atomique tomographique ou la
microscopie electronique en transmission.

Au cours du traitement thermique de vieillissement, les amas se transforment
progressivement en zone de Guinier Preston (GP). Ces zones de GP sont des précipités
cohérents de taille nanométrique. Ces premiers précipités ont été observés par Dutta et
Allen [128] a I’aide d’un MET comme montré en Figure 1-32. Leur morphologie évolue
depuis la sphére a ’aiguille.

Figure 1-32. Image MET et cliché de diffraction associ€, d'une zone GP décrite comme un précipité de petite

taille ayant une forme allant du point a l'aiguille [128].

Les précipités p”, aussi appelés dans la littérature zones « GP Il » [129] en raison de
leurs dimensions, germent sur les zones GP jouant le rdle de sites de nucléation [130].
Ils se présentent sous la forme d’aiguilles d’environ 4 nm de diamétre et ne mesurant
pas plus de quelques dizaines de nanomeétres de long [129]. Les aiguilles de B”
précipitent suivant la direction <001> de la matrice d’aluminium, et leur densité
numérique, a 1’état T6, est d’environ 1022m™ [121]. La Figure 1-33 est une image MET
de précipités p’[131].
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Figure 1-33. Image MET de précipités B" apparaissant sous la forme d'aiguilles allongées dans la direction
<001> de la matrice d'aluminium [131].

C’est lors de la formation des précipités B que le durcissement maximal est observé et
que les caractéristiques mécaniques de 1’alliage sont maximales. Bien qu’aujourd’hui

discutée, la composition chimique des précipités 7, déterminée par Zandbergen et

al.

[132], est MgsSis. Si cette phase est associée au pic de durcissement des alliages de la
série 6000, c’est principalement car elle est tres fine et cohérente avec la matrice. La

température et le temps permettant 1’obtention de ces précipités sont d’environ 170
pour une durée d’au moins 10 h.

°C

- Unsur-revenu permet a la phase B~ qui est métastable de se transformer en de nouvelles

phases [133]. L’¢élément principal issu de cette décomposition est le précipité p’.

La

disparition de la phase B se produit au profit de la formation de la phase B’ qui a lieu
au tout début de la dissolution. Ces deux phases cohabitent donc jusqu’a la dissolution
totale de la phase ’’. Les précipités B’ ont une forme de batonnet de quelques centaines

de nanométres de long et de quelques dizaines de nanometres de diameétre [134,135].

Ils

sont semi-cohérents avec la matrice. Leurs structure et steechiométrie, MgoSis, ont été
déterminées par Vissers et al. [136] a 1’aide d’une méthode d’analyse d’images haute
résolution de MET couplée a de la modélisation. La Figure 1-34 présente une image MET

haute résolution d’un précipité .
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Figure 1-34. Image MET haute résolution d'un précipité p' [136].

- Ces phases évoluent au cours du sur-revenu pour former la phase . De composition
Mg.Si, la conversion des précipités P’ en précipités [ est responsable de
I’adoucissement de I’alliage au-dela du pic de dureté. Ils sont présents sous forme de
plaquettes de taille micrométrique et ils sont incohérents avec la matrice constituant
donc des obstacles aux dislocations moins efficaces. 1ls apparaissent sous la forme de
petits rectangles sur I’image MET présentée en Figure 1-35 car ils sont observés en coupe.

Figure 1-35. Image MET des précipités p [137].

Le Tableau I-7 récapitule les caractéristiques des principales phases durcissantes (de type ) dans
les alliages 6000 par ordre d’apparition dans la séquence de précipitation.
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Structure

Phases Forme Steechiométrie , Parametres de maille (nm)
Groupe d'espace
Cluster Mg, - Mg : Si
Si Sphérique 071 - -
Latte Mg:Si=1 CFC a=4,05
GPI L. . Monoclinique a=1,48 ; b=0,405 ; ¢=0,648 ;
Aiguille Mgo+yxAl7xySizy C2/m B=1053°
' L . Monoclinique  a=1,516 ; b=0,405 ; ¢=0,674 ;
'3 AIgUI”e MgSSlG C2/m B:105’3o
B Batonnet MgsSis Hex;‘gf”a' a=b=0,715, c=0,405, y=120°
Plaque . 5 _
B carrée Mg.Si Fm3m a=0,639

Tableau I-7. Résumé des propriétés des phases de type B suivant [121].

A 1’état T6, la phase p” n’est pas la seule présente, il existe une multitude de phases plus ou
moins représentées. Les alliages Al-Mg-Si-Cu permettent la coexistence de la phase ” avec les
phases L, Q’, C, S, QP et QC. Certaines de ces phases pourraient jouer un role sur le
durcissement de I’alliage, mais leurs réles ne sont pas encore entierement déterminés
[121,123,125]. Les travaux de Marioara et al. [133] tentent d’identifier les phases pouvant
coexister avec les précipités B”. Le Tableau 1-8 issu des travaux de Flament [121] résume les
caractéristiques cristallographiques de ces précipités.

Phases Forme Steechiométrie Structlure Parameétres de maille (nm)
Groupe d'espace
L Plaguette Mg/Si~1 - -
C . Monoclinique  a=1,032 ; b=0,405; ¢=0,81,
Plaquette Mg/Si~ 1,1 P2.:m B=101°
QC - i Hexagonal e o
Aiguille MgsSig PEom a=b=0,710 ; ¢c=0,405
S Hexagonal
Aiguille MgsSis ( phase QC a=b=0,7 ; ¢c=0,405
désorientée)
QP Hexagonal —h— -
Aiguille MgsAl:Siz P§2m 8=b=0,395; ¢=0,405
Hexagonal a=1,04; b=0,405
Q’ Latte Al; sMgs 6SizCus Hexagonal a=b=1,03 ; ¢=0,405 ; y=120°
A|4MQgSi7CU2 a=b=1,039 ; C=0,402
- Hexagonal — —
Q Aiguille AlsMgsSinCs PEom a=b=1,035-1,04 ; c=0,402-

0,405

Tableau I-8. Synthése des caractéristiques des précipités connus dans les systemes Al-Mg-Si-Cu, a I’exclusion
des phases constituantes, dispersoides et précipités B et leurs précurseurs métastables, d’aprés [121].
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6. WAAM d’alliages d’aluminium

6.1.Le soudage des alliages d’aluminium

Comme les autres alliages d’aluminium de la série 6000, I'alliage 6061 possede des limites
concernant sa soudabilité. Cette caractéristique est en partie pilotée par les propriétés physiques
de I’alliage. Le Tableau 1-9, ci-dessous, donne les propriétés physiques ainsi que le module
d’Young de I’alliage d’aluminium 6061 a 20 °C. Dans cette partie, nous exposerons les
problématiques liées au soudage de 1’alliage 6061 étudié dans ce travail de thése. Celles-ci
conditionneront directement le domaine d’applicabilit¢ du WAAM. Le soudage pour ce type
d’alliage est limité par sept phénoménes détaillés ci-apres.

Propriété Symbole Valeur Unite
Masse volumique ) 2698 kg.m?
Point de fusion (1013 mbar) Tf 660,45 °C
Capacité thermique massique Cp 897 JkglK'1
Conductivité thermique A 237 wW.mtlK?
Coefficient de dilatation thermique linéique o1 23,1 108, K1
Module d"Young E 69000 MPa

Tableau I-9. Propriétés physiques de l'alliage d'aluminium 6061 a 20 °C [138].
6.1.1. La conductivité thermique

La conductivité thermique de I’alliage d’aluminium 6061, comme celle de tous les alliages
d’aluminium, est treés supérieure a celle de I’acier. L’énergie thermique fournie lors du procédé
de soudage est donc rapidement dissipée au travers de la piece. C’est la raison pour laquelle,
malgré sa température de fusion relativement basse (= 660 °C), il nécessite des énergies de
soudage comparables a celles utilisées sur les aciers [138].

6.1.2. Le module d’élasticité

La nuance 6061 a, malgré tout, pour avantage sa grande conductivité thermique, qui limite les
gradients de température, et donc I’apparition des contraintes résiduelles. De plus, il présente
un module d’élasticité faible (69,5 GPa) qui limite I’amplitude de ces derniéres [139,140].

6.1.3. Le coefficient de dilatation thermique linéique

Cependant, son coefficient de dilatation thermique linéique est élevé favorisant I’apparition des
contraintes pour un gradient thermique donné. Pour limiter I’apparition de contraintes trop
importantes en soudage, il est ainsi préférable de souder sans brider, de sorte a permettre une
liberté de mouvement aux piéces. Cette liberté limite les efforts répétes provenant des
dilatations et des retraits thermiques [139,140] mais peut entrainer des déformations
importantes.
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6.1.4. La couche d’oxyde

L’aluminium se revét d’une pellicule protectrice d’oxyde de facon spontanée au contact de
I’oxygene présent dans 1’air. Cet oxyde, aussi connu sous le nom d’alumine, a une température
de fusion tres élevée (= 2000°C). Lors des opérations de soudage, cette couche superficielle
peut empécher une bonne liaison entre le métal de base et le métal déposé. On réalise alors
généralement un décapage mécanique de pré-soudage. La nouvelle couche d’oxyde qui sera
instantanément formée présentera alors une épaisseur plus faible et relativement homogene ne
contenant pas de polluants. Lors du soudage, 1’utilisation d’une protection gazeuse avec un gaz
neutre comme 1’argon, 1I’hélium, ou des mélanges de ces deux gaz permet de limiter le
développement de 1’oxyde au sein de la soudure [139,140]. De plus, pour certaines techniques
de soudage (soudage par résistance notamment), I’alumine peut jouer un role d’isolant

électrique.
6.1.5. Les porosités

La présence de porosités dans les soudures est commune a tous les alliages d’aluminium. Leur
apparition est due a la différence de solubilité¢ de 1’hydrogéne dans I’aluminium liquide et
solide, celle-ci étant largement plus élevée dans 1’aluminium liquide que dans I’aluminium
solide [141,142].
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Figure 1-36. Evolution de la solubilité de I’hydrogéne dans 1’aluminium pur en fonction de la température [142].

Lors de la solidification, la concentration maximale en hydrogéne dans 1’alliage diminue
brutalement, I’extrayant de la solution solide pour former des bulles emprisonnées une fois la
solidification terminée. Ce phénomeéne a lieu lorsque la vitesse de solidification est plus rapide
que la vitesse de dégazage. La présence de porosites peut étre renforcée par la présence de
substances riches en hydrogene (graisse, eau, huile) qui contaminent la surface des piéces et
des métaux d’apport. Lors de 1’opération de soudage, 1’arc électrique dissociera les eléments
des polluants produisant de I’hydrogene. Les porosités affectent fortement les caractéristiques
des pieces produites en fabrication additive. Le taux, la taille et la forme des porosités sont des
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indicateurs permettant d’évaluer la santé de la matiere [139,140,143]. Le procédé MIG-CMT
et MIG-CMT pulsé sont réputés pour limiter les projections de matiére. Cependant, ils ne
permettent pas de limiter le taux de porosité. La Figure 1-37 expose des micrographies observées
par Fang et al. [12] d’alliages d’aluminium 2219 élaborés par WAAM avec le procédé MIG
utilisant les modes de transfert CMT (Figure 1-37 (a)) et CMT-P (Figure 1-37 (b)). En Figure 1-37
(c), on peut observer un rechargement homogene en 6061 réalisé dans le cadre des travaux de
Benoit [77] (réalisé avec du fil en 6061 sur une tdle en 6061).

Figure 1-37. Micrographies d’alliages d’aluminium 2219 [12] élaborés par WAAM avec le procédé MIG
utilisant les modes de transfert (a) CMT et (b) CMT-P et d’un (c¢) rechargement homogéne en 6061 dans le cadre
des travaux de thése de Benoit [77].

6.1.6. La fissuration a chaud

L’alliage 6061 présente une tres forte sensibilité a la fissuration a chaud. Ce défaut apparait au
niveau du front de solidification. Il correspond a I’ouverture irréversible d’espaces
interdendritiques encore non solidifiés, sous I’effet des contraintes d’origine thermique induites
par le soudage. Ces contraintes sont dues au retrait de solidification (consequence de la
différence de densité entre le liquide et le solide) et aux contraintes thermiques (conséquence
de la présence de gradients thermiques et de la forte rétractation thermique de 1I’aluminium)
[144]. Quatre étapes, illustrées en Figure 1-38, permettent de décrire la solidification d’un cordon
de soudure et d’expliquer ce phénomeéne :

- La premiére est la formation de dendrites entre lesquelles le métal liquide circule
facilement. La phase solide est dispersée et la phase liquide est continue.

- Laseconde étape est I’avancée de la solidification. Les dendrites croissent alors jusqu’a
entrer en contact les unes avec les autres pour former un réseau solide continu. La
température de cohérence est alors définie par la température permettant le début de la
formation d’un squelette solide. Elle correspond a une fraction de solide dite de
cohérence qui est de I’ordre de 0,9 pour I’alliage 6061 [145]. Au cours de cette étape,
les phases solide et liquide sont continues, mais le liquide circule encore librement dans
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le réseau solide en cours de formation. Les sollicitations provenant du soudage
commencent a s’exercer sur le réseau solide formé et sont accommodées par le
déplacement du liquide.

- Lors de la troisiéme étape, la solidification se poursuit. La croissance des dendrites va
jusqu’a réduire fortement, voire fermer les canaux interdendritiques. Le liquide ne peut
donc plus circuler et accommoder les déformations. Le réseau solide n’a pas encore
coalescé et il ne posséde pas les caractéristiqgues mécaniques suffisantes pour resister
aux sollicitations produites lors du soudage, ce qui peut conduire a 1’apparition de
fissures. C’est au cours de cette étape que le matériau est donc sensible a la fissuration
a chaud. Le domaine de température correspondant a I’intervalle de fragilité de ’alliage
est appelé « Brittle Temperature Range » (BTR). Cet intervalle de fragilité se termine
au niveau de la fraction solide dite de coalescence a partir de laquelle le matériau devient
suffisamment résistant aux déformations imposées par le refroidissement suite au
soudage.

- La derniére étape correspond a la formation de ponts solides interdendritiques qui
conférent au squelette solide les propriétés mécaniques suffisantes pour supporter les
déformations engendrées par le soudage. On atteint alors la fraction de coalescence qui,
pour I’alliage 6061, est estimée a 0,97 [145]. L’alliage continue ensuite a se solidifier et
se renforcer jusqu’a atteindre 100 % de phase solide.
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Figure 1-38. Schéma de I’évolution de la fraction de solide et de 1’apparition du phénoméne de fissuration a
chaud dans les soudures, issu des travaux de Niel [146].

La fissuration a chaud est, entre autres, déterminée par la composition de I’alliage. La Figure I-
39 (a), ci-dessous, présente le risque de fissuration a chaud de différents alliages Al-Mg-Si. Le
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6061 a de forts risques de produire des fissures, car il posséde une composition qui le place
proche du maximum sur ce graphique. La photographie, en Figure 1-39 (b), montre une fissure
produite par une opération de soudage sur 1’alliage 6061 [139]. Une fagon relativement simple
de voir si un alliage d’aluminium a un fort risque a la fissuration a chaud est de calculer son
intervalle de solidification (Tiiquidus-Tsolidus). Si celui-ci est important alors le risque est grand.
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Figure 1-39. (a) ensibilité a la fissuration a chaud des alliages Al-Mg-Si. Le rectangle rouge désigne la zone
correspondant a la composition de 1'alliage 6061. Les lignes d’iso-valeur représentent les longueurs de fissures
apparaissant lors d'un soudage homogene [77]. ; (b) image d’une fissure a chaud suite au soudage MIG de la
nuance 6061 [139].

6.1.7. Vaporisation d’éléments d’alliage

Du point de vue métallurgique, il faut tenir compte de la réactivité chimique et de la volatilité
de certains éléments d’alliage [4]. Le cuivre est, par exemple, sujet a 1’oxydation. Le
magnésium et le zinc contenus dans 1’alliage 6061 possedent des pressions de vapeur saturante
nettement inférieures a celle de I’aluminium et sont donc, quant a eux, susceptibles d’étre
vaporisés. Les travaux de Block-Bolten et al. [147] se focalisent sur cette problématique. Ils
constatent, dans le cas de 1’alliage 6061, que les vapeurs sont essentiellement issues d’un
mélange des deux éléments Zn et Mg. La Figure 1-40 montre les proportions massiques de Mg
et de Zn vaporisées pour différentes énergies de soudage.
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Figure 1-40. Vaporisation des éléments Mg et Zn en fonction de I'énergie de soudage déployée [147].

La composition des fils d’apport en soudage est généralement modifiée pour compenser les
pertes provenant des phénomenes de vaporisation ou d’oxydation. La composition de 1’alliage
peut donc, elle aussi, étre modifiée par ’opération de soudage. Cette modification de la
composition peut jouer un rdle sur la proportion d’éléments d’alliage disponibles lors de la
précipitation. Par conséquent, les phases durcissantes (taille, composition, forme, fraction
volumique...) peuvent étre modifiées entrainant un changement des caractéristiques
mécaniques de 1’alliage. Les travaux plus récents de Yuan et al. [148] montrent que les mémes
phénomeénes se produisent en WAAM et que, tout comme en soudage, la vaporisation
d’¢éléments d’alliage peut étre influencée par les parameétres du procédé. La Figure 1-42 montre
1I’évolution de la perte en magnésium en fonction du courant et de la vitesse de déplacement de
la torche de soudage par procédé TIG pour un alliage Al-Mg (AA5356).
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Figure 1-41. Effet des paramétres expérimentaux sur les pertes en magnésium (a) courant ; (b) vitesse de
déplacement de la torche de soudage [148].
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6.1.8. Précipitation

Une autre problématique subsiste lorsque 1’on intervient sur la température de cet alliage. La
microstructure est fine et composée de nombreux éléments. Leur apparition est grandement
conditionnée par les températures subies lors de son éelaboration [120,121,149-151]. Lors de
I’opération de soudage, la dissolution des phases durcissantes entraine des pertes de
caractéristiques mécaniques. Celles-ci pourront étre en partie restaurées aprés un revenu.
Cependant, comme le montre la Figure 1-43 issue des travaux de Myhr et al. [151] qui schématise
I’influence d’une opération de soudage sur les microstructures responsables du durcissement
d’un alliage Al-Mg-Si, des précipités grossiers B’ sont retrouves apres soudage et traitement
thermique post-soudage dans la partie de la Zone Affectée Thermiquement (ZAT) la plus
éloignée de la Zone Fondue (ZF). Ces derniers ne permettent pas un durcissement aussi efficace
que dans le reste de la ZAT ou 1’on va retrouver des précipités B”. Sur la Figure 1-43 (a) est
représenté le matériau au pic de durcissement, présentant une distribution homogéne de
précipités fins. En Figure 1-43 (b), aprées soudage, dans la ZAT proche de la ZF, le matériau est
entierement dénué de précipités. Il a subi I’équivalent d’une mise en solution suivie d’une
hypertrempe. En s’¢loignant de la zone fondue, aux extrémités de la ZAT, on constate la
croissance des précipités B’’ et I’apparition de précipités B’ en raison de I’¢lévation de
température. Cette derniére est suffisamment haute pour permettre aux précipité B’ d’évoluer
sans pour autant les remettre en solution. En Figure 1-43 (C), un revenu post-soudage a été réalise.

La ZAT proche de la ZF, qui était dénuée de précipités précédemment, permet a nouveau la
précipitation de la phase B’ fine. Les précipités plus éloignés de la ZF restent cependant plus
grossiers qu’a 1’état initial.
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Figure 1-42. Représentation schématique de 1’évolution de la microstructure aprés soudage puis traitement
thermique post soudage dans un alliage Al-Mg-Si (AA : Artificial ageing ; W : welding ; PWHT : post weld heat
treatment) [151].
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Malgré toutes ces problématiques, les développements dans le milieu du soudage ont tout de
méme permis de parvenir a souder de nombreux alliages d’aluminium. La plupart des alliages
des séries d’alliages 1000, 2000, 3000, 4000 et 5000 peuvent étre soudés de maniére homogéne
(la composition du métal d’apport est la méme que celle du matériau de base que I’on souhaite
souder). Pour éviter I’apparition de fissuration a chaud, les séries 6000 et 7000 nécessitent
I’apport d’un métal tiers afin de joindre les parties a assembler. Le plus souvent, un alliage des
séries 4000 ou 5000 (meilleure tenue mécanique de la ZF avec cette derniére) est utilisé [140].
Cependant les développements récents dans le domaine du soudage réalisés sur le procedé MIG
utilisant le mode de transfert CMT, ont permis d’envisager le soudage homogene de ces deux
séries particulierement délicates a assembler [90,152—155].

6.2.Développement du WAAM d’alliages d’aluminium

Bien que reposant sur des procédés de soudage, le WAAM nécessite ses propres parametres
afin de déposer de la matiére de facon satisfaisante. Les études récentes sur la WAAM montrent
que seules les séries 2000 [5,9,12,156-163], 4000 [6,9,80,110,164-166] et 5000
[6,9,80,86,110,154,158,160,165,167-170] peuvent étre déposées avec succes. Les travaux
récents de Derekar et al. [9] ainsi que ceux de Wu et al.[110] décrivent le développement du
WAAM d'alliages d’aluminium des séries 6000 et 7000 comme absolument nécessaire pour
rendre le WAAM d’alliages d’aluminium réellement attractif commercialement. Les évolutions
dans le monde du soudage ont permis d’améliorer la soudabilité de ces alliages d’aluminium et
ont démontré la possibilité de réaliser des assemblages homogenes avec ces séries. En revanche,
a I’heure actuelle aucune étude ne s’est intéressée a I’impression 3D de ces alliages a I’aide de
la technologie WAAM.

6.2.1. Microstructures

Pour les alliages d’aluminium, la littérature montre que les microstructures des pieces ¢laborées
par WAAM sont complexes et dépendent fortement des paramétres employés lors du dép6t.

Grains
e Taille de grains

La taille des grains dans les piéces produites par fabrication additive est influencée par plusieurs
facteurs. La vitesse de refroidissement est I'une des variables les plus importantes pour
déterminer la taille des grains. Une structure de grains plus fine est obtenue lorsque la vitesse
de refroidissement est plus élevée car les temps de croissance des grains sont plus courts.
Généralement, la vitesse de refroidissement diminue a mesure que la hauteur du la construction
augmente [171]. Une vitesse de refroidissement locale plus faible dans la couche supérieure
donne donc lieu a la présence de grains dont la taille est plus importante dans les couches
inférieures [172]. La stratégie de dépdt joue également un réle important sur la taille des grains.
La croissance compétitive de grains colonnaires genére peu de grains, dont la taille est donc
plus importante [173,174].
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e Morphologie des grains.

Deux types de microstructures sont observés en WAAM, des grains colonnaires et des grains
équiaxes [70,169]. Les phénomeénes a I’origine de la formation de ces microstructures sont
détaillés dans le chapitre 3. Les grains colonnaires sont les plus fréguemment observés. Ces
derniers proviennent de la croissance compétitive des dendrites. Dans les matériaux CFC
comme les alliages d’aluminium, les dendrites, dont la direction cristallographique <100> est
colinéaire avec le gradient de chaleur, croissent de fagon privilégiée. C’est une des raisons pour
lesquelles la stratégie de fabrication et les parametres du procedé, qui imposent le gradient de
chaleur, dictent également les microstructures obtenues au sein des dépdts [175].

Recemment, Yehorov et al. [169] ont étudié I’influence de la stratégie de fabrication en
WAAM. Deux stratégies de fabrication ont été employées : unidirectionnelle (une seule
direction de dépét) et alternée (deux directions de dépot opposées). Les résultats concernant les
microstructures obtenues sont décrits en Figure 1-43 (a) pour la stratégie unidirectionnelle et
Figure 1-43 (b) pour la stratégie alternée. Dinda et al. [173] ont également montré, sur un
aluminium de la série 4XXX avec un procéde laser, que les différentes stratégies de fabrication
donnent lieu a différentes microstructures. Ces résultats sont présentés en Figure 1-43 () pour la
stratégie unidirectionnelle et Figure 1-43 (d) pour la stratégie alternée. En effet, le changement
de direction de solidification dans le cas de la stratégie alternée produit deux directions de
croissance pour les grains.

(a)

Figure 1-43. Microstructures issues de WAAM observées par Yehorov et al. [47] (a) stratégie unidirectionnelle ;
(b) stratégie alternée. Microstructures issues de DED-L, analyses EBSD par Dinda et al. [173] : (c)
stratégie unidirectionnelle ; (d) stratégie alternée.
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Ségrégation interdendritiques

A Tinterface liquide/solide lors du refroidissement, la solubilité en éléments d’alliage varie
localement. Cette variation de composition chimique locale est le phénomene a 1’origine des
micro-ségrégations. Effectivement, lors du refroidissement cette modification locale de
composition peut rester figée, emprisonnant ainsi certains éléments d’alliage dans les espaces
interdendritiques [176]. Les alliages d’aluminium les plus étudiés dans le cadre de la fabrication
additive arc-fil sont les alliages des séries 2000 et 4000 [9,110]. Dans I’ensemble des études
qui concernent les microstructures produites en WAAM, des ségrégations interdendritiques
riches en éléments d’alliage sont systématiquement observées [5,12,165,177]. L’étude de Fang
et al. [12] présente un exemple des microstructures observées juste aprés 1’élaboration par
WAAM dans un alliage d’aluminium de la série 2000 avec différents modes de transfert (Figure
1-44).

..r'\‘

SU3500 15.0kV 9. 1mm x1.00k

Figure 1-44. Micrographies MEB de I’aluminium 2219 ¢élaboré avec différents modes de transfert: (a) CMT ; (b)
CMT-ADV ; (c) CMT-P et (d) CMT-PADV [12].
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Précipitation

Il existe un nombre trés limité d’études qui concernent 1’état de précipitation apres une
opération de fabrication additive arc-fil dans les alliages d’aluminium. Une étude récente de Gu
et al. [177] a été menée sur un alliage déposé a 1’aide d’un fil congu spécialement pour la
fabrication additive arc-fil. L'alliage en question est composé d’ Al-Cu4,3-Mg1,5 et a été déposé
en MIG-CMT. Les microstructures et les propriétés mécaniques de cet alliage juste aprés dépét,
ainsi qu’apres un traitement thermique T6, ont été étudiées. Apres traitement thermique T6, ils
observent une augmentation des propriétés mécaniques grace a la formation de précipités de
type S’, généralement observés dans les alliages d’aluminium contenant du cuivre (Figure 1-45).
Ainsi, aprées traitement thermique, ils retrouvent des propriétés mécaniques (résistance
mécanique maximale et limite d’élasticité) supérieures a celles de 1’alliage 2024 qui est 1’alliage
industriel s’approchant le plus de cette composition faite spécifiquement pour le WAAM.

Figure 1-45. Images TEM de I’alliage Al-Cu4,3-Mg1,5 (a) brut de dép6t et (b) apreés traitement thermique T6
[177].

6.2.2. Propriétés mécaniques

En raison des microstructures particulieres obtenues dans les pieces issues de la fabrication
additive arc-fil, des propriétés mécaniques spécifiques sont observées.

Propriétés en dureté

La dureté est une mesure a la mise en ceuvre tres aisée pour les alliages métalliques, elle varie
d’un métal a ’autre et est conditionnée par I’état métallurgique du matériau. Les duretés de
nombreux alliages d’aluminium sont rapportées dans la littérature et sont généralement
supérieures ou égales a celles obtenues sur le méme matériau issu de forgeage [4]. Le méme
type d’observation a été faite par Benoit et al. [152] dans le cadre du rechargement homogéne
de I’alliage 6061 en MIG-CMT. La Figure 1-46 présente une macrographie d’une soudure
multipasses ainsi que les cartographies de dureté en coupe transverse associées. Deux états
métallurgiques sont étudiés : brut de rechargement et aprés un traitement thermique T6. A 1’état
brut de fabrication, la dureté est plus basse dans la soudure que dans le métal de base.
Cependant, apreés le traitement T6, la dureté est supérieure a cette valeur référence.
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Figure 1-46. (a) Soudure homogeéne en 6061 ; (b) Cartographie de dureté dans la soudure aprés un murissement a
température ambiante pendant une semaine ; (c) Cartographie de dureté dans la soudure apres un traitement
thermique T6 [152].

Propriétés en traction

Un récapitulatif des propriétés en traction pour différents alliages d’aluminium élaborés par
WAAM est présenté en Figure 1-47 [177]. Sur ce graphique, on observe une catégorie
intermédiaire nommée « Hybrid Manufactured » : les piéces ont été produites grace a
I’association d’un procédé de WAAM avec un procédé d’écrouissage (grenaillage, galetage) ou
avec des vibrations. On remarque que I’association du WAAM avec 1’'un de ces procédés
améliore légerement les propriétés mécaniques. On constate que lorsqu’un traitement thermique
T6 est appliqué a la matiere, les propriétés mécaniques sont améliorées. On trouve dans la
littérature, que ces dernieres sont équivalentes ou supérieures a celles obtenues dans les
matériaux corroyés [178].
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Figure 1-47. Propriétés en traction de différents alliages d’aluminium produits par WAAM [177].

Les propriétés en traction sont généralement conditionnées par les microstructures. Les grains
colonnaires grossiers présents dans la matiére déposée sont généralement indicateurs de
propriétés mécaniques anisotropes. En revanche, les grains équiaxes qui sont généralement
petits, présentent des propriétés mecaniques plus uniformes [174]. L'anisotropie du
comportement mécanique est préjudiciable pour les applications impliquant des contraintes
multidirectionnelles. La résistance a la traction et la ductilité diminuent considérablement
lorsque les joints de grains colonnaires sont orientés de facon perpendiculaire a I’axe de
traction. Ainsi, lors de I’élaboration de pieces, I'obtention d'une structure de grains colonnaires
est a éviter. L'anisotropie peut étre réduite lorsque des grains équiaxes sont présents [4]. Ces
derniers peuvent également améliorer les propriétés mécaniques, notamment la ductilité et la
résistance maximale a la traction [4]. Dans les études menées sur I'utilisation du procédé
WAAM avec des alliages d’aluminium, un mélange de structures colonnaire et équiaxe a été
observé [5,12,165,177,179]. Sur I’ensemble de ces études qui concernent les alliages de la série
2000, les auteurs ne semblent pas s’accorder sur le caractére anisotrope des propriétés
mécaniques en traction. Fang et al. [12] montrent que quel que soit le mode de transfert utilisé
(CMT ou CMT-P) les propriétés mécaniques sont équivalentes et isotropes. Cette observation
est confirmée par Qi et al. [165] et Zhang et al. [179]. En revanche, Gu et al. [177] ont observe
des différences qu’ils jugent significatives (= 4 % de la limite d’élasticité en moins pour la
direction verticale qui est la direction de construction) des propriétes en traction en fonction de
la direction de sollicitation en traction.

En ce qui concerne I’alliage 6061, les études sont plus restreintes. L’étude de Benoit et al. [152]
nous donne une courbe de traction dans un cordon de soudure réalisé en MIG-CMT avant et
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apres traitement thermique T6. Les résultats sont présentes en Figure 1-48. On constate qu’apres
le traitement T6 les propriétés mécaniques de 1’échantillon soudé sont supérieures a celles du
métal de base également a 1’état T6. Ces observations sont trés encourageantes car elles laissent
penser que l’alliage issu d'une fabrication additive arc-fil pourrait présenter de meilleures
propriétés que 1’alliage de référence.
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Figure 1-48. Courbes de traction issues de soudures homogenes et hétérogenes en alliage 6061 [152].

Contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles développées pendant 1’¢laboration en fabrication additive arc-fil ont
un impact important sur les propriétés mécaniques (tenue en fatigue, tenue a la corrosion sous
contrainte, ...) et peuvent conduire a des distorsions indésirables mais également a la formation
de fissures prématurées [82]. Le WAAM développe des contraintes et des déformations
importantes qui dépendent fortement du matériau, de la géométrie souhaitée et des conditions
de bridage. Ces derniéres proviennent des contractions et des dilatations non uniformes du
matériau au cours des différents cycles thermiques liés au procédé. Dans la littérature, Coules
et al [180], décrivent la formation de contraintes résiduelles de traction dans les joints soudés
par des phénomeénes de retrait du matériau qui se produisent pendant le refroidissement.
Plusieurs études portant sur les contraintes résiduelles dans les piéces fabriquées par WAAM
(acier, alliages de titane et certains alliages d’aluminium des séries 2000 et 4000) sont
disponibles [72,82,84,85,89,161,181-184]. Comme l'expliquent Szost et al [85], lorsque le
métal en fusion se solidifie sur un substrat, le retrait dd a la solidification génére une contrainte
de traction dans le dép6t et une contrainte de compression dans le substrat. Les structures
fabriquées par WAAM, composées d’une succession de couches, accumulent et réorganisent
des contraintes résiduelles a chaque nouveau dépot. Il est donc possible d’observer un niveau
de contrainte eleve apres fabrication. Ce niveau de contrainte dépend donc de la configuration
(forme du dépot et du substrat, systeme de bridage) du procédé de fabrication mais aussi du
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matériau déposé. Dans leur étude, Martina et al. [82] montrent que, lors de 1’¢élaboration de
parois minces en alliage de titane (Ti-6Al-4V), un niveau de contrainte supérieur en traction est
géneré dans la direction alignée a la direction de dépot Figure 1-49 (b). De plus, ils observent que
le maximum de contraintes se situe dans la région du dép6t qui est la plus proche du substrat
Figure 1-49 (a). Ces résultats montrent qu’une zone de faiblesse peut étre observée a la jonction
entre le dépdt et le substrat, cette faiblesse doit étre prise en compte au cours du
dimensionnement des structures afin d’empécher la rupture prématurée.

| —8— Longitudinal —o— Transverse —A— Normal |
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o
o
Residual stress (MPa)
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Distance from top of baseplate (mm)

(2) (b)

Figure 1-49. (a) cartographie des contraintes résiduelles obtenue par la méthode du contour dans une paroi
mince aprés WAAM d’un alliage de titane (Ti-6Al-4V) [82] ; (b) contraintes résiduelles déterminées en
diffraction neutronique dans les trois directions (longitudinale, transverse et normale) [82].
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7. Conclusions du chapitre

Loin d’étre restée dans le domaine de la fiction, la fabrication additive est aujourd’hui
omniprésente dans notre quotidien. Son impact ne cesse de croitre, tant en termes d'activités
commerciales que scientifiques [185,186]. Si les tendances actuelles se poursuivent, nous
entrerons bient6t dans une nouvelle phase industrielle ou la fabrication additive deviendra un
paradigme de conception et non un simple moyen de production comme les autres [1]. Les
évolutions extrémement rapides de ces technologies ne cessent de se poursuivre en raison des
nombreux atouts dont elles font preuve : liberté de conception, possibilité de géométries
complexes et nouveaux matériaux permettent d’améliorer les performances des pieces
produites, entre autres. Les matériaux métalliques sont tres largement étudies en fabrication
additive et sont a I’origine de nombreuses innovations [4,17]. Il existe un nombre important de
procédés permettant de déposer les métaux, ces techniques sont complémentaires les unes des
autres et il n’existe actuellement aucun procédé unique permettant de satisfaire toutes les
problématiques techniques et industrielles. Cependant le choix de la technique de fabrication
reste limité par les caractéristiques de la piéce désirée. Le WAAM est le procédé qui détient le
plus haut taux de dép6t de la fabrication additive pour les matériaux métalliques. Il est donc
particulierement intéressant lorsqu’il s’agit de réduire la durée de fabrication d’une piéce de
grandes dimensions [73]. Pour ce type d’applications, les alliages d’aluminium, et notamment
les alliages de la série 6000, sont des métaux privilégiés [114]. Ces derniers sont durcis par
précipitation et allient de bonnes propriétés mécaniques, une masse volumique relativement
faible et une bonne résistance a la corrosion [178]. Les développements récents du soudage ont
permis de montrer qu’il était possible d’assembler certains alliages d’aluminium de la série
6000 de facon homogene [70,90,152-155,169]. Cependant, leur utilisation en WAAM reste
complexe et encore inexplorée [9,156]. L’utilisation du WAAM appliquée aux alliages
d’aluminium des séries 6000 est un défi qui permettrait de rendre le WAAM commercialement
plus attractif pour de nombreuses applications et, a terme, de participer pleinement au
développement de I’impression 3D.

Les études menées jusqu’alors sur les pieces en alliages d’aluminium élaborées par WAAM ont
démontré la présence de microstructures particulieres : mélange de grains colonnaires et
équiaxes et ségrégation interdendritiques. Gu et al. [177] ont démontré qu’a 1’échelle
nanométrique 1’état de précipitation dans un alliage de la série 2000 pouvait étre identique a
celui du matériau équivalent corroyé apres un traitement thermique standard T6. Cependant,
aucune étude n’a permis de vérifier 1’état de précipitation dans un alliage de la série 6000. Apres
traitement thermique, les propriétés mécaniques semblent étre, dans la majeure partie des cas,
supérieures ou égales aux propriétés des matériaux équivalents issus de forgeage. De plus, la
majeure partie des études montre que les piéces produites sont isotropes grace a la présence de
grains équiaxes. Le lien étroit entre les propriétés mécaniques et les microstructures issues du
WAAM doit par conséquent étre étudié¢ de manicre plus approfondie. L’emploi d’un procédé
de fabrication additive arc-fil génere des contraintes résiduelles qui dépendent de la géométrie
de la piece a produire, du procedé ainsi que du matériau. Ces contraintes peuvent étre tres
¢élevées en utilisant le WAAM, il est donc nécessaire de les caractériser et d’en évaluer I’impact
sur les propriétés mécaniques.

La démarche scientifigue mise en place, détaillée en Figure 1-50, repose sur le triptyque :
procédé, microstructure et propriétés mécaniques. Dans un premier temps, nous nous
concentrerons ainsi sur la production de pieces exemptes de défauts en alliage d’aluminium
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6061 par WAAM (chapitre 2) en optimisant le procédé. Par la suite, nous caractériserons les
microstructures responsables des propriétés du matériau (forme et taille des grains,
précipités...) (chapitre 3). Enfin nous caractériserons les propriétés mécaniques de la matiére
au travers de campagnes d’essais de traction et d’analyses des contraintes résiduelles (chapitre
4) et nous tenterons d’établir le lien entre le procédé, les microstructures et le comportement
mécanique des piéces produites.

Caractérisations mécaniques (essais de

I" traction, diffraction, microdureté)
A I
r . Caractens;itlons |.> Comprendre et simuler le
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I’élaboration

Figure 1-50. Principe de la démarche scientifique adoptée dans ce travail.
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CHAPITRE 2 — ETUDE DU PROCEDE ET

REALISATION DE PIECES EN ALLIAGE
D’ALUMINIUM 6061

L’objectif de ce chapitre est d’étudier les nouvelles possibilités apportées par le procédé MIG
dans le mode de transfert CMT et CMT-Pulsé pour le dépdt de 1’alliage d’aluminium 6061.
Cette étude expérimentale exploratoire aura donc pour but de produire des parois minces et des
piéces massives aux géometries contrlées qui ne présentent pas de défauts critiques (i.e.
fissures, porosités).
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CHAPITRE 2 - ETUDE DU PROCEDE ET REALISATION DE PIECES EN ALLIAGE 6061

1. Introduction du chapitre

L’objectif de ce chapitre est d’étudier les nouvelles possibilités apportées par le procédé MIG
utilisant le mode de transfert CMT et CMT-Pulsé pour le dépot de 1’alliage d’aluminium 6061.
Nous avons vu préalablement dans le chapitre 1 que cet alliage est considéré comme non
soudable sans 1’'usage d’un métal d’apport de la famille des 4000 ou 5000. C’est la raison pour
laquelle il n’existe jusqu’alors aucune étude qui s’intéresse a son utilisation dans la fabrication
additive [1]. Suivant certains auteurs, la limitation de 1’utilisation du procédé WAAM est son
manque de développement pour I’¢laboration d’alliages d’aluminium a visée structurale (série
6000 et 7000) [2,3]. Cependant, les évolutions relativement récentes dans le monde du soudage
ont permis d’améliorer la soudabilit¢ des alliages d’aluminium et ont ainsi démontré la
possibilité de réaliser des assemblages homogénes avec des alliages des séries 6000 et 7000
[4,5].

L’étude expérimentale exploratoire développée dans ce chapitre aura alors pour objectifs de
poursuivre ces évolutions et de rechercher des paramétres opératoires permettant de produire
des pieces qui ne présentent pas de défauts critiques. Pour ce faire, nous nous sommes basés
sur une adaptation des parametres publiés par d’autres auteurs ainsi que sur les précautions
émises dans les manuels de soudage [4-13]. Dans ce chapitre, nous décrirons tout d’abord le
dispositif de dépot ainsi que le protocole expérimental mis au point qui ont permis d’élaborer
des parois fines et des piéces massives exemptes de défauts critiques.

Nous détaillerons I’étude paramétrique de deux synergies, I’une utilisant le mode de transfert
CMT et I’autre le mode de transfert mixte CMT-Pulsé qui ont conduit a la réalisation de dép6ts
monocouches dont les géométries permettent des réalisations en fabrication additive [14].
L’élaboration de parois fines (murs) par superposition de dép6ts sera également étudiée. La
santé matiere ainsi que les caractéristiqgues géométriques des murs produits seront détaillées.
Nous aborderons les critéres retenus pour la validation des conditions de fabrication. Enfin,
bien qu’il ne soit pas dans l’intérét du WAAM de produire des piéces massives, nous
présenterons notre méthode d’élaboration de blocs parallélépipédiques, réalisés dans le but de
caractériser les propriétés mécaniques de la matiére dans les différentes directions de 1’espace
relatives aux directions de dép6t (direction de soudage et direction de construction).

Au cours de cette étude visant a produire des piéces saines, de nombreux parametres ont été
testés. Pour pouvoir réaliser une étude complete et approfondie allant du procédé a la
caractérisation du comportement mécanique en passant par 1’étude fine de la microstructure,
nous avons dégagé un jeu de parameétres adéquat, répondant a des criteéres d’¢élaboration et de
santé matiere, en laissant de cOté certains autres jeux de parameétres pourtant prometteurs.
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CHAPITRE 2 - ETUDE DU PROCEDE ET REALISATION DE PIECES EN ALLIAGE 6061

2. Dispositif expérimental

Le dispositif expérimental, présenté ci-dessous, permet le dépot et le refroidissement de la
matiére. Il est piloté par un robot et instrumenté de maniere a récupérer des éléments d’analyse
(vitesse de dévidage du métal d’apport, tension, intensité et température). Il est composé par
différents eléments caractéristiques :

- une source d’énergie MIG-CMT (Fronius) qui assure 1’apport du fil, la génération de
I’arc nécessaire a sa fusion ainsi que la protection gazeuse du bain fondu ;

- un robot cartésien ;

- un systéme de refroidissement du substrat ;

- un systeme de mesure de la température (utilisant des thermocouples) ;

- un oscilloscope numérique et un capteur a effet Hall.

2.1.Banc d’essais
2.1.1. Source d’énergie et apport du fil

Le matériel de soudage MIG-CMT, utilisé dans le cadre de ce travail, est un poste Fronius
Transpuls Synergic 3200 CMT manuel (Figure 11-1 (a)). Ce poste de soudage est constitué d’une
source d'énergie MIG/MAG contrdlée par microprocesseur, d'une intensité maximale de 320 A
qui permet les transferts par courts-circuits ou par pulvérisation axiale ainsi que la formation
d’arcs pulsés. Ce poste de soudage particulier permet le contréle du fil propre aux modes CMT
et CMT-Pulsé qui nécessitent un mouvement de rétractation lié aux parametres électriques (voir
chapitre 1). Le dévidage du fil s’effectue directement depuis le dévidoir dans lequel il est
pousse, mais également tiré par des galets situés dans la torche comme exposé en Figure 11-1 (b)
et (¢). Les travaux d’Alexandre Benoit [7,15] ont montré que cette technique améliore I’avance
du fil et diminue les frottements qui ont lieu dans la gaine conduisant a un meilleur
comportement général du procédé.

Bobine de fil Serrage des galets

Galets en Téflon

Fil poussé

\ = =
-‘—_\\\ Do

[ Moteurs et galets | [Buses |

(c)

Figure I1-1. (a) poste de soudage Fronius Transpuls Synergic 3200 CMT manuel ; (b) systeme de dévidage de la
bobine et (c) schéma de dévidage d'un fil poussé et poussé-tiré [15].
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2.1.2. Robotisation du procédé

La fabrication additive est rendue possible par la robotisation du procédé qui permet de
controler la vitesse d’exécution, les trajectoires ainsi que la hauteur d’arc. Un chariot équipé
d’un support de torche a été développé a I’'IMN (Figure 11-2 (2)). Il se compose de trois moteurs
électriques pas-a-pas, montés sur une structure rigide, qui pilotent les translations du dispositif
suivant les trois axes X, Y et Z par I’intermédiaire de vis sans fin (Figure 11-2 (b)). Les
déplacements suivant les axes X et Y sont réalisés par le déplacement du plateau et les
déplacements suivants Z sont assurés par le déplacement du support de la torche de soudage.
La structure, quant a elle composée de profilés en aluminium, a comme dimensions 1500 x
1500 x 1500 mm?,

(a) Robot

cartésien

Source
d’énergie

Systeme
de
refroidiss
ement

Figure 11-2. (a) représentation schématique du banc de fabrication additive développé a I'MN ; (b)
photographie du dispositif.

2.1.3. Substrat

Dans la premiére partie de I’étude, des toles minces (2 x 30 x 250 mm?3) en alliage d’aluminium
1050 (aluminium pur a 99,5 %) ont éte utilisées comme substrat en raison de leur disponibilité,
de leur colt et de leur facilit¢ de mise en ceuvre (malléabilité). Dans cette premicre approche,
des murs fins d’un seul cordon par €paisseur ont €té¢ produits et seul le dépot est étudié (le
substrat ne sera pas étudié).

Pour la suite de I’étude, des pieces massives en alliage d’aluminium 6061 ont ¢galement été
¢laborées a ’aide du procédé de fabrication additive par dépot de fil. Il est en effet important
de comprendre les propriétés d’usage de piéces massives produites, et ce, dans différentes
directions en fonction des microstructures particulieres produites par ce procédé. Par
conséquent, nous avons utilisé 1’alliage 6061 en tant que substrat pour cette partie de 1’étude.
L’état métallurgique de 1’alliage 6061 le plus courant chez les fournisseurs est celui obtenu
apres le traitement thermique de revenu conduisant aux propriétés mécaniques maximales (T6).
Nous avons donc utilisé ’alliage a 1’état T6 sous forme de plaques (15 x 200 x 250 mm?)
comme substrats sur lesquels ont eté realises des dépbts plus volumineux. Nous avons
volontairement utilisé des substrats plus épais pour cette partie de I’étude dans le but d’écarter
tout risque d’effondrement du substrat sous I’effet des plus hautes températures maintenues
pendant des temps forcément plus longs pour des dépdts avec une grande quantité de métal.
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2.1.4. Systemes de refroidissement et de bridage

Les températures du substrat et du systéme de bridage sont régulées a 1’aide d’un systeme de
refroidissement a eau. Ce systéme de refroidissement réalisé au sein de I’'IMN est décrit en
Figure 11-3 (a). La température de 1’eau qui circule a I’intérieur de ce boitier en aluminium est
régulée a 1’aide d’un thermostat. Pour I’ensemble des expériences, la température de consigne
est fixée a 20°C de sorte a éviter I’accumulation de chaleur au cours du procédé et afin de
revenir a une température contrélée entre chaque couche déposée. Des brides longitudinales
permettent de maintenir le substrat sur ce dispositif de refroidissement (Figure 11-3 (b)). Ces
derniéres sont vissées directement dans les trous de fixation présents a la surface du systeme de
refroidissement.

Figure 11-3. (a) modéle CAO des canaux de circulation d’eau du systéme de refroidissement ; (b) systéme de
bridage employé sur le systéme de refroidissement.

2.2.Instrumentation du procédé
2.2.1. Veérification du cycle de transfert

Le bain de fusion ainsi que le fil de métal fondu sont visualisés par caméra rapide afin de suivre
le cycle CMT. Pour pouvoir étudier les mécanismes de transfert, cette caméra est équipée d’un
filtre qui permet de s'affranchir du rayonnement de I'arc électrique. La fréquence d'acquisition
de la caméra est fixée a 2200 images par seconde permettant ainsi une visualisation optimale
du cycle de transfert. La caméra est positionnée a 50 cm du plateau de construction et elle est
orientée selon un angle d’environ 90° par rapport a 1’axe du fil d’apport (et de la torche de
soudage).

2.2.2. Mesure de la température

La thermographie infrarouge, généralement privilégiée pour obtenir les températures au cours
d'une opération de WAAM, n’a pas été retenue pour cette étude. En effet, le principe de cette
technique repose sur la mesure des radiations infrarouges émises par un corps qui sont liées a
la température de ce dernier ainsi qu’a son émissivité qui est aussi fonction de la température.
Cette technique permet donc d’obtenir la température & la surface du bain en fusion pour
chacune des couches car elle ne nécessite pas de contact avec le matériau. Cependant, le calcul
de la température passe par la connaissance de 1’émissivité du matériau en fonction de son état
et de sa température. Dans le cas de la fabrication additive arc-fil, ce parametre est largement
influencé par les changements d’état (fusion) ainsi que par I’illumination de I’arc électrique.
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De plus, lors de mesures sur des alliages d’aluminium, 1’émissivité est fortement influencée par
la couche d’oxyde qui se forme naturellement a sa surface au contact de 1’air une fois que la
protection gazeuse entourant 1’arc électrique s’éloigne [16]. Une solution genéralement
employée est alors de peindre en noir la surface a analyser afin d’approcher I’émissivité de 1
(corps noir). Cependant, dans le cas de la fabrication additive, il est impossible de peindre la
surface du métal déposé au cours de I’opération de WAAM. Pour ces raisons, la technique de
thermographie infrarouge n’a pas été employée.

Un moyen plus direct d’obtenir la température revient a positionner des thermocouples trés
proches du bain de fusion. Cependant, le soudage de thermocouples sur de I’aluminium est une
tache délicate et d’autres moyens de fixation tels que le ruban adhésif ou la colle dégradent les
conditions de soudage et donnent lieu a des instabilités de 1’arc électrique. La mesure de la
température au cours du dépot a donc été effectuée a 1’aide de thermocouples positionnés a
I’intérieur des substrats (Figure 11-4 (a)), méme si cela implique que les points de mesure
s’¢loignent peu a peu du dépot au cours de I’opération de WA AM. Trois thermocouples ont été
insérés au centre des substrats pour les trois positions début, centre et fin du dép6t (Figure 11-4
(b)). lls sont placés a environ 1 mm sous la surface du substrat de maniére a étre au plus proche
du bain fondu de la premiére passe. Ainsi, nous pouvons suivre en temps réel I’évolution de la
température sous le métal déposé lors de la premiere couche puis son évolution lors des dépbts
successifs.

Thermocouple 1 Thermocouple 2

Figure 11-4. (a) positions des thermocouples insérés dans le substrat ; (b) positions des thermocouples au cours
de la fabrication.

2.2.3. Suivi des parameétres électriques

Au cours de la fabrication des piéces, les parameétres électriques (intensité et tension) et la
consigne de vitesse de sortie du fil ont été relevés a I’aide du dispositif de mesure Fronius®
Xplorer prévu par le constructeur permettant d’avoir un premier aperg¢u du bon déroulement du
dépot. Les vitesses d’échantillonnage de ce systéme sont relativement faibles, elles ne
permettent donc pas d’analyser et de suivre finement le mode de transfert. C’est la raison pour
laquelle les paramétres €lectriques sont également suivis par 1’intermédiaire d’un oscilloscope
numérique (pour la mesure de la tension) et d’un capteur a effet Hall (pour la mesure de
I’intensité, capteur €galement reli¢ a 1’oscilloscope numérique).
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2.3.Métal d’apport

En regle générale, les études sur la fabrication additive par dépét de fil fondu emploient des
nuances largement connues dans le monde du soudage. On retrouve donc des nuances variées
allant de 1’acier jusqu’aux superalliages a base de nickel (SS316, Ti-6Al-4V, IN718, AA2219,
AA4043, AA5053) [1,8,10,17]. Il est donc relativement simple d’obtenir du fil dans les maticres
étudiées. Dans notre cas, le 6061 est considéré comme un alliage non soudable, il n’est donc
pas disponible dans le commerce sous forme de fil. Le fil d'apport en 6061 pour cette étude a
donc été tréfilé sur demande a partir d'une billette d'aluminium 6061 a 1’état recuit O. Des points
d’attention particuliers ont été¢ observés au cours de la vérification de la conformité du fil. La
présence d’impuretés ou de substances telles que des polluants (i.e. graisses et lubrifiants) a la
surface du fil d’apport peut entrainer une usure prématuree du tube contact et surtout la présence
d’inclusions ou de porosités dans le dépot. La composition du fil a également été vérifiée (cf.
partie 2.3.2). Des exemples montrant la présence de polluant et d’impuretés sur le fil sont
disponibles en Annexe 2. Aprés nettoyage, le fil ne présentait ni impuretés, ni polluants en
surface.

La composition chimique du fil a été caractérisée par spectroscopie de dispersion d'énergie
(EDS). Les résultats de cette analyse sont détaillés dans le Tableau 11-1. Une teneur en Si plus
élevée (0,99 m%) que dans la norme EN 573-1 [18] (0,4-0,8 m%) a été mise en évidence.

Eléments Mg Al Si Cr Fe Ti Zn Mn Cu Total

Fil en 6061 m% 091 9724 099 013 0,29 001 0,16 0,07 0,20 100
0,81

Composition nominale
6061 m% [18]

0,40- 0,04- max max max max 0,15-

bal 080 03 070 015 025 015 0,40

- 100
1,20

Tableau I1-1. Composition chimique du fil d’apport.
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3. Recherche des parametres de dép6t

Le poste de soudage employé dispose de deux modes de réglage : le mode manuel et le mode
synergique. En mode manuel, les 80 paramétres du procédé peuvent étre réglés
individuellement. Cependant, 1’obtention d’une stabilité du mode de transfert est extrémement
complexe et nécessite une bonne connaissance du comportement en soudage du matériau [15].
Le mode choisi dans ce travail est le mode synergique qui lie les parametres entre eux et permet
a un utilisateur novice d’utiliser le poste plus facilement en ne réglant que quelques-uns des 80
parametres : vitesse de dévidage du métal d’apport, vitesse de soudage et débit du gaz de
protection. En effet, la modification d’un réglage entraine I’adaptation des autres parametres
dans le but de conserver le bon fonctionnement du procédé. Le MIG CMT-Pulsé (CMT-P) ne
peut étre utilisé¢ qu’en mode synergique. Seuls les paramétres concernant le dépot seront étudiés
ici, les paramétres d’amorcage et d’extinction de 1’arc €lectrique ne participant pas directement
a la stabilité du procédé et au bon déroulement du dép6t.

3.1.Parametres de la littérature
3.1.1. Parametres électriques

Les paramétres de dépot ont été tout d’abord explorés au travers de la littérature traitant du
soudage et du WAAM ainsi qu’a I’aide de la documentation du constructeur. Les parametres
électriques recueillis dans la littérature sur le soudage ne peuvent cependant pas étre employés
tels quels en WAAM. lls serviront toutefois de guide pour le choix de paramétres de depart,
que I’on cherchera ensuite a optimiser. De nombreux jeux de parameétres ¢€lectriques pré-
enregistrés ont été développés par le constructeur de poste a souder. La liste des synergies
dédi¢es aux alliages d’aluminium qui étaient disponibles au début de 1'étude est fournie en
Annexe 3. Ces synergies sont au nombre de 4, elles emploient des fils dont le diamétre est
compris entre 0,8 et 2,4 mm et elles sont prévues pour des alliages d’apport en aluminium 5356,
5183, 4043 et 1050. Les synergies délivrées par les constructeurs de postes a souder ont été
établies pour des conditions données (matériau, diameétre de fil, gaz de protection) et elles ne
sont valables que dans ces conditions, au risque de dégrader le fonctionnement et donc les
résultats si I’on s’en écarte. Lorsqu’une synergie est employée, le paramétrage n’est alors
effectué que sur la vitesse de dévidage du fil, la vitesse de soudage et le débit du gaz [7].
Kazanas et al. [19] ont constaté qu’en employant les synergies préétablies par le constructeur
sur des aciers communément utilisés en soudage (substrat en acier S355 et fil en acier ER70S-
6), il était possible d’obtenir des dépdts réguliers en ne modifiant que la vitesse d’apport de
matiére (vitesse de dévidage du fil) et la vitesse de déplacement de la torche. Comme dans les
travaux de Kazanas et al. [19], en MIG-CMT et MIG-CMT Pulsé mode synergique, la vitesse
de dévidage du fil, la tension et I’intensité du courant de soudage sont liées. En fixant certains
paramétres comme le stick-out ou le débit du gaz de protection, il ne reste qu’a obtenir un
couple de paramétres : la vitesse de dévidage du fil et la vitesse de soudage (i.e. la vitesse de
déplacement de la torche).
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Les références des études concernant I’utilisation du MIG-CMT pour le soudage ou le depdt
d’alliages d’aluminium ainsi que les valeurs de vitesse de soudage (Vd) et de vitesse de sortie
du fil (Vf) qu’elles mentionnent sont rapportées dans le Tableau 11-2 Ci-dessous.

Baogiang Guetal. Pickinet Elrefaey Kumaret Pang etal. Gungor et

Auteur Ortega [6] Benoit [7] etal. [8] [10] al. [9] [4] al. [5] [11] al. [12]

Matériaux 4043 o0 00" 2319 2310 2319 5356 6061 4043 5183
. Recharge
Domaine WAAM ent WAAM WAAM Soudage Soudage Soudage Soudage Soudage
vd
. 15-24  70-76.5  50-80 80 30 90 5 45 40
(cm/min)
\i 2-2,5-3,5-
(m/min) 3.75 5,56-6,5 6-7,5 6 4,5/7,5 55 12 6 11
Synergie  AlSi5 AISi5 - - - - - Al-4043 -
Mode de CMT et
transfert CMT CMT-P CMT-P  CMT-P CMT CMT CMT-P  CMT-P  CMT-P

Tableau I11-2. Résumé des valeurs des parametres utiliseés dans les différentes études sur le soudage ou le dépot
d’alliages d’aluminium par MIG-CMT.

Les études menées par Kumar et al. [5] et par Benoit [7] ont été prises comme point de départ
en raison de leur proximité avec nos recherches (matériau, procédé). Dans ces deux études, le
développement du procédé MIG-CMT est a la base de cordons de soudure en 6061 qui ne
présentent que peu de porosités et de fissuration a chaud. D’autres travaux soutiennent que le
mode de transfert CMT, dit « a froid », est le procédé de prédilection lorsqu’il s’agit d’alliages
sensibles a la fissuration a chaud [4,5]. On notera que la variante CMT-Pulsé est susceptible de
déployer des énergies de soudage plus importantes que la synergie CMT elle permet donc
d’améliorer la mouillabilité des dépdts. Les deux synergies ont été étudiées. L’ optimisation des
paramétres de dépdt a été conduite sur la base des travaux d’Arturo Gomez Ortega [6] qui a
finement étudié I’influence de chaque paramétre de dépot sur 1’énergie globale apportée lors du
soudage ainsi que sur la morphologie des dépdts et sur la stabilité du procédé lors de la
réalisation de murs. Son manuscrit de thése offre donc un guide pour I’optimisation des
parameétres et plus particulierement dans le cas spécifique de dépots d’alliages d’aluminium.

3.1.2. Gaz de protection

La protection gazeuse est primordiale lors du soudage des alliages d’aluminium. Le débit du
gaz conditionne 1’établissement de 1’arc électrique ainsi que la protection contre I’oxydation au
cours du dép6t. En soudage, les valeurs de débit de gaz sont généralement choisies en fonction
du diameétre de la buse de soudage [13]. Dans notre cas, le diameétre de la buse de 25 mm
conduirait a I’emploi d’un débit de gaz de 25 L.min™* [13]. Dans la littérature Gu et al. [10,20],
Baogiang et al. [21] et Pavan Kumar et al. [5] utilisent des débits de gaz de protection également
importants (respectivement, 25 L.min, 25 L.min? et 18 L.min™) pour souder des alliages

d’aluminium. Nous avons donc également réglé le débit de protection gazeuse a 25 L.min™.
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La nature du gaz de protection influe elle aussi sur le dép6t obtenu. Dans un premier temps,
nous avons employé une protection gazeuse composée d’argon pur tel que préconisé dans la
documentation du poste a souder pour les synergies sélectionnées. Par la suite, un mélange
commercial composé de 80 % d'argon et de 20 % d'hélium a été utilisé comme gaz de protection.
L’emploi d’hélium permet d'élever la température du plasma de 1’arc €lectrique conduisant a
une diminution de la viscosité du bain de fusion ce qui entraine a son tour un dégazage de
I’hydrogene plus important [21,25]. L’ajout d’hélium dans la composition du gaz de protection
permet donc de diminuer la formation de porosités dans le métal déposeé en facilitant
I'évacuation de I'nydrogéne au cours du depot.

3.1.3. Stick-out
Le stick-out correspond a la distance entre 1’extrémité du fil sorti et la base du tube contact

(Figure 11-5). Conformément aux expériences deja réalisées dans la littérature [7,10,17], le stick-
out a été fixé a 12 mm.

Stick-out ¢

Figure 11-5. Schéma du stick-out et de la hauteur de la torche de soudage.

3.1.4. Précautions supplémentaires

Afin de limiter la formation de porosités et de fissures au cours du soudage d’alliages
d’aluminium, il convient de respecter certaines recommandations qui concernent la préparation
du substrat et les conditions de dépét [13].

Afin de limiter les contaminations a 1’origine des porosités, la couche oxydée a la surface du
substrat a été enlevée a l'aide d'un grattoir manuel. Les surfaces des substrats ont été
soigneusement nettoyées a l'acétone et a I'éthanol immeédiatement apres ce décapage
mécanique.

L’alliage 6061 est sensible a la fissuration a chaud en raison de sa composition en ¢léments
d'alliage [23]. Ce phénomene dépend de nombreux paramétres, notamment des conditions de
solidification ainsi que du type de microstructure formée. La composition de 1’alliage n’est pas
un facteur que 1’on souhaite étudier. Nous nous concentrerons donc sur I’obtention des
différentes morphologies de grains pouvant étre obtenues lors de la solidification. Ces dernieres
dépendent des conditions thermiques (gradient thermique et son évolution dans le temps lors
du refroidissement). Ces conditions thermiques sont étroitement liées aux parameétres du
procédé de fabrication, comme I'ont montré Ocelic et al. [24].
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Pour éviter la fissuration a chaud, il est intéressant de produire des grains équiaxes. Ces derniers
présentent une surface totale de joints de grains plus importante que des grains colonnaires et
permettent donc de supporter plus d’efforts. Dans la littérature, des microstructures équiaxes
dans I’alliage 6061 ont été obtenues par Kou [22] en soudage a I'arc avec le procédé Tungsten
Inert Gaz (TIG) pour des vitesses de soudage élevées (30 — 100 cm.min™). Dans le présent
travail, l'utilisation de vitesses de dépdt élevées a donc été favorisée afin de promouvoir la
formation de grains équiaxes et ainsi de limiter les phénomeénes de fissuration a chaud.

3.2.Recherche des fenétres paramétriques d’utilisation
3.2.1. Criteres d’acceptation des dépots monocouche

Au cours de la recherche des fenétres de paramétres d’utilisation du procédé, nous cherchons a
obtenir des dépots constitués d’une seule couche qui ne dégradent pas les substrats, continus et
réguliers dans leur forme (Figure 11-6 (a) et (b)). Nous cherchons également a limiter les
projections de métal hors du bain fondu (Figure 11-6 (¢)). Le métal projeté n’étant pas directement
déposé dans les zones souhaitées est considéré comme perdu, I’efficacité du procédé s’en
trouvant ainsi affectée. De plus, ces projections demanderaient un parachevement
supplémentaire de la piéce. Les dépdts ne devront pas présenter d’ondulations de surface
(vagues de solidification) qui pourraient modifier la hauteur de I’arc électrique et donc perturber
la stabilité du dépdt suivant (Figure 11-6 (d)).

Figure 11-6. (a) dép6t discontinu ; (b) dép6t irrégulier en largeur ; (c) présence de projections ; (d) ondulations
de surface.

S’ajoutent a cela des conditions concernant les géométries des dépots qui furent tout d’abord
décrites par Pickin et al. [14] lors de I’utilisation du CMT pour les assemblages a faible taux de
dilution. La hauteur du dépot est mesurée depuis le substrat jusqu’au sommet du dépdt. La
largeur du dépdt est relevée en mesurant I’espace qui sépare deux plans paralleles en contact
avec les extrémités du dépdt comme décrit en Figure 11-7. Ainsi, tel que décrit par Pickin et al.
[14], il existe deux critéres qui doivent étre respectés afin que les géométries des dépbts soient
conformes pour produire des pieces en fabrication additive.
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Le premier critere concerne la relation entre la largeur et la hauteur du dépét. Le ratio idéal
hauteur (ou h/l) doit étre égal a 1. Les dépdts présentant une hauteur plus importante que leur

largeur
largeur sont susceptibles de présenter des manques de pénétration et un collage (ou manque de

fusion) du dépdt sur le substrat [14]. A 1’opposé, une hauteur plus faible que la largeur signifie
que le bain fondu a eu le temps de s’écouler et par conséquent que le dépot a tendance a
s’effondrer.

Largeur (mm) Hauteur (mm)
1 h

Tendance au

collage / . Tendance a
manque de Adapte I’effondrement
pénétration

h>1 I=h h<l

2 mm 2 mm
-

Figure 11-7. Conditions géométriques h/l favorables a la fabrication additive décrites par Pickin et al. [14].

La seconde condition géométrique décrite par Pickin et al. [14] concerne I’angle formé entre le
substrat et la base du dépot (Figure 11-8). Il caractérise la mouillabilité et il est fortement
dépendant de la température du substrat avant le dépot et de 1’énergie déployée. Cet angle, aussi
nommé angle de contact et noté o, doit idéalement étre égal & 90° afin de garantir les bonnes
juxtaposition et superposition des couches. Dans le cas d’un dépdt visant a étre recouvert, un
angle de contact trop faible entraine la formation de porosités structurales (espaces vides entre
deux dépdts). De I’air peut alors étre emprisonné lors du recouvrement des cordons. A I’inverse,
un angle de contact trop important conduit a I’effondrement de la construction.
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Angle de contact (°)

Porosités Adapté Effondrement

a<90° 0=90° a>90°

Figure 11-8. Angle de contact favorable a la fabrication additive décrit par Pickin et al. [14].

D’autres critéres non essentiels peuvent également étre pris en compte dans la recherche des
fenétres paramétriques d’utilisation du procédé. Nous indiquons dans la suite de ce document
les parametres qui nous semblent pertinents afin d'optimiser le taux de porosités, la vitesse de
dépot, 1’énergie employée, les propriétés mécaniques finales, 1’anisotropie due au procédé ou
encore les déformations du substrat.

3.2.2. Choix des synergies et fenétre de recherche des parametres

Afin d’initier la recherche de parameétres optimisés pour I’impression 3D, une premiere étape
exploratoire consistant a tester les synergies disponibles a été réalisée. L’ alliage 6061 n’étant
pas employé comme métal d’apport en soudage, il n’existe donc pas de synergie fournie par
Fronius adaptée a cette nuance. Nous avons opté pour des synergies mises au point sur des
matériaux s’approchant de I’alliage 6061 (4000 et 5000). Ainsi, toutes les synergies disponibles
dans les abaques développées par le constructeur du poste de soudage pour des alliages
d’aluminium ont été explorées. La Figure 11-9 présente les 3 synergies prévues pour des alliages
d’aluminium permettant 1’obtention de dépbts couplées aux trois modes de transfert pouvant
étre utilisés : CMT-Pulsé (CMT-P), pulseé et standard. Au cours de cette étape, pour ne pas nous
éloigner davantage des conditions donnees par le fournisseur (matériau, diameétre de fil, gaz de
protection) et ainsi éviter de dégrader le fonctionnement, nous avons employé une protection
gazeuse composée uniquement d’argon et un diameétre du fil d’apport de 1,2 mm tel que prévu
par le constructeur. Les synergies qui permettent de déposer de la matiére de fagcon continue
sans percer la tole ont été conservées.
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Synergie Synergie Synergie
AlSi 5

Figure 11-9. Résultats de 1’étape exploratoire des synergies disponibles.

Trois couples de synergies/mode de transfert se sont distingués lors de ces premiers essais : la
synergie AlSi 5 dans le mode de transfert CMT-P (SynAlSi 5/CMT-P), la synergie AIMg4.5Mn
en mode de transfert CMT (SynAlMg4.5Mn/CMT) et la synergie AIMg 5 en CMT-P (SynAlMg
5/CMT-P). Parmi les deux synergies basées sur le mode de transfert CMT-P, le couple
SynAlIMg 5/CMT-P permet I’obtention de dépdts ne présentant pas de projection contrairement
au couple SynAlSi 5/CMT-P qui projette des gouttelettes de métal hors du dépdt comme en
témoigne la Figure 11-9. Le couple SynAlMg4.5Mn/CMT produit des dép6ts exempts de fissures,
alors que de petites fissures ont été observees sur ceux produits avec le couple SynAlMg
5/CMT-P. Nous conservons donc le couple SynAlMg4.5Mn/CMT pour la suite. Dans la
littérature, Biaogiang et al. [8,21] ainsi que Gu et al. [10] montrent que des synergies utilisant
le mode de transfert CMT et des synergies utilisant le mode de transfert CMT-Pulsé ne
produisent pas les mémes types de dép6t. Ainsi, bien que la synergie utilisant le mode de
transfert CMT produise des dépot plus réguliers et qu’elle soit avantageuse concernant le taux
de porosités [8,21], nous conservons également pour la suite le couple SynAlMg 5/CMT-P qui
permet théoriquement d’atteindre des niveaux d’énergie de soudage supérieurs (donc des taux
de dépdt importants) tout en conservant la stabilité du procédé au cours du dépdt [8]. Ces
énergies supérieures développées par la synergie CMT-P facilitent la fusion du substrat et la
jonction entre deux couches juxtaposées et sont utilisees pour la réalisation de piéces massives
ainsi que pour la couche de liaison avec le substrat.

Afin d’évaluer grossiérement la fenétre paramétrique d’utilisation du procédé pour les deux
synergies, une premiére approche dichotomique a été mise en place. Pour rappel, les parameétres
accessibles en mode synergique sont la vitesse de dévidage du fil (Vf) et la vitesse de
déplacement de la torche de soudage (\Vd). Ainsi, la vitesse de dévidage du fil qui pilote les
parameétres d’intensité et de tension via la synergie a été placée au maximum prévu dans les
synergies soit 13 m.min puis au minimum, soit 1,5 m.min. Les valeurs employées ont donc
¢été prises au centre de I’intervalle ainsi défini. Dans cette approche dichotomique, la vitesse de
déplacement de la torche a été fixée sur la base des travaux de Cong et al. [8] et de Benoit [7]
a 60 cm.mint, L’énergie moyenne déployée au cours du dépot a été estimée a partir des valeurs
moyennes de la tension et de 1’intensité données par la console Fronius en fin de dépot.
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Comme détaillé plus tot, dans le mode synergique, les paramétres électriques (tension et
intensité) sont pilotés par la consigne de vitesse de sortie du fil. Ainsi la puissance de soudage
est étroitement liée a ce parametre. Les signaux de tension et d’intensité mesurés en temps réel
seront par la suite employés pour le calcul de 1’énergie de soudage (HI). Dans les equations 11-
1 a 11-3, U est la tension (V), I I’intensité (A), Vd la vitesse de déplacement de la torche de
soudage (mm.s?), P la puissance (W), tf le temps de fin de dépot (s) et ti le temps de début de
dépbt (s). Pour calculer la puissance déployée au cours du dépét, il faut tenir compte des
variations de la tension et de I’intensité en fonction du temps en procédant a une intégration sur
tout I’intervalle de temps comme décrit dans 1’équation |1-1.

LY (11-1)
P =— Ul dt 11-1
tf Ju

Comme les signaux obtenus sont enregistrés de maniére discréte avec une vitesse
d’échantillonnage trés élevée (10 000 Hz), on peut appliquer la formule 11-2 suivante :

1

On peut ainsi calculer la puissance moyenne de soudage, mais aussi la puissance moyenne
associée a chaque phase du cycle CMT. L’énergie linéique de soudage (HI en J/mm), donnée
par I’équation 11-3 [13,25,26], est employée pour étudier 1’écoulement de la chaleur lors des
opérations de soudage. Cette valeur est directement liée a la température percue par le matériau
a déposer.

=2 (11-3)

La Figure 11-10 expose le résultat de I’approche dichotomique pour le couple SynAIMg5/CMT-
P. Le méme travail a été réalisé pour la synergie du couple SynAIMg4.5Mn/CMT.

=

AlMg 5 e, 2300
Vd = 60cm.min'! : 1 NE 2000 |
Sy R 4 Srmaren |
p ! E 1500
= A projections ]
& 1000 | 4
- Fenétre de
Vf (m.minD 5 - ; 500 | | recherche

0 1 2 3 4 5
NP° de I'essais

Figure 11-10. Résultat de I’approche dichotomique permettant de cerner la fenétre paramétrique d’utilisation de
la synergie AIMg5/CMT-P.
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Afin de simplifier nous noterons CMT le couple SynAlMg4.5Mn/CMT et CMT-P le couple
SynAlMg 5/CMT-P. Les énergies de soudage qui permettent de déposer 1’alliage 6061 sans
dégrader le matériel (poste soudage et torche) et sans effondrement du substrat sont les
suivantes :

e Synergie CMT : HI = [12 - 500] J/mm
e Synergie CMT-P : HI=[10 - 1600] J/mm

Afin de comprendre I’influence des différents paramétres du procédé sur I’alliage 6061 et
d’optimiser le procédé, plusieurs pistes ont été explorées. Les fenétres d’énergie de soudage
permettant d’obtenir des dépdts acceptables aprés contrdle visuel et qui ne dégradent pas le
matériel étant établies, nous avons également fait varier la vitesse de déplacement de la torche.
Les valeurs de vitesse de déplacement de la torche de soudage ont été sélectionnées en fonction
des vitesses de déplacement disponibles sur le dispositif de dépdt (banc cartésien) (comprises
entre 0 et 120 cm.min™l) et des énergies de soudage définies préalablement. Les vitesses de
déplacement retenues pour les deux synergies sont les suivantes :

e Synergie CMT : Vd =[20 - 100] cm/min ; Vf=[3-5,5] m/min
e Synergie CMT-P : Vd = [10 - 100] cm/min; Vf=[3,5-7,5] m/min

D’aprés les abaques liés aux synergies, ces fenétres d’utilisation du procédé balayent
théoriquement des énergies de dép6t détaillées dans le Tableau 11-3 ; soit, entre 15
et 438 J.mm™ pour le mode de transfert CMT et entre 11 et 1508 J.mm™ pour le mode de
transfert CMT-P. Les énergies de soudage développées pour chacun des essais sont présentées
en Annexe 4.

\d (cm/min) Vf (m/min) U (V) I (A) HI (J/mm)
100 3 26 10 15,6
CMT 20 5,5 13,3 110 438,9
100 3,5 2,3 83 11,5
CMT-P 10 7,5 19,8 127 1508,8

Tableau 11-3. Résumé des différentes fenétres de paramétres de 1’étude.

3.3.Caractérisation des synergies

3.3.1. Caractérisation de la synergie utilisant le mode de transfert CMT
(AlMg4.5Mn)

Une méthode simple permettant de s’affranchir des effets d’amorcage et d’extinction de 1’arc
présentés au chapitre 1, qui permet ainsi une stabilisation du procédé est de fixer la vitesse de
déplacement a la valeur choisie puis de déposer le meétal sur de longues distances en faisant
varier progressivement la consigne de vitesse de dévidage du fil. La vitesse de déplacement de
la torche a été modifiée par pas de 20 cm/min et la vitesse de dévidage du fil par pas de 0,5
m/min. Cette technique a également pour avantage de tester rapidement beaucoup de
paramétres. Des méplats d’aluminium 1050 aux dimensions 4 x 25 x 300 mm?3 ont été employés
comme substrats. Pour chaque vitesse de déplacement, la vitesse de sortie du fil a été changée
tous les 50 mm. Pour la suite de 1’é¢tude, un mélange gazeux commercial composé de 80 %
d'argon et de 20 % d'hélium a été utilisé comme gaz de protection.
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Les valeurs d’énergie exposées en Figure 11-11 ont été calculées a I’aide de 1’équation 11-3 depuis
les caractéristiques électriques principales (intensité, tension) qui ont été relevées a I’aide de
I’oscilloscope au cours du depdt en fonction de la vitesse de déplacement de la torche de dépdt
(\d) et de la vitesse de dévidage du fil (\Vf). Les énergies de soudage déployées en fonction des
parametres sélectionnés sont décrites en Figure 11-11. On constate qu’une variation linéaire de la
vitesse de sortie du fil donne lieu a une variation non linaire de 1’énergie de dépét.
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Figure 11-11. Energies de soudage développées en fonction des paramétres Vd et Vf pour la synergie CMT.

Aspect

Des macrographies de la surface des dépots ont été prises pour chacune des conditions décrites
ci-dessus. Sur les images, présentées en Figure 11-12, NOUS pouvons Vvoir, encadrés en rouge, les
dép6ts non conformes et, en vert, les dépbts qui respectent les criteres de continuité, régularité
et qui ne présentent pas de projections. La zone dans laquelle les dépbts sont encadrés en vert
définit par conséquent la fenétre d’utilisation du procédé permettant d’obtenir des dépdts
conformes apres contrdle visuel.
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Figure 11-12. Macrographies de la surface des dép6ts pour chacune des conditions (rouge : dép6ts non conformes - vert : dépots conformes).
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Nous avons constaté que des discontinuités sont fréquentes lorsque la vitesse de sortie du fil est
faible par rapport a la vitesse de déplacement de la torche de soudage. Ce phénomene s’explique
par un manque d’apport de matiére par rapport a la distance a couvrir. A I’'inverse, des vitesses
de sortie du fil trop importantes couplées a des vitesses de déplacement de la torche faibles
conduisent a I’apparition de projections. Le fil encore solide plonge dans le bain de fusion de
facon brutale et projette une partie du bain fondu. Pour des vitesses de soudage élevées et des
vitesses de sortie du fil adaptées, on ne constate ni I’apparition de discontinuité ni la présence
de projection. En revanche, des ondulations sont observées a la surface. Ces ondulations,
caractéristiques du phénomene nommé « humping » en soudage, apparaissent lorsque les
vitesses de soudage sont trop élevées. Les actions combinées de la pression de I’arc électrique
et la quantité de mouvement amenée par les gouttelettes en vol libre provenant de I’électrode
fusible générent une dépression a 1’avant du bain de fusion. Ces actions poussent le métal en
fusion vers I’arriere du bain au travers de rouleaux de convection qui s’accumulent et
grossissent jusqu’a la formation d’un « hump ». Périodiquement, la solidification du premier
« hump » conduit a une constriction de la zone de métal en fusion (partie supérieure du
« hump »), stoppant son alimentation, entrainant I’apparition d’un nouveau « hump » un peu
plus loin [27].

Ces différentes problématiques liées a ’aspect surfacique des dépdts peuvent étre suivies a
I’aide des paramétres €lectriques mesurés en temps réel. Effectivement, des instabilités ont été
relevées sur la vitesse de sortie du fil, la tension et I’intensité mesurées expérimentalement
(Figure 11-13). La valeur consigne fixée précédemment est une valeur moyenne sur la totalité du
dépot. Le générateur tend a réguler les paramétres de sorte a respecter le cycle CMT. Les valeurs
instantanées fluctuent donc autour de la valeur moyenne afin de garantir la stabilité du dép6t.
Cependant, lorsque la vitesse de dévidage du fil paramétrée est trop basse, le générateur effectue
un ré-ajustage de la tension pour combler la distance restant a parcourir par le fil. Cette élévation
de tension entraine une accélération du dévidage du fil ainsi qu’une élévation de I’intensité afin
que le fil supplémentaire apporté soit fondu [6].
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Figure 11-13. Fluctuation des parameétres électriques lorsque la vitesse d’apport du fil est trop lente.
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Lorsque la vitesse de dévidage de la consigne est trop élevée, les conditions de dépdt sont
également dégradées (Figure 11-14). On constate que lors de 1’étape de court-circuit du cycle
CMT la goutte fondue et le fil encore solide plongent dans le bain liquide, ce qui génére des
projections. Ce surplus de fil emmené dans le bain fondu est compensé par I’augmentation des
parametres €lectriques (tension et intensité), il s’accompagne par une diminution de la vitesse
de devidage du fil afin de rééquilibrer le cycle CMT.
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Figure 11-14. Evolution des paramétres électriques lorsque la vitesse d’apport du fil est trop rapide.

Ces instabilités sont délicates a détecter visuellement sur la console au cours du dép6t. De plus,
le seul moyen de vérifier I’état des dépots est de réaliser un contrdle visuel a posteriori, ne
permettant donc malheureusement pas la régulation des parameétres au cours du dép6t. Une
possibilité permettant d’améliorer I’aspect des dépdts est de suivre les variations des principaux
parameétres électriques. Les valeurs moyennes ainsi que les écarts-types associés a la tension et
a D’intensité mesurées expérimentalement apres stabilisation de 1’arc électrique permettent de
renseigner 1’opérateur sur la régularité des dépots. Effectivement, on observe une augmentation
de I’écart-type lorsque des instabilités apparaissent.

La Figure 11-15 présente les écarts-types relatifs associés a la tension et a 1’intensité en fonction
de la vitesse de dévidage du fil. Cet exemple est donné pour la vitesse de déplacement de
20 cm.min’t. Dans la zone de stabilité du procédé, I’écart-type relatif est trés faible (< 2 % pour
la tension et < 1 % pour I’intensité). Si I’on ne s’intéresse qu’a I’intensité, on notera que des
instabilités liées a une vitesse de sortie du fil trop forte sont plus évidentes a repérer que celles
lices a des vitesses de sortie du fil trop faibles. Ces observations pourraient permettre
d’améliorer le suivi du procédé au cours du dépot afin de pallier, de fagon presque instantanee,
les instabilités liées a une mauvaise combinaison de vitesses de dévidage du fil et de
déplacement de la torche.
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Figure 11-15. (a) écarts-types relatifs associés a la tension en fonction de la vitesse de dévidage du fil ; (b)
écarts-types relatifs associés a I’intensité en fonction de la vitesse de dévidage du fil.

Caractéristiques géométriques

Des coupes transversales réalisées dans la partie stabilisée des dépdts nous ont permis
d’observer trois caractéristiques des dépots. La partie stabilisée du dépdt correspond a la zone
dans laquelle les parameétres de dépot ne fluctuent plus a cause de I’amorgage ou de I’extinction
de I’arc électrique. La Figure 11-16 présente des macrographies obtenues sur des vues en coupe
pour les différents parameétres utilises. Les principaux parametres geométriques relevés que sont
la largeur, la hauteur et I’angle de contact ont été étudiés en fonction des parameétres du procédé
VT et Vd.
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Figure 11-16. Macrographies vues en coupe des dépots obtenus avec la synergie CMT (AIMg4.5Mn).
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Nous observons que les dépbts vus en coupe s’apparentent a des demi-ellipses dont les axes
sont la largeur et la hauteur tel que présenté en Figure 11-17. Cette simplification du probléeme
permet d’estimer la surface déposée. La section de I’ellipse peut étre calculée en utilisant les
hauteurs et largeurs mesurées sur les coupes. Si I’on trace cette section en fonction de I’énergie
de soudage, on constate que la section du dépot augmente avec 1’augmentation de 1’énergie de
soudage.
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Figure 11-17. Section estimée du dépét en fonction de 1’énergie de soudage avec la synergie CMT
(AlMg4.5Mn).

Bien que I’énergie de dépo6t joue un role direct sur la section du cordon déposé, il est plus délicat
de dissocier I’influence des parametres de dépot VVd et Vf sur les paramétres géométriques des
dépots (hauteur, largeur et angle de contact). La Figure 11-18 (a) permet d’apprécier 1’évolution
de la largeur des dépdts en fonction des vitesses Vf et VVd. Les largeurs les plus importantes
sont observeées pour les vitesses de dévidage du fil importantes et les vitesses de déplacement
les plus lentes. Effectivement, pour une vitesse de déplacement donnée, plus la vitesse de
dévidage du fil est grande, plus I’énergie de soudage est forte. Cette derniére entraine une fusion
plus importante du substrat ainsi qu’un €largissement a la base du dépot. Conjointement, une
vitesse de dévidage plus importante implique qu’une plus grande quantité de matiére est
déposée par unité de longueur ce qui explique 1’augmentation de la section du dépot. Plus
I'énergie de soudage est grande (Vf grande et/ou Vd petite) plus la fusion du substrat est
importante ce qui conduit & un élargissement a la base du cordon et aux cas extrémes de la
Figure 11-16 (effondrement du cordon en bas a droite et manque de liaison cordon-substrat en
haut a gauche). L'ajustement de ces deux parametres permet d'obtenir la géometrie idéale. Si
I’on s’intéresse directement a I’influence de I’énergie de soudage sur la largeur des dépdts
(Figure 11-18 (b)), on constate que plus 1’énergie est élevée, plus la largeur est importante.
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Figure 11-18. (a) largeur du dépo6t en fonction de 1’énergie de soudage ; (b) diagramme de contour de la largeur
des dép6ts en fonction de Vd et VT.

Les hauteurs de dépbt maximales sont observées lorsque la vitesse de déplacement est faible.
La hauteur du dépét est également conditionnée par la vitesse de dévidage du fil, ainsi un
maximum est obtenu pour des vitesses de dévidage du fil intermédiaires (Figure 11-19 (b)). Pour
une vitesse de déplacement de la torche constante, la hauteur du dép6t passe par une valeur
maximale en raison de la compétition qui oppose deux phénomenes. La vitesse de dévidage du
fil est liée a la fois a la quantité de matiére déposée qui tend a faire augmenter la hauteur du
dép6t mais également a la puissance délivrée, a cause de l'adaptation automatique des
parametres tension et intensité via la synergie, qui fait aussi augmenter la largeur a la base du
cordon et qui diminue la hauteur. Ces observations sont visibles sur les vues en coupe présentées
plus tét en Figure 11-16. La combinaison de ces deux phénoménes conduit au passage par un
maximum local. Pour des valeurs de vitesse de dévidage du fil, il existe donc un point qui
garantit la régularité des dépdts et qui donne lieu a des dépdts aussi larges que hauts. Si I’on
s’intéresse directement a I’influence de 1’énergie de soudage, la hauteur semble décrire une
courbe en cloche avec un maximum pour une énergie de soudage aux alentours de 250 J.mm*
(Figure 11-19 (a)).
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Figure 11-19. (a) hauteur du dépdt en fonction de 1’énergie de soudage ; (b) diagramme de contour de la hauteur
des dép6ts en fonction de Vd et VT

Il semblerait que 1’angle de contact soit aussi dépendant a la fois de la vitesse de déplacement
de la torche et de la vitesse de dévidage du fil, comme on peut le constater sur la Figure 11-20.
On voit ses valeurs en nette augmentation lorsque la vitesse de dévidage du fil croit et, dans la
majorité des cas, lorsque la vitesse de déplacement de la torche est faible. L’angle de contact
caractérisant la mouillabilité est trés sensible a la température vue au cours du dépdt. Ce
parameétre est donc largement influencé par I’énergie de soudage déployée. Les angles de
contact obtenus dans la synergie utilisant le mode de transfert CMT sont faibles comparés aux
attentes (idéal > 90°), seuls quelques parameétres permettent d’atteindre des angles de contact
valides pour la réalisation de pieces en fabrication additive.

< 30
30 - 60
Angle de contact (°) : Il 60 - 90
90 - 120
H 20
180 01
160 | N % |
5‘140 - 80
§12O 3 _’gm_
= -
g 100 . . ‘é 0
g0l * e * <
= ‘. ° = 50
2T . -
< 40 LR ’.ﬁ ] < o
. * «* 30
20
0 * ’ 2030
0 100 200 300 400 '
Energie de soudage (J/mm) VI (m/min)
(a) (b)

Figure 11-20. (a) angle de contact en fonction de I’énergie de soudage ; (b) diagramme de contour de I’angle de
contact des dépdts en fonction de Vd et Vf.

Ces premicres analyses nous ont permis de comprendre quel était I’impact des principaux
parametres du procedé (vitesse de soudage, vitesse de dévidage du fil et énergie de soudage)
sur les géométries des dépéts.
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Validation des dépots

La Figure 11-21 présente les criteres de validation définis par Pickin et al. [14]. Une tolérance de
20 % a été appliquée de sorte a faciliter I’obtention de parametres utilisables. Ainsi les
parametres garantissant un ratio h/l = 1 +/- 20 % et un angle de contact o= 90° +/- 20 % ont été
retenus. Suivant ces criteres, on constate que le ratio h/l peut étre respecté pour de nombreux
jeux de parameétres (Figure 11-21). L’angle de contact, en revanche, ne peut étre respecté dans les
conditions permettant de garantir la stabilité du procédé.

Sur la Figure 11-21 on observe les deux parametres (ratio h/l et angle de contact) ainsi que la
fenétre d’utilisation qui garantit 1’aspect surfacique conforme des dépdts qui est tracé en
pointillés bleus (voir le premier paragraphe de cette section). Les jeux de paramétres permettant
d’obtenir un bon aspect surfacique, ainsi que de vérifier les conditions géométriques a
I’exception de 1’angle de contact sont au nombre de 4. Nous conserverons ces 4 jeux de
parameétres pour la suite des analyses qui visent a superposer des dépots dans le sens de la
hauteur. Les paramétres conservés sont décrits dans le Tableau I1-4. Nous avons preféré
conserver plusieurs jeux de parametres afin d’évaluer I’influence de la vitesse de déplacement
de la torche ainsi que de I’énergie de soudage sur les microstructures et les propriétés
mécaniques.
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Figure 11-21. Fenétre d’utilisation du procédé superposée aux critéres géométriques h/l et angle de contact de
Pickin et al. [14] (vert : critere conforme ; rouge : critére non conforme ; pointillés bleus : fenétre d’utilisation).

Dans un premier temps, nous ne tiendrons pas compte de 1’angle de contact car 1’accroche de
la premiére passe peut étre aisément perfectionnée. Afin d’améliorer la mouillabilité et
d’augmenter I’angle de contact du premier dépot, des modifications thermiques peuvent étre
envisagées (comme par exemple le préchauffage du substrat). Une passe de pré-dépét réalisée
avec des paramétres différents sera realisee afin de garantir la bonne accroche de la premiére
passe. Nous conserverons tout de méme les parameétres au centre de la fenétre d’utilisation qui
ne dégradent pas la stabilité du procedé et qui permettent de garantir le ratio h/l = 1.
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Les parametres conserves pour la réalisation de dép6ts superposés dans la hauteur, ainsi que les
valeurs des parameétres consignes du cycle CMT associés aux points de fonctionnement
conserveés sont présentés dans le Tableau 11-4.

Vd (cm/min) 40 60 80 100

Vf (m/min) 3,8 4,2 4,6 5
I_sc_wait (A) 30 50 78 92
Vd_sc_wait (m/min) 22,4 22,4 32,5 41
I_sc2 40 40 40 40
d_boostup (A/ms) 300 300 300 300
tau_boostup (ms) 0,1 0,1 0,1 0,1
|_boost (A) 150 150 150 145

t 1 _boost (ms) 1,2 2 3,9 7
d boostdown (A/ms) 300 300 300 300
Energie de soudage (J/mm) 109 76 63 53

Tableau I1-4. Paramétres et valeurs consignes associées aux points de fonctionnement conservés permettant des
dépbts dans le mode de transfert CMT.

Stabilité du cycle CMT et vérification des valeurs des paramétres électriques

Aprés la recherche de parameétres assurant la stabilité optimale du WAAM, une étape de
vérification du cycle CMT a été effectuée. Le respect du cycle CMT a été vérifié a I’aide d’une
caméra a grande vitesse associée a des mesures instantanées des parametres électriques. En
observant les signaux ainsi que les images relevées par la caméra haute vitesse, il est possible
d'observer sur la Figure 11-22 les signaux caractéristiques du CMT décrits dans la littérature
[28,29].
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Figure 11-22. (a) images prises par la caméra haute vitesse ; (b) intensité relevée par le capteur a effet Hall ; (c)
tension relevée a I’aide de 1’oscilloscope numérique.
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Les différentes phases caractéristiques du cycle CMT ont bien été retrouvées pour I’ensemble
des parametres selectionnés. La Figure 11-22 montre ces résultats pour une vitesse de
déplacement de la torche de 60 cm/min et une vitesse de dévidage du fil de 4,2 m/min.

Tels que décrits dans la littérature, on retrouve les différents éléments numérotés de 1 a 3 sur la
Figure 11-22 (a) [30]. Le premier pic (1) est I_boost, durant lequel on assiste a une augmentation
rapide du courant. La température de I'électrode augmente jusqu'a la fusion et forme une
gouttelette. Le deuxieme pic (2) est |_sc_wait. Cette phase d'attente se caractérise par un courant
plus faible et permet de maintenir I'arc et la goutte fondue jusqu'a la phase de court-circuit. Le
troisieme pic (3) est 1_sc2 qui correspond a la phase de court-circuit. Durant cette phase, le fil
arrive dans le bain de fusion et un court-circuit se crée. Le courant de court-circuit caractérisant
cette phase est nettement plus faible. Les forces électromagnétiques, bien que présentes, ne sont
pas suffisantes pour libérer la goutte en fusion. Par conséquent, lorsque le court-circuit est
établi, un signal de retour est donné au dévidoir de fil pour qu'il retire le fil. Le fil se rétracte et
rompt le pont liquide entre le fil et la goutte. L'arc est alors ré-établi et le cycle est répété. Ces
éléments mettent en évidence le bon déroulement du cycle CMT.

3.3.2. Caractérisation de la synergie utilisant le mode de transfert
CMT-P (AlMg5)

La méthode employée précédemment a été reprise afin de caractériser la synergie utilisant le
mode de transfert CMT-P. La force du mode de transfert hybride CMT-Pulsé vient de la
possibilité de modifier le nombre de cycles CMT et le nombre de cycles pulsés au cours du
dépot. Plus le nombre de cycles d’impulsion est important plus I’énergie développée sera
¢levée. Nous avons cherché a définir I’influence des parameétres principaux sur les géométries
des dépdts. La vitesse de déplacement de la torche (Vd) et la vitesse de dévidage du fil (\Vf) ont
pour cela été modifiées dans la fenétre définie lors de I’approche dichotomique rapportée
précédemment. On utilise ici :

Vd =[10 - 100] cm/min ; Vf=[3,5-7,5] m/min.

La Figure 11-23 décrit les énergies obtenues en balayant ces fenétres de parametres. Tout comme
précédemment, des vitesses de dévidage du fil élevées ainsi que des vitesses de déplacement
faibles produisent des énergies de soudage plus importantes. Les énergies déployées lors des
essais avec la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P sont globalement supérieures a
celles obtenues avec la synergie CMT.
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Energies (J/mm)

Energies (J/mm)
] < 50.0
W 500 - 1000
M 1000 - 200.0
200.0 — 500.0
500.0 — 1000.0
| > 1000.0

Vd (cm/min)

35 40 45 5.0 55 60 65 70 75
Vf (m/min)

Figure 11-23. Energies de soudage développées en fonction des paramétres \Vd et Vf pour la synergie au mode
de transfert CMT-P.

Aspect

La Figure 11-24 présente 1’aspect surfacique des dépdts réalisés avec la synergie CMT-P. A
I’exception d’un seul et unique jeu de paramétres, les critéres concernant 1’aspect visuel du
cordon ne sont pas respectés pour les parametres employeés. Effectivement, on constate pour
des vitesses de déplacement (\Vd) supérieures a 30 cm/min que tous les dépbts présentent des
projections et/ou des largeurs irréguliéres. Pour les vitesses inférieures a 60 cm/min, on observe
que les dépbts présentent de fortes variations de hauteur (ondulations) ou d’importants
¢largissements lors de ’utilisation des vitesses de déplacement les plus faibles. Un seul jeu de
paramétres se distingue car il produit moins de projections que les autres et semble satisfaire
I’ensemble des critéres de contrdle visuel. Ce jeu de parameétres - Vd = 30 cm/min —
Vf=55m/min - sera le seul conservé lors de 1’étude de cette synergie. On notera plus
généralement que la synergie utilisant le mode de transfert CMT produit moins de projections
et de vagues de solidification a la surface des échantillons que la synergie utilisant le mode de
transfert CMT-P.
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Figure 11-24. Photographies de la surface des dépdts pour chacune des conditions (rouge : dépdts non conformes - vert : dép6ts conformes — pointillés bleus : fenétre
d’utilisation du procédé).
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Caractéristiques géométriques

Bien qu’un seul jeu de parameétres soit conservé par la suite, nous avons étudié les
caractéristiques géométriques de tous les dépbts obtenus lors de cette étude paramétrique. La
Figure 11-25 présente une macrographie d’une coupe transverse de chacun des dépots obtenus
avec les différents jeux de parametres testés.
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Figure 11-25. Macrographies vues en coupe des dép6ts avec la synergie au mode de transfert CMT-P.
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Dans le cas de la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P, I’observation des dépdts vus
en coupe conduit a la méme estimation que précédemment. Les dépots ont été assimilés a des
demi-ellipses dont les axes sont la largeur et la hauteur telles que présentées en Figure 11-17. Si
I’on trace cette section en fonction de I’énergie de soudage, on constate que 1’énergie de
soudage tend a faire augmenter la section des dépots. Cependant, le lien entre la section du
dépot et 1’énergie de soudage est moins direct que précédemment (Figure 11-27).
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Figure 11-26. Section estimée du dép6t en fonction de 1’énergie de soudage avec la synergie utilisant le mode de
transfert CMT-P (AlMg 5).

Comme précédemment, nous avons essay¢ de dissocier 1’effet des parameétres Vd et Vf sur les
caractéristiques géométriques des dépbts. La Figure 11-27 expose I’influence de 1’énergie de
soudage ainsi que de Vd et de VT sur les largeurs des différents dépdts. Les largeurs de depdt
les plus importantes sont obtenues pour les vitesses de dévidage du fil élevées et les vitesses de
déplacement les plus faibles (Figure 11-27 (b)). Cela nous conduit aux mémes conclusions que
celles faites sur la synergie utilisant le mode de transfert CMT. Une plus forte énergie de
soudage conduit a une fusion plus importante du substrat et par conséquent a une largeur de
dépot plus importante. Tout comme nous 1’avons vu pour la synergie utilisant le mode de
transfert CMT, on observe une proportionnalité entre les largeurs des dépots et 1’énergie de
soudage déployée (Figure 11-27 (a)).
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Figure 11-27. (a) largeur du dép6t en fonction de 1’énergie de soudage ; (b) diagramme de contour de la largeur
des dép6ts en fonction de Vd et VT,

La Figure 11-28 expose I’influence de 1’énergie de soudage ainsi que de Vd et de VT sur les
hauteurs des différents dép6ts. Les hauteurs des dépots les plus importantes sont obtenues pour
les énergies les plus fortes (Figure 11-28 (2)). Elles sont maximales lorsque la vitesse de dévidage
du fil est de 4,5 m/min et lorsque la vitesse de déplacement est la plus faible, autrement dit,
lorsque 1’énergie de soudage n’est pas maximale (Figure 11-28 (b)). La hauteur des dépbts ne
semble pas évoluer en fonction de 1’énergie de soudage. Effectivement, des effondrements ont
¢été constatés dans la majeure partie des cas lors de ’utilisation de la synergie utilisant le mode
de transfert CMT-P. Ces affaissements, particulierement visibles pour les hautes énergies,
conduisent a la formation de dépdts plus étalés et moins hauts. Tout comme précédemment, il
semblerait que la hauteur soit maximale lorsque I’apport de matiere est maximal et que I’énergie
déployée vient fondre une surface minimale de substrat. Des énergies de soudage trop fortes
conduisent donc a un élargissement de la base du dépét et donc a une diminution de la hauteur,
toutefois la gamme d’énergie conservée pour notre étude ne permet pas de bien décrire ce
phénomene dans le cas de la synergie CMT-P.
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Figure 11-28. (a) hauteur du dépot en fonction de 1’énergie de soudage ; (b) diagramme de contour de la hauteur
des dépdts en fonction de Vd et VT

La Figure 11-29, montre I’influence de I’énergie de soudage ainsi que de Vd et Vf sur les angles
de contact des différents dépots. L angle de contact semble peu sensible a I’énergie de soudage
déployée (Figure 11-29 (a)). Il faut cependant préciser qu’aucun temps d’attente n’a été appliqué
entre deux dépdts réalisés sur la méme t6le. La température initiale du substrat avant soudage
n’a donc pas été vérifiée. Or ’angle de contact caractérisant la mouillabilité est treés sensible a
ce paramétre. Les mesures de 1’angle de contact ont donc été biaisées par la température initiale
du substrat ce qui peut expliquer le manque de lien avec I’énergie déployée. Sur la Figure 11-29
(b), on observe une augmentation de I’angle de contact avec ’augmentation de la vitesse de
dévidage mais également de la vitesse de déplacement de la torche.
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Figure 11-29. (a) angle de contact en fonction de 1’énergie de soudage ; (b) diagramme de contour de I’angle de
contact des dépdts en fonction de Vd et Vf.
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Validation des dépots

Comme le montre la Figure 11-30, les ratios h/l obtenus ne peuvent satisfaire les criteres qui sont,
d’aprés la littérature [14], adaptés pour la fabrication additive.

Ratio (W/1) Angle de contact (°)
Aspect : Non conforme [ < 0.8 Aspect Non conforme i < 80
{ surfacique Conforme 0.8 — 1.2 ! surfacique | Conforme 80 — 110
i conforme Non conforme . > 1.2 conforme Non conforme . > 110

Vd (cm/min)
Vd (cm/min)

35 40 45 50 55 60 65 70 75
Vf (m/min) Vf (m/min)

Figure 11-30. Fenétre paramétrique d’utilisation du procédé (pointillé bleu) superposée aux critéres
géomeétriques h/l et angle de contact de Pickin et al. [14] (vert : critere conforme ; rouge : critere non conforme ;
pointillés bleus : fenétre d’utilisation).

Lors de la superposition, ces dépots ont de forts risques d’étre sujets a des effondrements.
Cependant, on constate que, dans le cas de la vitesse de déplacement égale a 30 cm/min et de
la vitesse de dévidage €égale a 5,5m/min, I’angle de contact est proche de 90° et que I’aspect
visuel du dépot est également valide. Ces parameétres serviront donc par la suite a la réalisation
d’une couche d’accroche permettant d’améliorer la mouillabilité et par conséquent la tenue

mécanique de la premiere couche sur le substrat.
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Les valeurs des parameétres consignes du cycle CMT-P associées aux points de fonctionnement
conserves sont présentées dans le Tableau 11-5. Une possibilité qui permettrait d’améliorer les
caractéristiques géométriques des dépots serait de modifier finement les paramétres de la
synergie et notamment la proportion de cycle CMT et CMT-P dans le Tableau 11-5 CMT_cycles
et Puls_cycles.

Vd (cm/min) 30
VFf (m/min) 5,5
I_sc_wait (A) 50
Vd_sc_wait (m/min) 30
CMT | sc2 70
I_boost (A) 120
t 1 _boost (ms) 2
CMT cycles 1
d_pulsup (A/s) 900
tau_pulsup (ms) 0,08
I|_pl(A) 476
vd_pulscycle (m/min) 5
Pulsé d_pulsdown (A/ms) 800
tau_pulsdown (ms) 0,2
I_base (A) 70
t_base (ms) 16
t pl (ms) 0,63
Puls_cycles 7
Energie de soudage (J/mm) 290

Tableau I1-5. Paramétres et valeurs consignes associées aux points de fonctionnement conservés permettant des
dép6ts dans le mode de transfert CMT-P.

Stabilité du cycle de transfert et vérification des parametres électriques

Comme décrit plus tét, le cycle de transfert CMT-P est caractérisé par 1’association des deux
modes de transfert : le CMT et le pulsé. On trouve donc les différents parametres relatifs au
mode CMT, que nous avons détaillés au cours de la caractérisation de la synergie AIMg4.5Mn,
auxquels s’ajoutent les caractéristiques du mode pulsé. La phase d’impulsion ne produit pas de
variation de la vitesse de dévidage du fil. En revanche, chaque impulsion est constituée d’un
pic de courant associé a un pic de tension. Le mode de transfert hybride CMT-pulsé est donc
également caractérisé par le nombre de cycles CMT et le nombre de cycles pulsés au cours du
dépot. Plus le nombre de cycles d’impulsion est important plus 1’énergie développée sera
élevee.
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Figure 11-31. (a) images prises par la caméra haute vitesse ; (b) intensité relevée par le capteur a effet Hall ; (c)
tension relevée a I’aide de 1’oscilloscope numérique.

En Figure 11-31 (), les images numérotées 1 et 2 correspondent respectivement aux phases
d’attente et d’impulsion du cycle pulsé. Les images 3, 4 et 5 sont similaires a celles présentées
en figure 11-25 puisqu’il s’agit des phases caractéristiques du cycle CMT - respectivement la
phase d’attente, de court-circuit et de réamorgage de 1’arc électrique. I1 est bien plus facile de
vérifier le bon déroulement de la phase d’impulsion, car elle est composée d’un pic de tension
associé¢ a un pic d’intensité. Il est donc aisé de s’assurer de la stabilité du mode de transfert
lorsque la hauteur de ces pics, la durée des pics et la fréquence d’apparition sont bien constantes
comme présenté en Figure 11-31 (b) et (c). De plus, il est possible de vérifier la présence de sept
cycles d’impulsion pour un cycle CMT tel que demandé dans les parametres.
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4. Elaboration de parois minces

Cette partie est consacrée a 1’étude de dépdts constitués de plusieurs couches superposées les
unes sur les autres afin de former des « murs ». L’objectif est d’initier un travail concernant la
réalisation de raidisseurs ou de formes quelconques dont les épaisseurs sont faibles par rapport
aux deux autres dimensions. Le probléme, qui se pose généralement, vient de 1’accumulation
de chaleur dans les murs en construction conduisant alors a des variations des parametres de
dépot par distorsion du substrat ou dans le cas d’effondrements [17,31]. Nous tenterons donc
de réaliser des dépots réguliers a I’aide des paramétres déterminés lors du chapitre précédent.
Par la suite, nous contrdlerons la santé matiere par I’intermédiaire de radiographies aux rayons
X (RX) et d’essais destructifs (coupes et observations métallographiques). Nous étudierons
finalement la géométrie des piéces produites et les distorsions observées sur les substrats qui
seront alors mesurées par stéréo-corrélation d’images.

Les murs que nous voulons produire, serviront a prélever des éprouvettes de traction pour les
caractérisations mécaniques ainsi qu’a la campagne de caractérisations microstructurales.
Ainsi, trois murs jumeaux ont été produits pour chacun des jeux de parametres retenus. Un mur
pour chaque jeu de paramétres sera employé pour le prélévement d’éprouvettes de traction, un
autre servira a produire des échantillons pour les analyses microstructurales et enfin, le dernier
mur servira a la réalisation d’essais non destructifs (i.e. des analyses de contraintes résiduelles
en diffraction des neutrons et des rayons X ainsi que des analyses de santé matiére par
radiographie X). Ces différents jeux de murs jumeaux ont permis de vérifier la répétabilité du
procédé de fabrication (les mémes hauteurs de couches ont été observées). Les murs fabriqués
font 50 mm de haut et 200 mm de long. L’épaisseur des murs correspondra a la largeur des
dépots, imposée par les parameétres de dépot.

4.1.Recherche de parameétres permettant la superposition de dép6ts
4.1.1. Superpositions de 4 couches

La premiere étape de ce travail a été d’employer directement les paramétres retenus pour assurer
la stabilité du dépot pour la synergie utilisant le mode de transfert CMT. Quatre dépéts ont été
successivement superposés les uns sur les autres. Le temps de refroidissement a été adapté a
chaque jeu de parameétres de sorte a garantir un retour a la température initiale de 20 °C entre
deux dépbts. Ce temps ne dépasse pas 40 s quel que soit le jeu de paramétres utilisé. La hauteur
du dépot a été mesurée entre couches a 1’aide d’un pied a coulisse. La hauteur de la torche de
soudage a été adaptée en fonction de cette hauteur de couche mesurée de sorte a garantir la
méme distance entre la piece et la torche de soudage. La Figure 11-32 présente des macrographies
de la surface des murs déposés. Sur cette image, on constate que la totalité des dépdts semble
respecter les critéres d’aspect que nous avons vus plus tot lors des dépots mono-couches. Seule
la vitesse de déplacement de 100 cm/min, qui satisfaisait le critere concernant la stabilité de la
hauteur des dép6ts (régularité) lors des dépdts mono-couches, ne le respecte plus ici. Il
semblerait que des phénomenes absents lors des depdts des cordons mono-épaisseur
apparaissent lorsque 1’on commence a empiler verticalement les dépdts. Il semblerait que le
phénoméne de « humping » qui n’a pu étre observé sur un dépot mono-couche, étant trop
faiblement marqué, se soit amplifi¢ au cours de la superposition (humps en “accord de phase”)
génerant les ondulations caractéristiques observées en Figure 11-32. Un début de « humping » est
observé pour la vitesse de déplacement de 80cm/min, toutefois les parametres ont tout de méme
été conservés.
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Figure 11-32. Macrographies de la surface des dép6ts composés de la superposition de 4 couches.

Des coupes transverses de ces murs formés de 4 couches ont été réalisées et sont présentées en
Figure 11-33. On observe que la vitesse de déplacement de 20 cm/min ne permet pas d’ériger un
mur. Effectivement, en raison des effondrements observés, la hauteur de ce mur est restée la
méme apres deux couches. Les autres paramétres ont permis d’élaborer des constructions dont
la hauteur augmente aprés chaque couche. Des observations réalisees apres un polissage
succinct ont été menées a 1’aide d’un microscope optique et elles n’ont pas permis de détecter
de porosités dans les dépots.

Vd (cm/min) 20 40 60 80 100

=

Figure 11-33. Observations macroscopiques en coupe des dépots composés de la superposition de 4 couches.

=  Températures

Apres avoir ¢liminé les jeux de parametres qui ne permettent pas d’ériger des parois fines, nous
avons étudié les températures atteintes au cours des dépots. Les températures percues par le
substrat ont été mesurées a 1’aide de thermocouples. Ces mesures des températures ont pour
objectifs de connaitre 1’influence du procédé ainsi que des différents jeux de paramétres de
fabrication sur le matériau. Les thermocouples insérés a l’intérieur des substrats nous
renseignent sur la température atteinte par la matiére sous-jacente au dép6t. Les
thermogrammes relevés lors des essais pour les conditions retenues sont présentés sur la Figure
11-34. On constate, du fait de I’accumulation thermique dans le substrat que la température
atteinte par le thermocouple numéro trois qui correspond a la fin de dépét est systématiquement
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supérieure aux deux autres. Pour les essais a vitesses de déplacement égales a 20 et 60 cm/min,
les fils de chromel et d’alumel du thermocouple numéro deux se sont désolidarisés au cours de
I’essai et les valeurs correspondantes ne sont par conséquent pas représentées. Les valeurs
relevées sont également sujettes & un biais en ce qui concerne la position exacte du
thermocouple par rapport a I’axe de dépot. Effectivement, des trous de diamétre 1,2 mm ont été
percés sous la surface de dépdt. Les fils constituant le thermocouple sont de diamétre trés faible
par rapport au trou (0,2 mm). Par conséquent, sa position a I’intérieur du trou est approximative.
De plus, comme nous 1’avons vu précédemment, des paramétres déployant une énergie de
soudage importante (vitesse de déplacement lente par exemple) permettent d’améliorer la
pénétration du dépdt. La température alors vue par le thermocouple sous-jacent est supérieure
car il est alors plus proche de la zone fondue (puisque la pénétration est plus importante). Pour
Vd =60 cm/min, le dédoublement du pic de chaleur associé au thermocouple numéro trois n’est
pas expliqué ; il peut provenir d’une perte de signal. Pour Vd = 80 cm/min, les courbes affichent
des formes particulieres. Il est possible que le signal relevé par le thermocouple ait été perturbé
par le passage de I’arc électrique a proximité. De plus, comme pour les mesures issues du dépot
réalisé a la vitesse de 60 cm/min, nous constatons une perte de signal ainsi qu’une valeur fixe
a 24°C apres environ 47 s. Les températures percues par le substrat au cours du dépot ont
également été relevées pour le dépbt réalisé avec le cycle de transfert CMT-P. Le
thermogramme correspondant peut étre consulté en Figure 11-34.

CMT-P-Vd =30 cm/min - HI =290 J/mm  CMT - Vd =40 cm/min — HI =109 J/mm
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Figure 11-34. Thermogrammes associés aux différentes conditions de fabrication retenues.

Sur les différents graphiques présentés en Figure 11-34, nous avons relevé la température
maximale atteinte pour chacun des jeux de parameétres des deux synergies retenues ainsi que le
temps nécessaire afin de revenir a la température initiale de 20°C ; ces résultats sont regroupés
sur la Figure 11-35 sur laquelle les valeurs obtenues pour la synergie utilisant le mode de transfert
pulsé sont représentées par des losanges. Les valeurs qui n’ont pu étre mesurées a cause des
pertes des signaux des thermocouples ont été obtenues par extrapolation sur les graphiques :
elles sont représentées par des triangles sur la Figure 11-35. On constate que plus 1’énergie de
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soudage est élevée, plus la tempeérature maximale atteinte par le thermocouple est importante.
Il en va de méme pour la durée de retour a 20°C apres le passage de la torche : plus 1’énergie
déployeée est élevée, plus la durée pour revenir a 20°C est importante.
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Figure 11-35. Température maximale atteinte ainsi que le temps nécessaire afin de revenir a la température
initiale de 20°C en fonction de 1’énergie de soudage déployée.

4.1.2. Pré-dépéts

Dans le cas du mode de transfert CMT, les températures atteintes sont plus faibles que dans le
cas du mode de transfert CMT-P (Figure 11-35). On observe, sur les coupes transverses de ces
dépbts (Figure 11-36), que 1’angle de contact de la premiere couche avec le substrat est
systématiquement un angle aigu traduisant un manque d’accroche de cette premiére couche
avec le substrat (largeur plus faible a I’endroit du contact conduisant a une résistance mécanique
¢galement plus faible). Ce manque d’accroche vient d’un apport de chaleur insuffisant et d’une
vitesse de refroidissement de la premiére couche plus rapide que pour le reste de la piéce. Ces
éléments entrainent un temps de solidification plus court et conduisent a une augmentation de
la hauteur et a une diminution de la largeur et de la pénétration du dépét. Ces observations sont
cohérentes avec la littérature [31]. Cette réduction de I'adhérence entre la premiere couche et le
substrat, combinée a de fortes contraintes résiduelles s’accumulant au fur et 2 mesure des
couches déposées, peut entrainer une décohésion entre le dépot et le substrat. Ce phénomeéne a
été observé comme le montre la Figure 11-36 (a) lors de la fabrication de certains murs. Il faut
donc éviter la formation d'un étranglement en ajustant la vitesse de dép6t des premiéres couches
[38,40]. Une premiere couche d'adhésion a donc eté déposee avec la synergie AIMg5 utilisant
le mode de transfert CMT-P qui a démontré, lors des essais présentés précédemment, sa capacité
a produire des dépdts dont I’angle de contact est proche de 90°. Cette derniere a permis
d’empécher le rétrécissement au contact substrat/mur et ainsi la décohésion du substrat et du
dépot. Cette couche d’accroche est présentée en Figure 11-36 (D).
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@) | (b

Figure 11-36. (a) mur sans I’emploi d’une couche d’adhésion : présence de décohésion ; (b) mur élaboré avec
une couche d’adhésion en CMT-P.

D’autres essais ont été mis en place afin d’améliorer la mouillabilité du premier dépot sans
changer de synergie de dép6t (préchauffage du substrat au travers de différentes sources de
chaleurs). On notera que les essais de préchauffage a 1’aide d’un second arc électrique produit
par un procédé TIG précédant la torche MIG pourraient conduire a d’excellents résultats. Les
essais n’ont cependant pas été poussés plus avant, ne faisant pas partie des objectifs principaux
de cette étude.

4.1.3. Stratégie de fabrication

Dans le cas du procédé WAAM, le choix de la stratégie de construction d’une piéce en vue de
son élaboration est particulierement important car il conditionne, notamment, les propriétés
microstructurales ainsi que les caractéristiques géométriques des ébauches produites. Cette
étape consiste a définir la séquence de superposition des couches qui va conduire a 1’obtention
de la piéce en 3D. Dans notre cas, la stratégie de fabrication est programmée manuellement,
nous n’aurons donc pas acces a des stratégies de fabrication trop complexes. Pour s’affranchir
des problématiques d’amorgage et d’extinction de 1’arc électrique qui conduisent a des
instabilités sur les dépéts, on retrouve dans la littérature des études dans lesquelles un dépot
circulaire est réalisé [33,34]. Cette géométrie n’est pas idéale pour la réalisation d’éprouvettes
de traction et nous avons donc opté pour la réalisation de parois minces de forme
parallélépipédique.

Pour fabriquer des murs par la superposition de cordons, deux stratégies simples sont possibles :

e Stratégie alternée : cette stratégie consiste a alterner la direction de dép6t a chaque
couche, ce qui donne la possibilité de déposer de la matiére en continu au travers des
différentes couches sans stopper la construction tel que schématisé en Figure 11-37 ().

e Stratégie unidirectionnelle : la stratégie unidirectionnelle, décrite en Figure 11-37 (b), est
définie par I’utilisation d’une méme direction de dépot tout au long de la construction.
Ceci oblige donc a ramener la torche de dépbt en position initiale entre chaque couche.
Ce temps supplémentaire employé pour ramener la torche au point initial peut étre vu
comme une perte de temps mais il peut également permettre le refroidissement de la
matiére déposée.
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Figure 11-37. Représentation schématique des stratégies de fabrication (a) unidirectionnelle ; (b) alternée.

Bien que nous ne nous soyons pas intéresses aux extrémités des dépdts, des phénomeénes
particuliers se produisent lors de I’amorcage et de 1’extinction de ’arc qui participent a la
géométrie générale de I’ébauche finale. Lors de la planification des trajectoires de dépot, il est
également possible de prévoir des épargnes (ou martyres) qui serviront a amorcer et a éteindre
I’arc électrique. Cependant, il est intéressant de comprendre la cause de ces phénomenes et
d’expliquer les morphologies spécifiques que 1’on peut attendre venant des ébauches issues de
ces deux stratégies. Différents travaux de la littérature [17,35] montrent que I’amorgage de ’arc
électrique correspondant au début du dépbt présente un surplus de matiére, tandis que
I’extinction de I’arc, qui vient avec la fin du dépdt, est associé a un manque de maticre. La
Figure 11-38 (@) montre par exemple un surplus de matiere en début de dép6t et la Figure 11-38 (b)
un manque de matiére en fin de dépdt observés lors du dépdt d’un alliage d’aluminium de la
série 4000 en WAAM par Ortega et al. [17]. La Figure 11-38 (C) expose un dépot réalisé dans le
cadre de notre étude qui présente les mémes spécificités géométriques.

(©)

Figure 11-38. (a) surplus de matiére en début de dépdt [17] ; (b) manque de matiére en fin de dépdt [17] ; (c)
dép6t réalisé dans le cadre de notre étude présentant des caractéristiques similaires en début et fin de dépét.
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Le premier defaut se caractérise par une accumulation irréguliére de matiere au début du
cordon, reliée au reste du cordon par un étranglement (Figure 11-38 (a)). Ortega [17] a montré
que le surplus de matiere initial, qui s’apparente a une goutte, présente un mauvais mouillage
sur le substrat. Il explique que la température appliquée au substrat ne permet pas a la goutte de
s’étaler. Celle-ci se solidifie donc instantanément lors de son contact avec le substrat. Le
manque de matiére en fin de dépbt (Figure 11-38 (b)) est dii a un manque d’apport de matiere au
niveau de la position de la torche. Effectivement, en fin de dépot, la goutte qui va se déposer a
I’¢état liquide vient se joindre au bain de fusion qui se situe derriére la position finale de la
torche. La Figure 11-39 (a) montre un mur élaboré par Zhang et al. [35] a 1’aide de la stratégie
unidirectionnelle et expose I’accumulation des manques de matiére en fin de dépdt et surplus
de matiere en début de depdt dans le cas de la stratégie unidirectionnelle. Lors de la
superposition de dépots et afin de compenser ces irrégularités, Zhang et al. [35] proposent
d’effectuer des allers et retours entre les dépots successifs (stratégie de dépot alternée). Ainsi,
le manque de matiére du dép6t précédent est comblé par le surplus de matiére du dép6t suivant
comme indiqué en Figure 11-39 (b).

R s U SSSER——— -

(a) ' (b)
Figure 11-39. Mur élaboré par Zhang et al. [35] : (a) stratégie unidirectionnelle ; (b) stratégie alternée.

C’est la raison pour laquelle la stratégie alternée est trés largement étudiée alors que la stratégie
unidirectionnelle est plus souvent laissée de coté [10,21,32,36-40]. Il existe des parametres
supplémentaires propres au poste de soudage qui permettent d’ajuster I’amorgage et I’extinction
de I’arc afin d’améliorer les géométries produites en début et en fin de dépot. Le mode "deux
temps spécial" qui consiste a adapter I’énergie de soudage en début et en fin de dépot a
notamment été étudié. Cependant, méme 1I’emploi de ces paramétres spécifiques ne permet pas
de totalement compenser ces phénoménes. On considérera donc qu’une partie de la maticre
déposée lors de I’amorgage ainsi que de I’extinction de I’arc sera perdue car inutilisable. Bien
que la production de murs avec ces deux stratégies entraine des défauts d’aspect, ces deux
stratégies de dépot (alternée et unidirectionnelle) ont été étudiées afin de comprendre comment
elles influencent les caractéristiques microstructurales dans une piece. Dinda et al. [41] ont par
exemple montré a 1’aide d’un procédé laser présenté en Figure 11-40 (a), que les stratégies
unidirectionnelle et alternée (Figure 11-40 (b)) ne donnent pas la méme microstructure globale.
En effet, le changement de direction de solidification dans le cas de la stratégie alternée produit
deux directions de croissance pour les grains. Plus récemment, Yehorov et al. [42] ont
également étudié ce phéenoméne en WAAM. Les résultats concernant les microstructures
obtenues sont décrits en Figure 11-40 (C) pour la stratégie unidirectionnelle et Figure 11-40 (d) pour
la stratégie alternée. Des observations similaires ont été faites dans le cadre de ce travail et elles
seront présentées dans le chapitre 3.
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(d)

Figure 11-40. Analyses EBSD des microstructures issues de DED-L par Dinda et al. [41] (a)
stratégie unidirectionnelle ; (b) stratégie alternée. Microstructures issues de WAAM observées par Yehorov et al.
[42] (c) stratégie unidirectionnelle ; (d) stratégie alternée.

4.1.4. Evolution de la hauteur de couche au cours du dépot

Le second paramétre & programmer dans la stratégie de construction est la hauteur de translation
suivant I’axe Z qui définit la hauteur de torche apres chaque couche afin de conserver une
hauteur d’arc et un stick-out constants au cours de la construction. Cette translation de la torche
doit en effet correspondre a la hauteur du cordon déposé, sinon la distance entre le tube contact
et la surface varie. De faibles modifications de cette distance entre le tube contact et la surface
de travail conduisent a la variation des parameétres énergétiques et la géométrie des dépots s’en
trouve changée. lls deviennent plus larges et moins hauts si cette distance tube contact/surface
augmente [17]. La hauteur des murs a donc été mesurée couche apres couche au centre du dép6t
avec un pied a coulisse numérique Mitutoyo 500 pour chacun des jeux de parameétres retenus.
Les valeurs de hauteur mesurées ont été appliquées sous forme de translation suivant 1’axe Z
couche apres couche pour suivre exactement la hauteur déposée. Le premier mur a été déposé
avec la vitesse de déplacement de la torche de dép6t la plus faible, soit 40 cm/min. Pour ce
premier essai, la stratégie alternée a été employée.

La Figure 11-41 (a) montre la hauteur de chacune des couches et le déplacement suivant I’axe Z
correspondant paramétré dans le programme de fabrication. On constate en Figure 11-41 (b) que
la hauteur du dép6t croit de fagon linéaire avec le nombre de couches. L’ordonnée a I’origine
de cette fonction correspond a la hauteur de la couche de pré-dépo6t et le coefficient directeur
correspond a la hauteur moyenne de couche. Il est donc possible d’utiliser les paramétres de
cette fonction afin de programmer la fabrication. Par la suite, la hauteur de pré-dép6t ainsi que
la hauteur moyenne ont donc été insérées dans le programme de dép6t, la durée de
refroidissement permettant de revenir a 20°C a également été paramétrée.
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Figure 11-41. (a) valeurs de translation et hauteur réelle de couche ; (b) évolution de la hauteur du mur en
fonction du nombre de couches.

La Figure 11-42 montre les résultats obtenus aprés la programmation des hauteurs de pré-dépot
et de la hauteur moyenne dans la stratégie de fabrication pour la réalisation de parois minces.
La différence entre ces deux valeurs correspond donc a I’écart entre le tube contact et la surface
sur laquelle le matériau doit étre déposé. On observe que, malgré des écarts entre la valeur
programmée et la valeur réellement déposée mesurée au pied a coulisse, la hauteur du mur varie
toujours de facon linéaire (Figure 11-42 (b)). Ces fluctuations ne semblent donc pas impacter le
procédé ou semblent étre compensées par la variation de la hauteur d’arc.
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Figure 11-42. (a) valeurs de translation et hauteur réelle de couche ; (b) évolution de la hauteur du mur en
fonction du nombre de couches aprés la programmation des hauteurs de pré-dépot et de la hauteur moyenne dans

la stratégie de fabrication.
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Une autre fagon de s’assurer de la stabilité du procédé au cours du dépot est de suivre les
paramétres électriques principaux relevés sur toute la durée du dépdt. Dans ce cas, une
intégration est réalisée de sorte a passer des valeurs des parameétres électriques prises en temps
réel au cours de chaque dépdt aux valeurs moyennes calculées sur 1’intégralité d’un seul dépot.
Ces résultats sont présentés en Figure 11-43.
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Figure 11-43. (a) intensité en fonction du nombre de couches ; (b) tension en fonction du nombre de couches ;
(c) représentation schématique du mur en coupe.

La Figure 11-43 (C) est une représentation schématique du mur vue en coupe transversale. Les
Figure 11-43 (a) et (b) montrent respectivement les valeurs moyennes d’intensité et de tension en
fonction du nombre de couches. Ces valeurs sont constantes ainsi que leurs maxima et minima
dans toute la hauteur du mur ; ce qui témoigne de la bonne stabilité du procedé.

4.2.Réalisation de murs avec la synergie utilisant le mode de transfert CMT

Pour chaque stratégie, trois murs, iso-parametres, ont été produits afin de mettre en évidence la
répétabilité du procédé. La Figure 11-44 montre la variation de la hauteur des dépots en fonction
du nombre de couches programmeées a 1’aide des parametres de la fonction linéaire établie plus
tot pour les trois échantillons jumeaux produits avec les parametres : Vd = 40 cm/min,
HI =109 J/mm pour la stratégie alternée. Comme précédemment, la variation de la hauteur du
dépét en fonction du nombre de couches est linéaire.
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Figure 11-44. Evolution de la hauteur des murs en fonction du nombre de couches — stratégie alternée —
Vd = 40cm/min — HI = 109 J/mm.

Pour chacun des murs réalisés de maniére automatisée a [’aide des paramétres vus
précédemment, la hauteur du mur a été mesurée couche aprés couche (Figure 11-44). Cette figure
montre qu'une relation linéaire peut étre trouvée entre la hauteur de la couche et le nombre de
couches, ce qui témoigne de la stabilité du procédé tel que décrit dans la littérature [17]. La
hauteur moyenne de dépot permet donc effectivement d’automatiser la fabrication additive. On
constate également en Figure 11-44 qu’au cours de 1’¢élaboration des 3 murs, la variation de
hauteur de couche en fonction du nombre de couches est tres proche d’un mur a I’autre. Cela
démontre la bonne répétabilité du procédé. L’évolution de la hauteur du mur en fonction du
nombre de couches a été évaluée expérimentalement pour I’ensemble des 3 jeux de parametres
retenus (un jeu de parametres pour chacune des vitesses de déplacement de la torche de
40 cm/min, 60 cm/min et 80 cm/min) ainsi que pour les deux stratégies de fabrication
(unidirectionnelle et alternée). Les résultats sont présentés en Figure 11-45.
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Figure 11-45. Evolution de la hauteur du mur en fonction du nombre de couches pour les différents paramétres
retenus en CMT et les deux stratégies de fabrication.

Sur la Figure 11-45, on remarque que pour I’ensemble des paramétres déterminés plus tot,
I’évolution de la hauteur avec le nombre de couches empilées est toujours linéaire. La stratégie
unidirectionnelle produit également des dép6ts dont la variation de hauteur au centre est
linéaire. 1l est cependant intéressant de rappeler que la hauteur a été mesurée au centre ; ces
murs donnant lieu a des surplus de matiere en début de dépot ainsi qu’a des manques de matiere
en fin de dépot tels que 1’on peut le constater en Figure 11-46 (D).
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(a) (b)

Figure 11-46. Morphologie générale des dépbts (a) stratégie alternée ; (b) stratégie unidirectionnelle.

L’évolution de la hauteur de couche semble étre la méme quelle que soit la stratégie de
fabrication (alternée ou unidirectionnelle). En revanche, plus 1’énergie déployée est élevée au
cours du dépdt, plus la hauteur de couche est importante. Les valeurs moyennes de hauteur de
couches issues des équations de droite données en Figure 11-45 pour chacune des configurations
sont rapportées dans le Tableau 11-6. Les jeux de paramétres pour lesquels 1’énergie déployée est
¢levée permettent de déposer des couches plus hautes. D’aprés ce tableau, il parait donc
avantageux d’employer des énergies de soudage « élevées » afin de produire plus rapidement
des ébauches.

Stratégie Vd (cm/min) (m>r/nfin) Energie (J/mm) AR mo(y/n(?lnmr;e A EILEE
40 3,8 109 2,29
Alternée 60 4,2 76 1,79
80 4,6 63 1,57
40 3,8 109 2.24
Unidirectionnelle 60 4,2 76 1,94
80 4,6 63 1,55

Tableau 11-6. Hauteur moyenne de couche en fonction des parametres et des stratégies de fabrication pour la
synergie utilisant le mode de transfert CMT.

4.3.Réalisation de murs en synergie utilisant le mode de transfert CMT-P

Bien que nous ayons montré précédemment que la synergie AIMg5 utilisant le mode de transfert
CMT-P générait des effondrements, nous avons tout de méme tenté de produire des murs avec
celle-ci. Le but étant de caractériser également le matériau déposé de sorte & comprendre
I’impact d’une énergie de dépot plus élevée sur les microstructures et sur le comportement
mécanique.
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Figure 11-47. Evolution de la hauteur du mur en fonction du nombre de couches pour les paramétres retenus
avec la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P et pour les deux stratégies de fabrication.

Ainsi, tout comme pour la synergie utilisant le mode de transfert CMT, nous avons mesuré a
chaque couche la hauteur déposée. Malgré 1’emploi d’un temps de refroidissement adaptatif qui
a permis au substrat de revenir a la température ambiante entre chaque cordon déposé, on
constate sur la Figure 11-47 que la hauteur de couche n’est pas la méme a chaque dépot.
L’effondrement de la hauteur de couche se manifeste sur la courbe décrivant 1’évolution de la
hauteur en fonction du nombre de couches (Figure 11-47) par 1’apparition d’une rupture de pente.
Passée une certaine hauteur (i.e. en s’¢éloignant de 1’échangeur thermique sur lequel est bridé le
substrat), la chaleur accumulée ne peut étre évacuée suffisamment vite causant 1’effondrement
des dépots ultérieurs (élargissement et diminution de la hauteur). Ce phénomene conduit a une
augmentation de la largeur des couches ainsi que du nombre de couches nécessaire pour
atteindre la hauteur souhaitée. Des murs ont cependant pu étre produits. Les valeurs moyennes
de hauteur de couches prises sur la totalité du mur sont rapportées dans le Tableau 11-7.

Stratégie Vd (cm/min) (m /nﬁin) Energie (JJmm) Hauteur moyenne de couche (mm)
Alternée 30 55 290 2,44
Unidirectionnelle 30 55 290 2,39

Tableau I1-7. Hauteur moyenne de couche en fonction des paramétres de fabrication et des stratégies de
fabrication pour la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P.
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5. Santé matiére et conformité des dépots

Afin de valider 1’étape de fabrication, des contrdles systématiques ont été menés sur nos
¢chantillons. L’objectif de cette partie est de déterminer les géométries réellement produites par
rapport aux attentes ainsi que de déterminer la présence ou non de défauts visibles a I’échelle
macroscopique.

5.1.Controle visuel

Aprés le contrdle visuel, illustré sur la Figure 11-48, réalisé sur 1’ensemble des murs produits,
nous avons constaté que seule la stratégie unidirectionnelle avec Vd = 80 cm/min produit des
fissures débouchantes alignées dans la direction de croissance des grains (Figure 11-49). Ces
fissures se sont formées a partir, approximativement, de la 15*™ couche déposée et elles ont
été observées apres le refroidissement.

CMT - Vd =40 cm/min - HI =109 J/mm CMT - Vd = 60 cm/min — HI = 76 J/mm

Stratégie
alternée

Stratégie
unidirectionnelle

CMT-P - Vd = 30 cm/min — HI = 290 J/mm
»

Stratégie
alternée

Stratégie
unidirectionnelle

Figure 11-48. Macrographies des murs au cours du contréle visuel.
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Figure 11-49. Fissures débouchantes observées sur le mur réalisé avec le mode de transfert CMT —
Vd =80 cm/min — Stratégie unidirectionnelle.

Quelques résultats de I’examen menés au MEB sont présentés en Figure 11-50. Nous avons
décelé la présence de structures de solidification (dendrites) a I’intérieur des fissures. Il
semblerait donc que ces conditions de fabrication conduisent a 1’apparition de fissuration a
chaud. Les conditions thermiques, ainsi que la direction de croissance des grains identique entre
chaque couche a favorisé le phénomene de fissuration a chaud. Par la suite, cette condition de
fabrication n’a donc pas été retenue.

Figure 11-50. Images réalisées en microscopie électronique a balayage de 1’un des faciés de rupture du mur
CMT - Vd = 80 cm/min — Stratégie unidirectionnelle.
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5.2.Géomeétries des pieces produites
5.2.1. Géométries des dépots

Pour I’ensemble des conditions sélectionnées, nous avons constaté que les deux stratégies
produisent des défauts de forme dans les zones d’amorgage et d’extinction de 1’arc électrique.
Ces zones aux geométries irréguliéres sont donc inutilisables pour la réalisation de piéces. La
Figure 11-51 (a) présente des photographies des murs produits ainsi qu’un schéma qui décrit la
géométrie utile des murs produits (en blanc) ainsi que les zones inutilisables qui doivent étre
enlevées (en hachuré) pour la stratégie alternée et (b) pour la stratégie unidirectionnelle.

N\

L

.

Le

7

(a) (b)

Figure 11-51. Schémas des dimensions effectives principales des murs pour (a) la stratégie alternée ; (b) la
stratégie unidirectionnelle.

Sur les schémas en Figure 11-51, nous avons repéré les dimensions principales des murs se
référant uniquement aux zones utilisables, a savoir : la longueur effective notée Le et la hauteur
effective, He. Ces valeurs ont été mesurées sur les trois murs fabriqués avec chacun des jeux de
parameétres retenus. Le nombre de couches déposées a été ajusté de sorte a ce que la hauteur
effective des murs dépasse 50 mm. Les résultats sont reportés dans le Tableau I1-8.

Energie de Longueur Hauteur Nombre

Stratégie dlealp Vd. soudage effective Elpeeselly effective moyen de
transfert (cm/min) (mm)
(J/mm) (mm) (mm)  couches
40 109 166,7 6,2 50,1 23,7
) CMT 60 76 162,3 54 50,1 28,7
Alternée
80 63 164,0 4,9 50,5 31,0
CMT-P 30 290 138,0 9,7 51,3 20,3
40 109 164,3 6,2 50,4 23,0
L CMT 60 76 135,3 54 50,2 26,3
Unidirectionnelle
80 63 133,0 5,0 50,3 31,3
CMT-P 30 290 174,0 9,8 51,6 20,7

Tableau 11-8. Dimensions principales des murs se référant uniquement aux zones utilisables en fonction des
parametres de fabrication et des stratégies de fabrication.
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I1 est intéressant de noter que la stratégie alternée permet d’obtenir les longueurs effectives les
plus importantes, toujours un peu supérieures a 160 mm - sur les 180 mm visés initialement -
alors que la stratégie unidirectionnelle permet rarement de dépasser 130 mm utilisables. On
notera aussi que pour les énergies de soudage plus importantes, 1’épaisseur des murs est
systématiquement supérieure. De la méme fagon, le nombre de couches permettant d’obtenir la
hauteur souhaitée de 50 mm est plus faible ce qui signifie que la hauteur moyenne des couches
est plus importante.

L’épaisseur apparente mesurée a 1’extérieur des murs ne suffit cependant pas a déterminer
I’épaisseur de la piece finale. Effectivement, la surface des murs présente des ondulations
provenant de la forme des cordons superposés. La notion d’épaisseur effective, introduite par
Kazanas et al. [19], décrit 1’épaisseur constante maximale qui peut étre observée lorsque 1’on
retire ces ondulations de matiere. Cette épaisseur, qui peut donc étre obtenue aprés usinage,
peut étre observée sur des vues en coupe transversale des murs telles que celle présentée en
Figure 11-52.

Figure 11-52. Ondulations de surface et épaisseur effective (Ee).

L'ensemble des vues en coupe sur lesquelles sont représentées les épaisseurs effectives
mesurées sont disponibles en Annexe 4. Les épaisseurs effectives mesurées sont reportées dans
le Tableau I11-9.
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Amplitude
Stratégie Mode de vd Energie de  Epaisseur  Epaisseur on dt?lzstions
transfert  (cm/min) soudage (J/mm)  (mm) effective (mm) "\ " o
(mm)
CMT 40 109 6,2 5 1,2
. 60 76 5,4 2,3 31
Alternée
80 63 49 2,9 2,0
CMT-P 30 290 9,7 7.8 1,9
CMT 40 109 6,2 4,7 1,5
Unidirectionnelle 60 76 54 4,3 11
80 63 5,0 2,8 2,2
CMT-P 30 290 9,8 8 18

Tableau 11-9. Epaisseur effective Ee et amplitude maximale des ondulations de surface pour les différents
parametres et pour les deux stratégies de fabrication.

D’un point de vue géométrique, il est préférable d’employer des vitesses de dépot faibles afin
de limiter I’amplitude des ondulations et ainsi réduire la perte de matiére nécessaire a
I’obtention d’une surface lisse en usinage. Si I’on souhaite obtenir des épaisseurs plus
importantes, on préférera alors les paramétres dont 1’énergie est supérieure car les épaisseurs
effectives obtenues sont plus importantes. Concernant les stratégies de construction, la stratégie
alternée permet d’atteindre des longueurs efficaces supérieures et elle permet aussi la
conservation d’une plus grande quantité de matiére utilisable. On préférera également un mode
de transfert pulsé qui produit des ondulations de surface de plus faible amplitude. En revanche,
le choix de la stratégie de fabrication ne semble pas avoir d’influence significative sur
I’épaisseur effective Ee et I’amplitude des ondulations.

5.2.2. Distorsions des substrats

L’analyse des distorsions produites au cours du procédé de dépot par WAAM est une des
préoccupations principales dans le cadre d’applications industrielles. Tout comme cela se fait
dans le domaine du soudage, I’étude des distorsions est souvent réalisée sur des prototypes a
plus petite échelle ou sur des maquettes numériques, demandant souvent des vérifications
expérimentales pour étre représentatives [27]. Dans notre cas, nous ne modéliserons pas le lien
entre contraintes et déformations. Cependant, les données recueillies, concernant les distorsions
observées pour les différents jeux de parameétres de dépdt retenus, sont disponibles dans la
section suivante.

Les distorsions sont généralement le résultat d’un ensemble de mécanismes physiques tels que
les effets induits par 1’histoire thermique de la piece en corrélation avec le comportement
structural de I’assemblage [43] et les propriétés des matériaux. Comme dans le cas du soudage,
lors de la fabrication additive arc-fil, les différentes distorsions observées sont associees a des
incompatibilités de déformations au cours du refroidissement entre le dépot et le reste de la
structure. Le substrat bridé ne subit pas la méme histoire thermique, les mémes changements
de phase et les mémes efforts mécaniques que le dépét. Des distorsions apparaissent alors dans
les différentes directions de I’espace tel que schématisé en Figure 11-53.
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Figure 11-53. Schéma du phénoméne de distorsion dans le cadre d’un dépo6t (a) lors de 1’opération de dépot ; (b)
lors du refroidissement entrainant le retrait du dépét ; (c) et lors du débridage.

Le principe d’établissement des contraintes et des distorsions apres une opération de fabrication
additive est tres complexe et met en jeu de nombreux phénoménes physiques. Une liste non
exhaustive des interactions entre les évolutions thermiques, métallurgiques et mécaniques du
matériau lors du soudage issue des travaux de Brahim [44] est donnée ci-dessous :

e Le champ de température provoque des transformations de phases et des modifications
microstructurales.

e L'absorption et le dégagement des chaleurs latentes fait varier le champ de température.
En outre, les propriétés thermiques changent en fonction de 1’état métallurgique local
(ZF, ZAT...).

e Les propriétés élastiques et plastiques du matériau, varient avec les modifications des
compositions chimiques et de la métallurgie. De plus, aux déformations thermiques
s'ajoutent les déformations liées aux transformations de phases.

e Les états de contraintes font varier les cinétiques des évolutions microstructurales et les
températures auxquelles elles interviennent.

e Lechamp de température provoque des deformations thermiques liées a la dilatation de
la matiere. D'autre part, les propriétés mécaniques sont fonction de la température.

e Les déformations mécaniques, qui s'accompagnent par un dégagement de chaleur
(dissipation intrinseque), font varier les conditions thermiques (gain et perte de chaleur).

Lors de la réalisation de parois minces, le cumul de couches amplifie ces phénomenes jusqu’a
observer des distorsions de plusieurs millimétres. Le comportement du dép6t face aux
distorsions dépend de la configuration au cours de la fabrication et plus particuliérement du
chargement et des conditions de bridage au cours du refroidissement [45]. Les parametres
employés, et notamment 1’énergie de soudage, jouent également un réle sur ces distorsions [46].
La Figure 11-54 est une représentation schématique des distorsions hors plan observées apres
débridage des supports de murs. Les distorsions principalement observées sont des distorsions
en flexion hors plan et sont nommées D sur la Figure 11-54.
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Figure 11-54. Schéma des distorsions hors plan observées lors de la réalisation de parois minces (a) avant
débridage (pas de distorsion) et (b) aprés débridage.

Les techniques optiques de quantification des champs de déplacements ou de déformations sont
largement utilisées en mécanique expérimentale. En raison de sa simplicité et de sa polyvalence,
la méthode par corrélation d'images numériques DIC est la plus couramment utilisée [47]. Cette
méthode est utilisée avec une seule caméra (DIC standard) pour mesurer des champs de
déplacements / déformations plan sur des objets plans ou avec deux caméras (3-D Digital Image
Correlation) pour mesurer des champs de déplacement hors plans (3D). Pour plus de détails sur
cette technique, le lecteur peut se référer a 1’ouvrage de Cloud [47]. C’est cette derniére méthode
qui a été employée afin de mesurer les déformations D. Le schéma de principe de la mesure est
eXposé en Figure 11-55.

Image caméra n°1

Figure 11-55. Schéma de principe des mesures de distorsions hors plan par 3-D DIC.

Les mesures des distorsions ont été réalisées sous le substrat correspondant au plan (X-Y) et
permet de relever les déformations hors plans (suivant la direction Z). Pour ce faire, les
échantillons ont été placés sur un support et un mouchetis a été appliqué sur la surface inférieure
du substrat. Les images relevées par deux caméras (Figure 11-55) permettent de retracer la
courbure du substrat. Des champs de déformation homogénes ont été relevés le long de la
direction Y. Par la suite, un traitement des données a donc été mis en place afin de conserver
uniquement la distorsion mesurée sur la ligne centrale de 1I’échantillon, représentée en pointillés
rouges sur la Figure 11-55. Les courbures mesurées ainsi que les valeurs maximales de distorsion
D aux extrémités des substrats sont disponibles en Figure 11-56.

148



CHAPITRE 2 - ETUDE DU PROCEDE ET REALISATION DE PIECES EN ALLIAGE 6061

CMT-P- HI =290 J/mm

1

08
0.6
04

) 0.2

T
e Strat. Alternée
® Strat. Unidirectionnelle

E o
N2
04 |
0.6 |
08

-1
-100

-50 0 50
X (mm)

CMT-HI=76 JJmm

100

0.8
0.6
04
~02

I
® Strat. Alternée
® Strat. Unidirectionnelle

S’

N2 }
04 |
0.6
08

-1
-100

-50 0 50
X (mm)

100

1
0.8
0.6
0.4

~0.2

R

N_0.2

0.4
0.6
0.8

-1

-100

0.8
0.6
0.4
~ 0.2

Z (mm
=

-0.2
-0.4
-0.6
-0.8

-1

-100

CMT - HI =109 J/mm

T
® Strat. Alternée
e Strat. Unidirectionnelle

-50 0 50
X (mm)

CMT - HI =63 J/mm

100

I
e Strat. Alternée
e Strat. Unidirectionnelle

-50 0 50
X (mm)

100

Figure 11-56. Courbures des substrats mesurées par corrélation d’image pour les différentes conditions de dépot
étudiées.

Les valeurs de D mesurées en fonction des paramétres de fabrication sont rapportées dans le
Tableau 11-10. Dans la gamme d’énergie de soudage étudiée, on constate que les distorsions du
substrat sont trés proches d’un échantillon a 1’autre. De la méme fagon, aucune différence
significative n’est observée entre les deux stratégies de fabrication.

149



CHAPITRE 2 - ETUDE DU PROCEDE ET REALISATION DE PIECES EN ALLIAGE 6061

Energie de
Stratégie Vd (cm/min) Synergie soudage Distorsions (mm)
(J/mm)
40 109 0,60
Alternée 60 CMT 76 0,66
80 63 0,59
30 CMT-P 290 0,64
40 109 0,61
e 60 CMT 76 0,62
Unidirectionnelle 30 63 057
30 CMT-P 290 0,65

Tableau I11-10. Distorsions observées pour les différents jeux de paramétres et stratégies de fabrication étudiés.

5.3.Santé matiére
5.3.1. Porosités

A 1’échelle macroscopique, une premicre vérification a été effectuée de sorte a s’assurer de
I’absence de porosités aprés le dépot. Ces premieres observations a la loupe binoculaire au
grossissement X 10 n’ont pas permis de déceler de macroporosités (de quelques millimétres de
diametre) et ne permettent donc pas d’identifier de conditions de fabrication inadéquates parmi
celles utilisées.

Vd =40 cmm/min Vd =60 cm/min Vd = 80 cmm/min

i

i | / ‘

» | 4

i i

| ‘
b - e

5 mm &7 5 mm
I - I

Stratégie alternée

Vd =40 cm/min Vd = 60 cm/min Vd = 80 cm/min

&Ii

Stratégie Unidirectionnelle

Figure 11-57. Macrographies des murs déposés vus en coupe transversale.
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Des examens a 1’échelle microscopique ont également €té menés sur les coupes des murs afin
d’évaluer la quantité de porosités allant jusqu’a des tailles de quelques micrométres ainsi que
la taille maximale de ces porosités. Les micrographies associées a une vitesse de dépét de
40 cm/min sont presentées en Figure 11-58. Les micrographies pour les autres conditions de
fabrication sont disponibles en Annexe 5. Sur la Figure 11-58, au grossissement x 25, les éléments
circulaires noirs sont des porosités. Les points noirs observés au grossissement x1000 sont des
artefacts liés au polissage de 1’échantillon. Nous n’avons pas trouvé de porositéS au
grossissement intermédiaire (x100) ni de microporosités au grossissement le plus fort (x1000)
en dehors de celles observées a faible grossissement.

Grandissement x25 x100 x1000

Stratégie alternée

Stratégie
unidirectionnelle

Figure 11-58. Micrographies des murs vus en coupe transversale a différents grossissements pour les deux
stratégies de fabrication et les jeux de paramétres correspondants & Vd = 40 cm/min.

Les analyses d’images effectuées a 1’aide du module Trainable Weka Segmentation du logiciel
Figy® ont permis de mesurer les diametres des porosités observées ainsi que le taux surfacique
de porosités. Ces données ont été mesurées sur 5 images, prises a différentes hauteurs dans
I’échantillon puis moyennées. L histogramme en Figure 11-59, fait apparaitre les diamétres de
porosités mesurées ainsi que 1’écart type caractérisant la distribution de ces diameétres. On
constate que plus I’énergie de soudage est élevée plus le diametre maximal de porosités est
élevé. Les diametres maximaux des porosités sont systématiquement compris dans I’intervalle
[50 ; 175um]. La norme ISO-5817 définit les niveaux de qualité des joints soudés. Si 1’on se
réfere a cette norme, on constate que les diametres maximaux de porosités relevés permettent
de satisfaire aisément le niveau B (diamétre < 0,2 épaisseur du cordon de soudage, ce qui dans
notre cas conduirait a un diamétre maximal d’environs 1000 pm).
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Figure 11-59. Diameétre maximal des pores et diametre moyen pour les différents parametres et stratégies de
fabrication.

Toutes les porosités observées ont des diamétres compris dans I’intervalle [3 pum ; 170 pum]. Le
Tableau 11-11, présente le taux surfacique de porosités mesuré pour les différents jeux de
paramétres employés ainsi que pour les deux stratégies de fabrication.

Taux de porosités surfacique

Stratégie Vd (cm/min)  Synergie  Energie de soudage (J/mm) moyen (%)

20 109 0.4
, 60 CMT 6 1.2

Alternée 30 63 0.2

30 CMT-P 290 3.2

20 109 0.7

N 60 CMT 6 0.2
Unidirectionnelle 80 63 0,2
30 CMT-P 290 3.3

Tableau 11-11. Taux de porosités surfacique moyen mesuré pour les différentes conditions de fabrication
étudiées.

Aucune porosité supplémentaire pour un grossissement supérieur (i.e. x1000) n’a été décelée.
Des analyses a la seule loupe binoculaire permettent donc rapidement de vérifier 1’absence ou
la présence de porosités. La norme ISO-5817 permet également de déterminer le niveau de
qualité d’un assemblage réalisé par soudage multi-passes (cas le plus proche de notre étude).
Elle indique que le taux surfacique de porosités doit étre inférieur ou égal a 2 % pour atteindre
le niveau de qualité B. Un taux inférieur ou €gal a 3 % permet d’atteindre le niveau de qualité
C et un taux inférieur ou égal a 5 % permet d’atteindre le niveau de qualité D. Dans le cas des
piéces produites avec la synergie utilisant le mode de transfert CMT, le niveau de qualité C est
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atteint. Cependant, pour les pieces produites avec la synergie utilisant le mode de transfert
CMT-P le niveau de qualité D est atteint.

5.3.2. Radiographies

Les radiographies X, présentées en Figure 11-60, ont confirmé la présence de fissures dans
I’échantillon produit avec les conditions correspondant a Vd = 80 cm/min — stratégie
unidirectionnelle. Des porosités ont également été décelées dans le mur issu des conditions
correspondant a Vd = 40 cm/min - stratégie alternée, comme nous 1’avons déja montré par
macro- et micrographies. Nous supposons que cette présence accrue de porosités proches du
substrat provient d’'une mauvaise préparation de la surface, car I'intégralité des porosités se
trouvent uniquement dans le premier dép6t. 1l se peut que le décapage ou que le nettoyage ait
été mal réalisé. De plus, apreés la découpe des 2 autres échantillons produits avec des parametres
identiques, nous n’avons pas décelé la présence accrue de porosités proche du substrat. Ils ne
présentent en effet pas de porosités de taille supérieure a celles observées précédemment et ils
présentent des taux de porosités équivalent a ceux relevés precédemment (Figure 11-59).
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Stratégie alternée

CMT - Vd = 40cm/min
HI =109 J/mm

CMT - Vd = 40cm/min
HI=76 J/mm

CMT - Vd = 40cm/min
HI =63 J/mm

CMT-P - Vd = 30cm/min
HI =290 J/mm

| Stratégie unidirectionnelle | |

Figure 11-60. Radiographies X des différents murs pour les différentes conditions de fabrication étudiées
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5.3.3. Composition chimique

La composition globale du dépot a été vérifiée a I'aide de I'EDS. Les résultats présentés dans le
Tableau 11-12 montrent que le matériau déposé a presque toujours la méme composition que le
fil d’apport.

Eléments (m%) Mg Si Cr Fe Ti Zn Mn Cu Al  Total

Composition
nominale du 005 025 - 040 005 007 005 005 bal. 100
substrat 1050 [48]
Composition
: 081- 0,40- 0,04- max max max max 0,15-
”Om'”a['jgc]jusom 120 080 035 070 015 025 015 040 Pa- 100
Fil d’apport 091 099 013 029 001 016 007 020 97,24 100
Depot CMT 087 105 009 029 001 010 005 013 9741 100
(209 J/mm)
DepOtCMT-P - 523 16 012 028 001l 001 007 015 9703 100
(290 J/mm)

Tableau 11-12. Compositions chimiques mesurées par EDS dans les murs réalisés avec les conditions
correspondant a Vd = 40 cm/min — stratégie alternée pour les deux modes de transfert CMT et CMT-P
comparées a la composition chimique mesurée par EDS dans le fil d’apport et & la composition chimique
nominale de référence [48].

En raison de I’apport de chaleur important dans le bain de fusion, certains ¢léments présentant
une pression de vapeur saturante élevée tels que le Zn, le Mn et le Mg peuvent s’évaporer lors
de la fusion du métal [49,50]. Méme si plusieurs éléments ont pu étre vaporisés, la composition
des échantillons produits par WAAM reste dans la plage de composition nominale donnée par
la norme pour l'alliage 6061, a I’exception des teneurs en Si (exces) et en Cu (appauvrissement)
[48]. Cependant, la teneur en Si est déja en dehors de la plage donnée par la référence dans le
matériau d'apport. La teneur en Cu, méme si elle n'est pas hors des valeurs de référence dans le
matériau d’apport, se situe tout de méme dans la plage inférieure de la référence (0,2 %). Sa
Iégére variation, due a une possible évaporation, améne a une valeur légerement inférieure par
rapport a cette référence (0,13 % au lieu de 0,15 %). Ces faibles variations peuvent également
venir d’une incertitude autour de la mesure par EDS. Des tendances similaires sont observées
pour les deux modes de transfert utilisés.
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6. Pieces massives

Bien que I’objectif premier du WAAM soit la réalisation rapide d’ébauches pouvant étre
fortement ajourées, il peut étre intéressant de produire des piéces massives. Par exemple, dans
le cas d’un prototypage ou afin de remplacer un appareil défectueux sur une chaine de
production. De plus, la réalisation de pieces massives va nous permettre de caractériser les
propriétés mécaniques de la matiére déposée dans toutes les directions de I’espace. C’est la
raison pour laquelle nous avons cherché a produire des blocs de matiere massifs en juxtaposant
et superposant des séries de dépots. Cette partie peut étre vue comme une étude préeliminaire
concernant 1’élaboration d’échantillons massifs pour la caractérisation mécanique de picces
issues du procédé WAAM.

6.1.Problématique de juxtaposition de dépots
6.1.1. Synergie utilisant le mode de transfert CMT

Nous avons vu lors de la partie 2 de ce chapitre que la superposition de dép6ts était possible
dans certaines fenétres de paramétres. Afin d’élaborer des blocs par fabrication additive arc-fil,
il est également nécessaire d’étudier la juxtaposition horizontale de dépots. A 1’origine, la
synergie utilisant le mode de transfert CMT, a été employée car elle est la plus prometteuse et
la mieux maitrisée au cours de 1’élaboration de murs. Dans la littérature, Ding et al. [51] ont
étudié d’un point de vue théorique la géomeétrie des dépdts arc-fil réalisés avec un acier en mode
pulsé-spray, plus énergétique que notre procédé. Ils proposent de modéliser la forme d’un dépot
par un arc de cercle. En modélisant les dépots juxtaposés, ils parviennent a définir I’espacement
idéal permettant d’atteindre des géométries en 3D les plus proches des géométries finales en
juxtaposant et en superposant des dépots. Cet espacement qui sépare les centres de deux cordons
juxtaposés, nomme d* et schématisé en Figure 11-61 (a), peut étre calculé par 1’équation (I1-4)
dans laquelle w est la largeur du dépdt [51] :

d* = 0,738.w (11-4)

Lorsque cet espacement idéal a été employé, nous avons observé au cours du dépdt une
déviation de I’arc qui entraine une courbure du fil d’apport vers le premier dépdt tel que
schématisé en Figure 11-61 (b). Le second cordon se dépose alors en grande partie au-dessus du
premier. Il s’agit ici d’une “attirance" €lectro-magnétique de 1’arc et du fil vers le cordon
précédent.

d*

<+

ié—3

v [ Dépot 1 | ;
I_, d’ i ¥ I—b v
zZ ¥ I t f’l—"\ x y

Dépot 2 I DI Y D2}
(a) (b)

Figure 11-61. Espace de chevauchement d* (a) et problématique rencontrée lorsque d* est utilisé en CMT et
CMT-P (b).
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La détermination de 1’espacement idéal proposé par Ding et al. [51] a été obtenue
expérimentalement en utilisant un mode de transfert dans lequel les gouttelettes de métal liquide
sont projetées a travers la colonne d’arc (mode spray arc), le fil d’apport ne s’approche donc
jamais du cordon précédent. Pour les modes de transfert CMT et CMT-P, au cours du dép6t, le
fil vient au contact du substrat. L’arc électrique s’établit entre le fil et le métal relié a la masse
le plus proche. Si ce métal fait partie du cordon précédent plutdt que du substrat ou I’on comptait
déposer le métal, c’est 1a que 1’arc prendra naissance ce qui par des effets magnétiques va
amener a courber le fil pour I’aligner avec I’arc. Le déplacement du fil constaté a rendu le
procédé plus instable en donnant une courbure au fil ainsi qu’en modifiant la protection gazeuse
de facon plus défavorable (i.e. plus loin du fil). Par la suite, nous avons essayé de déterminer
expérimentalement la valeur idéale de 1’espacement entre cordons voisins a utiliser afin
d’obtenir un bon chevauchement des cordons juxtaposés tout en évitant ce phénomeéne de
déviation de I’arc et de courbure du fil d’apport. Pour cela, nous avons fait varier
progressivement 1’écart entre deux cordons. Le point de départ de ces expériences est donc
I’espacement déterminé par Ding et al. [56] donnant une valeur d* = 1,8 mm pour les
conditions : CMT — Vd = 40 cm/min — Vf = 4,2 m/min. Une longueur de dépét arbitraire de
200 mm a été choisie. Le robot cartésien ne pouvant pas se déplacer suivant I’axe Y de moins
d’un millimeétre, nous avons fait des essais avec un pas de 1 mm jusqu’a obtenir deux cordons
dissociés Figure 11-62.

Espacements :
d* =2mm
d*=3mm
d* =4 mm

Figure 11-62. Essais d’espacements permettant la juxtaposition de dépdts.

Comme on peut le constater sur la Figure 11-62, avec 3 mm d’espacement, les cordons sont
superposés et avec 4 mm d’espacement, bien que le premier cordon soit masqué par les suies
produites par les seconds dépdts, ils sont espacés d’environ 2 millimétres. Comme la
juxtaposition parfaite de deux cordons n’a pas été obtenue, une stratégie de remplissage a été
mise en place. Les deux premiers cordons ont été juxtaposés (dépots 1 et 2, Figure 11-63 (a)), un
cordon de remplissage peut par la suite étre déposé sur la couche supérieure (dépot 3, Figure I1-
63 (a)) afin de combler 1’espacement entre ces deux cordons. La présence d’un cordon de part
et d’autre du nouveau dépot aurait alors pour objectif de permettre au fil de ne pas se courber
vers I’un ou I’autre des cordons précédents. Nous nommerons « Stratégie de remplissage » cette
méthode de dépot dans laquelle deux dépots latéraux sont déposés avant le dépdt central qui
vise ainsi a remplir I’espace laissé.
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Dépot 1

Dépot 3

Dépot 2

Ny
I—> R
xR

(a) (b)

Figure 11-63. (a) schéma de la notation des écartements ; (b) tests de différentes stratégies de remplissage.

Nous avons déterminé 1’écartement optimal entre les dépdts 1 et 2 (noté -a, Figure 11-63 (2)) ainsi
que I’écartement de ces dépdts avec le cordon de remplissage (noté +b), cette combinaison
d’écartements est notée -a/+b. Apres plusieurs essais (Figure 11-63), les écartements
(-6 mm/+3 mm) ont €té retenus car ils présentent, en partie, le résultat attendu. Des porosités
dites structurales sont cependant observées a la base du dépét de remplissage. Par opposition
aux porosités que 1’on peut rencontrer a I’intérieur des cordons de soudure et qui sont liées aux
parametres et protocole de dép6t, les porosités structurales se situent a la jonction entre deux
cordons. Elles sont dues au manque de mouillabilité de ces derniers et ne sont pas rencontrées
systématiquement. Une modification de 1’énergie de soudage a donc par la suite été envisagéee
tout en s’assurant de bien rester dans la fenétre de paramétres opératoires établie dans la
premigére partie. En effet, plus I’énergie de soudage est élevée plus la mouillabilité du cordon
augmente, le cordon de remplissage s’étale alors, venant plus efficacement combler
I’écartement entre les deux premiers cordons. En augmentant I’énergie de soudage au travers
de ’augmentation de la vitesse de sortie du fil (Vf =4,8 m/min), le résultat attendu a été obtenu.
La stratégie de remplissage mise en place visant a déposer deux cordons écartés 1’un de I’autre
puis a remplir cet écartement fonctionne dans des conditions optimales de stabilité du procédé
donnant lieu a des dépdts juxtaposés dépourvus de défauts macroscopiques (porosités
structurales, porosités dans les dépdts, fissures) tel qu’exposé en Figure 11-64.

Figure 11-64. Résultats des écartements (+6, -3) en vues longitudinale et transversales de 1’échantillon obtenu.
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Par la suite, des essais de juxtaposition et de superposition combinés ont alors été réalisés. Des
dépdts composés d’une juxtaposition de sept cordons dans la largeur et de quatre cordons dans
la hauteur ont été réalisés - soit 28 dépots - (Figure 11-65). Ces derniers permettent d’une part de
veérifier la répétabilité de la juxtaposition, mais également de s’assurer du bon déroulement de
la superposition malgré 1’effet de 1’accumulation thermique lorsqu’un nombre plus important
de couches est déposé.

Figure 11-65. Porosités structurales présentes lors de la réalisation des premiers blocs.

Les parametres de ces premiers tests n’ont pas permis d’obtenir des résultats concluants (Figure
11-65). Bien que le cordon de remplissage se situe a la position idéale (i.e. le centre des deux
cordons précédents), la mouillabilité est insuffisante et ne permet pas de combler totalement
I’espace entre les deux cordons précédents. Ce probléme de juxtaposition des cordons et de
mauvaise mouillabilité donne lieu a des porosités structurales (Figure 11-65). Ce manque de
reproductibilité et de contrdle des porosités structurales dans les pieces massives n’est pas
tolérable. Une autre synergie plus énergétique, afin d’augmenter la mouillabilité, est donc
nécessaire pour élaborer des blocs en fabrication additive arc-fil.

6.1.2. Synergie utilisant le mode de transfert CMT-P

L’autre synergie retenue pour 1’élaboration de blocs est la synergie utilisant le mode de transfert
CMT-pulsé. Cette derniere est plus énergétique et entraine donc une mouillabilité plus
importante des cordons. Cependant, aprés plusieurs essais non probants d’espacement des
dépots, il est apparu que la seule utilisation d’une synergie plus énergétique ne permettait pas
de résoudre le probleme, car des porosités structurales étaient toujours présentes malgré la plus
grande mouillabilité. Nous avons alors modifié un autre parametre de dépot : 1’inclinaison de
la torche de soudage Figure 11-66.
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Direction de dépot

—> — 4 o
X I—. y m ":3 45

(a) (b) (c)

Figure 11-66. (a) dépot du premier cordon avec un angle de soudage égal a 90° ; (b) dépdt du second cordon
avec un angle de soudage égal a 45° autour de I’axe X ; (c) préchauffage du substrat avec un angle de soudage
égal a 45° autour de I’axe Y.

L’influence de ce paramétre est connue dans la communauté du soudage [13]. En procédant
ainsi, on vient déposer les cordons cote a cote en faisant en sorte de venir mettre en contact le
fil directement dans le rayon de raccordement du cordon précédent, supprimant ainsi le
probléme de plus grande proximité du fil avec le cordon précédent qu’avec le substrat
conduisant a la déviation de I’arc (Figure 11-66 (b)). L’angle de soudage permet également de
préchauffer le substrat en avant du bain liquide avec le plasma de 1’arc électrique (Figure 11-66
(c)). Le schéma présente en Figure 11-66 explicite cette adaptation des conditions de dépot avec
les angles de 45° autour des axes X et Y mis en place. La Figure 11-67 montre les résultats des
premiers essais utilisant ces nouveaux parametres comprenant la juxtaposition et la
superposition de 28 dépots.

Figure 11-67. Premier bloc de matiére réalisé avec I’angle de soudage a 45° et la synergie utilisant le mode de
transfert CMT-P.

Un bloc a donc été élaboré en utilisant la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P ainsi
que I’inclinaison de la torche de soudage décrite plus tot. Cependant, le résultat n’a pas été celui
escompté, comme le montre la Figure 11-68 de nombreuses porosités structurales sont encore
présentes a I’intérieur du bloc obtenu. Il semblerait que sur les deux a trois premiéres couches
de cette piece massive les conditions aient eté respectées. Cependant, en raison de la non
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régularité¢ des dépdts, I’inclinaison et la position de la torche aurait di étre ajustée a chaque
dépot du bloc de sorte a bien se trouver selon la bissectrice de 1’angle formé entre le dépot et la
couche précédente. Or, le dispositif de soudage dispose d’un systéeme de réglage manuel de
I’inclinaison peu précis. De plus, I’angle formé entre le dépot et la couche inférieure est difficile
a mesurer. Une possibilité afin de supprimer ces problémes de positionnement et d’inclinaison
de la torche de soudage serait I’emploi d’un robot 5 axes qui permettrait de suivre précisément
la jonction entre le cordon précédent et la couche inférieure.

(b)

Figure 11-68. Vue de profil et d’une coupe transversale d'un bloc fabriqué en utilisant le mode de transfert CMT-
P et I’inclinaison de la torche de soudage a 45°.

6.1.3. Stratégie de dépot

Une stratégie largement employée lors d’opérations de rechargement et de soudage consiste a
préchauffer le substrat, a adopter des angles de soudage de 45° ainsi que des techniques de
balayage [13,52]. Un préchauffage jusqu’a 180 °C a été réalisé a I’aide d’une plaque chauffante
pour favoriser la mouillabilité du premier dépot des I’amorgage de I’arc. Quant aux balayages,
un bras articulé ou un chariot permet de faire osciller la torche de soudage autour de la ligne
que I’on souhaite suivre. L’arc €lectrique est conservé plus longtemps au contact du dépot et
permet d’¢élever localement la température. Cet apport de chaleur supplémentaire compense le
manque de mouillabilité qui conduit & la formation de porosités structurales. La stratégie
employée est décrite en Figure 11-69. La longueur totale du bloc fabriqué, nommée L, est égale
a 250 mm, sa largeur totale, notée lg, est égale a 100 mm et rq, le rayon décrit avant un
changement de direction de dép6t, a lui été choisi égal a la moitié de la largeur du dép6t
précedent afin que le fil atteigne exactement la jonction entre le cordon précédent et le substrat.

L
d Fin Début
el aNaoaNaale N a a o alala
g
la
y
s
U A U B O U R I x_J Kk xJ xJ KJ KJ kJ kJ
Début Fin
(a) (b)

Figure 11-69. Stratégie de dépdt employée afin de pallier le probléme de porosités structurales.
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Cette stratégie n’a pas permis de réaliser des pi¢ces massives a 1’aide des synergies utilisant le
mode de transfert CMT. Aprés quelques essais, des substrats d’épaisseurs plus importantes ont
été employés pour la réalisation des pieces massives afin de limiter au maximum la déformation
de ce dernier. Méme dans la configuration la plus énergétique, des porosités structurales ont été
observées dans les dép6ts. En revanche, la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P
associée a la stratégie de fabrication avec des oscillations ont permis de déposer des blocs de
maticre massifs exempts de porosités. Ainsi, la superposition de 26 couches a permis d’ériger
un bloc d’une hauteur supérieure a 80 millimetres. Pour vérifier la présence de porosités, des
coupes ont été realisees aux extrémités des blocs.

Figure 11-70. Bloc de matiére déposé avec succés ne présentant pas de porosités structurales.

Le bloc de matiere présenté en Figure 11-70 a été déposé en 3 h et 5 min, il pése 5,5 kg apres
retrait du substrat. Le taux de dépdt calculé est donc de 1,79 kg/h. Il se situe dans la fenétre
haute des possibilités de la fabrication additive arc-fil avec le procédé MIG-CMT [53].
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7. Conclusions du chapitre

Dans ce chapitre, les moyens expérimentaux permettant 1’étape d’élaboration par WAAM ainsi
que le suivi du procédé ont été présentés. Les résultats présentés ont permis de sélectionner des
jeux de parameétres permettant de déposer de manicre satisfaisante 1’alliage d’aluminium 6061.
Nous avons ainsi montré qu’il est possible de construire des pie¢ces simples (parois minces et
piéces massives) constituées de matiére saine en alliage d’aluminium 6061(sans fissure et avec
un taux de porosités acceptable).

Deux synergies employant des modes de transfert différents ont démontré leur capacité a
déposer de la matiére en conservant la stabilité des parametres électriques sans projection ni
discontinuité au cours du dépot. La premiere, utilisant le mode de transfert CMT, permet de
déposer de la matiére en satisfaisant le critére géométrique (h/I) mais ne garantit pas un angle
de contact conforme. La seconde synergie, utilisant le mode de transfert CMT-P, déploie plus
d’énergie que la premicre et elle permet donc d’obtenir des angles de contact conformes.
Cependant, cette synergie ne permet pas de veérifier le critére (h/l) des dépdts et conduit a des
effondrements lors de la construction des parois minces. Nous avons également constaté qu’une
¢lévation de I’énergie de soudage conduisait a une augmentation de la section des dépdts. D’un
point de vue morphologique, cette augmentation de section liée a 1’augmentation de 1’énergie
de soudage se traduit par un élargissement systématique des dépots. La hauteur quant a elle,
atteint un maximum avant de diminuer suite a des effondrements.

Par la suite, des parois minces ont été réalisées avec succes a 1’aide des parametres conserveés
pour les synergies utilisant les modes transfert CMT et CMT-P ainsi que pour les deux stratégies
de fabrication (alternée et unidirectionnelle). L’évolution constante de la hauteur de couche
ainsi que la stabilité des parameétres électriques mesurés ont permis de montrer que le procédé
est stable. De plus, trois échantillons réalisés dans les mémes conditions ont été produits pour
chacun des jeux de parameétres retenus précédemment et pour chacune des deux stratégies de
fabrication. Ces trois échantillons présentent des hauteurs de couches trés similaires témoignant
de la bonne répétabilité du procédé.

Apres vérification de la santé matiere au travers d’un contrdle visuel, de coupes
macrographiques et micrographiques, d’analyses par radiographies de RX, nous pouvons
confirmer que les piéces produites sont saines. Elles ne présentent pas de fissure et les porosités
observées sont acceptables d’apres les normes encadrant le soudage (ISO 5817). Des taux de
porosités tres faibles ont en effet été mesurés (entre 0,2 et 1,2 % en CMT et environ 3 % en
CMT-P). Nous avons également vérifié la composition de la matiére déposée par EDS. Cette
derniére a légerement évolué par rapport a la composition du fil d’apport mais elle reste
suffisamment proche de la composition de référence.

Enfin, la derniére étape de cette partie de 1’étude a été de produire des pieéces massives en
WAAM. Pour y parvenir, nous avons testé différentes stratégies et méthodes de fabrication.
Finalement, seule la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P a permis de produire des
picces saines. De plus, nous avons déterminé qu’il est nécessaire pour arriver a un résultat
satisfaisant de préchauffer le substrat, d’incliner la torche de soudage et d’employer une
stratégie de dépdt présentant des oscillations grace auxquelles la torche de soudage et ’arc
électrique restent trés proches du depot précédent encore chaud.
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CHAPITRE 3 — CARACTERISATION

MICROSTRUCTURALE DE PIECESEN ALLIAGE
D’ALUMINIUM 6061 ELABOREESPAR WAAM

L’alliage 6061 est un alliage a durcissement structural, il tire donc ses bonnes propriétés
mécaniques de la présence de précipités nanometriques de phases intermétalliques dans sa
microstructure. Dans ce chapitre, nous nous emploierons a caractériser les microstructures
obtenues dans les piéces fabriquées par WAAM en alliage 6061. Les phases intermétalliques
présentes a 1’échelle nanométrique dans ces microstructures sont responsables du durcissement
del’alliage etleurs caractéristiques permettent de comprendre et d’appréhenderles phénomenes
de durcissement et donc le comportement mécanique de la matiére.
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CHAPITRE 3 - CARACTERISATION MICROSTRUCTURALE

1. Introduction du chapitre

Les opérations de soudage affectent profondément la microstructure des alliages métalliques
[1,2]. 11 en va de méme lors d’opérations de fabrication additive. Plus encore, le cumul de
couches et le cyclage thermique que cela entraine impactent I’état métallurgique de la maticre
déposée [3]. La nuance 6061 posséde une microstructure complexe composée de nombreuses
phases qui apparaissent ou non en fonction de son histoire thermomécanique [2]. Une autre
difficulté s’esquisse alors quant a I’utilisation d’un alliage a durcissement structural dans ce
type de procédé qui implique une histoire thermique complexe de la piéce fabriquée : le controle
de I’état de précipitation. Les caractérisations des phases a I’échelle nanométrique des alliages
Al-Mg-Si-Cu sont délicates. Elles impliquent 1’utilisation de techniques sophistiquées qui
doivent étre associées afin de consolider les résultats d’analyses obtenus. C’est la raison pour
laquelle plusieurs techniques de caractérisation de pointe ont été employées lors de cette étude.

Dans ce chapitre, nous étudierons les microstructures produites a 1’aide des différents
parametres et stratégies retenus et détaillés dans le chapitre 2. L’objectif ici est de comprendre
I’influence du procédé d’élaboration — la fabrication additive arc-fil — sur les microstructures
produites. Pour ce faire, nous avons réalisé des coupes micrographiques accompagnées
d’attaques chimiques permettant de révéler les éléments de la microstructure d’échelle
micrométrique. Par la suite, des investigations plus fines ont été menées, permettant la
caractérisation des éléments de microstructure présents aux échelles plus basses. Des analyses
EBSD (Electron BackScatter Diffraction), nous ont permis de définir la morphologie des grains
ainsi que la texture cristallographique présente dans les pieces. Les phases constitutives
intermétalliques riches en fer (IM-fer) et les précipités grossiers de phase B ont également fait
I’objet d’une étude au MEB (Microscopie Electronique a Balayage). Enfin, les précipités de
taille nanométrique responsables des bonnes propriétés mécaniques de ’alliage ont été
caractérisés au travers de plusieurs méthodes complémentaires : MET (Microscopie
Electronique en Transmission), SAT (Sonde Atomique Tomographique) et SANS (Small-
Angle Neutron Scattering).

2. Matériaux et méthodes de caractérisation

Dans cette partie, nous étudions la microstructure des échantillons produits par WAAM (cf.
chapitre 2), ainsi que les traitements thermiques qui leur ont été appliqués ou non. Nous
présenterons brievement les techniques de caractérisation employées qui sont relativement
courantes en science des matériaux. Enfin, les techniques moins répandues dans le domaine
ainsi que les types de caractéristiques microstructurales auxquelles elles permettent d’accéder
seront abordées de maniére plus détaillée.

2.1.Définition des échantillons étudiés

Au cours des analyses de I'influence des paramétres expérimentaux, menées pendant la
fabrication et synthétisées dans le chapitre 2, nous sommes parvenus a produire des piéces dans
les fenétres opératoires du procédé WAAM. Les principaux paramétres du procédé, donnant
lieu a des pieces dont la santé matiére est conforme aux exigences, sont résumés dansle Tableau
I1-1. Malgré la présence de défauts et la non-conformité des piéces produites avec les
parametres correspondant a Vd =80 cm/min — HI 62,9 Jimm, nous avons fait le choix
d’observer tout de méme ces échantillons. Ainsi, I’analyse des microstructures a été réalisée
afin de comprendre I'influence d’une énergie de soudage plus faible, plus particulierement en
raison de I’emploi d’une vitesse de soudage plus élevée.
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Stratégie Vd (cm/min) Synergie Energie de soudage (J/mm)
40 109
) 60 CMT 76
Alternée 30 63
30 CMT-P 290
40 109
e 60 CMT 76
Unidirectionnelle 80 63
30 CMT-P 290

Tableau I11-1. Principaux paramétres de fabrication retenus pour I’étude de la microstructure des échantillons
produits.

2.2.Traitements thermiques

Les alliages d'aluminium de la série 6 XXX sont durcis par précipitation. Ce durcissement
structural provient principalement de la présence d'une phase précipitée a [I'échelle
nanométrique appelée B", riche en Mg et Si (MgsSis) [4,5]. Cette phase est métastable et se
forme lors d'un traitement thermique consistant en une mise en solution suivie d'une
hypertrempe et d'une étape finale de vieillissement artificiel. La température et la durée du
vieillissement permettant un durcissement optimal sont d'environ 170°C et 8 heures. Ce
traitement thermique particulier donne lieu a I’état métallurgique désigné par le sigle T6 [6].
C'est I’état métallurgique des alliages d’aluminium a durcissement structural le plus utilisé¢ pour
les applications industrielles, car cela correspond aux résistances mécaniques maximales
d’emploi. Il est donc primordial d’étudier cet état métallurgique de la matiere déposée par
WAAM. Cependant, au cours du processus de fabrication additive, la microstructure de la piece
produite est inconnue du fait de I’histoire thermomécanique complexe de la piece produite et
peut desurcroit présenter des hétérogénéités marquées. L'état brut de dépdt doit donc également
étre etudié en détail.

Deux etats métallurgiques de la matiére déposée par WAAM ont donc été caracterisés :

e Brut de dépbt (noté B) : le matériau a été conservé a -80 °C apres fabrication WAAM
pour éviter le vieillissement a température ambiante,

e Vieillissement au pic de durcissement (T6) : le matériau a été mis en solution a 530 °C
pendant 1 h et hypertrempé a I'eau, puis vieilli a 175 °C pendant 8 h.

172



CHAPITRE 3 - CARACTERISATION MICROSTRUCTURALE

2.3.Techniques employées et informations recherchées

La liste des techniques de caractérisation employées au cours de cette étude ainsi que des
informations auxquelles nous souhaitons accéder par ['utilisation de ces techniques sont
données dans le Tableau I11-2.

Techryque _de . = s d,e L il Types d'information recherchée
caracterisation microstructure étudiés locale / globale
Grains (um) - Taille de grains

- Morphologie desgrains
(um) - Taille et morphologie des
phases micrométriques
- Taille de grains
- Morphologie desgrains

Microscopie optique

(MO) Phases micrométriques Globale

Diffraction desélectrons

rétrodiffusés (EBSD) Grains (um) Globale - Texture
cristallographique
- Taille des phases
constitutives
- Morphologie des phases
Microscopie cons_ti_tutiveg .
électronique a balayage . _II\_/I-,fer (pm_) Globale - Composition ch_lm!que
(MEB) Précipités grossiers de des phases constitutives
phase B (um) (EDS)
- Composition chimique
globale de I'échantillon
(EDS)
- Taille des précipités
. . - Morphologie des
transmission (MET) Phases nanométriques - Structure
@",p.L,U,Q...) cristallographique
(Nanodiffraction)
Diffusion des neutrons Dispersoides - Taille des objets
aux petits angles Phases nanométriques Globale - Fraction volumique des
(SANS) (p",B.L,U,Q...) objets
- Taille des précipités
Sonde atomique Ph Disperso'fq;es_ Local i Morp’hc_)lq?,ie des
. ases nanométriques ocale précipités
tomographigue (APT) B",p.L,U,Q...) - Composition chimique

des précipités

Tableau I11-2. Liste des techniquesde caractérisation employéesetinformations recherchées.

La technique de spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) permet d’accédera de
nombreuses informations. Elle n’a cependant servi qu’a réaliser une estimation de I’épaisseur
de la lame mince observée en microscopie ¢lectronique en transmission afin d’accéder a la
fraction volumique de précipités. Cettetechnique et plus particulierement la méthode employée
pour ’estimation de I’épaisseur des lames minces sera tout de méme détaillée dans la partie 3.6
de ce chapitre.
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3. Techniques de caractérisation des microstructures

Au cours de cette partie nous exposerons les généralités et les principes de mesure des
différentes techniques expérimentales employées afin de caractériser la matiere. Nous
donnerons également le détail dumatériel utilisé ainsi que des méthodesd’analyse des données.

3.1.Microscopie optique

Les micrographies réalisées sur les coupes des dépots sont réalisées a 1’aide d’un microscope
ZEISS Axio Imager M2. Sa platine motorisée suivant 3 axes permet de realiser des mosaiques
de maniere automatisée. De plus, il posseéde un systeme polariseur/analyseur afin de rendre
possibles les observations en lumiere polarisée. Les échantillons destinés aux observations
métallographiques ont éteé préparés par polissages successifs sur papiers abrasifs (SiC) 220, 500,
800, 1200 et 2000 suivis d'un polissage avec une solution de diamants en suspension de 3 um
puis de 1 pm. Enfin, ils ont été polis & l'aide d'une suspension de silice colloidale neutre
(0,04 um) pour obtenir un fini miroir. Les échantillons ont par la suite subi une attaque
électrolytique avec le réactif de Barker (5 ml de HBF4, 200 ml de H20) pendant 2 minutes sous
30 V.

3.2.Microscopie électronique a balayage

Un MEB ZEISS Merlin, équipé d’un canon a électrons a émission de champ (FEG), a également
été utilisé dans ce travail. Le MEB est une technique d’imagerie tres utilisée en science des
matériaux. En plus des observations, elle permet d’étudier la structure cristalline et la
composition chimique des eéchantillons grace aux techniques de caractérisation
complémentaires installées sur ’appareil (caméra EBDS et détecteur EDS).

3.3.Analyses chimiques par dispersion d’énergie des photons X

L’analyse chimique par dispersion d’énergie des photons X (Energy Dispersive X-ray
Spectrometry - EDS) permet de déterminer et quantifier les éléments chimiques présents dans
un échantillon a 1’aide des photons X émis par la matiére sous I’effet de I’excitation par un
faisceau électronique. Pour générer un spectre d’analyse chimique, le détecteur collecte les
photons X émis puis, un convertisseur photons/électrons associé a un compteur se charge de
classer les photons en fonction de leur énergie. L’analyse par dispersion des photons X est
souvent couplée aux techniques de microscopie électronique (MEB et MET). L’analyse EDS a
été réalisée a I’aide d'une sonde EDS X-Max d’Oxford Instruments installée surle MEB ZEISS
Merlin. Les résultats ont été extraits et mis en forme grace au logiciel dédié INCA.

3.4.AnalyseEBSD

L’analyse EBSD est une technique permettant la caractérisation de la microstructure et de la
texture cristallographique locale de matériaux polycristallins. Elle est basée sur ’acquisition et
I’analyse des clichés de diffraction de Kikuchi relevés sur la caméra EBSD a partir de la
diffraction des électrons rétrodiffuses par la matiére a la surface d’un échantillon cristallin.

L’indexation automatisée des clichés, pris en chaque point du balayage par le faisceau
électronique, permet alors d'obtenir une cartographie des caractéristiques cristallographiques de
la matiere balayée par le faisceau. Parmi ces caractéristiques, il est possible de relever
I’orientation des grains qui constituent le matériau. L’estimation des limites de chacun des
grains peut également nous renseigner sur la taille et la morphologie moyennes des grains dans
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I’échantillon. Cette technique d’analyse emploie les électrons rétrodiffusés qui se trouvent en

incidence de Bragg avec les plans cristallins du matériau lorsqu’ils répondent a la relation (I11-
1):

2d(hkl). sind(hkl) = nA (111-1)

Dans laquelle, n est ’ordre de réflexion, A la longueur d’onde des électrons, d(hkl), la distance
interréticulaire des plans diffractants et 0(hkl), I’angle d’incidence des électrons sur ces plans.
Ces électrons rétrodiffusés sont alors diffractés selon deux cones de diffraction appelés cones
de Kossel. L’intersection de ces cones de Kossel avec un dispositif de détection (caméra CCD)
forme un diagramme de Kikuchi. La Figure 111-1 présente un schéma des principaux composants
d’un systéme d’acquisition EBSD.

Ciitiiia ~ Canona
ccD électrons
) Faisceau
Contréle du d’électrons
faisceau
Echantillon iy I—Echantillon
D.e"tectem' Cliché de Kikuchi
d’électrons
rétrodiffusés Horan e

= " en i

platine

Unité de controle
faisceau et platine
PC

Figure 111-1. Schéma des principaux composants d’un systéme d’acquisition EBSD [7].

Les analyses EBSD sont largement employées dans le domaine de la métallurgie. Dans leur
étude, Dinda et al. [8] mettent en ccuvre des analyses EBSD sur un alliage Al-Si produit par
projection de poudre sous laser. Ils constatent ainsi que les morphologies granulaires produites
sont fortement dépendantes de la puissance du laser et de la vitesse d’évacuation de la chaleur.
De plus, ils constatent systématiquement une transition depuis une structure dendritique vers
des structures cellulaires sur les premiéres couches déposées (proches du substrat). La Figure
111-2 (a) issue de cette étude représente une cartographie EBSD qui révele les morphologies des
grains ainsi que leurs orientations cristallographiques. Ce phénoméne serait directement lié a
I’énergie du laser au cours du dépot.

Figure I11-2. (a) cartographie EBSD révélant les morphologies des grains ainsi que leurs orientations
cristallographiques ; (b) figure de pdles associée [8].
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L’analyse EBSD est tout particuli¢rement intéressante, car elle permet de révéler la texture
cristallographique des matériaux. Un matériau est dit texture lorsque ses grains présentent une
distribution non aléatoire des orientations cristallines. La matiére produite par Dindaet al. [8]
est texturée avec des grains principalement orientés le long des directions <100>. La Figure I11-
2 (b) est la figure de pdles {100} associée a la cartographie EBSD de la Figure 111-2 (a). Les
figures de pbles sont des projections stéreographiques des pbles considérés. Elles permettent de
représenter I’orientation cristallographique des grains constitutifs d un polycristal en analysant
les familles de plans cristallographiques {hkl} suivant une direction donnée. Cette
représentation permet de visualiser la texture et la distribution des orientations des grains du
matériau.

Les analyses EBSD ont été effectuées a l'aide du MEB ZEISS Merlin et d'une camera EBSD
Nordlys 2 HKL (Oxford Instruments). Une tension d'accélération de 20 kV et un courant de
faisceau de 1 nA ont été utilisés pour les acquisitions. Les résultats ont été recueillis et traités
avec le logiciel Channel 5. Les échantillons EBSD ont subi la méme gamme de polissage sur
papiers abrasifs que les échantillons destinés a la microscopie optique. Un polissage
supplémentaire par vibration avec une suspension de silice colloidale neutre (0,04 pm) pendant
8 heures a été ajouté pour obtenir un fini miroir sans écrouissage de la surface, susceptible de
dégrader la qualité d’indexation des clichés EBSD.

3.5.Microscopie électronigue en transmission

L’observation par l'intermédiaire d’'un MET est la technique idoine pour déterminer la
morphologie et la densité surfacique de précipités de taille nanométrique. Cette technique
consiste a faire passer un faisceau électronique au travers d’un échantillon de faible épaisseur.
Elle se distingue des autres techniques de microscopie de par sa grande résolution permettant
I’observation de microstructures particulierement fines. La microscopie électronique en
transmission est cependant limitée en raison de la faible représentativité du volume analysé qui
rend difficile tout traitement statistique. De nombreuses études s’intéressent a la caractérisation
des précipités présents dans les alliages Al-Mg-Si-Cu et la plupart d’entre elles emploient cette
méthode, ou une de ses déclinaisons (HR-TEM, STEM, HAADF...), associées a d’autres
techniques d’analyse (EDX, EELS, nano-diffraction...) [9-24]. Dans sa thése, Camille Flament
[10] utilise cette technique afin de compter les précipités p’° de I’alliage 6061 et mesurer leur
longueur et leur diametre équivalent. Ces derniers se mesurent sur le contour des objets projetés
au travers de I’échantillon et donc ramenés a une surface. Cette surface est ensuite ramenée a
celle d’un disque de diamétre équivalent.

A T'aide de la quantité de précipités, de I’épaisseur dela lame a ’endroit de la mesure et de la
surface totale de la zone observée, on peut déduire la densité numérique de précipités [10] (I11-
2):

N = npre’cipités
Azone observée- € (I I I_Z)
Dans laquelle, e correspond a I’épaisseur de la lame dans la zone observée ; A, opservée & 12

surface de la zone observée et n au nombre de précipités dénombrés dans cette zone.

précipités
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Un MET Thermo Fisher Scientific S/TEM Themis Z G3 équipé d'un monochromateur, d'un
correcteur de sonde, d'un filtre énergétique et d'une caméra a détection directe permettant des
études métallurgiques fines a été utilisé pour étudier les précipités a I’échelle nanométrique.
Des échantillons ont alors été polis jusqu'a obtenir des feuilles de 75 um d'épaisseur. Ensuite,
des disques de 3 mm de diamétre ont été découpés dans ces feuilles et préparés pour les
observations MET par polissage électrolytique double jet. Le polissage électrolytique a été
réalisé a I’aide d’un TENUPOL-5 a une température de -25 °C, sous 15 V et le réactif d'attaque
employé est composé de 33 % d'acide nitrique fumant et de 66 % de méthanol en volume. Ce
dispositif de préparation est prévu pour s’arréter lorsque le passage d’un faisceau lumineux est
détecté a travers 1’échantillon, témoignant de la présence d’un trou dans la lame. Dans notre
cas, en raison de la présence de porosités (méme si elles sont de faibles tailles) ce seuil
automatique était atteint trop rapidement. Une gamme de préparation spécifiqgue a par
conséquent été mise en place de sorte a obtenir des lames minces observables en MET. Une
seconde étape de préparation via un systéeme de polissage ionique de précision (Precision lon
Polishing System : PIPS) a également été ajouté. Les détails de la gamme de préparation des
lames minces présentant des porosités sont disponibles en Annexe 6. Malgré le développement
de cette gamme de préparation, les échantillons issus de la synergie CMT-P présentant un taux
de micro-porosités plus important (cf. chapitre 2) n’ont pas permis d’obtenir de lames minces
observables.

3.6.EELS

Pour obtenir I’épaisseur de la lame mince dans la zone examinée, nécessaire au calcul de la
densité de précipités, il est possible d’employer la spectroscopie deperte d’énergie des électrons
(EELS). L’ionisation desatomes ciblés par des électrons incidents conduit a une perte d’énergie
de ces derniers. L’analyse par spectre EELS consiste a mesurer cette valeur de perte d’énergie
et permet d’identifier chimiquement les constituants de I’échantillon. L’EELS permet
¢galement d’estimer I’épaisseur de la zone observée en microscopie électronique en
transmission [25]. Pour ce faire, on reléve pour chaque pixel del’image la valeur del’aire totale
sous le spectre It et de I’aire sous le pic d’électrons n’ayant pas perdu d’énergie Io (zéro loss).
Zhang et al. proposent alors I’équation (I11-3).

Z=n (;—;) (111-3)

Dans cette equation, t est 1’épaisseur moyenne de la zone observée, A est le libre parcours
inélastique moyen des électrons. Cette valeur dépend dela configuration de’expérience et plus
précisément du matériau sondé, de ’angle de collection et de la tension d’accélération des
électrons incidents.

3.7.Diffusion des neutrons aux petitsangles

D’autres techniques de caractérisation permettent d’obtenir des informations a propos de la
taille et de la fraction volumique de précipités présents dans la matrice. Il s’agit des analyses
par diffusion aux petits angles découvertes par Guinier tout d'abord avec les expériences SAXS
puis SANS en 1960 [26]. Contrairement a la Diffusion de rayons X aux Petits Angles (DXPA
ou SAXS en anglais) qui se base sur les interactions entre les rayons X et le nuage électronique
desatomes [27], la Diffusion des Neutrons aux Petits Angles (DNPA ou SANS en anglais) peut
s’appuyer sur deux types de contraste. Le premier est un contraste nucléaire, le faisceau de
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neutrons interagit avec les noyaux atomiques, il est donc relié aux facteurs de diffusion
nucléaire qui n’évoluent pas de maniére monotone avec le numéro atomique comme c’est le
cas du facteur de diffusion des rayons X. Le second est un contraste magnétique, il tire son
origine du moment magnétique du neutron interagissant avec celui de 1’atome. Ce second
contraste nécessite donc une différence entre ’identité magnétique de la matrice et celles des
précipités que 1’on souhaite caractériser [9,10,28,29].

Dans le cas de I’alliage 6061, le contraste de diffusion électronique entre les éléments de la
matrice et les précipités est tres faible. En effet, ces derniers sont composés d’aluminium, de
silicium et de magnésium. Ces trois éléments ont des facteurs de diffusion électronique trés
proches. C’est pour cette raison que I'utilisation de SAXS n’est pas adaptée a notre matériau et
que I’on privilégiera la technique de SANS. Le SANS permet des observations fines, les objets
étudiés pouvant aller d'une fraction de nanomeétre a quelques dizaines de nanomeétres. Cette
méthode est donc pertinente car elle permet de sonder des €léments de microstructure dont la
taille est similaire avec la taille des précipités assurant le durcissement du 6061 comme nous
I’avons vu dans le chapitre 1.

Pour réaliser ce type d’analyse, on place I’échantillon a caractériser sur le chemin d’un faisceau
de neutrons monochromatique. Celui-ci passe au travers d’un sélecteur de vitesse, qui confére
a tous les neutrons la longueur d’onde désirée, puis il traverse un collimateur qui permet de
concentrer les neutrons en un faisceau fin. Ce faisceau traverse ensuite I’échantillon et les
neutrons interagissent avec I’échantillon provoquant leur diffusion. Le faisceau diffusé est
ensuite observé grace a un détecteur de neutrons 2D. Le schéma de principe du dispositif est
présenté en Figure 111-3. Le détecteur est composé de plusieurs cellules qui comptent le nombre
de neutrons qui les ont heurtées. Elles permettent de mesurer I’intensité de diffusion (nombre
de neutrons qui ont touché la cellule) en fonction de la position sur le détecteur [9,10,26,30].

Diaphragmes

Oo[]

Détecteur de
neutrons

Echantillon ffusé

. aau Q1
Faiscealt ¢

W_( W Faisceau incident

Faisceau transmis

Source de Sélecteur de

neutrons

vitesse et Ouverture

collimation Distance 1

Positionneur

Distance 2

Figure 111-3. Schéma de principe du dispositif de diffusion des neutronsaux petits angles.

La diffusion aux petits angles est régie par la théorie générale et les équations de la diffraction.
Les neutrons sont diffusés par les noyaux des atomes contenus dans I'échantillon (matrice et
précipités). Les ondes sphériques diffusées sont cohérentes et interferent. Ces différences de
phase desondes interférentes donnent naissance a I'angle de diffusion 26 qui est décrit en Figure
111-3 comme I’angle formé entre le faisceau incident et le faisceau diffusé. Il est alors possible
de définir le vecteur de diffusion g (différence entre le vecteur d'onde incidente et le vecteur
d'onde diffusée) [31].
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La relation entre la norme du vecteur de diffusion g et I’angle de diffusion 6 est décrite ci-
dessous (111-4):

4
ldll === sing (111-4)

On comprend ainsi que les spectres 1(q) vont pouvoir informer I'utilisateur a la fois sur la
dimension et la fraction volumique des especes diffusantes car ils fournissent une information
quantitative (I’intensité) pour une multitude d’angles 6 de diffusion (qui représentent plusieurs
tailles d’inhomogénéités) [32].

Les mesures présentées ici ont été effectuées sur la ligne D22 de 'ILL (Institut Laue-Langevin)
a Grenoble, avec I’aide de L. Porcar et de R. Schweins dont quelques images sont présentées
en Figure I11-4 (a) et (b). La Figure 111-4 (c) présente le positionnement de I’échantillon dans le
dispositif de mesure. Les données de diffusion ont été traitées avec ’outil GRASP développé
sous MATLAB ® par les équipes de I'ILL suivant un protocole similaire a celui présenté dans
les travaux de these de D. Maisonnette [9].

Figure 111-4. Ligne D22 sur laquelle ont été réalisées les expériences de SANS.

La Figure I11-5 est une cartographie de I’intensité de diffusion en fonction de la position sur le
détecteur obtenue pour I’échantillon en 6061 produitavec la synergie CMT et la vitesse Vd = 40
cm/min apres traitement thermique T6 (donc en présence de précipités). Le centre du spectre
correspond a un angle nul (faisceau transmis). L’intensité recueillie par le détecteur est
représentée par les différents niveaux de couleurs. Le carré bleu - correspondant donc a une
intensité recue nulle - au centre du spectre provient d’un dispositif (beam-stop) placé devant le
détecteur qui permet de bloquer le faisceau transmis. Ce faisceau, non diffusé, est trop intense
et pourrait détériorer le détecteur. La taille des particules que I’on souhaite étudier conditionne
la gamme d’angles de diffusion a balayer (de 'ordre de 1/q). Pour couvrir une gamme de
vecteurs de diffusion suffisamment importante, le détecteur est mobile et permet de faire des
mesures avec plusieurs distances échantillon-détecteur. Dans notre cas, 3 distances ont été
sélectionnées : 2 m, 8 m et 18 m, couvrant une gamme de q allant de 0,0045 A1 jusqu’a 0,19
AL (Figure 111-5).

Les traitements des données passent d’abord par 1’élimination des points indésirables présents
a proximité du beam-stop ainsi qu’aux extrémités du détecteur (effets de bords). Par la suite,
I'influence de I’environnement de mesure (porte-échantillon, bruit de fond) est retirée. Une
mesure de diffusion du porte-échantillon vide (sans échantillon) permet de retirer I’intensité
diffusée par I’environnement de la manipulation.
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Les cartographies de diffusion obtenues avec les trois distances de détection doivent ensuite
étre normalisées. En effet, pour un g donné, les courbes de diffusion ne se superposent pas a
cause des durées de mesure et des différences de la distance échantillon—détecteur. Le flux de
neutrons n’est alors pas le méme pour les trois configurations. Tout d’abord, la durée de la
mesure est prise en compte grace a un facteur de normalisation. Une correction d’angle solide
et une correction de flux incident sont également nécessaires. Ces corrections sont de nouveau
des calculs denormalisation des résultats. Enfin a toutes ces calculs, s’ajoute la prise en compte
d’un facteur de calibration lié a I’épaisseur de I’échantillon et a la carte d’efficacitédudétecteur
qui sont programmeées sur GRASP en fonction de I’instrument utilisé.

Intensité (cps)

Pixels y
Pixels y
Pixels y

Pixels x

(2) (®) (c)

Figure 111-5. Représentations de I'intensité diffusée mesurée parle détecteur2D pour un échantillon pour les
trois distances échantillon-détecteur(a) 18 m ; (b) 8 m; (c) 2 m.

Par la suite, une série detraitements sur les données recueillies est nécessaire afin d’en exploiter
les informations. Pour plus d’informations sur le traitement des données, le lecteur pourra se
référer aux travaux de De Geuser et Deschamps [31]. En pratique, la valeur de I'intensité de
diffusion en fonction de I’angle de diffusion est obtenue en faisant I’hypothese que le signal
mesuré est isotrope (hétérogenéités elles-mémes au moins statistiguement isotropes).
L’intensité en fonction de la norme du vecteur de diffusion peut alors étre obtenue en réalisant
la moyenne azimutale sur tout le détecteur autour du faisceau transmis [31]. Les diagrammes
de Guinier log(I) = f(qg?) etde Kratky Iq? = f(q) peuvent alors étre tracés. L exploitation de
ces diagrammes permet d’obtenir des informations a propos dela taille moyenne et de la fraction
volumique de précipités présents dans la matrice. L’aire sous la courbe Iq? = f(q), aussi
appelée intensité intégrée et notée Qo est en effet liée a la fraction volumique des précipités via
un terme de contraste (Ap)? [31,33]. La détermination de la fraction volumique a partir de
l'intensité intégrée implique une hypothése sur les compositions des objets qui diffusent ainsi
que celle de la matrice. Elle peut étre calculée de la fagon suivante (I11-5):

Qo = fo 1(@)q2dq = 20 (p)fy(1 = f;) (111-5)

Pour interpréter le signal mesuré, nous avons fait ’hypothese que les précipités nanométriques
que ’on cherche a caractériser sont des sphéres dont la taille suit une distribution log-normale

(111-6).

2

Ro
exp —% M (11-6)

(R) = —
/ B V2moR
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Le signal obtenu contient un ensemble de contributions et doit donc étre décomposé de sorte a
isoler les informations issues des précipités. Les contributions ducomportement de Porod a tres
petits angles (pente asymptotique correspondant a la contribution des précipités de grande taille)
ainsi que de la diffusion incohérente (dite de Laué, constante dans le cas des petits angles) sont
alors soustraites du signal total. La contribution des précipités que 1’on cherche a caractériser
sur la courbe de diffusion est modélisée par la distribution log-normale de sphéres. Un exemple
de courbe modélisée faisant apparaitre les différentes contributions au signal (Laué, Porod et
distribution log-normale de spheres) est présenté en Figure 111-6.

Courbe
modélisée

Données
expérimentales
regroupées

— 210 Distribution
10°¢
Bl 1Og-nOrmale de e e s 0

sphére
10} -
Comportement
i de Porod
L 0-6 I 2 ‘ 1 0
107 10° 10

q (AT

Figure 111-6. Courbe de diffusion I = f(q) expérimentale des trois distances regroupées (points noirs) et
modélisée (trait continu rouge) ainsi que les différentes contributions de la modélisation (distribution log-
normale de spheres, Laue et ).

3.8. Sonde atomique tomographique

La Sonde Atomique Tomographique (SAT) repose sur I’ionisation et I’évaporation par effet de
champ des atomes situés a la surface d’un matériau taillé en pointe présentant un tres faible
rayon de courbure [34]. Cette technique permet a la fois de mesurer la composition des phases
a I’échelle nanométrique avec une trés bonne résolution chimique et d’imager la distribution
spatiale (3D) des atomes. Sa résolution spatiale est extrémement fine, proche de la résolution
atomique. Le principe des analyses a I’aide d’une SAT consiste a appliquer un fort potentiel
électrique (~10 kV) a des échantillons sous forme de fines pointes (rayon de courbure <100 nm)
a température cryogeénique (quelques dizaines de K). Une impulsion électrique ou laser permet
d’ioniser les atomes en bord de terrasses atomiques (la ou I’effet de champ est le plus intense)
et de les évaporer un a un. Les ions obtenus sont alors accélérés en direction du détecteur 2D
lui faisant face dans le champ électrique établi. Le temps de vol, décompté entre 1’impulsion
provoquant I’ionisation d’un atome et son arrivée sur le détecteur, ainsi que sa position sur le
détecteur peuvent alors &tre mesurés avec une grande précision. Ainsi, le temps devol renseigne
sur le rapport masse/charge par spectrométrie de masse a temps de vol donnant acces a la nature
des atomes évaporés [34]. La position de I’impact ainsi que sa place dans la séquence d’arrivée
de tous les ions détectés informent quant a elles sur la position qu’occupait I’atome dans la
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pointe. Cette méthode de tomographie permet une reconstruction 3D des objets. Un schéma de
principe, présenté sur la Figure 111-7 (a) et la Figure 111-7 (b), montre une cartographie des
¢léments Al, Mg, Si, Cu et Cr révélée par une reconstitution 3D d’une pointe SAT en alliage

d’aluminium 6061 a I’état T6 [10].
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Figure 111-7. (a) schéma de principe de la SAT ; (b) cartographiesdes éléments Al, Mg, Si, Cu et Cr révélés par

une reconstitution 3D d’une pointe SAT en alliage d’aluminium 6061 a I’état T6 [10].
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4. Caractérisation des microstructures
4.1.Morphologies et taille des grains

Dans cette partie, nous tenterons d’expliquer le lien entre les microstructures observées et les
parametres du procédé. La premiére étape est de comprendre la formation des microstructures
de solidification ainsi que leur lien avec I’apport de chaleur issu du procédé. Nous étudierons
la morphologie et la taille desgrains ainsi que la texture cristallographique produites pour les
différents jeux de paramétres du procédé retenus. Dans un second temps, nous tenterons de
comprendre I’effet du procédé ainsi que celui du traitement thermique T6 sur les phases
micrométriques.

4.1.1. Microstructures des grains suite au dépot

De précieuses informations concernant la microstructure des grains ainsi que les phénomenes
physiques qui régissent une opération de rechargement ont été trouvées dans la these de Thomas
Billotte [35]. Nous nous appuierons sur son travail afin d’expliquer les microstructures
observées. Les analyses qui vont suivre ont mis en lumiere deux types de microstructures.
D’une part, les grains colonnaires qui doivent leur morphologie élancée a une croissance
contrainte durant laquelle le solide croit sous des conditions imposées par le gradient thermique.
D’autre part, les grains équiaxes qui proviennent de la croissance libre au cours de laquelle on
considere 1I’évolution d’une particule de solide isolée dansun liquide en surfusion.

Grains colonnaires

Le procédé de soudage MIG-CMT mis en place dans cette étude sur la fabrication additive
impose un gradient thermique lors de I’établissement des structures. Il est donc fortement
susceptible de produire des grains colonnaires. Les morphologies de croissance sont pilotées
par le rapport G/V avec G le gradient thermique et V la vitesse de progression de ’interface
solide/liquide tel que décrit en Figure 111-8.

G/R determines morphology
of solidification structure

GxR determines size of

solidification structure

Temperature gradient, G

Low
G/R ®b

Growth rate, R

Figure 111-8. Microstructures produites en fonction du gradient thermique et de la vitesse de progression de
I'interface liquide/solide (nommée R) [36].
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e Germination

Les lois de la thermodynamique indiquent que, sous la température de liquidus dun alliage, la
forme solide est plus stable que le liquide a I’équilibre. Cependant, la solidification n’est pas
immédiate. L aspect cinétique doit alors étre pris en compte. La cinétique fait appel a la fois au
processus de germination et de croissance. Dans le cas du soudage, il n’y a pas d’étape de
germination avant de débuter la croissance car les « germes » sont déja présents. Ces « germes »
sont les grains du métal de base situés a I’interface solide/liquide [35]. On peut donc supposer
que le méme phénomeéne se produit dans le cas de la fabrication additive dans laquelle les
germes initiaux sont les grains du substrat pour la premiére couche puis descouches précédentes
pour les passes suivantes.

e Croissance

La croissance des dendrites suit des directions cristallographiques préférentielles dépendant de
la structure cristallographique du métal se solidifiant. Pour les matériaux de structure cubique
a faces centrées (CFC) comme les alliages d’aluminium, les directions cristallographiques
<100> sont les directions privilégiées pour la croissance. Dans le cas d’une croissance
colonnaire, la vitesse de croissance ||V,|| est reliée & la vitesse de soudage ||V, || (vitesse de
déplacement de la source de chaleur) par (111-7) qui fait intervenir ’angle 8 entre la normale au
front de solidification 7 et la vitesse de soudage, définipar (I11-8).

IV, ]l = ||Vl cose (111-7)
A

6 = n.”Vd,” (111-8)
d

La Figure 111-9 décrit le phénomene desolidification colonnaire dendritique. Elle présente le lien
décrit dans I’équation (111-7) entre la vitesse de croissance ||V,||, la normale 7 & I'interface
solide/liquide, et la vitesse de soudage ||V,]|.

Vg
—

Front de
solidification

— [iquide

Figure 111-9. Schéma du phénoméne de solidification colonnaire dendritique.
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Dans le cas d’une croissance colonnaire dendritique, 1’équation (111-7) doit étre modifiée pour
tenir compte des directions de croissance préférentielles, ce qui conduit a I’expression (111-9)
de Rappaz et al. [37] :

— — cos6
Vil = ”Vd”-m (111-9)

Avec ¥, ., I’angle entre la normale 7 et la direction <hkI>, décrit en Figure 111-10. Parmi les six
directions possibles <100> (matériau CFC), celle qui sera favorisée est celle dont I’orientation
satisfait au plus prés la colinéarité par rapport au gradient thermique a un endroit donné de
'interface solide/liquide. Dans le cas des CFC, un angle ¥,,, minimum déetermine quelle
direction <100> sera adoptée localement a I’interface avec le bain de fusion. C’est donc
’orientation du cristal par rapport au gradient thermique qui détermine la vitesse de croissance
dugrain dans la zone fondue, conditionnant ainsi la sélection des grains.

Front de
solidification

+— Liquide

Figure 111-10. Schéma du phénomeéne de solidification colonnaire dendritique en fonction de I’orientation
cristallographique.

Dans le cadre du WAAM, au passage de la source de chaleur, tous les grains présents a
I’interface croissent dans la direction cristalline <100> la plus proche du gradient. La sélection
de grains exposée en Figure 111-11 s’opére, ¢’est-a-dire que les grains les moins bien orientés par
rapport au gradient représenté par le groupe B sont blogués par les grains les mieux orientés
représentés par les groupes A et C (Figure 111-11). Cette sélection est due a la différence de
vitesse de croissance des grains suivant leur orientation.
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Figure 111-11. Représentation du phénomene de croissance compétitive [38].

Pour expliquer ce phénomene, il faut donc comprendre comment s’établit la vitesse de
croissance. La vitesse de croissance peut étre calculée en considérant deux dendrites qui
croissent dans un liquide en surfusion aux vitesses V1 et V2 comme schématisé en Figure 111-12.
Pour I’exemple, nous choisirons un angle 8 égal a 0. La dendrite D2 croit a la vitesse V2 et est
désorientée d’un angle ¥, par rapport au gradient thermique. La dendrite D1 croit a la vitesse

V1 et est colinéaire au gradient, elle croft donc a la vitesse ||V, || imposée par le procédé [35].

<100 > < 100 >

Figure 111-12. Représentation de la vitesse de croissance de deux dendrites [35].
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Le calcul de la vitesse de croissance s’effectue grace a 1’équation (111-10). On obtient alors :

vV, =V, (111-10)
— — 1
=V, — (111-11)
cos (¥Yhir)

Dans ce cas, la vitesse V2 est supérieure a V1. La dendrite D2 est donc légérement en retrait par
rapport a ladendrite D1 : le niveau desurfusion est donc plus important. La vitesse de croissance
des dendrites désorientées par rapport au gradient est donc plus rapide et rencontre rapidement
des obstacles. Ainsi la grande majorité des grains détiennent leur orientation cristalline <100>
alignée avec le gradient thermique. Dans le cas du WAAM ce gradient suit le déplacement de
la source de chaleur. La texture cristallographique est donc fortement liée aux parametres du
procéde.

Grains équiaxes

Dans beaucoup deprocédés d’élaboration et de mise en forme par fusion-solidification (comme
le soudage, la fonderie...), la morphologie de croissance n’est pas uniquement colonnaire. Des
grains équiaxes peuvent germer et grandir dans le liquide. Une grande quantité de grains
équiaxes peut alors bloquer la progression du front de solidification colonnaire par
sédimentation, on parle alors de transition colonnaire-équiaxe [39-42]. Ce phénomeéne survient
dans la zone pateuse, cette derniére correspond a la zone dans lagquelle le métal se solidifie et
détient une importante fraction de solide. La Figure 111-13 est un schéma des mécanismes de
croissance observés dans la zone pateuse.

A— — — = = = = = =<« Température de fusion

AT = = Grains €quiaxes

-<4— Temperature a |’interface

Grains colonnaires

Figure 111-13. Schéma d’une transition colonnaire-équiaxe dansla zone pateuse.

Dans le cas de la croissance libre, la chaleur s’évacue par le liquide environnant. La vitesse de
croissance n’est pas imposée par le gradient thermique mais uniquement par la surfusion du
liquide au voisinage du grain équiaxe. Comme les structures colonnaires, ces grains peuvent
adopter deux morphologies : soit des grains globulaires de forme compacte, approximativement
sphériques, soit des grains dendritiques [35,39]. Les mécanismes a 1’origine de la formation de
grains équiaxes sont au nombre de trois et sont détaillés ci-apres :

187



CHAPITRE 3 - CARACTERISATION MICROSTRUCTURALE

e Lagermination homogéne repose sur le fait que la zone de surfusion située devant le
front de solidification colonnaire est propice a la germination de grains eéquiaxes a
condition que la surfusion soit suffisamment importante pour déclencher la croissance
du germe [43]. Cependant, ce phénomene survient uniquement lorsque la surfusion est
trés elevee [41].

e La préexistence de cristaux solides (« Big Bang ») mécanisme proposé par Chalmers
[42], est spécifique au procédéde coulée. 11 met en jeu la préexistence de cristaux solides
de lalliage, d’origine inconnue, avant que toute solidification significative
n’intervienne.

e Lafragmentation est le phénomeéne le plus souvent envisagé concernant la formation
de structures équiaxes. Il repose sur la fragmentation des bras de dendrites en cours de
croissance, alors qu’elles sont encore entourées dune part significative de métal liquide.
Le schéma de principe est illustré en Figure 111-14. Une fois que les extrémités des bras
dedendrite secondaires se sont éloignées du bras primaire, ils se développent de maniére
plus libre et s’¢largissent, principalement en raison de la plus grande quantité de solutés
environnante. Cette variation de largeur du bras de dendrite secondaire se comporte
comme une zone de faiblesse mécanique mais également comme un site préférentiel de
refusion (surfusion associée a la courbure locale). Des bras de dendrites secondaires
peuvent donc se détacher par refusion de leur base a cause de fluctuations de la vitesse
de croissance du bras primaire, associée au flux de liquide qui applique des efforts sur
ce rétrécissement a la base du bras secondaire. Pour que les fragments ainsi formés
provoquent la transition colonnaire équiaxe, il est nécessaire qu’ils ne soient pas
refondus (« survivent ») dans le liquide de la zone pateuse (qu’ils aient donc une taille
surcritique) et qu’ils soient transportés par les mouvements du liquide (convection,
poussée d’Archimede, effet Marangoni...) dans une zone non déplétée en solutés. Ces
parties déja solides servent alors de germes et peuvent poursuivre leur croissance. 1ls
peuvent étre une source conséquente de grains équiaxes [41].

Zone pateuse | Liquide en surfusion
I

Bras de dendrite secondaire I
|
Flux de matiére Mouvements du liquide
P Zone de

¥ refusion

Bras de dendrite primaire

Figure 111-14. Schéma décrivant le mécanisme de fragmentation donnant lieu a la formation de grains équiaxes
en avantdu front de solidification colonnaire.
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4.1.2. Microstructures a I’échelle des grains

Une premiere méthode simple a mettre en place et qui permet d’avoir une vision globale des
grains présents dans I’échantillon est d’effectuer une attaque métallographique couplée a des
observations au microscope optique. Des coupes dans I'épaisseur des murs produits
préecédemment sont observées. Les observations en microscopie optique a lumiere polarisée
apres anodisation de Barker des coupes transversales (plan X-Z) révélent la macrostructure
(empilement des différentes couches) et la microstructure de nos échantillons. Les résultats de
ces observations sont présentés en Figure 111-15.
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CMT-P CMT CMT CMT
HI=290 HI=109 HI=76 HI =63
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Figure 111-15. Observations en microscopie optique a lumiere polarisée aprés anodisation de Barkerde coupes transversales (plan X-Z) de murs fabriquésen utilisant
différents parametres et stratégies de dépot.
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Pour observer la macrostructure sur des échantillons de grande dimension un mapping a d( étre
réalis¢ a ’aide du microscope optique. Ce mapping explique la présence de variations de
luminosité qui peuvent étre observées sur certaines images. Comme illustré en Figure 111-15,
deux types de microstructures sont révélés : I'une constituée de grains colonnaires dendritiques
et ’autre de grains équiaxes dendritiques provenant desdeux modes de croissance détaillés plus
haut. On constate que la stratégie de fabrication joue un réle majeur sur la morphologie et
I’arrangement des grains. En revanche, 1’énergie de soudage ne semble pas modifier la
morphologie des grains dans le cas de la synergie utilisant le mode de transfert CMT. Ainsi, les
échantillons réalisés avec les différentes vitesses de dép6t semblent présenter des grains de
tailles et d’orientations équivalentes. La synergie CMT-P se distingue de la synergie CMT car
elle produit desgrains detaille supérieure, quelle que soit la direction. On notera que la strategie
CMT-P ne semble pas laisser place a de la croissance libre dans le liquide en surfusion et ne
produit donc pas de grains équiaxes.

Influence de la stratégie de fabrication

Dans les analyses qui vont suivre, les stratégies de fabrication jouent un réle de premier ordre
sur I’établissement des microstructures. Effectivement, ces dernieres pilotent la direction du
gradient thermique ainsi que les vitesses de solidification. Afin de faciliter la compréhension et
de clarifier les différentes microstructures observées ainsi que leur arrangement au sein des
¢chantillons, nous comparerons tout d’abord deux échantillons produitsavec les deux stratégies
de fabrication (alternée et unidirectionnelle). Les résultats qui illustreront les propos sont ceux
obtenus avec les parametres correspondant a Vd = 40 cm/min — HI = 109 J/mm, mais des
résultats identiques sont observés pour les autres jeux de paramétres. Dans un second temps,
nous nous pencherons sur I’effet des différentes énergies de dépot utilisées.

A Dlexception de la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P, les stratégies
unidirectionnelle et alternée induisent la méme structure d'empilements de couches. Cette
structure est composée de successions de zones de grains équiaxes et colonnaires. Chaque
couche déposée est constituée de grains colonnaires qui grandissent a partir des grains déja
solidifiés présents a la surface de la couche précédente ou du substrat. On retrouve au sommet
de chaque couche une zone plus fine de grains équiaxes, comme le schématise la Figure 111-16
(@). Chaqgue nouvelle couche construite fait fondre partiellement la précédente. La profondeur
caractéristique de la couche refondue a été mesurée autour de 200 um. En raison du faible
apport de chaleur produit par la technologie CMT, seule une zone trés étroite est affectée
thermiquement (ZAT), environ 10 um de profondeur, dans laquelle on observe un tres léger
grossissement des grains et ce, quels que soient la stratégie ou les parametres de fabrication.
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Figure 111-16. (a) Microstructure de I’échantillon produitavec la synergie CMT et représentation schématique de la microstructure vue en coupe transverse (Y-Z) ; (b) et (c)
macrographiesde la section longitudinale (X-Z) et zooms dans les zones d’intérét pour (b) la stratégie alternée et (c) la stratégie unidirectionnelle
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Les mémes observations ont été effectuées sur des coupes longitudinales (plan X-Z).
L'échantillon construit avec la stratégie alternée est présenté dans la Figure I11-16 (b), et
I'échantillon produit avec la stratégie unidirectionnelle, dans la Figure 111-16 (C). Bien que les
deux stratégies donnent des microstructures similaires en coupe transversale (plan Y -Z), elles
influencent la direction de la croissance du grain colonnaire dans le plan longitudinal (plan X-
Z). En effet, la direction de croissance des grains colonnaires est liée a la direction de dépdt (via
le gradient de chaleur qui se développe pendant le dép6t). Ainsi, la stratégie alternée (Figure 111-
16 (b)) — qui présente deux directions de dépot opposées — produit des grains colonnaires qui
croissent selon deux directions de solidification symétriques par rapport au plan transversal (Y -
Z) alors que la stratégie unidirectionnelle (Figure 111-16 (C)) conserve la méme direction de
solidification couche apres couche.

Taille de grains

Pour les deux stratégies, la distribution de tailles des grains équiaxes semble étre équivalente.
Ces observations microstructurales dans les directions X, Y et Z permettent d'évaluer la
morphologie des grains. La taille des grains est mesurée selon la méthode des intercepts
présentée dans la norme ASTM E112 [44]. L'utilisation de cette méthode est la plus appropriée
pour évaluer la taille des grains colonnaires ainsi que leur rapport d'aspect. Comme demandé
dans cette norme, les trois principales directions de mesure ont été identifiées.

La longueur moyenne d'interception linéaire T, pour les grains colonnaires, est obtenue a partir

de I'équation (I11-12).
[= 3/1{.1}.1; (111-12)

Ou 1, est la longueur moyenne d'interception linéaire sur la surface orientée longitudinalement
(X-2), 1; est lalongueur moyenne d'interception linéaire sur la surface orientée transversalement
(X-Y) et 1, la longueur moyenne d'interception lineaire sur la surface orientée suivant le plan
normal (Y-Z). Pour les structures granulaires équiaxes, la taille des grains est obtenue plus
directement par la longueur moyenne d'interception linéaire. Les mesures obtenues a I’aide de
la méthode des intercepts suivant les 3 plans (X-Z : Longitudinal, Y-Z : Transverse et X-Y :
Plan) sont indiquées en Figure 111-17.
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Figure 111-17. (a) intercept moyen mesuré (Longitudinal, Transversalet Plan, de gauche a droite) pour les grains
colonnaires ; (b) intercept moyen mesuré pour les grains équiaxes.
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On constate que les grains colonnaires mesurés dans les échantillons produits avec la stratégie
unidirectionnelle sont systématiquement plus longs (environ 100 um de plus) dans la direction
longitudinale que ceux produits avec une synergie alternée (Figure 111-17 (a)). On constate
¢galement qu’une diminution de I’énergie de soudage (augmentation de la vitesse de
déplacement de la torche de soudage) produit des grains plus longs a I’exception de la synergie
CMT-P. Cette derniére produit des grains de tres grande dimension (surtout dans la direction
longitudinale) notamment en raison de I’absence de grains équiaxes qui pourraient permettre
de bloguer la progression des grains colonnaires par sédimentation. Dans les directions
transverse et plan, les grains possedent les mémes longueurs. En ce qui concerne les zones
équiaxes, quelles que soient la stratégie ou I’énergie de soudage utilisées, la taille des grains
reste relativement constante, autour de 100 pum (Figure 111-17 (b)).

Les caractéristiques morphologiques définies par ’ASTM E112 que sont le diamétre équivalent
des grains (Figure 111-18 ()) et le rapport d’élancement (Figure 111-18 (b)), mesurés pour les
différentes conditions, sont détaillées en Figure 111-18.
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Figure 111-18. (a) diamétre équivalent et (b) rapport d’élancement pour les différents parameétres et stratégies de
fabrication.

Les trois jeux de parametres de la synergie CMT donnent desvaleurs trés similaires de diamétre
équivalent des grains. Cependant, on observe des rapports d’élancement plus importants avec
la diminution de I’énergic de dépot. La synergie CMT-P produit des grains plus gros mais dont
les rapports d’élancement sont faibles.

4.1.3. Analyses EBSD

Afin d’approfondir les analyses sur les grains, nous avons étudié la texture cristallographique
ainsi que la taille des grains a ’aide d’analyses EBSD. La distribution de la taille et de la forme
des grains ainsi que la texture ont été évaluées par EBSD et comparées aux mesures faites en
microscopie optique. La Figure 111-19 présente les cartographies EBSD obtenues pour les
échantillons construits avec chaque jeu de parametres de fabrication et pour les deux stratégies
employées. Elles corroborent les analyses précédentes concernant la taille des grains et donnent
acces a la texture cristallographique du matériau.
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Morphologie et taille des grains

Les cartographies EBSD associées aux différents jeux de parametres et stratégies de fabrication sont disponibles sur la Figure 111-19,

CMT-P CMT

CMT CMT
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Figure 111-19. Cartographies EBSD pour les différents jeux de paramétreset synergies retenus
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Les morphologies des grains observées a l'aide de I'EBSD sont en cohérence avec les résultats
obtenus en microscopie optique. Comme observé précédemment, la matiére déposée est
composée de deux types de microstructures : des grains dendritiques équiaxes d’une part et
colonnaires d’autre part. Ils ont une morphologie extrémement marquée. On peut noter que les
grains colonnaires sont allongés dansle sens de la solidification et présentent un rapport d'aspect
important. Ces grains se développent en épitaxie sur la couche précédente. Ce phénomene se
produit parce que chaque couche a la méme composition et la méme structure cristallographique
que les cristaux qui se forment a partir du liquide. La croissance peut alors se produire
spontanément sans nécessiter un surplus d'énergie d'activation dés que la température descend
en dessous du liquidus [45,46]. Comme il a été expliqué antérieurement dans la section 4.1.1,
le phénomene de croissance compétitive explique la direction préférentielle de la croissance
des grains qui conduita la forme colonnaire des grains. La direction de croissance préférentielle
dépend de la structure cristalline, cette direction pour les matériaux CFC comme les alliages a
base d'aluminium est <100> [8,45]. Comme 1’observent Dinda et al. [8] et Liang et al.[47], les
dépdts disposent d 'une morphologie granulaire extrémement marquée qui dépend dela stratégie
de dépbt adoptée ainsi que des paramétres de fabrication [6-7].

Dans le cas des grains colonnaires, une légére courbure suivant la direction longitudinale peut
étre observée. Dans le cadre du WAAM, les grains croissent dans des conditions imposées par
le gradient thermique (norme et direction). Or, ce dernier varie au cours du dép6t, ainsi les
angles 6 et ¥,,, changent en cours de solidification. Ces variations peuvent entrainer un
changement de la direction de croissance.

Bien que la méthode des intercepts soit rapide et efficace pour déterminer une taille de grain
moyenne, elle ne tient pas compte de cette courbure. Contrairement au cas de grains dont la
direction de croissance serait totalement rectiligne, I’'intercept mesuré est plus court car il
rencontre un joint de grain de maniere anticipée en raison de cette courbure. Par conséquent,
cette méthode tend a minimiser la taille de grains. Afin de confronter les résultats obtenus en
microscopie optique, des analyses de la taille de grains ont également été menées par analyse
des cartographies EBSD ; les résultats sont présentés en Figure 111-20.
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Figure 111-20. Distributions des tailles de grains mesurées via les analyses EBSD.

On peut voir que la stratégie alternée produit une proportion plus élevée de grains fins comparée
a la stratégie unidirectionnelle. Les distributions de la taille des grains déterminées pour les
différents paramétres de dép6t, sont présentées a la Figure 111-20. Un examen approfondi des
grains d'un diametre équivalent supérieur a 50 pm (Figure 111-21) montre que la stratégie
unidirectionnelle produit plus de gros grains.
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Figure 111-21. Distributions de taille des grains dontle diameétre est supérieur a 50 um mesurées via les analyses
EBSD.

Bien que cohérentes, les tailles moyennes des grains observées par la technique EBSD sont
beaucoup plus petites que celles observées en microscopie optique. Cela peut s'expliquer par le
fait que les trés petits grains, d'une taille inférieure & 2 um, qui ne sont pas mesurables au
microscope optique, ont été pris en compte pour la détermination des distributions de taille en
EBSD. En outre, les résultats d’EBSD peuvent également étre affectés par des artefacts de
préparation et des erreurs d'indexation [49,50].

Analyse de la texture cristallographique

Les figures de poles associées aux cartographies EBSD (Figure 111-19) sont présentées en Figure

111-22, elles montrent les textures cristallographiques pour les différents jeux de parametres et
stratégies de fabrication.
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Figure 111-22. Figures de pdles associées aux cartographies EBSD pour les différents jeux de parameétres et stratégies de fabrication.
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Comme décrit précédemment, la direction préférentielle de croissance des grains dépend du
gradient thermique. Dans le cas de I’alliage 6061 de structure CFC, les dendrites, dont la
direction <100> de la structure cristalline est orientée de facon colinéaire au gradient,
continuent leur croissance alors que les autres sont stoppées par le phénomeéne de croissance
compétitive. Le résultat de cette croissance compétitive est la texture cristallographique
marquée que I’on peut observer sur la figure de poles issue de la projection stéréographique des
directions <100>. Des maxima d’intensité plus importants sont observés pour la stratégie
unidirectionnelle indiquant une texture cristallographique plus marquée pour les piéces issues
de cette stratégie. En d’autres termes, les grains dont les orientations cristallographiques sont
alignées suivant la direction X+65°, sont plus nombreux pour la stratégie unidirectionnelle. Ces
résultats sont cohérents avec la littérature et montrent que la modification des paramétres de
fabrication additive change la texture des piéces obtenues [8,48,51].

Influence de la stratégie de fabrication

De la méme facon que lors des observations en microscopie optique, nous allons nous pencher
sur les résultats obtenus avec les paramétres correspondant a VVd = 40 cm/min — HI = 109 J/mm
pour illustrer les phénoménes associés a la variation de texture cristallographique en fonction
des deux stratégies de fabrication alternée et unidirectionnelle. La Figure 111-23(a) présente la
cartographie ESBD en figures de péles inverses suivant Y ainsi que les figures de poles
associées pour la stratégie unidirectionnelle, et la Figure 111-23 (b) pour la stratégie alternée.

Stratégie unidirectionnelle ~ Construction

(a) (b)

Figure 111-23. Morphologie et texture cristallographique des grains (a) pour la stratégie unidirectionnelle et (b)
pour la stratégie alternée.

La stratégie unidirectionnelle donne une direction de croissance unique, ce qui entraine une
texture cristallographique <100> nette dans la direction X + 65°, comme l'illustrent les figures
de pdles de la Figure 111-23 (a). La stratégie alternée donne une texture qui semble globalement
plus homogeéne avec deux directions préférentielles de solidification (Figure 111-23 (b)). Comme
le montre la Figure 111-24 (a), le dépot dans sa globalité n’affiche pas une texture trés marquée
dans la direction <100> X + 65°. En revanche, si on dissocie les différentescouches, on observe
que la couche n dispose d’une texture <100> suivant la direction X +65°, alors que la couche
n+1 présente une texture <100> dans la direction X -65°. Par conséquent, si la texture globale
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obtenue avec la stratégie alternée semble plus homogene, on peut observer que chaque couche
a une texture <100> marquée.

Couche n Couche n+1
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Figure 111-24. Evolution de la texture cristallographique (a) de la couchen et (b) de la couche n+1 pour la
stratégie alternée

4.2.Phases micrométriques

Au cours des analyses qui vont suivre, nous n’avons pas observé de variation des phases
micrométriques que ce soit en faisant varier la stratégie de fabrication ou 1’énergie de dépot. En
revanche, le mode detransfert semble jouer un r6le sur les phases micrométriques. D’autre part,
le traitement thermique appliqué au matériau déposeé a également un réle évident sur ces phases
micrométriques. Nous présenterons donc dans cette section uniquement les comparaisons entre
les deux synergies et les différents traitements thermiques évoqués plus tét.

4.2.1. Définition des phases

Les phases constitutives micrometriques ont été observées et analysees par MEB. Deux phases

principales sont communément rencontrées a I’échelle micrométrique dans I’alliage 6061 [52—
56] :

e Les précipités grossiers B-Mg2Si se forment lors du refroidissement & la coulée de
l'alliage et se dissolvent lors de I’étape hautes températures des traitements thermiques
d'homogéneisation/mise en solution. Cependant, une trempe trop lente aprés la mise en
solution entraine une re-précipitation hétérogene de cette phase aux joints de grains. En
raison de leur grande taille et de leur faible densité numérique, ces précipités grossiers
ne participent pas au durcissement de l'alliage. Cette précipitation de particules
grossiéres de phase B contribue méme a limiter le durcissement des alliages Al-Si-Mg
puisqu'elle diminue la quantité de Mg et de Si disponible en solution solide sursaturée
pour la précipitation a I'échelle nanométrique de la phase B’ responsable du
durcissement [10].
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e Les phases intermétalliques (IM) sont caractérisées par la présence de fer. Ces phases
ac-Ali2(FexMn1-x)3Si sont formées lors du traitement thermique d'homogénéisation. De
la méme maniére que les précipités B, les IM-Fer sont grossiers et ne participent pas
directement aux mécanismes de durcissement de I’alliage [10].

4.2.2. Analyses des phases micrométriques

Pour cette étude les phases micrométriques ont été caractérisées par MEB en contraste des
électrons rétrodiffusés (BSE). Ce contraste BSE étant fortement lié¢ au numéro atomique moyen
de la zone irradiée, il permet de mettre en évidence la présence de variations de composition
chimique a une échelle allant jusqu'a quelques centaines de nanomeétres. Ces variations de
composition dans les alliages métalliques sont généralement duesa la présence de secondes
phases réparties dans la matrice du matériau. Comme nous pouvons le voir sur la Figure 111-25
(a), deux phases constituantessont présentes dansle fil d’apport de fabrication additive en 6061,
une phase globulaire en gris foncé et une phase en gris clair au contour plus accidenté. Nous
avons mesuré la composition de chacune de ces particules a l'aide d'analyses EDS locales
(Figure 111-25 (a)), dont les résultats sont présentés sur le diagramme de la Figure 111-25 (b). Leur
composition permet d'identifier les deux types de phases observées : la phase en gris foncé et
globulaire est la phase B (Mg2Si) et la phase en gris clair et plus fragmentée, riche en Fe et Si
est une phase intermétallique au Fer (IM-Fer).

80

70 L BIM-Fer —f

60 | W Phase \

Y%massique

Mg Al Si Cr Fe Cu

(@) (b)

Figure 111-25. (a) image MEB en contraste BSE dumétald’apport ; (b) analyse EDS de la phase B (gris sombre)
et d’un IM-Fer (gris clair).

Les images MEB en contraste BSE de la Figure 111-26, montrent l'alliage 6061 a différents états
métallurgiques (a) dans le fil d’apport, (b) tel que déposé par WAAM avec la synergie CMT et
(c) déposé par WAAM avec la synergie CMT aprés un traitement thermique T6.
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| Fil d’apport " CMT — Brut de fabrication I | CMT -T6 I

(a) (b)

Figure 111-26. Alliage 6061 dansdifférents états: (a) fil d’apport ; (b) brut de fabrication WAAM (CMT) ; (c)
WAAM (CMT) a I’étatT6

La Figure 111-27 présente les mémes analyses pour la matiere produite avec la synergie CMT-P.

| Fil d’apport I I CMT-P — Brut de fabrication ” CMT-P-T6 |

(a) (b) (c)

Figure 111-27. Alliage 6061 dansdifférents états: (a) fil d’apport ; (b) brut de fabrication WAAM (CMT-P) ; (c)
WAAM (CMT-P) aI’état T6

Dans le fil d’apport, la microstructure est similaire a celle que I'on trouve pour l'alliage 6061
corroyé. On y trouve donc de la phase B et des IM-Fer. Les deux phases constitutives sont
réparties de facon homogéne dans la matrice.
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Dans la matiére déposée avec la synergie CMT qui n’a pas subi de traitement thermique, un
réseau de particules de phase riche en silicium est observé (taches claires). Ce réseau se forme
dans les espaces interdendritiques et a déja été décrit en détails dans le domaine de la fonderie
[57]. La phase B est également observée en proportion et en taille équivalentes a celles
observées dans le fil. Le matériau déposé avec la synergie CMT aprés traitement thermique T6
ne presente plus ce réseau de phase riche en Si observé précédemment. De plus, tous les
intermétalliques et les précipités grossiers de phase p sont moins nombreux et plus petits que
ceux que I'on trouve dans le fil et dans le matériau brut de dép6t.

Les particules d’IM-Fer et les précipités grossiers de p ont probablement été dissociés dansl'arc
électrique pendant le dép6t et, en raison des vitesses de refroidissement extrémement élevées
et aussi de la solidification rapide induite et de la trés faible solubilité¢ du fer dans I’aluminium,
des particules de grandes tailles se sont formées dans les espaces interdendritiques. Apres le
traitement thermique T6 (notamment du fait de la mise en solution) les IM-Fe sont redistribués
de maniere plus homogéne dans le matériau. Les précipités de la phase B ont été dissous dans
la matrice d’aluminium. Une matrice ainsi enrichie en éléments d'alliage pourrait modifier
considérablement la cinétique de précipitation, ce qui entrainerait un état de précipitation
différent apres le traitement thermique T6 [2].

Le métal brut de dépbt produit par la synergie CMT-P contient également des réseaux de
particules d’une phase riche en silicium dans les espaces interdendritiques. Les particules sont
beaucoup plus grandes en raison de la taille des grains qui, elle aussi, est plus importante. On
constate plus particulierement une zone a la jonction entre deux dépdts dans laquelle le réseau
desilicium présente une taille plus importante que dans le reste du dépét (Figure 111-27 (b)). La
morphologie et la distribution de la phase B en présence s’apparentent a celles observées dans
le fil. Aprés traitement thermique T6 du matériau dépose avec la synergie CMT-P, on remarque
la présence de reliquats du réseau riche en Si. Les particules de ces reliquats sont plus grandes
que celles observées dans le fil ou dans la mati¢re produite avec la synergie CMT a I’état To.
La phase B, quant a elle, ne présente pas de différence comparée acelle observée dansla matiere
produite avec la synergie CMT.
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5. Caractérisation des précipités a I’échelle nanométrique

5.1.Etude par microscopie électronique en transmission

Les phases a I'échelle nanométrique ont été étudiées a l'aide du MET. Pour rappel, malgré le
développement d’une gamme de préparation spécialement congue pour nos échantillons, les
piéces issues de la synergie CMT-P présentant un taux de porosités plus important (cf. chapitre
2) n’ont pas permis d’obtenir de lames minces observables. Ils seront donc étudiés par la suite
seulement a ’aide des techniques de SANS et de SAT. Le 6061 est un alliage d'aluminium durci
par traitement thermique, ses propriétés mécaniques élevées proviennent donc de son état de
précipitation. Par conséquent, la nature, la répartition spatiale et la taille des phases
nanométriques jouent un role important sur les propriétés mécaniques de I’alliage. Ces phases
apparaissent lors d'un traitement thermique contrdlé (qui pilote ces trois facteurs) et sont
largement influencées par la composition de l'alliage et son histoire thermomécanique [58,59].
Cependant, les piéces fabriqguées par WAAM subissent une histoire thermomécanique
complexe et assez souvent fortement hors-équilibre qui peut altérer la composition locale de
l'alliage (vaporisation d’éléments d’alliage, ségrégation chimique locale) et provoquer des
changements des séquences de précipitation des phases nanométriques et de leurs cinétiques de
transformation (nature des phases, composition, vitesse de formation, solubilité, stabilité...). Il
est donc important d'étudier la nature, la localisation et la taille de ces phases nanométriques en
présence dans le matériau élaboré par WAAM ainsi que leur évolution au cours des traitements
thermiques ultérieurs.

Les observations ont été réalisées a I’échelle nanométrique pour tous les jeux de parametres
sélectionnés pour la synergie CMT (correspondants a VVd = 40, 60 et 80 cm/min), ainsi que pour
chacune des deux stratégies de fabrication. Cependant, ces observations n’ont permis de mettre
en évidence aucune différence significative. 1l semblerait donc que les précipités présents a
cette échelle ne soient pas sensibles aux fluctuations d’énergie de soudage comprises dans la
gamme étudiée pour la synergie CMT. Nous rapportons donc seulement les résultats obtenus a
partir des échantillons construits avec la stratégie alternée pour les paramétres Vd =40 cm/min
avec la synergie CMT et la stratégie alternée pour la synergie utilisant le mode de transfert
CMT-P. Comme base de comparaison, une t6le de 6061 laminée a I'état T6 a également éte
¢tudiée qui sera donc notre référence. Méme si la description des précipités a 1’échelle
nanométrique présents dans I’alliage 6061 corroyé a déja fait 'objet de nombreux travaux
[4,9,10,19-21,60-62], nous utiliserons nos propres observations de cet échantillon, ce dernier
ayant été préparé et analysé dans les mémes conditions que nos autres échantillons, comme
base de comparaison pour établir les modifications affectant la microstructure a cette échelle
induites par les différentes opérations mises en ceuvre (préparation d’échantillon, traitements
thermiques).

Deux types de précipités ont été observés : les dispersoides et les phases nanométriques (B, Q',
L...). Cependant, la nature tres locale desobservations MET rend difficile I’établissement d’une
description statistique de la taille et de la fraction volumique de ces précipités par cette seule
technique.

5.1.1. Dispersoides
Les dispersoides présentent une interface incohérente avec la matrice. Ils ont une taille

caractéristique comprise entre 10 et 500 nm et une morphologie sphérique ou
parallélépipédique. La Figure 111-28 montre des images MET en champ clair de dispersoides
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pouvant étre observés dans (a) le matériau corroyé a 1’état T6 (référence), (b) dans le matériau
WAAM tel que déposé et (c) dans le matériau WAAM a I’état T6.

Référence CMT — Brut de dépot CMT +Té6

Dispersoide +

» X Dispersoide P>
Réseau Si - \
: "

(b)

Figure 111-28. Images MET en champ clair des dispersoides observés dans(a) le matériau corroyé a I’état T6
pris pour référence, (b) dansle matériau brutde dépotet (c) dansle matériau déposé aprés un traitement
thermique menant a ’état T6.

L'observation du matériau corroyé a 1’état T6, présentée dansla Figure 111-28 (a), met en évidence
la présence de dispersoides de tailles et de formes diverses. Ces dispersoides sont grossiers (60
a 600 nm) et dispersés de maniere homogéne dans les grains.

La Figure 111-28 (b) montre une image MET du matériau brut de dépot. On retrouve les réseaux
de particules riches en Si le long des joints de grains (présentés dans la partie 4.2). On peut
noter la présence de dispersoides de grande taille et d'une densité numérique assez faible - bien
inférieure a celle observée dans le matériau de référence. Les dispersoides sont genéralement
formés lors du traitement thermique d'homogénéisation, leur taille varie en fonction de la durée
et de la température du traitement [63]. En effet, des températures plus élevées et des temps de
maintien plus longs favorisent lI'augmentation de leur taille et la diminution de leur densité
numérique par coalescence [64]. Méme si I’effet premier des dispersoides est d'améliorer la
ténacité en limitant la croissance des grains, ce type de précipités a un effet direct assez limité
sur le durcissement de l'alliage [64,65]. 1ls peuvent néanmoins avoir un effet indirect sur sur ce
dernier en agissant comme sites de nucléation pour les particules de B' (Mg2Si) apres
homogeénéisation. Avant ['étape d'homogénéisation du traitement thermique T6, une
distribution uniforme de petits dispersoides a haute densité numérique est préférable, ce qui
peut entrainer la précipitation d'une fraction volumique plus importante de particules
durcissantes apres I'étape de vieillissement du T6 [66]. En WAAM, des températures élevées
(jusqu'a 400 °C) sont appliquées de maniere répétée (depbts des couches successives), ce qui
pourrait expliquer la présence de ces dispersoides de grande taille.

Dans la Figure 111-28 (¢), les dispersoides observés dans le matériau élaboré par WAAM a 1’état
T6 sont plus petits par rapport a la référence. lls sont en plus petite quantité et leur taille est
également plus faible. D'autres phases sont observées : la phase B ainsi que la phase Q' qui sont
des phases grossieres (500 a 800 nm). Les dispersoides observés sont de tailles, natures, formes
et structures trés différentes et le travail nécessaire pour caractériser ’ensemble de ces phases
nécessiterait un investissement en temps important. Les taille, fraction et homogenéité de
répartition des dispersoides sont des éléments importants qui conditionnent ['état de
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précipitation de la matiere. Cependant, les dispersoides ne participant pas directement au
durcissement de cette matiére, nous avons preféré nous concentrer sur les précipités B’ qui
impactent de facon plus directe le comportement mécanique de I’alliage.

5.1.2. Phases nanométriques

La phase nanométrique B" est la phase durcissante principale de l'alliage. Ces précipités,
également parfois appelés dans la littérature "GPI11" [19], se transforment a partir deszones GPI
[67]. 1ls se présentent sous la forme d’aiguilles d'environ 4 nm de diamétre et ils peuvent
présenter une longueur allant jusqu'a 10 nm [19]. Les aiguilles de B" sont allongées dans la
direction <001> de la matrice d'aluminium, et leur densité numérique, dans le 6061 a 1’état T6,
est d'environ 10%2/m3 selon Flament [10]. La stcechiométrie des précipités de B", selon
Zandbergen et al. [21], est MgsSie. Plus récemment des analyses de SAT couplées a de la
nanodiffraction quantitative et des calculs ab initio ont conduit a I’établissement de la
steechiométrie MgsAl2Sis [60]. Cette phase est cohérente avec la matrice et, de plus, elle est
finement dispersée et de petite taille. La phase B" est donc geénéralement associee au pic de
résistance mécanique des aluminiums de la série 6000 [68]. La température et la durée du
traitement thermique de vieillissement permettant d'obtenir ces phases sont d'environ 175 °C
pendant 8 h. Le vieillissement excessif du matériau entraine une transformation de la phase
métastable " vers la phase moins métastable B'; cette transformation est bien documentée dans
la littérature [4]. La formation de la phase ' débute dés le début de la dissolution de la phase
B". Ces deux phases coexistent jusqu'a la dissolution totale de la phase B".

Les précipités de B' ont une forme de batonnets et présentent une longueur pouvant atteindre
environ 100 nm. Contrairement aux précipités de B", ils ne sont que semi-cohérents avec la
matrice. Vissers et al. [19] ont déterminé que leur structure est hexagonale et que leur
steechiométrie est MgoSis. Si le vieillissement se poursuit, la phase B' évolue a son tour pour
former la phase stable B qui est CFC et de stoechiométrie Mg2Si. Les précipités qui en résultent
sont des plaquettes micrométriques incohérentes avec la matrice dont la densité numerique est
plus faible que celle de la phase B'. La formation de la phase B conduit donc a un adoucissement
trés important de l'alliage.

Dans I’échantillon de référence (t6le laminée T6), dont une image MET est présentée en Figure
111-29 (a). On observe principalement la présence de la phase B". Le diamétre moyen des
précipités est d'environ 4 nm et leur longueur est d'environ 50 nm, ce qui est la taille
conventionnelle selon Vissers et al. [19]. Les précipités de la phase B’ sont plus rarement
observes. lls se distinguent de B" par leur taille : leur diamétre est supérieur a 10 nm et leur
longueur se situe entre 100 et 500 nm [2]. On peut également trouver de grands dispersoides
dans la matrice, mais aucune autre phase n'est observée.
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Référence

"

Figure 111-29. Images MET en champ clair des phases3”’, B’ et de dispersoides fins observés dans(a) le
matériau corroyé a I’état T6 pris pourréférence, (b) dansle matériau brutde dépotet (c) dansle matériau déposé
et traité thermiquement jusqu’a Iétat T6.

La Figure 111-29 (b) montre, cette fois-ci, I'image MET de la matiére apres dép6t WAAM. Les
précipités B" et B’ se trouvent a proximité de grands dispersoides uniquement. A une distance
de 1 um de ces grands dispersoides, les précipités ne sont plus observés.

Les précipités de B" ont également été observés dans le matériau élaboré par WAAM puis traité
thermiquement pour atteindre 1’état T6, comme le montre la Figure 111-29 (C). Les précipités
isolés ont été mesurés sur des images prises en haute résolution (comme I’'image présentée en
bas a droite de la figure). Les précipités de la phase B" obtenus ont une longueur de 5 a 200 nm
et un diametre de 2 a 10 nm. La présence simultanée de grands précipités B" et de précipités p’
est le signe d'un léger sur-vieillissement subi par le matériau [69-71]. Méme si le matériau est
homogénéisé au cours de la premiere étape du traitement thermique T6, la phase B" n'a pas les
dimensions habituellement observées (environ 50 nm) [19]. De plus, la phase B" n'est pas la
seule phase présente a I'échelle nanométrique. D'autres phases métastables peuvent étre
trouvées dans les alliages Al-Mg-Si-Cu, ces phases sont formées pour des conditions de
composition particuliéres a I'état T6 et peuvent coexister avec la phase B" [72,73]. Les phases
L et Q' sont observées dans le matériau dépose par WAAM, comme lillustre la Figure 111-30.
Ces phases sont beaucoup moins représentées dans le matériau corroyé auquel a été appliqué le
méme traitement thermique.
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Phase L

| Phase B’

Phase

Figure 111-30. Images MET en champ clair des phasesnanométriques observéesdans le matériau déposé et
ayantsubiuntraitementthermique menanta I’état T6 illustrant la présence de phasesp”’, B, Q” et L.

Les précipités de type B (B, B” et B°*) ont été étudiés, montrant la coexistence des phases B" et
B'. Ce signe d’un léger sur-vieillissement peut provenir de fluctuations de composition
(enrichissement de la matrice en éléments d'alliage, modifiant la cinétique de précipitation)
ainsi que des cycles thermiques complexes subis pendant I'opération defabrication additive. En
outre, les dispersoides observés dans la section précédente sont trés différents de ceux qui
peuvent étre observés dans I’échantillon de référence. Leur taille et leur fraction volumique
influencent les cinétiques de précipitation. Ces observations nous aménent a la conclusion que
le traitement T6 conventionnel appliqué au matériau WAAM entraine un léger sur-
vieillissement.

Une large gamme de phases métastables peut également étre trouvée dans les alliages Al-Mg-
Si-Cu, ces phases sont formées pour des conditions de composition particuliéres a I'état T6 et
peuvent coexister avec la phase " [72,73]. Tel qu’illustré sur la Figure 111-30, nous avons décelé
la présence des phases L et Q’. La phase L est considérée comme une phase durcissante et la
phase Q' comme un précipité adoucissant. 1l est donc possible que la coexistence de ces
différentes phases (GPI, B", p', L, Q', dispersoides, etc.) complexifie les interactions avec les
dislocations et puisse conduire a une modification significative des propriétés du matériau. Il
est cependant difficile d'expliquer clairement le mécanisme de formation ainsi que le role de
chacune de ces phases prises indépendamment sur le comportement mécanique.
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5.1.3. Analyse de la densité numérique et de la taille des particules

La taille des différents objets observés plus haut a ét€¢ mesurée sur une dizaine d’images (une
centaine d’objets a été analysée) a différents grandissements pour ’échantillon de référence et
I’échantillon produit avec la synergie utilisant le mode de transfert CMT suivi d 'un traitement
thermique T6. La Figure 111-31 présente le diagramme de probabilité d’une loi normale des
valeurs de diamétre équivalent mesurées dans chacun des deux échantillons, dans le cas de
I’échantillon de référence (alliage corroyé a 1’état T6) la valeur de p des échantillons est
inférieure a 0,05 témoignant d’une forte probabilité que les valeurs de diamétre équivalent des
particules B’ mesurées suivent une loi normale. Dans le cas des mesures réalisées sur
I’échantillon issu de WAAM, on observe 3 populations, chacune d’entre elles suivant également
une loi normale (valeur de p<0,05).
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Figure 111-31. Diagramme de probabilité du diametre équivalent mesuré par HR-MET (loi normale).

Apres analyse de ces trois populations, nous avons identifié que la premiere est composée de
précipités de phase 3°” grossiers et la seconde de précipités dephase B’. Apres retrait des valeurs
associées a la phase B’, les valeurs moyennes des diamétres équivalents pour la phase p’’ ont
été relevées et sont résumées dans le Tableau I11-3. La densité numérique de précipités a
¢galement été calculée a I’aide de la surface de la zone observée, du nombre de précipités
comptés sur la surface ainsi que 1’épaisseur de la lame mince dans la zone considérée mesurée
en EELS, ces valeurs sont cohérentes avec celles de la littérature [9,10,32].

) Diamétre ) Epaisseur de la Densité
Echantillon équivalentmoyen Ecarttype (nm) pzone (nm) numeérique de
(nm) précipités .10%?/m?
Reéference 36 26 140 2,6
WAAM 150 150 200 3,3

Tableau I11-3. Diamétre équivalent et densité numérique de précipités obtenus.
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5.2.Caracterisation par SANS

L'objectif de I'expérience de diffusion des neutrons a petits angles (SANS) est de suivre les
caractéristiques des précipités nanométriques en fonction des différents paramétres du procédé
de fabrication et des traitements thermiques. Les mesures ont été réalisées sur les murs élaborés
par WAAM (détaillés au chapitre 2). Des analyses a 1’état brut de fabrication et au pic de
durcissement (traitement thermique T6) ont été effectuées. Les trois distances échantillon-
détecteur utilisées ont permis de couvrir une gamme de norme de vecteur de diffusion s’étalant
de 0,0045 AL jusqu’a 0,19 A1 ce qui permet de couvrir la taille de particules désirée (5 a
200 nm) [10,74]. Initialement un diaphragme de 2 x 2 mm? a été employé et plusieurs points,
localisés a différentes positions sur I’échantillon, ont ¢té sondés de sorte a vérifier
I’lhomogénéité de I’état de précipitation. Apres plusieurs essais, ayant validé I’homogénéité de
I’état de précipitation dans la hauteur et le long des échantillons, nous avons opté pour un
diaphragme de 8 x 8 mm? afin de bénéficier d’une mesure sur un volume plus important de
matiere (signal mesuré plus important et meilleure représentativité de la mesure).

La Figure 111-32 (a) présente les rayons moyens des précipités qui ont été mesurés dans chaque
condition et la Figure 111-32 (b) détaille les valeurs de Qo (I’intensité intégrée) qui est directement
liée a la fraction volumique de précipités via un facteur de contraste dépendant de la différence
de composition entre la matrice et les précipités. La composition précise des précipités ainsi
que de la matrice pour les différents échantillons sont nécessaires afin de pouvoir déterminer
les facteurs de contraste et ainsi de pouvoir interpréter les évolutions des valeurs de Qo. Les
valeurs exposées sont a prendre avec précaution car les facteurs de contraste n’ont pas été
calculés. On constate que pour I’ensemble des échantillons, le rayon moyen des objets relevé a
I’état brut de fabrication est trés faible (entre 2 et 4 nm). A 1’état T6, la matiére produite avec
les deux synergies CMT-P et CMT dispose de précipités dont la taille est comparable (9 et
12 nm respectivement). L’échantillon prélevé dans le bloc massif présente, lui, des précipités
de plus grande taille avec un rayon moyen d’environ 17 nm.

20 1.0E-05

18
16 8.0E-06
14 F
12 F 6.0E-06 |

10

Rayon moyen des précipités (nm)
Q (Intensité intégrée)

g | 4.0E-06 |
6 |
4t 2.0E-06 |
L i i
0 . 0.0E+00 .
CMI-P CMT-P CMT  CMT  Bloc CMT-P CMI-P CMT  CMT  Bloc
B T6 B T6 B T6 B T6
(a) (b)

Figure 111-32. (a) rayon moyen des précipités ; (b) Qo intensité intégrée proportionnelle a la fraction volumique
de précipités issus des mesures par SANS.

Concernant les valeurs de Qo liées aux fractions volumiques de précipités, on observe que les
synergies CMT et CMT-P a I’état T6 produisent une quantité de précipités équivalente. A 1’état
brut de fabrication dans le cas de ces deux synergies, la densité de précipités est plus faible.
Dans le bloc massif, on constate, qu’a 1’état brut de fabrication, une densité de précipités
importante est mesurée. Comme illustré en Figure 111-32 (a), ils sont de petite taille. Ces
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observations conduisent a penser que les échantillons prélevés dans le bloc de matiere massif
ont déja engagé le processus de vieillissement en raison del’apport dechaleur déployé au cours
du dépot. A I’état T6, dans le bloc, la quantité de précipités est plus importante que dans le bloc
brut de fabrication mais bien moins importante que dans les murs construits avec les deux
synergies. De plus, ces précipités sont de plus grande taille. Nous pouvons donc supposer que
le bloc massif, pour le méme traitement thermique que les murs, présente un léger sur-
vieillissement.

5.3.Campagnede caractérisation par SAT

Les analyses de SAT ont été réalisées par I’équipe de la plateforme IRMA du GPM (Rouen)
sur la sonde atomique LEAP 4000 HR par I'intermédiaire du réseau METSA. La préparation
finale des pointes échantillons a été réalisée a I’aide d’un faisceau d’ions focalisé (FIB) par les
équipes du GPM. Les analyses ont également été menées par W. Lefebvre et I’équipe de la
plateforme IRMA du GPM. Les résultats des analyses par sonde atomique tomographique
présentés en Figure 111-33 sont cohérents avec les observations au MET et les analyses par SANS.
Dans les échantillons bruts de fabrication, quelques enrichissements locaux en Mg et Si sont
observes, ces amas contenant du Mg et du Si peuvent étre des co-clusters ou des zones de GPI
(Figure 111-33 (a)). Dans les échantillons qui ont subi le traitement thermique T6, on observe une
grande densité de précipités B" (Figure 111-33 (b)). L’alliage analysé, bien qu’issu de fabrication
additive, présente une densité de précipités qui ne différe pas de celle observée dansun alliage
corroyé [10,75]. Dans le cas de I’échantillon élaboré a I’aide de la synergie CMT-P, présenté
en Figure 111-33 (d), il semblerait que 1’état de précipitation soit plus avancé que dans
I’échantillon issu de la synergie CMT. Le traitement thermique ayant été réalisé exactement
dans les mémes conditions, une piste pouvant expliquer cette différence d’avancement de 1’état
de précipitation est la composition de la matrice qui est légerement différente d’un échantillon
a lautre.
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(©)

CMT-B

Al Mg |
30x20x120 nm3
8,7 millions

CMT-P-B

Al Mg S
30x20x120 nm?
10 millions

CMT -To6

Al Mg S
55x55x300 nm?
20 millions

CMT-P-T6

AlMg S
55x55x300 nm?
20 millions

(d)

CMT-P brut de fabrication ; (d) échantillon CMT-P apréstraitement T

Figure 111-33. Résultatsdes analysesparsonde atomique tomographique (a) échantillon CMT brut de fabrication ; (b) échantillon CMT aprés traitement T6 ; (c) échantillon
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6. Conclusion du chapitre

Dans ce chapitre, nous avons étudié la matiére déposée par WAAM avec les différents
paramétres de dépot et stratégies de fabrication. L’¢tude a I’échelle micrométrique a mis en
lumiere la présence de grains a la morphologie particuliere. Au cours de la solidification, des
structures colonnaires se sont régulierement formées, ces structures ont été retrouvées dans
I’ensemble des échantillons. Des grains équiaxes ont également été observés dans les
échantillons produits avec la synergie CMT. La synergie CMT-P produit des grains de grande
taille. Les analyses EBSD ont mis en évidence que la stratégie alternée produit des grains plus
fins et une texture cristallographique globalement plus homogéne que la stratégie
unidirectionnelle.

Les phases constituantes (précipités grossiers de phase 3 et IM-fer) ont été remises en solution
et elles se retrouvent sous forme de réseaux de particules particulierement riches en Si dans les
zones interdendritiques. Dans le cas de la synergie CMT-P, des résidus de ces particules sont
retrouvés apres le traitement thermique T6 alors que, dans le cas de la synergie CMT, les phases
constituantes sont bien dispersées dans la matiére.

A T’échelle nanométrique, nous avons observé que les dispersoides formés dans la maticre issue
de WAAM sont d'une taille tres importante par rapport a la référence. Les précipités " et p’
ont été étudiés au travers de trois techniques (MET, SANS, SAT) et présentent une fraction
volumique et un rayon moyen équivalents a ceux que I’on trouve dans la littérature pour les
alliages corroyés. La synergie CMT-P semble produire un état de précipitation plus avancé que
la synergie CMT. De nombreuses phases ont été observées au MET, les phases L et Q’ sont
présentes en nombre dans les échantillons issus de WAAM apres T6 et peuvent jouer un role
sur les propriétés de I’alliage.
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MECANIQUE DES PIECES EN ALLIAGE
D’ALUMINIUM 6061 ELABOREES PAR WAAM

Dans ce chapitre, nous présenterons les propriétés mécaniques des piéces élaborées par le
procédé WAAM. Ces propriétés seront déterminées au cours d’une campagne d’essais de
traction et de mesure de la dureté. Par la suite, les contraintes résiduelles seront caractérisées
en surface et a cceur a ’aide de la diffraction des RX et des neutrons. Enfin, nous tenterons de
mieux appréhender le lien entre les propriétés mécaniques, les paramétres du procédé et les
caractéristiques microstructurales. Pour ce faire, un couplage entre une approche a champs
moyens et des essais mécaniques in situ en diffraction sera effectué.
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1. Introduction du chapitre

Dans ce chapitre, nous avons cherché a mieux comprendre 1’influence du procédé de fabrication
par WAAM et des parametres du procédé sur les propriétés mécaniques. Au cours du chapitre
3, nous avons vu que les parametres de ce procédé et les cycles thermiques qu’il impose ont
une action sur la microstructure des piéces produites en ce qui concerne les textures
cristallographique et morphologique, notamment. Il est donc intéressant de quantifier plus
précisément 1’influence de ces parametres microstructuraux sur le comportement mécanique et
de caracteriser les propriétés mécaniques de pieces obtenues au travers d’une campagne de
caractérisation complete.

Cette caractérisation mécanique s’est centrée sur trois méthodes expérimentales. Afin d’évaluer
les propriétés mecaniques, nous nous sommes intéresseés a la microdureté pour différents états
métallurgiques et avec différentes conditions de fabrication. Des essais de traction nous ont
permis d’accéder aux principales informations concernant le comportement élastoplastique du
matériau et de déterminer les grandeurs mécaniques principales (Re, Rm, E et A%). Enfin, 1’état
mécanique de nos picces a été caractéris€ en surface et a cceur grace aux techniques de
diffraction des RX et des neutrons. En effet, comme le montre la littérature, 1’état de contraintes
dans les pieces issues de WAAM est complexe. Les contraintes analysées peuvent étre
importantes et avoir une influence majeure sur la tenue en service de la piéce. La caractérisation
de ces contraintes résiduelles est donc une nécessité afin de comprendre le comportement
mécanique des pieces produites et d’optimiser éventuellement le jeu de parameétres du procédé
et/ou le traitement thermique post fabrication.

Nous nous sommes également intéressés a la modélisation du comportement élastoplastique du
matériau. La modélisation utilisée dans ce travail repose sur une méthode de transition
d'échelles (approche a champs moyens) qui se base sur les caractéristiques microstructurales et
les phénomenes physiques principaux régissant le comportement du matériau. L’objectif est de
mettre au point un outil permettant de mieux comprendre les propriétés mécaniques en fonction
des microstructures produites par la fabrication additive (tailles et morphologies des grains,
texture cristallographique...). Cette modélisation a été couplée a une étude expérimentale
d’essais de traction in situ sous un faisceau de rayons X. L’objectif est d’employer la diffraction
des rayons X (DRX) pour suivre I’évolution des champs de déformation élastique de différents
groupes de grains au cours de 1’essai mécanique. Finalement, il s’agit ici de mieux appréhender
les différents mécanismes responsables des incompatibilités de déformations a 1’origine de ces
déformations élastiques. La diffraction renseigne sur les sollicitions subies par le matériau et
sur le comportement de ce dernier au travers d’informations a 1’échelle du volume diffractant,
échelle intermédiaire entre les niveaux macroscopique et mésoscopique. Elle donne alors des
éléments pour alimenter et valider les modéles a transition d’échelles comme 1’approche
autocohérente utilisée dans ce travail. Ce chapitre donne des éléments de réponse d’un point de
vue mécanique dans le but d’optimiser les paramétres du procédé afin d’obtenir un matériau
dont les propriétés mécaniques sont, d’une part optimisées, mais également comprises a I’aide
d’un modele fondé sur une démarche micromécanique.
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2. Techniques de caractérisation mécanique

Dans cette section, nous exposerons les généralités et les principes de mesures des différentes
techniques expérimentales employées afin de caractériser les propriétés mécaniques du
matériau. Nous donnerons également le détail des méthodes d’analyse des données mises en
place. Les essais de microdureté et de traction seront rapidement exposes. Nous présenterons
plus en détail le principe d’analyse des contraintes internes par diffraction.

2.1.Essais de microdureté

La microdureté Vickers repose sur la mesure d’empreintes réalisées a 1’aide d’un diamant de
forme pyramidale a base carrée dont les faces opposees font un angle de 136° [1]. Parmi les
différents types d’essais de dureté, la dureté Vickers nécessite un état de surface de 1’échantillon
soigné. Les empreintes étant petites, les irrégularités de la surface prennent une importance
significative. Cette méthode d’essai est largement utilisée pour des mesures demandant une
grande précision. Le matériel utilisé dans ce travail est un microdurométre automatique
Durascan de la marque Struers. Un logiciel dédié prend en charge le positionnement des points
de mesure et la mesure des empreintes se déroule de fagon automatisée. Il est donc possible de
réaliser des filiations et des cartographies de facon automatique. La dureté Vickers a été
déterminée a 1’aide d’une charge de 0,1 kg.F avec un temps de maintien de 10 s en conformité
avec la norme EN 1SO 6507 [2].

2.2.Contraintes résiduelles

Les matériaux ne sont pas parfaitement homogenes et le risque est particulierement important
s’ils sont élaborés par fabrication additive [3,4]. llIs peuvent présenter des hétérogénéités comme
des joints de grains, des précipités, des dislocations, des porosités ou des inclusions. Les
contraintes résiduelles sont les contraintes statiques existantes dans un matériau isolé en
I’absence de tout chargement extérieur qui se trouve en équilibre mécanique. Elles sont dues
aux incompatibilités des déformations libres (non élastiques) du matériau ou liées a un procédé
d’¢élaboration, de mise en forme ou d’un traitement thermique [5]. Quelle que soit 1’échelle a
laquelle on considere le matériau, on peut mettre en évidence des contraintes résiduelles dues
a I’écoulement plastique, la dilatation thermique, les transformations de phase ou liées a des
déformations assurant la continuité du matériau autour des défauts ponctuels, des dislocations,
des joints de grains, des joints d’interphase au niveau des grains, des phases et enfin, de la piece
elle-méme [6]. En dehors des contraintes résiduelles liées a la mise en forme, des contraintes
résiduelles peuvent préexister dans le matériau. Les contraintes apparaissant lors de
I’élaboration peuvent également étre modifiées au cours de sollicitations extérieures
(mécaniques, thermiques). En fabrication additive et plus particuliérement dans le cas du
WAAM, il existe de forts niveaux de contraintes résiduelles ainsi que des gradients de
contraintes complexes a caractériser [7-16]. Tel que décrit dans le chapitre 1, ces contraintes
sont conditionnées par le matériau, la géométric que 1’on souhaite avoir ainsi que par les
conditions de bridage. Comme I'expliquent Szost et al. [7], lorsque le métal en fusion se solidifie
sur un substrat, le retrait lors de la solidification et du refroidissement genére des contraintes de
traction dans la couche déposée et des contraintes de compression dans le substrat.
L’application de la couche suivante et plus particulierement la refusion partielle et I’apport de
chaleur ont pour effet de relaxer au moins partiellement les contraintes générées. Les structures
fabriquees par WAAM subissent donc des phénomenes thermomécaniques complexes a
’origine des contraintes résiduelles.
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Dans leur étude, Matina et al. [13] montrent que lors de 1’élaboration de parois minces un niveau
de contraintes supérieur en traction est génére dans le sens longitudinal par rapport aux autres
directions de mesures Figure 1V-1 (b). De plus, ils observent que le maximum de contraintes se
situe dans la région du dépét qui est la plus proche du substrat Figure 1vV-1 (a). Ces résultats
montrent qu’une zone de concentration de contraintes peut étre observée a la jonction entre le
dépot et le substrat et doit étre prise en compte au cours du dimensionnement des structures afin
d’empécher la rupture prématurée de la piece.
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Figure 1V-1. (a) cartographie des contraintes résiduelles obtenue par la méthode du contour dans une paroi
mince aprés WAAM d’un alliage de titane (Ti-6Al-4V) [13] ; (b) contraintes résiduelles mesurées en diffraction
neutronique dans trois directions (longitudinale o,,, transverse o,,,, et normale o,,) [13].

Dans les matériaux metalliques, il est classique de considérer trois ordres de contraintes
résiduelles [17].

e Les contraintes résiduelles d’ordre 1 (6'), encore appelées contraintes résiduelles
macroscopiques, sont homogeénes dans des domaines relativement importants s’étendant
sur plusieurs grains.

e Les contraintes résiduelles d’ordre 2 () ou contraintes résiduelles mésoscopiques,
sont homogenes dans des domaines correspondant a un grain. Elles correspondent aux
déviations des contraintes dans les grains par rapport aux contraintes de premier ordre.

e Les contraintes résiduelles d’ordre 3 (¢'") ou contraintes résiduelles microscopiques
hétérogenes, sont inhomogeénes méme dans des zones s’étendant sur quelques distances
interatomiques. Elles sont dues a la présence, par exemple, des cellules de dislocations,
aux interactions dislocations-précipitations.

La superposition de ces trois ordres de contraintes est considérée comme le champ de
contraintes résiduelles a® (I\V-1) [5] :

of =gl + o' + o' (Iv-1)

La diffraction des rayons X (notée DRX) et des neutrons (notée DN) sont des techniques non
destructives qui peuvent étre appliquées aux matériaux cristallins. Ces techniques permettent
de caractériser la distribution des contraintes internes. Elles permettent également d’obtenir des
informations riches et complexes sur les sollicitations subies par le matériau au niveau du
volume diffractant, échelle intermédiaire entre les échelles macroscopique et microscopique
[5,17-20].
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2.2.1. Principe de diffraction

L’analyse des contraintes résiduelles mise en place dans cette étude repose sur le phénomeéne
de diffraction. La technique de diffraction consiste a envoyer un faisceau de RX ou de neutrons
sur un échantillon cristallin. La partie de 1’échantillon qui regoit le faisceau est nommée
« volume irradié ». Certains grains a I’intéricur de ce volume sont orientés favorablement pour
respecter les conditions de Laué (1 &5 % du volume irradié) [21]. Le résultat de la diffusion
cohérente du rayonnement de longueur d’onde A au travers du réseau cristallin se traduit par
une interférence constructive dont la position angulaire 6,,; dépend de la distance
interréticulaire d,; suivant la loi de Bragg (1V-2) :

A = 2dy Sin(Opir) (1V-2)

La technique de diffraction permet 1’analyse des domaines périodiques du matériau. Or, la
présence de discontinuités a I’intérieur du grain altére la périodicité du cristal. Il existe donc un
ensemble de volumes élémentaires sans défauts appelés domaines cohérents de diffraction (ou
cristallites). L’ensemble de ces domaines cohérents de diffraction forment le volume
diffractant qui est analysé (Figure 1V-2). Ce volume est non connexe et varie avec la direction
de mesure.

Volume irradié

e

_— Grain
Grain en

|_— position de
diffraction

Domaine
= cohérent de
diffraction

Figure 1V-2. Définition du volume diffractant.

2.2.2. Détermination des déformations

D’un point de vue expérimental, il est possible d’utiliser le réseau cristallin comme jauge de
déformation. On mesure alors le déplacement du pic de diffraction associé a une famille de
plans diffractants {hkl}. Ce déplacement est directement lié a 1’évolution des distances
interréticulaires d,; par la loi de Bragg (I\VV-2) tel que décrit en Figure 1V-3.
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Figure 1V-3. Variation de la distance interréticulaire (d,;;) et de I'angle de diffraction en raison de la
déformation élastique du réseau cristallin.

Le déplacement du pic de diffraction mesuré par DRX (ou par DN) permet donc de remonter a
la deformation moyenne mesurée sur le volume diffractant. La déformation élastique dans le
matériau est mesurée dans la direction normale 7 aux plans diffractants (bissectrice de ’angle
formé par le faisceau incident et le faisceau diffracté) (Figure 1vV-4 () et Figure 1V-4 (b). Ainsi on
distinguera les contraintes (et déformations élastiques) relevées suivant les notations habituelles

tel que décrit en Figure 1V-4 (C).
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Figure 1V-4. (a) schéma de diffraction en vue de dessus ; (b) définition des angles d’azimut ¢ et de déclinaison
v ; (c) systéme de notation des contraintes suivant le repére de 1’échantillon.

La normale 7 est définie par un couple d’angles (¢,y), I’angle azimutal ¢ et I’angle de
déclinaison y. La déformation vraie (rationnelle) moyenne du volume diffractant Vq [22] peut
étre calculée a partir du décalage de I'angle de Bragg 6y, tel que détaillé dans 1I’équation (IV-
3). Elle est notée (e”/(¢, y, hkl)) y;0U €4y () yy COrrespond & une opération de moyenne sur

le volume diffractant Vg.
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) (e v

_ 17 =
8401,[) = (8 ((P; Y, hk[J) vd ~ In ( dgkl Sine((p/ v, hko

L’utilisation de la déformation rationnelle par rapport a un autre type de déformation
(conventionnelle ou linéarisée) ne change que trés peu la valeur mesurée. Dans cette équation,
la valeur 8, (¢p,w,hkl) correspond a l'angle de Bragg pour le matériau libre de contrainte. A
partir de la mesure de la déformation élastique, on peut alors remonter au tenseur de contraintes
a partir des relations de la mécanique des milieux continus et en faisant des hypothéses plus ou
moins fortes sur 1’anisotropic élastique et plastique, les textures cristallographique et
morphologique par exemple [5,6].

2.2.3. Détermination des contraintes en diffraction des rayons X

Plusieurs méthodes permettent de déterminer 1’état de contraintes par diffraction. La méthode
la plus utilisée en DRX pour déterminer la contrainte moyenne au niveau du volume diffractant
est appelée « méthode des sin®y» [5]. Dans le cas d’un polycristal monophasé homogéne,
macroscopiquement isotrope, en négligeant les incompatibilités de déformation plastique et
pour un état triaxial de contrainte la relation qui lie la deformation moyenne &,,, aux contraintes
sur le volume diffractant dans la direction de mesure définie par les angles (¢, y) pour une
famille de plans {hkl} est [5,6] :

1 1
pp = = S2(hkD). (a), — 043)sin?y + = S, (hk). (043) + Sy (hkD).Tr(c")

2 2 (IV-4)
+ ESZ (hkD). (th)sin?y

Dans cette expression (1V-4), 055 et T(Ip sont respectivement la contrainte normale et la contrainte

de cisaillement suivant la direction ¢ (cf. équations I\V-6 et 1\V-7). % Sa(hKl) et S1(hkl) sont les
constantes €lastiques radiocristallographiques (CER) qui dépendent de la famille de plans {hkl}
[5]. Elles permettent de tenir compte de 1’anisotropie élastique du monocristal. A partir de cette
approche, il est possible de calculer 1’état de contrainte. Etant donné la faible pénétration des
RX, I’hypothése a3 = 0 MPa est souvent choisie. On a alors :

Epyp = % S,(hkl) o, sit*y + S (hkD)(o}; + oby) + % S, (hkl) 7, sin2y (Iv-5)

avec 04, = 011 COS*Q + 0}, SIPQ + oYy SIPQ (1V-6)

et T = 03 COSP + Oz sing (IV-7)
Qui peut également s’écrire :

ey = Asiry + Bsin2y+ C (Iv-8)
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Cette équation (I\VV-8) correspond a celle d’une ellipse tel que décrite en Figure 1V-5 dont une
branche correspond aux valeurs positives de y et I’autre aux valeurs négatives.

Eoy 4 origine = %Sz{hkl}09{3 + S, {hKI}Tr(c?)
pente = %Sz{hkl}(cr;;, —ol,)

ouverture = %Sz{hkl}tfpsinij

ouverture

origine

Figure 1V-5. Représentation des déformations mesurées en DRX en fonction de sin?y.

La pente de cette ellipse est proportionnelle a aé, et son ouverture est proportionnelle a r{p. Par
une méthode des moindres carrés linéaire, on peut alors déterminer A, B et C et en déduire I’état
de contrainte dans une direction ¢ donnée. Dans le cas d’un état triaxial de contraintes,
I’évolution des déformations moyennes du volume diffractant en fonction de sin®yp donne une
ellipse a cause de la contrainte de cisaillement r{p.

2.2.4. Détermination des contraintes en diffraction des neutrons

Dans le cas des déterminations de contraintes en diffraction des neutrons sur grands
instruments, pour limiter les temps d’analyses, il est courant de se restreindre a trois directions
de mesures orthogonales afin d’accéder aux composantes normales du tenseur des contraintes
011, 09y, 033. La relation entre les contraintes résiduelles normales o,4, 0,5, 033 €t les trois
déformations orthogonales mesurées suivant les axes du repere macroscopique est donnée par
I’équation (1VV-9) & partir de la relation (1V-4) :

(Zsl(hk. D+ %Sz(hk. 1))

&ji
1 1
2S2(hk.1) (351(hk. ) +5S;(hk. 1)) (IV-9)
s, (hk.1)
1 1 i
2S2(hk.1) (381(hk. D) +5S(hk 1)) j

Oii =

j=123]#i

Les valeurs de CER peuvent étre déterminées expérimentalement (cf. section 2.4.1) ou par des
approches micromécaniques a condition de prendre en compte 1’anisotropie élastique des
cristallites. Ces valeurs peuvent étre obtenues, par exemple, par le modele autocohérent de
Kroner-Eschelby [23].
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2.3.Essais de traction

Des essais de traction uniaxiale seront utilisés afin d’obtenir les caractéristiques mécaniques
(module d’¢élasticité, limite d’élasticité, contrainte maximale a rupture) et la loi de
comportement des pieces produites en fabrication additive arc-fil. La technique de prédilection
pour I’acquisition de la déformation est I’extensométrie. Dans notre cas, un extensometre vidéo
a eté employé. Il permet de relever la déformation sans les problématiques liées au contact
(glissement notamment). Cependant, d’autres techniques existent afin de relever cette
information (mesure en stéréo-corrélation d’image par exemple). La force est enregistrée en
fonction du temps, généralement et on effectue 1’essai mécanique avec une vitesse de
déplacement constante. 1l est par conséquent possible de déterminer la contrainte a I’aide des
dimensions de 1’éprouvette et de tracer la courbe caractéristique de la contrainte macroscopique
en fonction de la déformation.

La déformation est déterminée en fonction de I’allongement :

Al

EZE

(IV-10)

Dans laquelle, Al représente I’allongement en millimétre et [, la longueur initiale de
I’échantillon en millimétre. La déformation vraie (rationnelle) est déterminée par la relation
suivante :

g=mn1+e¢) (Iv-11)

La contrainte nominale (en MPa) est donnée par la relation :
F
=— IV-12
o= (IV-12)

Avec F la force relevée par la cellule de force en Newton et S la surface en mm2. On peut alors
obtenir la contrainte vraie (rationnelle) en MPa :

o, = g (1+¢) (IV-13)
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2.4 Essais de traction sous faisceau de RX
2.4.1. Détermination des CER

Les CER neécessaires a la détermination des contraintes résiduelles peuvent étre calculées ou
mesurées expérimentalement en DRX. La détermination expérimentale permet toutefois d’étre
indépendante d’un mode¢le et de s’affranchir alors des constantes d’élasticité du monocristal qui
ne sont pas forcément connues pour tous les alliages industriels.

Comme nous 1’avons vu lors de la détermination des contraintes par DRX, 1’absence de
contrainte de cisaillement entraine une ouverture nulle de I’ellipse formée sur le graphique
gpyp = f(sin®Y). Cette évolution linéaire de la déformation moyenne du volume diffractant
dans le cas d’un état uniaxial de contraintes permet de déterminer expérimentalement les CER
avec précision. Pour cela, il suffit d’imposer une contrainte connue a un échantillon et de
mesurer les variations de la déformation &, en fonction de la contrainte appliquee (1V-14).

1 ) . ,
Epp = ESZ (hkD)[oy1 cos?@sin®P + g, sin®@sinyP + a33 cos?yP]

1 -
+ ESZ (hkD)[0y, sin®sin®y + 0,5 cos?psin®y (IV-14)

+ 0,3 sing sinzlp] + S;(hkD)[oy, + 045 + 033]

Lors de I’expérience 1’angle d’azimut est fixé a ¢ = 0°, I’équation (1\V-15) se simplifie alors :

1 1 .
g(p=0'w = ESz(hkl)[O-33] + ESZ(hkl)[o-ll - U33]Sln l,b

1 (Iv-15)
+ ESZ (hkD)[o13] sin?Y + Sy (hkD)[oy; + 045 + 053]
Si on applique une contrainte uniaxiale de traction, on a alors 1’équation (1V/-16).
1
Ep=01 = 552 (hkD)[oy4]sin®p + Sy (hkD)[oy4] (I\V-16)

La contrainte appliquée et I’angle ¢ étant fixés, on mesure la déformation &, pour différentes
valeurs de ¥. Dans le cas d’un matériau isotrope, la courbe £,y = f (sin?1) est alors une droite
de pente :

> 8, (hkl). oy, (IV-17)

En reportant ces valeurs de la pente en fonction de la contrainte appliquée, on obtient une droite
de pente %Sz (hkl). De la méme fagon, en reportant les ordonnées a I’origine en fonction de la
contrainte appliquée, on obtient une seconde droite dont la pente est S; (hkl).
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2.4.2. Compréhension des mécanismes de déformation

La diffraction peut étre couplée a des essais de traction in situ. L’intérét de ce couplage repose
sur la possibilité¢ d’accéder a des informations sur les champs de contraintes et de déformations
non seulement a 1’échelle macroscopique mais également a 1’échelle du volume diffractant et
notamment au niveau de différents groupes de grains d’orientations spécifiques suivant la
famille de plans {hk.1} analysée. On peut alors sonder des familles de grains ayant un historique
mécanique différent. Ces champs mécaniques peuvent étre percus comme la signature de
I’histoire thermomécanique du matériau. En couplant ces analyses avec un modele de transition
d’échelles adapté, on peut alors obtenir des éléments d’informations pour appréhender les
principaux mécanismes de déformation qui opérent au sein du matériau sollicité au cours de
I’essai [18,24,25]. La Figure 1V-6 illustre les résultats d’une simulation d’un essai de traction
uniaxiale dans le cas d’un alliage de titane en tenant compte du maclage dans les mécanismes
de deformation en plasticité issu des travaux de thése d’Agbovi [18].

700
100 |

600 3 ! o {20.1) STG1 —STG2 STG3 —STG4

500 s ) 4 ~ B

WL )
\)(‘i/ L T

a 400
'E' 300

200

100 /
0

0 1 2 3 4 5 e Y | 0 1 2 3 4 5 6

o Déformation totale (%)
Déformation (%)

(a) (b)

Déformation résiduelle (pdef)

Figure 1V-6. Résultat d’essais de traction in situ (simulation et expérience) (a) états mécaniques (o4, £;,)des
grains et comportement macroscopique résultant ; (b) différents jeux de paramétres matériau (scission critique
matrice d’écrouissage...) pour reproduire 1’évolution des déformation pour la famille de plans {20.1}[18].

Le nuage de points bleus représente les états mécaniques (i.e. o4, £11) des grains. Le trait
continu représente la courbe de chargement macroscopique. Sur la Figure 1V-6, on constate
qu'une hiérarchie de mécanismes de déformation proposée est trées proche des valeurs
expérimentales mesurées par DN pour la réflexion {20.1}. Le modéle permet de reproduire le
comportement macroscopique quelle que soit la hiérarchie de mode de déformations proposeée.
La force du modele que I’on souhaite employer est de décrire également le comportement
mécanique a 1’échelle du volume diffractant. Ceci permet de déterminer le bon jeu de
paramétres (i.e. le choix des systemes) en se basant non seulement sur le comportement
mécanique macroscopique mais également sur celui au niveau du volume diffractant qui
constitue un test plus sélectif afin de valider la pertinence du modeéle.
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3. Propriété en microdureté

Les mesures de microdureté Vickers sont largement utilisées pour caractériser la résistance des
matériaux métalliques. Les propriétés en microdureté dépendent fortement de 1’état de
précipitation. Effectivement, il est bien établi que la fraction volumique et la taille des précipités
sont les parameétres dominants qui déterminent le durcissement des alliages Al-Mg-Si [26].

Dans un premier temps, nous avons comparé les valeurs de microdurete relevées sur les piéces
produites avec les différentes stratégies et paramétres de fabrication a I’état T6. Les mesures de
la microdureté ont été realiseées sur les faces des murs produits. Ces dernieres ont été usinées
puis polies de sorte a obtenir des surfaces planes permettant I’automatisation des mesures. Des
essais avec et sans usinage ont montré que ce dernier n’affecte pas la microdureté de la matiére.
La Figure 1V-7 présente des cartographies de la microdureté dans les échantillons produits avec
les différentes stratégies et parametres de fabrication apres un traitement thermique T6.

On constate sur cette figure que les niveaux de microdureté sont relativement homogenes. Les
différents gradients de température, la vitesse de solidification ainsi que les effets thermiques
complexes qui ont eu lieu au cours du procédé de dépot n’ont pas provoqué d’hétérogénéité sur
les valeurs de microdureté relevées apres avoir subi le traitement thermique T6. Il semblerait
que 1’étape d’homogénéisation (530°C/1h) réalisée au cours du traitement thermique T6
conduise effectivement a homogénéiser I'état métallurgique. Les solutés ont donc été distribués
de fagon homogeéne et 1’étape de précipitation a par la suite été également homogéne donnant
lieu a une microdureté équivalente dans toute la picce. De plus, ’apport d’énergie différent
d’un jeu de paramétres a ’autre qui a conduit a un état métallurgique différent (taille et forme
des grains, précipités différents) ne semble pas impacter la microdureté.
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Figure 1V-7. Cartographies de la microdureté suivant la coupe longitudinale (plan XZ) pour les différents
échantillons a I’état T6.

La Figure 1V-8 présente les moyennes des valeurs relevées pour chacun des échantillons. Les
étoiles représentent les valeurs minimales et maximales relevées et les pointillés la valeur de
référence de 107 HV donnée par la norme ASM [27] pour les matériaux forgés en 6061 a 1’état
T6. Le graphique présente également 1’écart-type lié aux mesures.
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Figure 1V-8. Histogrammes des valeurs moyennes de la microdureté par échantillon. Les étoiles correspondent
aux extremums et les pointillés aux valeurs définies par la norme ASM [27].

Ce graphique en Figure 1V-8 indique que les valeurs de microdureté mesurées pour les différents
parametres et stratégies sont sensiblement équivalentes. Elles se situent proches de la valeur de
référence mais sont en moyenne supérieures. Ces résultats sont cohérents avec la littérature
[28]. La valeur moyenne de microdureté pour I’ensemble des échantillons est de 118 +/- 6 HV 1
ce qui semble confirmer que la matiére produite est trés similaire a la matiere forgée de
référence.

3.1.Profils de microdureté en fonction de 1’état de précipitation

Afin de vérifier I’état de précipitation dans le matériau issu de la fabrication additive et pour
accéder a différents états de précipitation, nous avons mis en place des traitements thermiques.
Ces analyses ont été menées sur des profils de microdureté suivant le plan de coupe (YZ : cf.
Figure 1V-9) de sorte a vérifier ’homogénéité de la microdureté au travers des couches. Les états
de précipitation classiques, c’est a dire, T6, maturation naturelle et brut de fabrication ont alors
été étudiés. Les résultats qui illustreront les propos sont ceux pris pour le mur construit avec les
paramétres Vd = 40 cm/min — HI = 109 J/mm et une stratégie alternée. Des résultats identiques
sont observés pour les autres parameétres. La mesure de la microdureté aprés une maturation
forcée permet de vérifier si I’état de précipitation apres dépdt par WAAM est stable. Toute
modification de la microdureté s’expliquerait alors par une modification de 1’état métallurgique
et donc d’une instabilité de la matiére produite. Différents états métallurgiques ont donc été
caractérises :

e Brut de dép6t (noté B) : le matériau a été conservé a -80 °C aprés dép6t par WAAM
pour éviter le vieillissement a température ambiante.

e Durcissement maximum (T6) : le matériau a é€té mis en solution a 530 °C pendant 1 h
et trempé a I'eau, puis revenu a 175 °C pendant 8 h.

e Vieillissement naturel (NA) : le matériau a été conserveé a température ambiante pendant
au moins deux semaines apres le dépot (sans mise en solution préalable).

e Maturation forcée (M) : le matériau a subi une maturation a 90 °C pendant 2 h pour
évaluer la stabilité des microstructures formées.
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La microdureté semble étre relativement constante sur toute I'épaisseur (i.e. suivant la direction
Y) des échantillons, quelle que soit la stratégie de construction utilisée (Figure 1vV-9). Le long de
I'axe Z (direction de construction), la distribution des valeurs de microdureté peut étre expliquée
par I'empilement successif de couches présentant des morphologies de grains différentes (Figure
111-15 du chapitre 3). L’effet du procédé, qui met en jeu différents gradients de température ainsi
que des cycles thermiques complexes, ne semble pas avoir d’influence sur les valeurs de
microdureté relevées. En raison de la haute conductivité thermique du matériau, il est possible
que la derniere couche conduise & homogénéiser I'état métallurgique donnant lieu a une
microdureté équivalente dans toute la piece.

On constate également, que la piece a 1’état brut de fabrication n’est pas dans un état
métallurgique stable. L’état de la matiére produite s’approche donc de 1’état obtenu apres une
homogénéisation et une trempe (durcissement par solution solide). Aprés le murissement forcé,
la microdureté obtenue est equivalente a celle observee aprés un murissement naturel.
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Figure 1V-9. Cartographie de la microdureté suivant la coupe transverse (plan YZ) pour les différents états
métallurgiques.

Une analyse statistique des valeurs de microdureté mesurées pour les deux stratégies de
fabrication employeées est donnée dans le Tableau 1V-1. 1l résume également les résultats de
microdureté pour les différents traitements thermiques choisis.
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Vieillissement

Etat Brut de dépot Naturel Murissement forcé T6
métallurgique (2 sem. /T® (2h/90°C) (530°C/1h + 175°C/8h)
ambiante)
Stratégie Alt.  Unid. Alt. Unid. Alt. Unid. Alt. Unid.
Microdureté
maximum 75 73 100 89 88 100 137 140
(HVo,1)
Microdureté
moyenne 64 64 80 75 78 76 124 118
(HVo,1)
Microdureté
minimum 48 48 49 53 62 49 112 100
(HVo4)
Ecart Type
(HVos) 5 6 10 6 5 9 6 6

Tableau IV-1. Analyse statistique des propriétés en microdureté en fonction de 1’état métallurgique et de la
stratégie de fabrication.

Comme nous 1’avons vu précédemment, les deux stratégies donnent les mémes propriétés de
microdureté pour tous les états métallurgiques. Le matériau brut de dép6t a une microdureté
moyenne de 64 HVo 1, ce qui se rapproche de la microdureté déterminée a I'état métallurgique
trempé. 1l est probablement trempé en raison des vitesses de refroidissement élevees. En effet,
il passe de I'état liquide a I'état solide en quelques secondes. Les autres couches déposees
successivement appliquent brievement (quelques secondes) une température élevée (environs
300 °C). La température n'a donc pas le temps d'activer les phénomenes de diffusion permettant
le mouvement des éléments d'alliage qui provoque la précipitation des phases durcissantes. On
considérera donc que le matériau brut de dép6t est a I'état recuit. C’est la raison pour laquelle
la microdureté est faible car le seul mécanisme de durcissement présent dans ce cas est le
renforcement par solution solide. Le matériau vieilli naturellement, obtenu aprés deux
semaines a température ambiante, a une microdureté moyenne de 75 HVo1 correspondant a
celle de I'état T4. Un traitement thermique de maturation forcée de 2 heures a 90 °C n'a pas
permis de modifier la microdureté, soulignant que la stabilité métallurgique est atteinte dans le
matériau apres le vieillissement naturel. Ici encore, le traitement thermique T6 effectué sur
les parois minces donne de meilleures propriétés (124 HVo 1 pour la stratégie alternée et 118
HVo,1 pour la stratégie unidirectionnelle) que celles obtenues sur le matériau forgé (égal a 107
HVo,1 selon la norme ASM [27]).

3.2.Lien avec les propriétés en traction

Des mesures de microdureté ont été mises en parallele avec des essais de traction de sorte a
vérifier le lien que I’on retrouve généralement de facon empirique entre la microdureté et la
limite d’élasticité. Ainsi, des éprouvettes issues de tdles laminées en 6061 ont subi une
hypertrempe suivie de différents traitements thermiques de vieillissement. Les durées ainsi que
les températures de vieillissement employées sont disponibles dans le Tableau 1V-2.

Température (°C) Durées (h)
150 06 125 25 5 10 20 40 80 160 320
175 0,25 0,5 1 2 4 8 16 32 64 128
200 0,05 0,125 0,25 0,5 1 2 4 8 16 32

Tableau 1V-2. Récapitulatif des températures et durées de vieillissement employées.
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Au cours des essais de traction, les valeurs de modules d’Young, de limites d’¢lasticité et
résistances maximales ont été relevées. Les figures Figure 1V-10 ci-dessous exposent ces résultats
en fonction des différents traitements de vieillissement subis.
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Figure 1V-10. Valeurs de microdureté HVo 1, limite d’élasticité et résistance maximale en fonction du temps et
de la température de vieillissement mesurées expérimentalement.

On constate que la microdureté comme les valeurs de résistance maximale et de limite
d’¢élasticité atteignent un maximum en fonction du temps de vieillissement. Ce pic de propriétés
mécaniques qui correspond au traitement thermique T6 (8h — 175°C) est associé a 1’état de
précipitation du matériau. En effet, les interactions entre les dislocations et les précipités sont
nombreuses et complexes [3,29]. Cependant les phénomeénes principaux a 1’origine du
durcissement sont décrits par Shercliff et Ashby [30] et exposés en Figure 1V-11. Les
phénomenes de contournement et de cisaillement ont été liés expérimentalement a la taille et a

la fraction volumique de précipités par Shercliff et Ashby [30] tel que décrit dans les équations
(1V-18) et (1\VV-19).

— mpn
Tcisaillement — CCisaillementfv R (IV'18)
. _c Vv (IV-19)
Contournement Contournement R

Dans ces equations (1VV-18) et (1\V-19), f, est la fraction volumique et R, le rayon moyen des
précipités. Ccisaillement, Ccontournement: M €t N sont des constantes phénoménologiques a
identifier. Au pic de durcissement on assiste a la maximisation de ces deux phénomenes. Les

précipités ont alors la fraction volumique et la taille idéale permettant un durcissement optimal
de la matiére.

238



CHAPITRE 4 - CARACTERISATION MECANIQUE

!

\ ,- PRECIMTATION STREMGTH

'l. DUE T MSLOCATIONS!
"‘“"In] SHEARMNG PARTICLES

/4 bl BY PASSING PRRTICLES

i’
HET AGEING i \

HET FRECIPITATION
STREMGTH

SOLIC SOLUTION
: STRENGTH
| mranesic
M STRENGTH

LOG (AGEING TIME } ——=

YIELD STRENGTH ——=

Figure 1V-11. Schéma du principe de durcissement par précipitation en raison de la contribution des
phénomenes de cisaillement et de contournement en fonction du temps de vieillissement [30].

Il est également possible de tracer les valeurs de Re et Rm en fonction de HV, on observe une
relation linéaire sur ces courbes présentées dans la Figure 1V-12.

Correspondance entre la Correspondance entre la
limite d’élasticité et la dureté résistance maximale et la dureté
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Figure 1V-12. Limite d’élasticité et résistance mécanique en fonction de la microdureté HVo 1.

Ces résultats sont proches de ceux rapportés dans la littérature [31,32] et nous permettent
d’estimer les principales caractéristiques mécaniques de ’alliage 6061 depuis les valeurs de
microdureté mesurées. A 1’aide de ces relations empiriques, il est possible d’estimer la limite
d'élasticité du matériau issu de la fabrication par WAAM. Un ajustement linéaire entre Re (en
MPa), Rm (en MPa) et la microdureté Vickers HV a donné les équations (1\V-18) et (1V-19)
suivantes :

Re = 3,3.HV — 92 (IvV-20)

Rm =1,9.HV + 133 (IvV-21)
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Ainsi a I’état T6, si on considére la microdureté moyenne relevée sur les faces des murs apres
usinage de 118 HVg 1 obtenue précédemment, on obtient une limite d’élasticité & 297 MPa et
une résistance maximale de 357 MPa. Ces résultats sont supérieurs aux valeurs de reférences
données par la norme EN-755-2 [33]. En I’absence de porosités dans les éprouvettes, on peut
obtenir de trés bonnes propriétés mécaniques dans les pieces issues de fabrication additive.
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4. Comportement mécanique du matériau

Dans cette partie, nous nous focaliserons sur la caractérisation des propriétés mécaniques de
I’alliage 6061 produit par WAAM au travers d’une campagne d’essais de traction. Les pieces
produites dont les microstructures ont été caractérisées dans le chapitre 3 ont servi
naturellement a prélever des éprouvettes de traction. Les propriétés mécaniques pour les
différentes conditions de fabrication ont été mesurées et elles ont été analysées en fonction des
microstructures analysées dans le chapitre I11.

4.1.Propriétés mecaniques de ’alliage 6061
4.1.1. Propriétés de référence

Les valeurs de références données par la norme EN-755-2 et par I’ASM Handbook [27] sont
données dans le Tableau V-3 ci-dessous.

d"(\é/llggtlijéieté Limite Contrainte a la rupture ~ Allongement a la
T 0
(GPa) d'élasticité (MPa) (MPa) rupture (%)
Norme EN-755-2 [33] 69,5 240 260 8
ASM Handbook [27] 69,0 255 290 10

Tableau IV-3. Caractéristiques mécaniques de référence de ’alliage 6061 forgé a 1’état T6.

Afin d’obtenir une courbe de traction de référence nous avons effectué des essais sur trois
¢prouvettes en alliage 6061 issues de tole a 1’état T6. La courbe de traction rationnelle de
référence obtenue a I’issue de nos essais est présentée dans la Figure 1V-13. Elle donne des
valeurs caractéristiqgues moyennes (Re = 257 MPa, Rm = 351 MPa, E = 69,5 GPa et A% =
7,2%) supérieures a la norme et équivalentes a la littérature [27]. Nous nous servirons donc de
cette courbe afin d’interpréter les données de traction obtenues avec le matériau issu de
WAAM.

£ (%)

Figure 1V-13. Courbe de traction rationnelle moyenne mesurée pour un alliage 6061 laminé a 1’état T6.
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4.1.2. Propriétés mécaniques des piéces issues de fabrication additive

Dans les études menées sur le procédé WAAM d’alliage d’aluminium [34—38] concernant les
propriétés des alliages de la série 2000, les auteurs ne semblent pas s’accorder sur le caractére
anisotrope des propriétés mécaniques en traction. Fang et al. [34] montrent que quel que soit le
mode de transfert utilise (CMT ou CMT-P), les propriétés mécaniques sont equivalentes et
isotropes. Cette observation est confirmée par Qi et al. [36] et Zhang et al. [38]. En revanche,
Gu et al. [37] ont observé des différences significatives des propriétés en traction en fonction
de la direction de sollicitation en traction (= 4 % de la limite d’élasticité en moins suivant la
direction de construction). Dans ’ensemble de ces cas, les propriétés des pieces issues de
fabrication additive sont supérieures ou égales au minimum requis dans I’ASM Handbook [4].
A T’heure actuelle, il n’existe pas, a notre connaissance, de données de caractérisation
concernant les propriétés mécaniques de I’alliage 6061 issu du procédé WAAM. Des essais de
caractérisation ont été menés par Fulcher et al. [39] sur I’alliage 6061 déposé par frittage direct
de métal par laser (DED-L) apres compactage isostatique a chaud et traitement thermique T6.
Cependant, ils ont trouvé de grandes fissures intergranulaires formeées au cours du dép6t liées
au retrait de solidification. lls précisent avoir observé des grains trés allongés alignés avec les
fissures. Le comportement mécanique qu’ils ont observé est anisotrope dans la mesure ou la
résistance maximale en traction est nettement inférieure dans la direction longitudinale
(direction de dép6t) de 42 MPa par rapport a celle dans la direction transversale (direction de
construction) de 230 MPa.

4.2 .Prélévement d’échantillons

Les travaux de Fulcher et al. [39], nous conduisent a considérer 1’anisotropie des propriétés
mécaniques. Dans notre étude, le matériau est en effet fortement texturé et la morphologie
granulaire est marquée. Des éprouvettes ont donc été prélevees dans différentes directions afin
d’évaluer ’anisotropie des propriétés mécaniques et de comprendre I’influence des différents
parameétres de fabrication et des traitement thermiques sur ces derniéres.

Les éprouvettes de caractérisation mécanique ont été prélevées dans trois directions différentes
tel qu’illustré en Figure 1V-14 afin d’étudier I’influence de la direction de sollicitation. Ainsi
nous noterons :

- BD: la direction de sollicitation en traction est colinéaire au sens de construction de
I’éprouvette (« building direction »). L’axe long des grains forme un angle de 25° avec
I’axe de sollicitation,

- GD: la direction de sollicitation en traction est colinéaire avec 1’axe long des grains
(« grains direction » - 65° par rapport a la direction de dépét). Cette configuration est
théoriquement la plus favorable car elle présente moins de joint de grains dans la zone
sollicitée.

- WD la direction de sollicitation en traction est colinéaire au sens de dép6t des
différentes couches qui constituent I’éprouvette (« welding direction »). L axe long des
grains forme donc un angle de 65° avec la direction de sollicitation.

Le nombre maximal d’éprouvettes de caractérisation a été prélevé dans chacun des murs étudiés
dans le chapitre 2. Comme nous I’avons vu, les murs présentent des géométries ainsi que des
zones inopérables différentes. Nous avons étudié les possibilités de prélevement des
échantillons au cas par cas. Les schémas de préléevement de chacune des éprouvettes de
caractérisation sont disponibles en Annexe 7.
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Figure 1V-14. Schéma de prélévement des éprouvettes de traction dans une paroi mince.

Les faibles dimensions des murs ne permettent pas I’extraction d’éprouvettes normalisées. Des
éprouvettes non normalisées de plus faible dimension ont donc été prélevées. Ces dernieres
permettent de réaliser les analyses a 1’aide d’une micromachine de traction DEBEN qui peut de
plus étre placée dans différents instruments (MEB, goniometre de diffraction...). Dans notre
cas, cette machine nous a permis de suivre les déformations intergranulaires par DRX in situ
durant un essai de traction.
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Figure 1V-15. Géométrie des éprouvettes employées pour la micromachine de traction DEBEN permettant les
essais in-situ en DRX.

4.3.Propriétés mécaniques pour différentes conditions de depot

Les résultats des essais de traction sont complexes a interpréter. Un premier traitement « brut »
des données a mis en évidence les différents parameétres ayant un réle sur les propriétés
mécaniques. Cependant, dans notre volonté de prélever un maximum d’éprouvettes afin d’avoir
une quantité d’échantillons suffisante pour établir une statistique sur les résultats, nous avons
prélevé des eprouvettes dans des zones non conformes (extrémites des parois minces). Ces
zones, dans lesquelles le procédé est non stabilisé, présentent systématiquement des porosités
pouvant étre de grande taille. Des éprouvettes ont également été prélevées dans des zones
proches des substrats dans lesquelles résident également de fines porosités. Ces porosités ont
été retrouveées sur les facies de ruptures de certains échantillons qui présentaient des propriétés
mécaniques extrémement basses en raison de leurs effets sur la diminution de la section efficace
de I’éprouvette (Figure 1V-16 (a) et (b)).
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(b)

Figure 1V-16. Exemples de porosités observées sur les facies de rupture (a) de nombreuses porosités fines sont
observées dans les éprouvettes prélevées trop proche des substrats ; (b) des porosités de grande taille (quelques
millimetres) sont observées dans les éprouvettes prélevées dans les zones non stabilisées.

Ces essais ont donc été éliminés au cours du traitement qui va suivre. De fines porosités ont été
observées dans certaines éprouvettes prélevées au centre des murs et n’ont pas €té retirées au
cours des analyses car elles ont été considérées comme inhérentes au procédé. Le Tableau V-4
résume le nombre d’essais conformes en fonction de 1’énergie de soudage apres retrait des
échantillons présentant des porosités.

Energie de soudage .
g 9 Nombre d'essais conformes

(J/mm)
63 5
76 7
109 10
290 13

Tableau 1V-4. Nombre d’essais pris en compte en fonction de I’énergie de soudage.

Un premier traitement expose en Figure 1V-17 regroupe 1I’ensemble des échantillons réalisés avec
les différentes énergies de soudage. Les valeurs de limite d’¢lasticité et de résistance maximale
y sont exposées. Comme ceci a été vu précédemment sur les propriétés en microdureté ainsi
qu’au cours de 1I’étude des microstructures, les différentes énergies déployées n’impactent pas
les propriétés mécaniques. Les différentes énergies déployées dans la synergie CMT ont donc
été regroupées dans les analyses qui vont suivre. Les lignes tracées en pointillés représentent la
valeur moyenne pour I’ensemble des échantillons et la ligne noire en trait plein représente le
minimum exigé par la norme.

Boite a moustaches de Rm Boite a moustaches de Re
600 400
500 300
F 400 3 240
2 BN DUSNREN  EUEENN WA . 344 Z 200 S 0 BN BN B 189
E 300 Y
o o
260
100
200
100 0
63 76 109 290 63 76 109 290
Energie de soudage (J/mm) Energie de soudage (J/mm)

Figure 1V-17. Boites & moustaches de la résistance maximale et de la limite d’élasticité en fonction de 1’énergie
de soudage déployée (tous échantillons confondus).

Par la suite, un traitement plus fin a été mené en dissociant la synergie, la stratégie et la direction
de prélevement des échantillons. Pour chacun de ces états, le nombre d’éprouvettes n’est pas
identique et il est parfois faible (une seule éprouvette sur certaines conditions, cf. Tableau I1V-5)
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Direction de Nombre d'essais

Synergie Stratégie

prélevement conformes

BD
Alternée GD
WD

CMT BD

Unidirectionnelle GD
WD

BD

Alternée GD
WD

CMT-P BD

Unidirectionnelle GD
WD

PR JkFPAsRoNROOGR

Tableau IV-5. Nombre d’essais pris en compte en fonction de la synergie, de la stratégie et de la direction de

prélévement.

Les valeurs caracteéristiques des différents états sont relevées sur les Figure 1V-18, Figure 1V-19et

Figure 1V-20, ci-dessous.

Boite 24 moustaches de Rm

600

500

Rm (MPa)

400 4
3004 I I

200+

100 r r T r r T r T r r r r
Sens BED GD WD BD GD WD BD GD WD BD GD WD
Strat Alternée Unid. Alternée Unid.
Synergie CMT CMT-P

260

Figure 1V-18. Analyse statistique de la résistance maximale en fonction des différents paramétres (stratégie de

fabrication, synergie, sens de prélévement).
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Boite a moustaches de Re
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200+
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Sens BD GD WD BD GD WD BD GD WD BD GD WD
Strat Alternée Unid. Alternée Unid.
Synergie CMT CMT-P

Figure 1V-19. Analyse statistique de la limite d’¢lasticité en fonction des différents paramétres (stratégie de
fabrication, synergie, sens de prélévement).
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10 - I I
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Stratégie Alternée Unid. Alternée Unid.
Synergie CMT CMT-P

g_

Figure 1V-20. Analyse statistique de 1’allongement a rupture en fonction des différents paramétres (stratégie de
fabrication, synergie, sens de prélévement).

246



CHAPITRE 4 - CARACTERISATION MECANIQUE

A cette échelle, il semblerait que les différents parameétres employés produisent le méme niveau
de propriétés mécaniques. Nous noterons qu’en moyenne les résistances maximales relevées
dépassent aisément les exigences de la norme avec une moyenne de 344 MPa. Cette moyenne
est proche de I’estimation réalisée a partir des mesures de traction (357 MPa). En revanche, en
ce qui concerne la limite d’¢élasticité, elle se trouve en dessous des exigences de la norme avec
une moyenne 189 MPa mais également bien en dessous des estimations faites dans la section
3.2 al’aide des propriétés en traction (297 MPa). Les valeurs d’allongement a rupture moyennes
(7,7 %) sont également légerement inférieures a la norme (8 %).

Les fractographies réalisées sur les éprouvettes présentent toutes des faciés de ruptures ductile
(cupules). Il est intéressant de noter que 1’ensemble des ruptures sont intergranulaires et
s’allongent le long des grains colonnaires tel qu’exposé en Figure 1V-21. Sur ce faciés obtenu
avec une éprouvette réalisée avec une stratégie alterné en synergie CMT, les couches peuvent
étre observées.

Figure 1V-21. Faciés de rupture d’une éprouvette produite avec une stratégie alternée. Les pointillés
représentent les limites des couches.

Si I’on ne s’intéresse qu’a 1’effet du sens de prélévement et que 1’on prend en compte tous les
¢chantillons, il est impossible d’observer de différence notable entre les différentes directions
de prélevement des échantillons tel que décrit en Figure 1V-22. La présence de grains equiaxes a
sirement permis de limiter I’effet des grains colonnaires. L’éprouvette prélevée dans la
direction GD semble donner des propriétés mécaniques Iégerement inférieures, cependant en
tenant compte des écarts-types et de la faible quantité d’échantillons, cet écart semble
négligeable.

mSens GD mSens WD DOSens BD

450
400
350
300
250
200
150
100

50

o (MPa)

! P
Rm Re A%

Figure 1V-22. Influence de la direction de prélévement sur les propriétés en traction.
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Les deux stratégies de fabrication (alternée et unidirectionnelle) avec la synergie CMT donnent
des propriétés mécaniques équivalentes certainement gréce a la présence de grains équiaxes
(Figure 1V-23 (a)). L’analyse des grains dans ces échantillons, menée dans la section 4.1 du
Chapitre 3, a montré qu’ils sont de tailles équivalentes et de morphologie similaire. La texture
cristallographique de la stratégie alternée qui est plus homogéne a I’échelle de la piéce en raison
des deux directions de croissance ne semble pas avoir joué un role sur les propriétés
mécaniques. Par ailleurs, il semblerait que la synergie CMT produise de meilleures propriétés
mécaniques que la synergie CMT-P (Figure 1v-23 (b)). Cependant, les mémes niveaux de
propriétés sont globalement obtenus quel que soit 1’échantillon. Ces faibles différences entre
les synergies proviennent sirement du sur-vieillissement observé dans la section 5 du chapitre
3 ainsi que de I’absence de grains équiaxes observée (dans la section 4 du chapitre 3) dans les
échantillons issus de la synergie CMT-P.

O Stratégie Alternée M Stratégie Unidirectionnelle OSynergie CMT B Synergie CMT-P
450 450
400 400 t
350 | + 350 |
= 300 | — 300
E 250 E 250
“; 200 ;’ 200
150 t 150 t
100 100
50 | 50 |
0 L L —E— el 0 1 L =SSN
Rm Re A% Rm Re A%
(a) (b)

Figure 1V-23. (2) influence de la stratégie de fabrication sur les propriétés en traction ; (b) influence de la
synergie sur les propriétés en traction.

4.4.Propriétés mécaniques des pieces issues de la synergie utilisant le mode de
transfert CMT

Afin de vérifier les résultats obtenus lors des essais précédents et de déterminer I’effet des
porosités sur les propriétés mécaniques, nous avons produit un mur en respectant
scrupuleusement le processus de nettoyage et de décapage décrit dans le chapitre 2.
L’¢échantillon a été construit avec la stratégie alternée pour les parametres Vd =40 cm/min avec
la synergie CMT car comme nous 1’avons vu, cette stratégie est a méme de produire de faibles
taux de porosités (0,4 % en moyenne) et des murs suffisamment épais pour prélever deux
éprouvettes dans 1’épaisseur (épaisseur effective de 5 mm). Afin de nous assurer de 1’absence
de porosités dans I’ensemble des échantillons employés pour les caractérisations mécaniques,
la santé matiere a été vérifiée par radiographie X. Ces éprouvettes ont été précisément prélevées
au centre des murs par électro-érosion et ne presentent pas de porosités. Ces échantillons ont
été utilisés au cours des essais de traction in situ en DRX présentés dans la section 6.6. Les
résultats obtenus a I’échelle macroscopique pour ces essais in situ nous ont permis d’avoir les
courbes de traction. Nous noterons que la déformation maximale imposée est de 7 % en raison
d’un arrét inopiné systématique de la micro machine de traction aprés un nombre trés important
de mesures relevées lors des essais en DRX. Les résultats des essais de traction dans ces
échantillons pour les 3 directions de préléevement ont été comparés a la courbe de référence
issue d’une tole laminée et sont présentés en Figure 1V-24.
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Figure 1V-24. Courbes de traction des éprouvettes prélevées dans les trois directions (BD, WD et GD) a 1’état
T6 et courbe de référence de 1’alliage 6061 issu de toles laminées a 1’état T6.

Sur ces éprouvettes dont la santé matiére a été vérifiée, les propriétés en traction sont similaires
ou légerement supérieures a celles obtenues dans I’échantillon de référence issu d’une tole
laminée en 6061 a I’état T6. Elles sont récapitulées dans le Tableau IV-6. Les propriétés de
I’éprouvette dont la direction de sollicitation est colinéaire a la direction de croissance des
grains (prélevée dans la direction des grains) présente des propriétés Iégerement inférieures aux
autres (la limite d’¢lasticité notamment). Par ailleurs, les valeurs de limite d’¢lasticité et de
résistance maximale relevées (Re et Rm) sont trés proches des estimations faites a 1’aide de la
valeur de microdureté quelle que soit I’éprouvette. On notera également que la résistance
maximale relevée a 7 % de déformation est systématiquement supérieure a I’éprouvette de
référence.

Ces résultats montrent que de meilleures propriétés sont obtenues sur les éprouvettes dont la
santé matiere est vérifiée (environ 10 % en moyenne sur la valeur de Rm et 20 % sur la valeur
de Re par rapport aux échantillons dont la santé matiére n’est pas vérifiée). Il semblerait
finalement que les propriétés mécaniques dans les piéces produites soient conditionnées par la
santé matiere et donc par les précautions mises en ceuvre lors du dépot (décapage et nettoyage).
Les autres paramétres de fabrication, tels que 1I’énergie déployé¢e, la stratégie de fabrication ou
la synergie, semblent étre de second ordre sur les propriétés mécaniques. Ces résultats montrent
¢galement que ces éprouvettes détiennent des valeurs de limite d’élasticité trés proches de la
référence et des valeurs de résistance maximales légérement supérieures (environ 10 %).

Rm (MPa)
Re (MPa) (2 7 % de déformation)
Référence 257 351
e 248 393
BD 261 397
GD 232 378

Tableau IV-6. Propriétés mécaniques dans les éprouvettes exemptes de porosités en fonction de la direction de
prélévement.
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4.5.Propriétés mecaniques des pieces massives

Le faible volume de matiere sollicité ainsi que la taille de grains importante peut poser un
probleme de représentativité des essais. Afin de tester de plus grands volumes de matiére et de
veérifier la représentativité des essais de traction, nous avons donc réalise des essais de traction
sur des éprouvettes aux dimensions normalisées suivant le standard EN 10002-1 [40]. Le détail
des dimensions des éprouvettes est donné en Figure 1V-25.

. 80
22 ‘ 33.54 T
- o
R _
— o
~ %
Vue de droite Vue de face
Echelle : 1:1 Echelle : 1:1

Figure 1V-25. Géométrie des éprouvettes de traction normalisée suivant la norme EN-10002-1.

Ces derniéres ont alors été prélevées dans le bloc de matiere massif produit avec la synergie
CMT-P. Les dimensions de ce dernier permettent d’extraire aisément les éprouvettes aux
dimensions requises par la norme EN 10002-1[40]. De plus, I’utilisation de la piéce massive
pour le prélévement d’éprouvettes permet de caractériser les propriétés mécaniques de la
matiére dans les trois directions du repere de la piece. Deux éprouvettes normalisées ont donc
été prélevées pour chacune des trois directions du repere de la piéce tel que représenté en Figure
IV-26. Les six éprouvettes ont subi un traitement thermique T6.

&

Figure 1V-26. Schéma de prélevement des éprouvettes de traction normalisée dans la piéce massive.

Les éprouvettes schématisées en bleu permettent d’accéder aux propriétés mécaniques dans le
sens transversal. La stratégie de dépot employeée (cf. Chapitre 2) implique que la direction du
chargement en traction des éprouvettes soit colinéaire avec la direction de soudage. Cette
condition s’apparente a la configuration nommée WD précédemment. Les éprouvettes
représentées en rouge permettent de déterminer les propriétés mécaniques dans le sens normal.
La direction du chargement en traction est alors colinéaire au sens de construction (en hauteur).
Dans ce cas, I’éprouvette s’apparente a la configuration nommée BD précédemment. Enfin, les
éprouvettes représentées en gris sur la Figure 1V-26 permettent de caractériser les propriétés dans
la direction longitudinale. Dans le cas du bloc massif, la direction longitudinale correspond a la
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seconde direction d’addition. Le chargement lors de 1’essai de traction est perpendiculaire a la
direction de juxtaposition des couches. Cette configuration n’a jusqu’a présent pas été étudiée.
Les résultats des essais de traction sont présentés en Figure 1V-27.

B Sens Normal (Z) BSens Transverse (Y) OSens Longitudinal (X)

450 450
400 400 |
350 350
£ 300 300 |
%250 250
}% 200 200
5 150 ——Normal 150 f
100 —Transverse 100 F
50 —Longitudinal 50
0 0 " M T P
0 5 10 15 Rm (MPa) Re (MPa) A%

£ (%)

Figure 1V-27. (a) courbes de traction rationnelle en fonction de la direction de prelévement ; (b) propriétés en
traction moyennes en fonction de la direction de prélévement.

Sur la Figure 1V-27 (a), nous observons que 1’une des éprouvettes prélevées dans le sens
longitudinal (sens de juxtaposition des couches) détient un allongement tres faible par rapport
aux autres échantillons. Une quantité importante de porosités a été observée sur le faciés de
rupture. Cependant, nous ne connaissons pas la cause de cette quantité accrue de porosités
(proximité avec le substrat, modification des parameétres électriques non monitorée, effet de la
juxtaposition...). Cette éprouvette n’a pas été retirée des analyses car des taux de porosités
supérieurs ont été observés lors de I’utilisation de la synergie utilisant le mode de transfert
CMT-P. Il se peut donc que cette quantité de porosités soit inhérente au procédé et doit donc
étre prise en compte dans les analyses. Les résultats sont a prendre avec précaution, ils
nécessiteraient des essais additionnels notamment 1’évaluation de la quantité de porosités dans
chacune des éprouvettes dans des études ultérieures.

Les propriétés en traction mesurées sont tres dispersées et n’ont été mesurées que sur deux
éprouvettes pour chaque direction, cette dispersion peut venir des porosités. La dispersion des
résultats est équivalente quelle que soit la direction de prélévement (= +/-150 MPa pour Rm et
~ +/-100 MPa pour Re). Les valeurs relevées dans les directions normale (Z) et transverse (Y)
dans le bloc de matiére sont tres proches de celles mesurées dans les murs produits avec la
synergie CMT-P (Rm = 350 MPa et Re = 300 MPa). Les éprouvettes prélevées dans le sens de
juxtaposition des couches détiennent des propriétés en moyenne plus basses d’environ 30 %
pour la valeur de résistance maximale et environ 15 % pour la valeur de limite d’élasticité. Cet
abattement des proprietés dans la direction longitudinale est lié a la présence accrue de
poOrosités.
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5. Analyses des contraintes résiduelles

Dans cette étude, deux techniques ont été retenues afin d’accéder a 1’état de contraintes dans
les piéces issues de fabrication additive. La diffraction des rayons X (DRX) et la diffraction des
neutrons (DN). Ces techniques permettent d’obtenir des informations complémentaires sur
I’état mécanique du matériau. La DRX permet d’évaluer de fagon non destructive I’état de
contraintes dans un volume trés proche de la surface. Le cceur de I’échantillon peut quant a lui
étre sondé jusqu’a plusieurs centimetres grace a la forte pénétration des neutrons. Au cours de
cette ¢tude de 1’état mécanique des pieces produites, nous prendrons soin de mesurer
expérimentalement les CER utilisées lors du calcul des contraintes. De plus, une attention
particuliére sera portée au choix de la distance interréticulaire libre de contrainte do permettant
de calculer les deformations en diffraction.

5.1.Constantes d’élasticité radiocristallographiques

Les CER permettent de calculer les contraintes résiduelles pour la famille de plans
cristallographiques {hkl} sondée en tenant compte de 1’anisotropie ¢lastique du monocristal.
En I’absence de données issues de la littérature concernant 1’alliage 6061, nous avons fait le
choix de déterminer expérimentalement ces CER plutét que de les calculer avec une approche
a transition d’échelle comme le modéle autocohérent élastique en se basant sur les constantes
d’élasticité d’un monocristal d’aluminium pur. De plus, il existe une certaine fluctuation des
valeurs disponibles dans la littérature (Tableau 1V-10).

Auteurs Date Cu1 C12 Cas
Goens [41] 1940 108,2 62,2 28,4
Garr [42] 1948 107,3 60,5 28,2
Lazarus [43] 1949 105,6 63,9 28,5
Long et Smith [42] 1953 108,2 61,4 28,48
Schmunk and Smith [44] 1959 107,32 60,94 28,32
Kamm et Alers [45] 1964 106,86 60,75 28,24
Thomas [46] 1968 106,75 60,41 28,34
Wang et Simmons [47] 1971 107 61 28
Hauk [5] 1997 108,2 60 28,5
Li and Wang [48] 1998 104,4 59,6 28,1
Brandes and Brook [49] 1998 108 62 28,3
Wang and al. [50] 2014 101,91 56,5 32,3
Tableau IV-7. Valeurs de constantes d’élasticité d’un monocristal d’aluminium pur en GPa suivant différents
auteurs.

Se baser sur les CER expérimentales de la bibliographie de I’aluminium pur issu de fabrication
classique (forgeage) utilisées habituellement, induit également des erreurs car la composition
chimique peut étre différente impliquant des propriétés élastiques associées non identiques. En
effet, les valeurs de CER pour les alliages d’aluminium varient suivant le type d’alliage
considéré et la quantité d’éléments d’alliage [51,52]. Il parait donc raisonnable de déterminer
directement de maniére expérimentale les CER sur notre matériau pour tenir compte de la
composition, de 1’état de précipitation et des paramétres microstructuraux inhérents aux pieces
de notre étude.
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5.1.1. Détermination expérimentale des CER

Trois éprouvettes jumelles de celles employées précédemment ont été extraites dans 1’épaisseur
des parois minces (prélevees au méme endroit dans la méme paroi mince). Elles ont été utilisées
pour réaliser des essais de traction in situ en DRX. Ces essais de traction in situ sous faisceau
de RX dans le domaine élastique permettent de déterminer les CER tel que décrit dans la section
2.4.1. Les mesures des CER ont été réalisées avec des cycles de chargement/déchargement dans
le domaine élastique. Ces calculs ont été réalisées sur des éprouvettes de traction prélevées dans
le mur produit avec les conditions VVd = 40 cm/min — HI = 109 J/mm et une stratégie alternée.
L’instrument utilisé au laboratoire est un goniometre SEIFERT XRD 3003 PTS, constitué d’un
diffractomeétre 4 cercles, d’une source de RX et d’un détecteur linéaire de type PSD (Position
Sensitive Detector). La micromachine de traction DEBEN couplée a la DRX dans cette étude
est munie d’une cellule de force calibrée jusqu’a 5 kN (Figure 1V-28).

1 N
Goniometre

Micromachine
de traction

.
\ —_ "

Micromachine
de traction

Figure 1V-28. Principe du dispositif d’essais de traction in situ sous DRX.

La source employée est une anticathode en cobalt (A = 0,17888 nm). L’analyse a été réalisée
sur la famille de plans cristallins {331} qui diffracte a 20 = 149°. Les mesures sont effectuées
suivant 8 angles de déclinaison y : 0°, 6°, 12°, 18°, 24°, 30°, 36°, 42° et 48°. Pour chacun de
ces angles de déclinaison nous avons relevé I’angle de Bragg 20 pour différents chargements
en traction dans le domaine élastique. Des oscillations ont été réalisées en y (+/-5°) autour de
la position de mesure via la rotation ® pour analyser un volume de matiere plus important.
L’erreur commise ne dépasse pas 2 % dans 1’analyse de contraintes pour 1’amplitude choisie
[56]. Les valeurs de la contrainte macroscopique appliquée de fagon uniaxiale par la machine
de traction sont : 0, 20, 40, 60, 80, 100, 120, 140, 160, 180 MPa. Ces charges appliquées
permettent de décrire de facon fidele la pente de la partie élastique de la courbe de traction tout
en restant suffisamment loin de la limite d’¢élasticité (environ 65 % de la valeur de Re est
appliquée au maximum) pour éviter tout phénoméne de micro-plasticité. La valeur de la
déformation a été mesurée tel que décrit dans la partie 2.2.2 pour ’ensemble de ces cas de
chargement. Le résultat des valeurs de déformation en fonction de la contrainte appliquée et de
I’angle de déclinaison pour I’éprouvette BD est présenté en Figure 1V-29.
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Figure 1V-29. Evolution de la déformation en fonction de I’angle de déclinaison pour différentes valeurs de
chargement.

Depuis ce graphique, il est alors possible d’extraire les valeurs des pentes et des ordonnées a
I’origine de chaque régression linéaire pour chaque chargement tel que présenté sur la figure
Figure 1V-30 ci-dessous. Les coefficients de corrélation R2 sont trés proches de 1 et permettent
de justifier a posteriori I’hypotheése d’un comportement mécanique macroscopique isotrope du
matériau. Si I’on reporte les valeurs de pentes en fonction de la contrainte appliquée, on obtient
une droite de pente %2 S2 (hkl). De la méme fagon, le tracé des valeurs des ordonnées a 1’origine
obtenues pour chaque régression linéaire en fonction de la contrainte appliquée donne une
droite de pente égale a S1 (hkl).
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Figure 1V-30. Pente et ordonnée a 1’origine de la courbe &, = f (Sin?y) permettant de déterminer les CER.
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Ces valeurs ont été relevées pour les 3 éprouvettes prélevées dans les trois directions GD, BD
et WD. Les résultats sont présentés dans le Tableau IV-8 ci-dessous. lls ne montrent pas de
differences significatives dans les différentes directions de prélevement.

Direction de prélévement %52 (hkl) (.10 MPa™) S, (hkl) (.10 MPa)
BD 20,378 -5,6
GD 22,366 -6,2
WD 21,292 -5,6
Moyenne 21,3+/-1,0 -5,8 +/-0,4

Tableau IV-8. CER mesurées expérimentalement dans les 3 directions de prélévement.

5.1.2. Comparaison avec d’autres valeurs de CER

Les constantes élastiques radiocristallographiques (CER), %2 Sp{hkl} et Si:{hkl} peuvent
¢galement étre calculées en modélisant le comportement de 1’agrégat polycristallin [53]. Les
CER ont donc également été calculées a 1’aide d’un modéle autocohérent en élasticité [53] avec
les constantes d’¢lasticité du mono-cristal d’aluminium pur (c11 = 108,2 GPa, c1o= 60 GPa et
Cas = 28,5 GPa [5], couramment utilisées dans la littérature). Les CER obtenues, %Sz(hkl) et

S1(hkD), sont alors :
%52(331) = 19,187 10 ° MPa!, S;(331) = —4,945 10~° MPa’,

Ces valeurs peuvent également étre comparées a celles obtenues dans la littérature pour d’autres
alliages d’aluminium (Tableau 1V-9).

Direction de prélévement %Sz (hkl) (.10° MPal) S, (hkl) (.10 MPa?)

BD 20,378 -5,6

GD 22,366 -6,2

WD 21,292 -5,6

Calcul autocohérent 19,187 -4,9

Al pur [5] 18,93 -4,9
Al-2014-T6 [54] 16,84 -
Al-2024-T351 [54] 18.58 -
Al-7075 T6 [54] 17,51 -

Tableau IVV-9. Comparaison des CER mesurées expérimentalement avec les CER obtenues dans la littérature ou
par calcul autocohérent.

On remarque que les valeurs déterminées expérimentalement sont relativement éloignées (10
% environ) de celles issues de la modélisation ou de la littérature pour I’aluminium pur. Les
¢léments d’alliages en présence dans notre matériau ainsi que la distorsion de la matrice autour
des précipités peuvent modifier les valeurs de CER. Cette différence entre les alliages et
I’aluminium pur semble confirmée par les valeurs expérimentales disponibles pour d’autres
types d’alliages d’aluminium (Tableau 1V-9). Elles peuvent provenir de différentes sources
comme la présence d’éléments d’addition ou de précipités [52]. Au vu des faibles différences
observées dans les trois directions de mesure ainsi que de I’écart non négligeable entre les
valeurs expérimentales et les valeur disponibles (calcul et littérature) pour I’aluminium pur,
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nous avons donc fait le choix d’utiliser les valeurs moyennes obtenues expérimentalement pour
la détermination des contraintes. Les valeurs retenues sont données dans le Tableau 1V-10.

>S5, (hkl) (.10° MPa') S, (hkl) (.10° MPa)
21,3 5,8

Tableau IV-10. Valeurs de CER retenues pour la détermination des contraintes résiduelles.

5.2.Analyse des contraintes résiduelles surfaciques
5.2.1. Protocole expérimental

Les contraintes résiduelles ont été analysées a la surface des murs par DRX. L’instrument utilisé
au laboratoire est le goniometre SEIFERT XRD 3003 PTS, (Figure 1V-31). Le faisceau incident
est concentré a ’aide d’un collimateur de 1 mm de diamétre. Sur chaque paroi mince étudiée,
10 points de mesures distribués sur la hauteur ont été réalisés tel que décrit en Figure 1V-31 (C).

Figure 1V-31. (a) dispositif expérimental employé pour les analyses de contraintes en DRX ; (b) positionnement
d’un échantillon au sein du dispositif ; (c) répartition des points de mesure.

La source employée est une anticathode de cobalt, 1’analyse des raies de diffraction pour la
famille de plans cristallins {331} qui diffracte a 20 = 149° a été choisie car un grand angle de
Bragg permet une meilleure sensibilité aux contraintes grace a la méthode des sin2y [5]. Le
temps de mesure a été fixé de sorte a garantir un ratio signal sur bruit supérieur ou égal a mille
coups. Les mesures sont effectuées suivant 16 angles de déclinaison v : -48°, -42°, -36°, -30°,
-24°,-18°,-12°,-6°, 0°, 9°, 15°,21°,27°, 33°, 39°, 45° afin d’avoir un minimum de 11 mesures
satisfaisantes permettant d’obtenir une bonne statistique sur les mesures. La géométrie
particuliére des parois minces nous a conduit a utiliser deux configurations lors des expériences
afin d’obtenir 1’état de contrainte dans les directions longitudinale (X) et normale (Z) de
I’échantillon (cf. Figure 1V-31 (b)). Un montage  a été choisi pour les mesures dans la direction
longitudinale tandis qu’un montage y a ét¢ utilisé pour les mesures dans la direction normale
(2) [5]. L’intervalle de mesure angulaire sondé sur 20 est compris entre 146° et 152° avec un
pas angulaire d’acquisition de 0,05°,
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Au vu des tailles de grains étudiées dans le chapitre 3, le risque d’avoir peu de grains en position
de diffraction est important pour étre statistiquement représentatif de 1’état mécanique
global. Peu de grains en position de diffraction réduit le signal ou donne des pics de diffraction
localement trés aigus. Des oscillations de +/-5° ont donc été réalisées autour de la position de
mesure via la rotation ® ou y pour analyser un volume de matiére plus important. L’erreur
commise ne dépasse pas 2 % dans I’analyse de contraintes pour I’amplitude choisie [55]. Afin
de sonder une seule couche a la fois, un masquage au plomb a été réalisé pour chacune des
mesures. Un programme a été utilisé sous le logiciel Mathematica® pour traiter les données
brutes issues de nos mesures. Tout d’abord, une correction des facteurs de Lorentz et de
polarisation a été effectuée. Une fonction de correction du bruit de fond est ensuite obtenue par
un ajustement polynomial de faible ordre (1 ou 2) des intensités du bruit de fond a gauche et a
droite de la ligne d’interférence. Nous avons ensuite déterminé la position des pics en les
ajustant par une fonction pseudo-Voigt [56] qui est la fonction analytique la plus utilisée pour
rendre compte de la forme des pics en DRX. Elle est une combinaison linéaire d'une fonction
gaussienne G et d'une fonction lorentzienne L avec un facteur de mélange n (ou proportion de
gaussienne) compris entre 0 et 1. Pour un pic de diffraction, la fonction pseudo-Voigt pV est
définie par :

pV(ZG, Zehkl' 10, B,T]) =n. 6(29, 29hk1,10,B) + (1 — 7’])L(29, Zghkl'IO'B) (IV'ZZ)
20 — 20\°
6(20,26,0010,B) = Iy exp [—n (2= 2 ] (IV-23)
20 — 20,\2]
L(ZQJ ZehliIOJB) = IO [1 + T[Z (Thkl) ] (IV_24)

I, représente la hauteur nette du pic, 26,; la position de Bragg de la famille de plans {hkl}
¢tudi¢e et B sa largeur intégrale (surface nette divisée par la hauteur nette). 26 est la variable de
ces fonctions.

Le systeme optique du goniométre utilisé comporte un filtre B au fer positionné devant le
détecteur et permettant d’isoler la raie Ko. Le diffractogramme observé est donc une
superposition de deux pics correspondant aux raies Koz et Koz. Pour traiter les doublets Koa-
Kag, on utilise les hypothéses de Rachinger [57] : les profils des raies dues a AKas et a AKop
ont la méme largeur et la méme forme (méme facteur 1) et la hauteur du pic Kay est moitié de
celle du pic Kaz. Les deux pics sont décalés de 6 qui correspond a la distance angulaire entre
les pics de Kay et Koo, En différentiant la relation de Bragg (avec dnw constante) et en assimilant
(AKa2 — AKaz1) a un élement différentiel, on démontre que :

Aka, — A
6 =A4(20) = y QR R W Okt (1V-25)

/11(“1

La fonction pseudo-Voigt pV2 permettant de représenter le profil du doublet Kai-Kaz est
définie, selon les hypotheses de Rachinger, par :
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pV2(26, 20,11, 1o, B, 1) = PV (26,261, 10, B, 1) + DV (26, 20,0, + 8,15/2, B, 1) (1V-26)

Il est ensuite possible de déterminer la contrainte dans la direction de mesure en calculant les
déformations depuis la position des pics de diffraction. Les déformations relevées forment alors
une ellipse tel que décrit dans la section 2.2.3. Pour calculer les contraintes résiduelles,
I’hypothése 633 = 0 a été choisie étant donné la faible pénétration des RX (ne dépassant pas 20
um pour un angle 20 de 149° et une anticathode en cobalt). Ceci permet de plus de s’affranchir
de la détermination de 1’état de référence 26,. En ajustant les déformations mesurées par la
courbe elliptique de la forme A sin?y + B sin2y + C, nous pouvons alors déterminer la
contrainte normales o, et la contrainte de cisaillement t,, a phi = 0°. La mesure a phi = 90°
donne acces a o,, et T, (équations IV-5 a IV-7) en utilisant les CER mesurées
expérimentalement pour la famille de plans {331}. Ceci se justifie par la quasi-isotropie
élastique du matériau.

5.2.2. Résultats expérimentaux : contraintes en surface

Les profils de contraintes déterminés en surface pour chacun des points répartis sur la hauteur
Z des murs sont exposes en Figure 1V-32. La position Z = 0 mm correspond a la surface
supérieure du substrat. On constate des niveaux de contraintes résiduelles tres faibles et
similaires quel que soit 1’échantillon. Il semblerait que le procédé de fabrication relaxe
completement les contraintes ou que des effets de bords soient responsables de 1’absence de
contraintes résiduelles en surface. Les analyses sont menées sur des surfaces directement en
contact avec 1’atmosphére environnante. Le niveau de contraintes est globalement équivalent
dans toute la hauteur des différents murs. Nous avons donc étudié les valeurs moyennes des
contraintes pour chaque échantillon.
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Figure 1V-32. Contraintes résiduelles analysées suivant les directions longitudinale et normale des échantillons
analysées par DRX

Les valeurs moyennes des contraintes résiduelles obtenues pour chacun des murs sont données
dans le Tableau 1V-11. Nous avons également indiqué dans ce tableau les contraintes de
cisaillement t,,, et t,, qui sont proches de zéro dans tous les échantillons. On remarque que
les contraintes résiduelles dans les éprouvettes sont relativement faibles dans tous les
échantillons et presque nulles dans le cas de la stratégie alternée apres traitement thermique T6.

Synergie Stratégie Energie métaﬁfj?:;ique Oxx AOyy Txy 0y Aoy, Ty
CMT . 109 (A -11 7 -2 -19 4 1
cmT-p Alternée 500 IirutAd_e depot - 4 D 16 3 0
CMT . 109 ( Tr‘]‘;zi‘;;‘e” 23 7 1 A7 4 1
CMT-P ' 290 -16 4 -1 -16 2 4
CMT Alternée 109 -3 4 0 0 4 0
CMT-P 290 T6 -3 3 -1 0 3 2
CMT Unid 109 -18 9 0 -13 2 1
CMT-P ' 290 -13 2 -1 -16 2 4

Tableau IVV-11. Analyses des valeurs moyennes de contraintes pour chacun des échantillons.
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5.3.Analyse des contraintes résiduelles en profondeur
5.3.1. Protocole expérimental

Afin de déterminer I’état de contraintes au coeur des murs élaborés, des expériences de
diffraction des neutrons (DN) ont été menées sur la ligne SALSA (Strain Analyser for Large
and Small scale engineering Applications) a I'Institut Laue Langevin (ILL). De plus amples
détails sur cet instrument sont disponibles dans les travaux de Pirling et al. [58]. Le volume
sondé dans 1’échantillon mis en place a 1’aide des collimateurs est de 2x2x2 mm?®. La longueur
d’onde utilisée est de 1,62 A. La détermination des contraintes a été réalisée en suivant le pic
de diffraction de la famille de plans {311} (26 = 88,5° avec une longueur d'onde de 1,62 A).
Un robot de précision (HEXAPOD) a permis le positionnement précis des points de mesure
sous le faisceau de neutrons. Une photographie du montage lors de I’expérience est présentée
en Figure 1VV-33.

Détecteur
de neutrons

Source de
neutrons

Dispositif de
positionnement
de précision

Figure 1V-33. Dispositif expérimental employé lors des mesures de contraintes par DN.

De maniére a s’approcher des analyses surfaciques effectuées en DRX de laboratoire, une
colonne au milieu de I'échantillon a été étudiée. Les points de mesure ont été espaces de sorte
a assurer une détermination fiable du gradient de contraintes par rapport a la microstructure.
Les points de mesures ont été répartis de facon irréguliére sur la hauteur de la paroi mince
sondée pour decrire les forts gradients de contraintes présents dans le substrat décrits dans la
littérature [7,8]. Ainsi, les points proches du substrat ont été espacés d’une faible distance alors
que les points plus éloignés (i.e. proche du sommet du mur) ont été espacés d’une distance plus
importante tel que décrit en Figure 1V-34. Des points de mesure supplémentaires ont également
été pris dans le substrat pour mieux comprendre son role dans I'équilibre des contraintes
résiduelles dans I’ensemble de la picce.
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Figure 1VV-34. Schéma de la position des points de mesure dans les échantillons.

Pour chacun des points de mesure, les déformations élastiques ont été mesurées suivant trois
directions orthogonales dans le repére de I'échantillon afin de fournir une évaluation des trois
composantes normales de la déformation exx gyy, et €2;. Le dispositif expérimental pour les trois
directions de mesure est décrit dans la Figure 1vV-35 (a) pour la direction transverse - gy ; (b)
pour la direction normale - €2, et (c) pour la direction longitudinale - exx.
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Figure 1V-35. Schéma de la position de 1’échantillon lors des mesures en neutrons (a) pour la direction
transverse ; (b) pour la direction normale ; (c) pour la direction longitudinale.

L’utilisation d’un détecteur 2D a permis de réduire le temps des expériences car I’ensemble de
la plage de détection angulaire 26 est relevée simultanément tel que décrit en Figure 1V-36 ().
Ainsi I’ensemble des points de mesure récoltés a été traité a I'aide du logiciel LAMP [59]. Une
fonction pseudo-Voigt a été utilisée apres le retrait du bruit de fond afin de modéliser le pic de
diffraction et d’obtenir sa position (Figure 1V-36).
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Figure 1V-36. (a) exemple de signal relevé par le détecteur 2D pour les points de mesures distribués sur toute la
hauteur du mur ; (b) ajustement d’un pic a I’aide d’une fonction pseudo-Voigt avec le logiciel LAMP.

Les contraintes résiduelles normales dans le repére de I’échantillon oy, Oyy, 0, ONt €té
calculées depuis les 3 déformations orthogonales investiguées tel que décrit dans la section
2.2.4. Les CER utilisées dans ce calcul ont été mesurées expérimentalement et sont les mémes
que celles utilisées en DRX du fait de la quasi-isotropie élastique du matériau.

5.3.2. Distances interréticulaires libres de contraintes en DN

Dans le cas d’un état triaxial de contraintes, la connaissance du parameétre libre de contrainte
devient nécessaire pour une détermination juste des composantes du tenseur de contraintes. La
courbe en 200 en fonction de sin?y devient une ellipse dont I’ouverture est proportionnelle T,
et la pente est proportionnelle a o, — o33. Le terme o, est donc inaccessible a la mesure. La
valeur du parametre 26, est nécessaire et va avoir une influence directe sur les valeurs de
contraintes calculées. 1l existe plusieurs méthodes pour relever le paramétre 26, qui nécessitent
des hypothéses additionnelles. Ce paramétre peut étre obtenu via I’hypothése que la somme des
contraintes résiduelles est nulle si la piéce en équilibre mécanique. On emploie alors la valeur
moyenne des 20 mesurés comme étant la valeur de 26o. Cette hypothése, qui suppose que la
contrainte moyenne sur lI'ensemble de la piéce est égale a zéro, ne tient pas compte d'une
éventuelle évolution de la microstructure. Les méthodes préconisées par certains auteurs
consistent a déterminer le paramétre de maille libre de contrainte avec un échantillon de poudre
ou un echantillon identique dépourvu de contrainte [60,61]. Il est néanmoins compliqué d’avoir
un état metallurgique identique pour une poudre méme avec une abrasion douce ou d’obtenir
un échantillon sans contrainte. Il est également possible d’utiliser des cubes de petites
dimensions prélevés depuis un échantillon jumeau. Cette méthode repose sur I'hypothése que
le champ de contrainte d’ordre I dans le volume prélevé est totalement relaxé par la procédure
de découpage. Pour s’affranchir des contraintes d’ordre II, on procéde généralement a des
mesures moyennées sur un grand nombre de directions.
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Dans le cadre de la fabrication additive, nous avons montré que les microstructures observées
dans les piéces dépendent de la localisation. Le volume sondé de 2 x 2 x 2 mm? est
systématiquement inférieur a la dimension d’une couche. Certains points de mesure ne vont
donc contenir que des grains équiaxes alors que d’autres ne contiendront que des grains
colonnaires.

C’est la raison pour laquelle nous avons choisi de prélever des mini-cubes de matiere dans des
parois minces jumelles a celles qui ont été analysées. Ainsi, tous les murs ont été produits en
double et les pieces jumelles (qui ont été produites avec les mémes parametres et conditions de
fabrication ainsi que les mémes traitements thermiques) ont été découpées en mini-cubes de
4 mm de coté tel que décrit en Figure 1V-37 (a) et (b).

Figure 1V-37. (a) photographie des mini-cubes de matiere et du mur jumeau ; (b) photographie des mini-cubes
de matiére pour I’ensemble des échantillons ; (c) parois minces mises en place dans le dispositif de mesure par
DN.

Si1’on suppose que les découpes dans toutes les directions autour du cube ont permis de relaxer
I’intégralité des contraintes macroscopiques, alors il suffit de relever I’angle de Bragg au sein
du mini-cube de matiére qui a été prélevé précisément au méme endroit que la mesure pour
tenir compte de I’effet des microstructures. De plus, pour étre siir que des contraintes d’ordre 11
éventuellement encore présentes dans ces mini-cubes ne perturbent par la mesure, les analyses
ont été faites pour un grand nombre de directions différentes et moyennées. Pour ce faire, une
rotation autour du centre des mini-cubes a été mise en place lors des mesures. Les Figure 1V-37
(@) et (b) montrent les mini-cubes de matiére prélevés précisément aux mémes positions que les
points de mesure de 1’échantillon jumeau et la Figure 1V-37 (C) la disposition des murs lors de
’analyse par DN pour les directions transversale et normale. Dans le cas ou des modifications
métallurgiques ou de composition chimique peuvent apparaitre (comme dans le domaine
soudage), il est nécessaire que la position d’extraction des cubes soit précisément identique a la
position de la mesure réalisée sur 1’échantillon principal. Il est alors nécessaire d’obtenir un
cube de référence pour chaque point de mesure.
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Figure 1V-38. Exemple de valeurs de I’angle de diffraction (26o) dans les mini-cubes de matiére.

On constate que la valeur locale de 26 oscille autour de la valeur moyenne globale relevée dans
I’échantillon. Cette variation de 260 Semble provenir de la variation des microstructures car on
remarque un motif périodique qui se répete environ tous les 5 mm (environ une hauteur de
couche). Ces résultats montrent que pour estimer de fagon précise 1’état de contraintes
résiduelles locales dans la matiére, une mesure expérimentale des valeurs de 1’angle de
diffraction issu d’un réseau libre de contraintes résiduelles est nécessaire. Par la suite, 1a valeur
de 260 mesurée dans les mini-cubes pour chaque position de mesure a été employée dans le
calcul des contraintes résiduelles.
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5.3.3. Résultats expérimentaux : contraintes en profondeur

Les reésultats des analyses de contraintes résiduelles sont disponibles en Figure 1vV-39. Comme
précédemment, la position Z = 0 mm représente la surface supérieure du substrat.
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Figure 1V-39. Résultats des analyses de contraintes normales résiduelles par DN.

Une observation cruciale est mise en lumiére ici : bien qu’en surface les niveaux de contraintes
résiduelles soient faibles (avec un maximum de 23 MPa pour les valeurs moyennes et 40 MPa
pour la valeur maximale), il n’en est pas de méme en profondeur. Ainsi, les expériences de DN
apportent des ¢€léments de réponse supplémentaires menant a la compréhension de 1’état
mécanique des pieces produites par WAAM. Des niveaux maximums de contraintes résiduelles
importants, dépassant les +/- 100 MPa, sont observeés dans les trois directions de mesures. Les
maximums relevés dans chacune des directions de mesures sont les suivants :
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Oxx =+/- 119 MPq, o, = +/- 105 MPaq, o,, = +/- 110 MPa. Des niveaux de contraintes
résiduelles 1égérement supérieurs ont été observés dans la direction longitudinale (i.e. direction
de dépot), ces résultats sont cohérents avec la littérature pour d’autres alliages [7,13,16]. Les
valeurs mesurées dans les deux autres directions de mesures sont toutefois assez proches
contrairement aux valeurs observées dans la littérature.

Des oscillations de contraintes liées a la microstructure sont observées. On constate des
évolutions périodiques qui se répétent environ tous les 5 mm (environ une hauteur de couche)
liées a 1’évolution des do mesurés.

Les stratégies de dépot alternées ou unidirectionnelles donnent des niveaux de contraintes
similaires et le méme type de variations dans les trois directions. Il en va de méme pour le
traitement thermique T6 et plus particulierement la mise en solution a 530 °C qui ne semblent
pas impacter I’état de contraintes global mais modifie le profil de contraintes.

On notera deux tendances principales issues des échantillons produits avec les deux synergies
différentes :

e Dans le cas de la synergie CMT-P, on retrouve les tendances observées par de nombreux
auteurs [7,13,16] pour d’autres alliages. Lorsque la piéce vient d’étre déposée par
WAAM et qu’elle est encore bridée au support de dépot, les contraintes sont en traction
dans la paroi mince et en compression dans le substrat. Lors du débridage, une plus
grande liberté est apportée au systéme avec une réorganisation des champs mécaniques.
La piéce a alors tendance a se contracter au sommet et a se dilater proche de la base tel
que décrit en Figure 1V-40 et expliqué dans la section 5.2.2 du chapitre deux. C’est la
raison pour laquelle des distorsions sont observées. Ces distorsions s’accompagnent
d'une redistribution des contraintes internes. La contrainte diminue alors avec la hauteur
de la paroi mince et peut méme atteindre de la compression au sommet. Dans le substrat,
la contrainte évolue dans le sens inverse jusqu'a passer en traction dans la partie
inférieure. La zone de transition entre le substrat et les premieres couches déposées
devient alors la région la plus critique ou la contrainte de traction reste maximale.

O] O @) @) O o,
y |
] R e e T T T I
Zf_.x | |- | I
o O O O O of ~ Tt TTTTTTT

(a) (b) (©

Figure 1V-40. Schéma du phénomeéne de distorsion dans le cadre d’un dépot (a) dépot de matiére ; (b)
refroidissement et retrait ; (c) débridage.

e Comme le montre la Figure 1Vv-39, dans le cas de la synergie CMT, les tendances
observées sont différentes. Les contraintes résiduelles sont négatives (compression a
Z = - 4 mm) dans le substrat. Le profil de contrainte évolue rapidement des le passage
dans les premiéres couches vers des valeurs de contraintes en traction. Un maximum est
atteint dans les premiéres couches du dép6t (proche du substrat). Un deuxieme
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maximum en traction est observé dans les dernieres couches (Z = 40 mm) et les
contraintes restent relativement faibles entre les deux. Dans le cas de la synergie CMT,
I’échantillon présente un profil de contrainte similaire a celui d’un échantillon bridé tel
que décrit dans la littérature (contraintes de compression dans le substrat et de traction
dans le dép6t) [7,13,16]. Il est alors possible que les conditions de bridage ou la
configuration du dép6t aient laissé plus de liberté de déformation au substrat au cours
du dép6t menant a une distribution différente des contraintes.

Globalement, les éléments révélés ci-dessus, montrent 1’impact du procédé de fabrication sur
les champs de contraintes reésiduelles mis en place dans les piéces issues de WAAM. Les
propriétés mécaniques de I'échantillon a température ambiante ont été caractérisées lors d’essais
de traction monotones : Re = 257 MPa (limite d'élasticité) et Rm = 351 MPa (résistance ultime
a la traction). Dans notre étude, I'amplitude de la contrainte est inférieure a la limite d'élasticité
tant dans les dépbts que dans les substrats. Cependant, les contraintes maximales atteintes
autour de ¢ = +/- 100 MPa proches du substrat atteignent environ 40 % de la limite d'élasticité.

Retrait du substrat

Dans le but de diminuer les niveaux de contraintes dans les pieces produites, il existe plusieurs
solutions [8,9,35,62]. La plupart d’entre elles consistent a utiliser un procédé permettant
d’écrouir localement la matiére (galetage, martelage ou grenaillage) afin d’appliquer des
contraintes de compression entre chacune des couches. Ces contraintes s’équilibrent avec les
contraintes de traction générées lors du dépdt. Une autre possibilité mise en avant dans la
littérature consiste a retirer le substrat [7]. Cependant, cette possibilit¢é n’est pas
systématiquement envisageable et dépend de la conception de piece ou de la structure et de
1’objectif final souhaité. Néanmoins, cette solution est plus simple & mettre en ceuvre. Ainsi, un
échantillon a été soustrait a son substrat pour comprendre I'impact de ce dernier sur I'équilibre
des contraintes résiduelles. La Figure 1V-41 montre une comparaison des niveaux de contraintes
dans un échantillon avec (Figure IV-41 (2)) et sans le substrat (Figure 1V-41 (b)).

CMT - HI =109 J/mm CMT - HI = 109 J/mm
Unid. - T6 — AVEC SUBSTRAT Unid. — T6 — SANS SUBSTRAT
200 200
150 | = 150 | o
- oyy - oyy
100 100 |
—ozz —ozz
£ & 2N 2 WANG
s © T e ° Y AN~
© 5o f M
-100 - -100 |
-150 -150 |
~200 I I L I I I I I L 2200 L I I L I I
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Figure 1V-41. Contraintes résiduelles dans les trois directions d’analyse avant et aprés retrait du substrat.

Apres le retrait du substrat, une redistribution des contraintes est naturellement observée. Le
maximum de contrainte en traction se déplace et on note une réduction de I’amplitude totale
des contraintes. La contrainte résiduelle est maximale en compression a la base de la piece
(= 87 MPa a Z = 0 mm), elle augmente et atteint un maximum en traction dans la quatrieme
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couche (= +45 MPa a Z = 8 mm). Un second maximum plus €élevé en traction est observé dans
les derniéres couches (= +57 MPa a Z = 36 mm).

La consequence du retrait du substrat est une réduction moyenne de la contrainte d’environ
30 % sur I’ensemble de I’échantillon et notamment des extremums. Dans le cas ou la conception
rend possible cette option, il est donc préférable de soustraire le substrat a la piéce produite de
sorte a diminuer les contraintes internes présentes dans la piece.
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6. Modélisation du comportement mécanique

De nombreux travaux de recherche sont menés afin de modéliser et de prédire le comportement
des polycristaux a 1’aide d’outils numériques. Cependant, la compréhension des mécanismes
de déformations a 1’échelle microscopique et le lien qu’ils ont avec le comportement
macroscopique est toujours une question prégnante. Dans ce travail, un modéle autocohérent
élastoplastique a été utilisé pour la simulation du comportement du matériau issu du WAAM et
a été couplé a une campagne d’essais in situ en DRX pour analyser 1’évolution des champs
mécaniques aux €chelles macroscopique et du volume diffractant. L’objectif de ce travail est
d’utiliser ce modele micro-macro afin de décrire finement le comportement mécanique. 1l est
souhaité¢ d’apporter des ¢léments de réponse afin d’optimiser les propriétés mécaniques
macroscopiques en lien avec les caractéristiques microstructurales. Nous rappellerons
succinctement les principes du modele employé. Pour plus de détails, le lecteur pourra se réferer
a la these de V. Hounkpati [6], par exemple.

Dans ce travail, les parametres microstructuraux nécessaires au modele sont issus de la
campagne des caractérisations microstructurales réalisees au chapitre 3. Les descriptions des
microstructures qui serviront d’entrées au mode¢le sont détaillées dans la partie 6.4. Dans cette
partie, nous modéliserons le comportement mécanique des éprouvettes de traction prélevées
dans les trois directions (BD, WD et GD) du mur produit avec les conditions Vd = 40 cm/min
—HI'=109 J/mm et une stratégie alternée. Cette stratégie est a méme de produire de faibles taux
de porosités (0,4 % en moyenne) et des murs suffisamment épais pour prélever deux éprouvettes
dans I’épaisseur (épaisseur effective de 5 mm). La santé matiere des éprouvettes a été vérifiée
par radiographie X.

6.1.Modélisation du comportement élastique

Nous avons utilisé pour décrire le comportement du matériau une approche & champs moyens :
le mode¢le autocohérent. L’objectif est de remplacer le matériau hétérogene réel par un matériau
homogene €quivalent de méme comportement a 1’échelle macroscopique en utilisant une
procédure d’homogénéisation. Pour plus d’informations sur la procédure d’homogénéisation,
le lecteur pourra se référer a la nombreuse bibliographie relative a ce sujet comme [63,64]. Les
méthodes de modélisation du comportement des matériaux polycristallins hétérogenes
distinguent trois étapes principales : la représentation, la localisation et I’homogénéisation.

Représentation

La représentation consiste a déterminer les parametres permettant de décrire les grains, puis
caractériser le comportement mécanique de ces derniers. A 1’échelle mésoscopique (i.e. a
I’échelle du grain), la loi de Hooke permet de relier la contrainte et la déformation d’une
cristallite suivant la relation :

a1(Q) = c(2): " () (IvV-27)

Q représente 1’orientation cristalline définie par rapport au repere de la piéce et pour chaque
cristallite, par trois angles d’Euler {¢,, §, ¢, }. A I’échelle macroscopique, la relation entre la
déformation et la contrainte est donnée par I’équation :
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ol = C: ¢l (Iv-28)

ou C représente le tenseur d’élasticité macroscopique effectif que I’on cherche a déterminer. Le
signe ":" représente le produit doublement contracté.

Etape de la localisation

Il s'agit de relier les grandeurs mécaniques mésoscopiques et macroscopiques. Les équations de
localisation (I1\VV-29) et de concentration (1\VV-30) permettent d’assurer un couplage entre les
sollicitations mésoscopiques et macroscopiques grace au tenseur de localisation A(£2) des
déformations et au tenseur de concentration des contraintes B(£2). En élasticité linéaire, ces
relations s’écrivent de la maniére suivante :

() = A(Q): € (1V-29)
o1(Q) = B(Q): 0! (1V-30)
Etape d homogénéisation
Cette étape consiste a déterminer le comportement effectif du matériau hétérogéne. Ce

comportement effectif est souvent formulé a partir des deux relations de Hill [65] sur les
moyennes des états mécaniques locaux :

ol = (o () (IV-31)
el = (")) (IV-32)

Les crochets ( ) indiquent une opération de moyenne volumique sur le polycristal. La prise en
compte des équations (1\VV-27) et (I\VV-29) dans I’expression (IV-31) permet d’établir la relation
suivante :

ol =(a'(@)) = (c(Q): ") = (c(2): A(D)): &’ (1V-33)

Par identification a I’équation de localisation (I\VV-29), on peut alors déduire le tenseur effectif
des constantes élastiques du polycristal :

C = (c(): A(R)) (1V-34)

Le probleme d’homogénéisation se résume alors a la détermination des tenseurs de localisation.
Le modele qui a été employé dans ce travail se nomme modele autocohérent d’Eshelby-Kroner.
[66,67]. Dans I’approximation autocohérente a 1 site [68-73], le tenseur de localisation des
déformations A(f2) s’écrit :
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AW ={E:[c() —C]+ 1} (1V-35)

Le tenseur E, appelé tenseur de Morris, tient compte des interactions locales au niveau des
cristallites et a pour expression dans le cas d’inclusions ellipsoidales [68,74] :

Ejg = %stfn Bdé’fozny,-kﬂmp = (SESI’: C_l)i],kl (1V-36)
Avec
Vit = K (6)&;€; (1V-37)
ij(f) = C;)p/fifl (lV‘38)
£ = s1'11ijos<p’ £ = smeaszin ¢ ¢, = % (1V-39)

a1, az, as sont les longueurs des demi-axes principaux de I’ellipsoide. Leurs rapports participent
a la description de la texture morphologique du matériau considéré. SE"est le tenseur
adimensionnel d’ordre 4 appelé tenseur d’Eshelby [66]. En remplagant I’expression (1V-35) du
tenseur de localisation dans (I\VV-34), le tenseur effectif des constantes élastiques du polycristal
monophasé pour le modéle autocohérent s’écrit alors :

C = (c(): A(D)) = (c(): {E: [c() — C] + [}71) (IV-40)

Le tenseur des constantes élastiques effectif recherché est présent dans chaque membre de
I’équation et est aussi contenu dans I’expression du tenseur de Morris : il s’agit donc d’une
équation implicite nécessitant une résolution itérative.

Dans ce modele, les cristallites sont supposées noyées dans un Milieu Homogéne Equivalent
(MHE), ayant les propriétés effectives que 1’on cherche a déterminer. Ce modéle tient compte
de la nature, de I’orientation cristallographique et de la morphologie des grains. Les grains ne
sont pas considérés individuellement. Ils sont remplacés par la notion de phase cristalline qui
regroupe 1’ensemble des grains de méme orientation cristallographique Q. Si on se place dans
le cas de I’approche autocohérente a 1 site [68—73], les interactions entre les grains du
polycristal sont calculées par une approche a champ moyen. Celle-ci consiste a considérer,
compte tenu du grand nombre de grains dans le VER, que les effets de voisinage sur un grain
unique peuvent étre vus en moyenne comme équivalents aux interactions mécaniques que
subirait la méme phase cristalline correspondante si elle se trouvait plongée dans un milieu
homogéne dont le comportement est celui du MHE.
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6.2.Modélisation du comportement plastique

L’approche autocohérente est le modeéle de transition d'échelles utilisé dans nos travaux. Nous
avons utilisé sa formulation élastoplastique proposee initialement par Hill [75] dans le cadre de
I’étude de la réponse en plasticité. Cette réponse doit tenir compte des interactions plastiques
entre 1’inclusion et la matrice. L’¢lastoplasticité est un probléme d’homogénéisation non
linéaire. La formulation élastoplastique employée consiste a résoudre le probléme de facon
incrémentale en linéarisant le comportement élastoplastique [75].

Comportement élastoplastique du monocristal

Dans un matériau métallique, la déformation plastique est provoquée par le déplacement de
dislocations dans la maille cristalline. Dans le cas des métaux CFC, le seul mode de déformation
est le glissement plastique. 1l est décrit par la famille de systemes de glissement {111}<110>,
soit 4 plans avec 3 directions de glissement chacun. Cela correspond a 24 systéemes si on
considére les 2 sens de glissement possibles.

Lorsqu’un chargement macroscopique est appliqué au matériau, I’ensemble des cristallites subit
une déformation qui dépend de I’orientation du systéme de glissement g. Dans un monocristal,
on considére donc que la charge appliquée est la projection de la force F sur la direction de
glissement d’un systéme de glissement g tel que décrit en Figure 1V-42. Ce chargement est appelé
scission résolue 7. C’est ce paramétre qui sera pris en compte comme variable déclenchant le
glissement plastique. Cette scission résolue 77 d’un systéme g donné est définie, dans son plan
de glissement, par la relation :

F
79 = 5 cos B cosy (IV-41)
0

Dans la relation (I\VV-41),

F est la force appliquée,

So, la section du cristal perpendiculaire a I’axe de traction,

0, ’angle entre la direction de la contrainte appliquée et la direction de glissement,
%, I’angle entre la direction de la force appliquée et la normale au plan de glissement,
le produit cos 6 cosy, aussi appelé facteur de Schmid est compris entre 0 et 0,5.
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Figure 1V-42. Représentation schématique du glissement [76].
Gestion de [’activité des systemes

Le systéme de glissement préférentiel qui va s'activer est celui pour lequel le facteur de Schmid
est maximum. Plus sa valeur sera élevée (c’est-a-dire, proche de 0,5), plus le systéme de
glissement sera favorablement orienté pour s’activer. Le tenseur R8 représente la déformation
causée par un glissement unitaire sur le systéme g. D’apreés la loi de Schmid, I’activation d’un
systéme se fera si sa scission réduite atteint une valeur critique que 1’on notera %, soit :

19 =R9:6"(0) =9 (1V-42)

19 et t7 ont respectivement les taux de scission résolue et de scission critique.

Les criteres de Schmid définissent la vitesse de glissement des n systémes de glissement actifs
et des (N-n) systemes inactifs (N étant le nombre de systémes possibles pour la structure
cristalline considérée). La formulation de 1’activité d’un systeme de glissement est définie par :

si 9 <1l alorsy? =0 (1V-43)
si. 9 =17 et 7<) alorsy9 =0 (Iv-44)
si t9=17 et 19 =17 alorsy9 > 0 (Iv-45)

Un systéme de glissement est actif quand sa scission réduite atteindra une valeur critique et
lorsque le taux de scission réduite atteindra le taux de scission critique. Pour réduire le temps
de calcul 1i¢ a la chercher parmi I’ensemble des combinaisons possibles, une loi pseudo-
viscoplastique, développée par Ben Zineb et al. [77-79], est employée. La vitesse de glissement
est alors reliée a la scission résolue par une fonction K9 :
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y9 = K9(29,79) 9 (IvV-46)

K& est une fonction fortement non linéaire reliant la vitesse de glissement d’un systéme de
glissement g a sa scission résolue. Cette fonction, dite « de régulation » assure la gestion de
I’activation des systémes de glissement. La formulation adoptée dans ce travail est de type,
tangente hyperbolique [79].

K9 = Ht]g ( 1+ tanh(rg))) (1 <1 + tanh (k <‘:_j - 1)))) (% 1+ tanh(‘i'g))> 9 (1v-47)

HE8 représente 1’auto-écrouissage et k est un parametre purement numérique qui sera ajusté
avec la courbe de chargement macroscopique et par comparaison avec le modeéle classique en
terme de taux d’activité et de réorientation. En plus de ces paramétres, la fonction K9 dépend
également des scissions réduite et critique et du taux de scission réduite.

Prise en compte de [’écrouissage

L’écrouissage est un phénoméne de durcissement observé dans les polycristaux. Il est di a
I’accroissement du nombre de dislocations lors de la déformation plastique et de 1’interaction
entre celles-ci, ce qui réduit leur mobilité : I’effort nécessaire pour produire une nouvelle
déformation plastique (et faire glisser des dislocations enchevétrées) augmente. L’écrouissage
peut étre pris en compte par I’intermédiaire d’une matrice d’écrouissage H reliant le taux de
scission critique d’un systéme g a la vitesse de glissement d’un systéme h [80] avec n le nombre
de systémes actifs :

Zn th h (|V-48)
Les termes H9" décrivent les interactions entre les dislocations au cours du glissement plasticque
sur les systemes de glissement.
Une matrice d’écrouissage simplifiée a été employée qui tient compte de 1’auto-écrouissage
(durcissement du systéme considére) par I’intermédiaire des termes diagonaux et I’écrouissage

latent (effet d’un systéme sur I’autre) par les termes non diagonaux [80-82]. D’autres matrices
d’écrouissage sont disponibles dans les travaux suivants [80-84] :

th =H agh (IV'49)

H est le module d’écrouissage ; a? " est la matrice décrivant les interactions entre les systemes.
Du fait de la méconnaissance des interactions entre systemes de glissement, la forme suivante
est choisie pour a¥"

a9 = {1 si g et h sont coplanaires (IV-50)
q dans les autres cas
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q est un facteur d’anisotropie. Il est normalement différent pour chaque couple de systémes
considérés. Nous avons considéré une valeur unique de ¢ pour décrire I’interaction entre deux
systéemes non coplanaires. Ce choix de matrice est raisonnable dans le cadre des petites
déformations (< 10 %). De plus, cette valeur est choisie constante et elle ne varie pas en fonction
de la déformation.

Détermination du tenseur des modules tangents élastoplastiques mésoscopiques

En appliquant I’hypothése de la linéarisation de Hill [75] a 1’échelle mésoscopique, la loi de
comportement mésoscopique s’écrit, en utilisant une extension de la loi de Hooke, sous la
forme :

G1(Q) = 1(R): () (IV-51)

1(Q) représente le tenseur des modules tangents élastoplastiques mésoscopiques.

En utilisant les définitions du taux de glissement d’un systéme actif, de la vitesse de déformation
élastique et la vitesse de glissement, il est possible d’obtenir 1’expression du tenseur des
modules tangents élastoplastiques mésoscopiques que nous utiliserons dans nos simulations
(IV-52).

(@) = (71 (@) + Xy RIKIRI) ™ (IV-52)
Homogeénéisation

La gestion des systemes activés et le choix de la matrice d’écrouissage étant effectués, il faut
passer a I’étape d’homogénéisation afin de prédire le comportement effectif du polycristal. En
appliquant I’hypothése de la linéarisation de Hill [75] a 1’échelle macroscopique, la loi de
comportement macroscopique s’écrit, en utilisant une extension de la loi de Hooke, sous la
forme :

O'.I — Llél (IV'53)

L est appelé tenseur des modules tangents élastoplastiques effectifs du polycristal. Ce tenseur
sera calculé a chaque incrément de déformation (ou de contrainte) en utilisant le modele
autocohérent d’Eshelby-Kroner. A chaque incrément de déformation, on peut utiliser la solution
d’Eshelby du probléme de I’inclusion ellipsoidale (de module 1(Q2)) plongée dans une matrice
de module L. Le taux de déformation £"(Q) dans I’inclusion est ainsi reli¢ au taux de
déformation macroscopique £’ par la relation suivante :

() = A(): ! = (E:[1(Q) = L] + I} 41 ¢! (IV-54)

ol E = SEsh: 71 est le tenseur de Morris défini dans le chapitre 1, exprimé cette fois-ci en
fonction de L et non plus C.
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De méme, pour le tenseur des taux de contrainte, on a :

1) = 1(2): 1(Q) = 1(D): A(Q): &1 = 1(): A(Q): L™ 1: 67 (IV-55)

Les variables macroscopiques du polycristal sont obtenues par une opération de moyenne
volumique sur I’ensemble des cristallites :

¢l = (11()) (1V-56)
¢! = (11(Q)) = (1(Q): A(2)): ! (1V-57)

Par identification de cette dernié¢re équation avec 1’équation (1\VV-53), on peut déduire que :
L = {1(2): A = (1(@): {E: [1(2) — L] + 1}7Y) (1V-58)

C’est une équation implicite en L qui sera résolue de maniere itérative, a chaque incrément de
contrainte.

6.3.Simulation des déformations dans le volume diffractant

La déformation mesurée par diffraction est la moyenne des déformations élastiques des plans
diffractants des cristallites du volume diffractant projetée sur la direction de mesure
n(siny cos @, sinypsing, cosy) :

(e"(p,, hkl))vd = n,, (glle(g))vd.n;,,, (1V-59)

En utilisant le formalisme d’Eshelby-Kroner (équation 1\VV-35) et I’équation de localisation I\V-
29, cette derniére équation est réécrite de la maniére suivante :

(e™(p,, hkl) )Va = n,, ({E:[c(Q) = Cl1+ I} )y, : elnf, (IV-60)

Cette derniére équation nous permet de simuler la déformation du volume diffractant. Notre
critere de sélection des cristallites en position de diffraction est basé sur la détermination de
I’angle A entre la normale au plan diffractant et la direction de mesure n. Nous savons qu’une
cristallite est en position de diffraction quand la normale au plan (hkl) étudié est colinéaire a la
direction Zo (cf.2.2.2). Si la normale se trouve dans un cone defini par la direction de mesure et
par I’angle Amax fixé, alors la cristallite diffracte. Dans le cas de la DRX, nous nous sommes
fixés pour nos calculs un angle Amax = 5° qui peut étre interprété physiquement comme la
divergence du faisceau de rayons X [72].

6.4.Paramétres d’entrée du modele
6.4.1. Constantes d’élasticité du monocristal

On trouve dans la littérature, plusieurs jeux de constantes élastiqgues du monocristal
d’aluminium pur tel que décrit dans la section 5.3 (Tableau 1V-7). En I’absence de données pour
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’alliage d’aluminium 6061, les constantes €lastiques mésoscopiques employées pour modéliser
les monocristaux d’aluminium sont assumées étre celles de 1’aluminium pur et sont données
dans le Tableau 1V-12. Dans cette approche, nous considérons le monocristal comme homogéne.
L’influence des précipités n’est pas prise en compte.

Composante du tenseur Cu1 C12 Csa

Valeur (MPa) 108,2 60 28,5

Tableau IV-12. Constantes d’élasticité du monocristal d’aluminium pur en GPa [5].

6.4.2. Scission critique

La scission critique a été choisie afin de reproduire au mieux la transition élastoplastique
observée sur la courbe de chargement macroscopique suivant la direction Xo. La méme valeur
a été gardée pour simuler le comportement suivant les deux autres directions de sollicitation
(Tableau 1V-13).

Direction de prélevement BD WD GD

7. (MPa) 115.10°® 115.10°® 115.10°°

Tableau IV-13. Scission critique pour les différents échantillons.

6.4.3. Nombre de cristallites

La simulation du comportement d’un polycristal par I’intermédiaire du mod¢le élastoplastique
nécessite un temps de calcul important a cause notamment de la résolution itérative effectuée a
chaque pas de calcul pour determiner les modules tangents effectifs. Pour avoir un nombre de
grains représentatif et donc un nombre suffisant de cristallites en position de diffraction quel
que soit le type de texture considérée (isotrope et expérimentale) tout en gardant des temps de
calcul raisonnables, nous considérerons, dans nos simulations, un nombre de 2000 cristallites
[25,53,85].

6.4.4. Parametres d’écrouissage et parametre de la fonction de régulation

Les autres paramétres du modeéle ¢, H et k ont été pris sur la base des travaux de la littérature
[6,25,53,85,86] ainsi que sur des études antérieures du laboratoire. Le paramétre k de la fonction
de régulation K9 (relation 1VV-46) utilisé dans cette étude paramétrique est pris égal a 20. Nous
avons considéré une valeur constante de q égale a 1,1 pour décrire I’interaction entre deux
systemes non coplanaires [6]. Enfin la valeur du module d’écrouissage H est prise égale a
30.10° MPa et permet de reproduire de fagon satisfaisante le comportement en plasticité au
niveau des courbes de traction.

q H (MPa) k
1,1 30.106 20

Paramétres du modéle

Tableau 1V-14. Paramétres du modéle [5].

277



CHAPITRE 4 - CARACTERISATION MECANIQUE

6.5.Prise en compte des textures cristallographique et morphologique

Nous nous proposons de modéliser le matériau en tenant compte de I’influence éventuelle des
textures cristallographique et/ou morphologique. Le modéle « de base », appelé par la suite
simulation simplifiée, utilisant des grains de forme sphérique et une texture parfaitement
isotrope simulée est plus simple a mettre en place. En revanche, il représente assez mal les
microstructures présentes dans 1’échantillon. Nous nous sommes donc aussi intéressés a
différents parametres du modéle permettant de mieux décrire les microstructures ainsi qu’a
leurs effets sur le comportement mécanique a I’échelle macroscopique et a celle du volume
diffractant. Les différentes représentations du matériau proposées sont illustrées en Figure IV-
43. Dans un premier temps, nous avons modélisé le comportement mécanique de I’éprouvette
prélevée dans la direction de construction (BD).

Simulation axes et angles orientations des

Simplifiée a,=1

Morphologie ;=1

Texture

Combinée a,=1
(Morphologie + a3 =
Texture) o =25°

Longueurs des demi-  Morphologies et Textures cristallographiques Schéma de la

R : it
d'inclinaison grains {100} {110} {111} simulation

a; =1 S
Isotrope simulée

Q=

a,=2,5
a,=1
. Isotrope simulée

=058

a; =1
a =
a3=1

Sheshag®

a, =25

Shezad®

Figure 1V-43. Différentes représentations de la microstructure.

Sur la Figure 1vV-43, nous avons nommeé les différentes représentations de la microstructure tel
que décrit ci-dessous.

Simulation simplifiée : les simulations ne tiennent compte ni de la morphologie des
grains ni de la texture cristallographique expérimentale. Les grains sont représentés par
des spheres et la texture cristallographique parfaitement isotrope a été simulée.
Simulation morphologie : les simulations tiennent compte de la morphologie des grains
et de leur orientation relevée expérimentalement. Les grains sont représentés par des
ellipsoides de demi-axes a1, a> et as. L’axe long est orienté suivant le repére de
ellipsoide x,, ¥ et z, incliné de ’angle o. = 25° par rapport au repere de la piece (x
y etz ') autour de I’axe y. Comme dans le cas précédent, la texture cristallographique
parfaitement isotrope a été simulée.

Simulation texture : les grains sont représentés par des spheres et la texture
cristallographique expérimentale a été prise en compte (Figure 1V-43). Elle est telle que
détaillée dans le chapitre 3.
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e Simulation combinée : les simulations tiennent compte de ’effet combiné de la
morphologie des grains et de leur orientation relevée expérimentalement ainsi que de la
texture cristallographique expérimentale. C’est la simulation qui s’approche le plus de
la réalité car elle s’appuie sur une description plus juste des microstructures observées
experimentalement.

6.6.Détermination expérimentale des propriétés mécaniques a 1’échelle du
volume diffractant

Afin de Vérifier la validité du modéle dans ces différentes configurations, des essais de traction
in situ en DRX ont été menés. Trois éprouvettes extraites suivant les trois directions de
prélevement (BD, GD et WD) ont été utilisées au cours des essais de traction in situ en DRX.
Ces essais s’apparentent a ceux réalisés dans la section 2.4 dans le cadre de 1’élastoplasticité.
Les mesures ont été réalisées aprés de multiples chargement/déchargement dans le domaine
¢lastique afin d’éviter le glissement de I’échantillon. Le méme montage expérimental que dans
la section 2.4 est employé. L’instrument utilisé est un goniometre SEIFERT XRD 3003 PTS,
constitué d’un diffractomeétre 4 cercles, d’une source de rayons X et d’un détecteur linéaire
(PSD). La micromachine de traction DEBEN couplée a la DRX dans cette étude est munie
d’une cellule de force calibrée jusqu’a 5 kN. L’analyse a été réalisée sur la famille de plans
cristallins {331} qui diffracte a 20 = 149°. Les mesures sont effectuées suivant 11 angles de
déclinaison y de 0° a 50° par pas de 5° et suivant 19 angles d’azimut ¢ de 0° a 90°, également
par pas de 5°. Pour chacun de ces angles de déclinaison et d’azimut, nous avons relevé 1’angle
de Bragg 20 pour différents niveaux de déformation macroscopique. Afin de s’affranchir de
I’état mécanique de base de 1’éprouvette, la valeur de 6o a été relevée lors d’un chargement nul
(proche de zéro) au début de I'essai. On ne mesure alors que les déformations liées au
chargement. Les valeurs de la déformation macroscopique appliquée par la machine de traction
sont: 0% 0,2 % et 0,4 % en élasticité et 0,5 % 0,6 % 0,8 % 1,5 % et 3 % en plasticité de sorte
a bien décrire la transition élastoplastique.

Les points de mesures sont repérés par des étoiles sur les courbes de traction macroscopique
(Figure 1V-44 (2)). Les valeurs de déformation obtenues en DRX en fonction de la déformation
macroscopique appliquée sont représentées sous forme de figures de pdles pour les trois
éprouvettes de traction BD, WD ainsi que GD et sont présentées sur les pages suivantes
respectivement en Figure 1V-44, Figure 1V-45 et Figure 1V-46 . Le chargement a été appliqué suivant
I’angle ¢ = 90° au cours de I’essai de traction. On constate donc une déformation positive
suivant cette direction. Suivant la direction ¢ = 0°, perpendiculaire a la direction de traction, on
a alors des valeurs négatives de déformation liées a I’effet Poisson. Les trois échantillons BD,
WD et GD présentent un comportement mécanique macroscopique et a 1’échelle du volume
diffractant trés similaire. A 1’échelle du volume diffractant, on observe des niveaux de
déformation équivalents dans le sens de la traction tout comme dans le sens de la contraction.
Des maximums autour de 1500 pdef sont observés dans les trois échantillons. Peu de
différences sont observées a 1’échelle du volume diffractant, les différents groupes de grains
sondés se comportent approximativement de la méme fagon quelle que soit la direction de
prélevement des éprouvettes. Cela peut provenir de la tres faible anisotropie élastique du
monocristal d’aluminium (Ac = 1,18).
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Figure 1V-44. Résultats expérimentaux : comportement mécanique macroscopique et figures de pdles des déformations obtenues en DRX pour I’éprouvette BD.
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Figure 1V-45. Résultats expérimentaux : comportement mécanique macroscopique et figures de pdles des déformations obtenues en DRX dans I’éprouvette WD.
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Figure 1V-46. Résultats expérimentaux : comportement mécanique macroscopique et figures de pdles des déformations mesurées en DRX dans 1’éprouvette GD.
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6.7.Confrontations simulations-expériences
6.7.1. Comportement macroscopique

La Figure 1V-47 représente les comportements mécaniques simulés a 1’aide des différentes
représentations de la microstructure proposées dans la section précédente pour I’éprouvette
prélevée dans la direction BD. A 1’échelle macroscopique, il semblerait que I’ensemble des
simulations mises en place permettent de reproduire le comportement mécanique observé
experimentalement. On notera que la morphologie des grains a un effet tres faible sur le
comportement macroscopique, 1’écart maximal mesuré sur les valeurs de contrainte entre la
simulation simplifiée et la simulation morphologie est inférieur a 0,01 %. Ceci peut étre attribué
a la quasi-isotropie élastique du monocristal. Des écarts trées faibles sont également observés
entre la simulation combinée et la simulation texture de I’ordre de 0,03 %. La texture est un
paramétre qui impacte de facon plus importante le résultat. On observe un écart maximal de 8,3
% sur les valeurs de contraintes entre la simulation simplifiée et les simulations qui utilisent la
texture expérimentale. Les simulations texture et combinée qui tiennent compte toutes les deux
de la texture expérimentale donnent des résultats plus proches des valeurs expérimentales
macroscopiques (écarts maximums de contraintes inférieurs a 2 %). Les simulations simplifiée
et morphologie qui n’emploient pas la texture expérimentale donnent des €carts par rapport a
I’expérience qui peuvent atteindre 10 % sur les valeurs de contraintes, ils se situent dans la
transition élastoplastique. Il est donc important de tenir compte de la texture expérimentale lors
de la mod¢lisation du comportement mécanique. L’ensemble des simulations employées sous-
estiment Iégerement le comportement mécanique lors de la transition élastoplastique. Pour
ameliorer la description de cette partie de la courbe, il serait intéressant de modifier la matrice
d’écrouissage et de redéfinir la scission critique. Cependant, nous nous en tiendrons a cette
matrice d’écrouissage qui décrit déja de fagon satisfaisante la transition élastoplastique.

450
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300
i« 250
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S 200 A Simplifie
A Morphologie
150 O Texture
100 O Combiné
— Expérimental
50 X Points de mesure
0 ), § 1 1 1
0 1 2 3 4
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Figure 1V-47. Comportements mécaniques macroscopiques simulés a 1’aide des différentes représentations de la
microstructure.
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6.7.2. Comportement mécanique simulé a 1I’échelle du volume diffractant

Le modéle permet d’accéder a la déformation de chacune des cristallites du volume diffractant
pour une déformation macroscopique donnée. Il est possible de comparer le comportement
mécanique expérimental a 1’échelle du volume diffractant mesuré lors de 1’essai de traction en
DRX au comportement mécanique microscopique simulé. La variation des angles ¢ et y permet
de sonder différents groupes de grains qui ont subi un historique de déformation différent
suivant leur orientation par rapport a la direction de traction La représentation en Figure 1V-48
permet donc de comparer la réponse mécanique moyenne de différents grains qui composent le
volume diffractant en fonction de I’orientation de la direction de mesure choisie en DRX.

Si on se focalise sur une orientation particuliére, par exemple (¢ = 90° ; y = 50°), on remarque
que I’ensemble des simulations permettent de reproduire le comportement du volume
diffractant, dont la valeur de déformation atteint 806 pdef (pour une déformation
macroscopique de 0,2 %), de facon relativement satisfaisante. Le domaine élastique est trés
bien reproduit, les écarts vont de 3 % pour les simulations qui ne tiennent pas compte de la
texture expérimentale (780 pdef pour la simulation simplifiée et 792 pdef pour la simulation
morphologie) & 1 % pour les simulations texture et combinée (toutes les deux égales a
796 udef). Au cours de la transition élastoplastique (0,5 % de déformation macroscopique), les
valeurs simulées s’éloignent légérement des valeurs expérimentales. L’ensemble des
simulations sous-estiment les valeurs de déformations d’environ 10 %. Enfin, a 3 % de
déformation macroscopique, les simulations qui ne tiennent pas compte de la texture
expéerimentale donnent les écarts les plus élevés autour de 10 %. Les simulations texture et
combinées donnent des écarts plus faibles autour de 6 % au maximum.

Suivant la direction perpendiculaire a la direction de traction (¢ = 0°; v = 0°), les écarts
observés pour I’ensemble des modéles sont plus élevés. Dans le domaine élastique, les
simulations simplifiée et morphologie donnent des valeurs autour de -600 pdef, les simulations
texture et combinée donnent des valeurs autour de -520 pdef alors que la valeur mesurée
expérimentalement est d’environ -300 udef. Ces écarts diminuent avec I’augmentation de la
déformation. Au cours de la transition élastoplastique, toutes les simulations présentent un écart
d’environ 20 % (soit environ -1040 pdef) avec I’expérience (-855 pdef). A 3% de déformation,
les écarts diminuent encore et les simulations qui ne tiennent pas compte de la texture
expérimentale donnent des écarts relatifs plus faibles (autour de 6 %) que les simulations texture
et combinée (écarts autour de 16 %).

La simulation simplifiée parvient a reproduire de facon satisfaisante le comportement
mécanique macroscopique, on observe sur la Figure 1V-48 que cette derniére reproduit également
bien le comportement mécanique a 1’échelle du volume diffractant. Elle présente néanmoins
des écarts plus importants notamment dans la direction transversale. Les résultats obtenus avec
la simulation morphologie sont trés proches de ceux de la simulation simplifiée en raison
notamment de la quasi-isotropie des constantes élastiques du monocristal d’aluminium
considérées. Les champs de déformations élastiques sont globalement mieux reproduits lorsque
la texture est prise en compte. Les ecarts sont systématiquement plus faibles. Alors que la
morphologie des grains modélisés semble jouer un rdle mineur sur les résultats de ces
simulations, la texture est le facteur prépondérant. Le modéle combiné qui décrit de facon la
plus fidéle la microstructure de la matiere est le modeéle qui reproduit le mieux le comportement
mécanique a 1’échelle macroscopique comme a 1’échelle du volume diffractant.
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Figure 1V-48. Comportements mécaniques a 1’échelle du volume diffractant simulés a I’aide des différentes représentations de la microstructure
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6.8.Résultats de simulation et vérification expérimentale avec la simulation
combinée

Nous avons utilisé la simulation combinée afin de reproduire le comportement mécanique
macroscopique et du volume diffractant des deux échantillons restants prélevés dans les
directions WD et GD. L’objectif est de vérifier la capacité du modéle a reproduire le
comportement mécanique de la matiere issue de WAAM quelle que soit la direction de
sollicitation. Les éprouvettes de traction étant issues de la méme piéce, nous nous somme servi
de la texture cristallographique et de 1’orientation des grains relevés expérimentalement pour
I’ensemble des simulations. Ces informations ont été adaptées aux différentes configurations
en réalisant des opérations de rotation pour correspondre a 1’orientation de 1’éprouvette lors de
I’essai.

6.8.1. Représentation de la microstructure des échantillons

L’orientation des grains de forme ellipsoidale et la texture cristallographique employés pour
simuler le comportement des échantillons WD et GD est détaillée sur la Figure 1V-49. Dans le
cas de WD, I’axe long est orienté suivant le repére de I’ellipsoide X, ¥ et z, incliné de ’angle
o = 65° par rapport au repére de la piece (x , y et z ) autour de ’axe y. Dans le cas de
I’échantillon GD le repére de ’ellipsoide est confondu avec le repére de la piéce.
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Figure 1V-49. Orientation de I’ellipsoide et texture cristallographique employées lors de la simulation des
éprouvettes WD et GD.
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6.8.2. Résultats et validation expérimentale

Les résultats obtenus avec le modéle combiné pour I’éprouvette prélevée dans la direction BD
ont été présentés précédemment. Les résultats de simulation des éprouvettes prélevées dans les
directions WD et GD a I’échelle macroscopique sont présentés en Figure 1V-50. Comme nous
I’avons vu lors de la modélisation de I’éprouvette prélevée dans la direction BD, a 1’échelle
macroscopique, le modéle sous-estime 1égeérement (10 % au maximum sur 1’éprouvette GD) la
transition élastoplastique. La partie élastique est, par ailleurs, assez bien reproduite. Le choix
des constantes d'élasticité de I'aluminium pur peut donc étre validé a cette échelle d’observation.
A T’¢échelle macroscopique, les trois courbes de traction expérimentales présentent un écart
entre elles. Dés le début de la plasticité, la courbe issue de I’éprouvette WD est environ 5 % au-
dessus de la courbe issue de GD. De la méme facgon, la courbe issue de BD est environ 13 %
supérieure a la courbe issue de GD. Le modele employé reproduit de fagon fidéle cet écart : la
courbe modélisée de WD se trouve également environ 5 % au-dessus de la courbe modélisee
de GD et la courbe modeélisée de BD se trouve environ a 12 %.

450
400
350 . — e
X = — ===
300
<
< 250 r Modéle - WD
S 200 G — — —Expérimental WD
© Modeéle - GD
150 - = = Expérimental GD
100 | Modele - BD
— = = Expérimental BD
50 K X Points de mesure
0 1 1 1
0 1 2 3 4

€ (%)

Figure 1V-50. Courbes de traction expérimentales et simulées pour les trois directions de prélévement.

A T’échelle du volume diffractant, le comportement mécanique modélis¢ a 1’aide de la
simulation combinée reproduit de fagon satisfaisante le comportement relevé
expérimentalement en DRX (Figure 1V-51). Dans la direction de traction (¢ = 90° ; y = 50°), les
déformations simulées sont tres proches de celles déterminées en DRX, elles sont
systématiquement inférieures a 7 % quelle que soit la déformation appliquée pour les deux
éprouvettes WD et GD. Le domaine élastique (0,2 % de déformation macroscopique) est bien
reproduit (e.g. 803 pudef simulé pour [I’éprouvette WD contre 847 pdef relevé
expérimentalement). On notera que les écarts les plus faibles sont de 3 % entre le modéle et
I’expérience et ils se situent dans le domaine plastique a 3 % de déformation macroscopique.
L’écart maximal observé dans la direction de 1’allongement est de 7 %, il se situe dans la
transition é€lastoplastique pour les deux éprouvettes (e.g. 1280 pdef simulé pour I’éprouvette
GD contre 1372 pdef relevé expérimentalement).
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Dans la direction perpendiculaire a I’axe de traction (¢ = 0° ; y = 0°), des écarts supérieurs sont
observés. Ces derniers ne dépassent en aucun cas 16 %. Les écarts les plus forts (14 % pour
I’éprouvette GD et 16 % pour I’éprouvette WD) sont observés durant la transition
élastoplastique. En élasticité les écarts sont plus faibles (inférieurs a 10 %) pour les deux
éprouvettes. Dans le domaine plastique, a 3 % de déformation, les écarts obtenus sont a nouveau
trés faibles (e.g. - 1191 pdef simulée contre - 1146 pdef obtenue expérimentalement soit
environ 4 % pour 1’éprouvette WD.) Le modele combiné permet donc de reproduire de fagon
satisfaisante le comportement mécanique macroscopique ainsi que les champs de déformation
dans le volume diffractant quelle que soit la direction de prélévement. L’ensemble des valeurs
simulées en élasticité sont relativement proches des valeurs obtenues expérimentalement, ce
qui permet de valider a posteriori le choix des constantes d’¢lasticité du monocristal
d’aluminium pur.
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Figure 1V-51. Figures de pbles de déformations expérimentales et simulées pour les directions de préléevement GD et BD.
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7. Conclusions du chapitre

Dans ce chapitre, nous avons déterminé les propriétés mécaniques des pieces elaborées par le
procédé WAAM. La campagne d’essais de microdureté nous indique que les piéces produites
présentent un niveau de durcissement homogene et ce quel que soit le traitement thermique
appliqué. A I’état T6, en plus d’étre homogene dans toute la piece, le niveau de microdureté est
équivalent pour I’ensemble des échantillons (synergie, stratégie, énergie confondues). La valeur
moyenne de microdureté pour I’ensemble des échantillons de 118 +/- 3 HVq 1 est supérieure &
la référence donnée par la ASM [27] pour les matériaux forgés en 6061.

Les propriétés mécaniques ont été déterminées expérimentalement au travers d’essais de
traction monotone. Les résultats sont toutefois a prendre avec précaution en raison de la faible
quantité d’échantillons testés. Des éprouvettes dont la santé matiere a été vérifiée ont fait 1’objet
d’essais et ont donné les propriétés moyennes suivantes : Re = 247 MPa (limite d'élasticité) et
Rm = 389 MPa (résistance ultime a la traction). Ces éprouvettes détiennent des propriétés au-
dela des exigences de la norme EN-755-2. Les essais de traction réalisés dans différentes
directions de prélévement n’ont pas révélé de différences majeures et témoignent donc du
caractére quasi-isotrope des propriétés mécaniques de la matiere produite. La présence de grains
équiaxes a sirement permis de limiter I’effet des grains colonnaires.

Des éprouvettes normalisées issues cette fois-ci d’un bloc de matiére, ont également subi des
essais de traction monotone dans les trois directions du repere de la piéce. La matiére produite
détient ici encore, un comportement mecanique quasi-isotrope et les valeurs relevées
s’apparentent a celle observées lors des essais de traction réalisés sur les murs produits avec la
synergie CMT-P (synergie identique a celle utilisée pour produire le bloc).

Par la suite, les contraintes résiduelles ont été caractérisées en surface et a cceur a ’aide de la
diffraction. Bien qu’en surface les niveaux de contraintes résiduelles soient faibles (maximum
de 23 MPa), il n’en est pas de méme en profondeur. Des niveaux maximums de contraintes
résiduelles internes déterminés par DN importants, dépassant les +/- 100 MPa sont observés
dans les trois directions de mesures.

Enfin, un couplage entre une approche a champs moyens et des essais mécaniques in situ en
DRX a été effectué afin de mieux appréhender le lien entre les propriétés mécaniques, les
paramétres du procédé et les caractéristiques microstructurales. A 1’échelle du volume
diffractant, peu de différences sont observées, les différents groupes de grains sondés se
comportent approximativement de la méme facon quelle que soit la direction de prélévement
des éprouvettes. Cela est li¢ a la tres faible anisotropie élastique du monocristal d’aluminium
(Ac = 1,18). Afin de tester le modéle, des matériaux présentant une anisotropie élastique
supérieure comme l’acier austénitique ou une anisotropie plastique plus marquée comme les
alliages de titane pourraient étre étudiés. Un modé¢le élastoplastique tenant compte de 1’effet
combiné de la morphologie des grains et de la texture cristallographique a été employé. Ce
dernier permet de reproduire de facon fidele les figures de poles de déformation obtenues en
DRX en fonction de la déformation macroscopique appliquée pour les trois directions de
prélevement. Ces travaux pourraient étre poursuivis en implémentant une description plus fine
de la matiere et notamment en modélisant la présence de précipités. Pour ce faire, une double
transition d’échelle dont I'échelle de départ correspond aux précipités étudies pourrait étre mise
en place.
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CONCLUSIONS GENERALES

Les travaux de cette these ont consisté a faire monter en niveau de maturité le procédé de
fabrication additive WAAM dans son utilisation pour l'alliage d’aluminium AA6061.

La premieére étape fut de réaliser des pieces en alliage d’aluminium a durcissement structural
par fabrication additive arc-fil exemptes de défaut critique. Nous avons montré qu’il est possible
de construire des piéces simples (parois minces et piéces massives) constituées de matiere saine
en alliage d’aluminium 6061 (sans fissure et avec un taux de porosités acceptable). Nous avons
également vérifié la composition de la matiere déposée par EDS. Cette derniére a légérement
évolué par rapport a la composition du fil d’apport, mais elle reste suffisamment proche de la
composition de référence. Par la suite, des parois minces ont été réalisées avec succes a 1’aide
de plusieurs jeux de parametres et avec deux stratégies de fabrication (alternée et
unidirectionnelle).

Le second objectif était de caractériser les microstructures obtenues dans les pieces élaborees
par WAAM. Nous avons étudié la matiére déposée par WAAM avec les différents paramétres
de dépot et stratégies de fabrication. Ce travail a permis de mettre en exergue les speécificités
microstructurales induites par le procédé. A 1’échelle micrométrique, les grains ont des
morphologies particulieres. Au cours de la solidification, des structures colonnaires sont été
formées dans I’ensemble des échantillons ; la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P
produisant des grains de plus grande taille. Des grains équiaxes ont également été observés mais
uniquement dans les échantillons produits avec la synergie utilisant le mode de transfert CMT
pour former des couches alternées de grains équiaxes et colonnaires. La stratégie alternée
produit des grains plus fins et une texture cristallographique globalement plus homogéne que
la stratégie unidirectionnelle. Les phases constituantes (précipités grossiers de phase p et IM-
fer) ont été remises en solution et un réseau de particules particulierement riches en Si est
présent dans les zones interdendritiques. A 1’échelle nanométrique, nous avons observé que les
précipites B" et f°, responsables du durcissement, présentent une fraction volumique et un rayon
moyen équivalents a ceux que l’on trouve dans la littérature pour les alliages corroyés.
Cependant, la synergie utilisant le mode de transfert CMT-P semble tout de méme produire un
état de précipitation plus avancé que la synergie utilisant le mode de transfert CMT.

Enfin, le dernier objectif, correspondant au chapitre 4 de ce manuscrit, était de mieux
comprendre le comportement mécanique a différentes échelles afin d’optimiser la fabrication
de pieces en alliage d’aluminium 6061 par WAAM. Une campagne de caractérisations
mécaniques a permis de remplir cet objectif et de déterminer les propriétés mécaniques des
piéces élaborées par le procédé WAAM. Des niveaux de durcissement homogeénes, quel que
soit le traitement thermique appliqué, ont été relevés dans les échantillons. A 1’état T6, en plus
d’étre homogene dans toute la picce, le niveau de dureté est équivalent pour I’ensemble des
échantillons indépendamment de la synergie, la stratégie, et 1’énergie utilisées. La matiére
produite présente des niveaux de dureté supérieurs ou égaux a la référence de 107 HV donnée
par la norme ASM [27] pour les matériaux forgés en aluminium 6061. Les propriétés
mécaniques en traction ont également été déterminées expérimentalement au travers d’essais
de traction monotones. Des eprouvettes dont la santé matiere a été vérifiée en amont ont permis
d’obtenir les caractéristiques mécaniques suivantes : Re = 247 MPa (limite d'¢élasticité) et Rm
= 389 MPa (resistance ultime a la traction). Ces éprouvettes présentent des propriétés au-dela
des exigences de la norme EN-755-2 [33]. Des éprouvettes normalisées qui disposent d’une
plus grande quantité de matiere, ont également été soumises a des essais de traction monotone
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dans les trois directions du repére de la piéce qui nous ont montré que la matiére produite
présente un comportement mécanique quasi-isotrope. Nous avons émis 1’hypothése que ce
comportement peut étre expliqué par la présence de grains équiaxes qui limiterait I’effet de
texture des grains colonnaires. Par la suite, les contraintes résiduelles ont été caractérisées en
surface et en profondeur a I’aide de la diffraction. Une observation cruciale est mise en lumiere :
bien qu’en surface les niveaux de contraintes résiduelles soient faibles, il n’en est pas de méme
en profondeur. Des niveaux maximums importants de contraintes résiduelles, dépassant les
+/- 100 MPa ont été analysés en cceur des pieces. Dans notre étude, I'amplitude maximale de la
contrainte est inférieure a la limite d'élasticité tant dans les dép6ts que dans les substrats.
Cependant, les contraintes maximales atteintes, autour de 6= +/- 100 MPa, prés du substrat
atteignent environ 40 % de la limite d'élasticité. Enfin, un couplage entre une approche
autocohérente élastoplastique et des essais mécaniques in situ en diffraction a été utilisé afin de
mieux appréhender le lien entre les propriétés mécaniques, les caractéristiques
microstructurales et les parametres du procédé. Les essais de traction menés in situ en DRX ont
permis d’obtenir la réponse mécanique de groupes de grains différents en fonction de la
déformation macroscopique. Un modéle élastoplastique tenant compte de I’effet combiné de la
morphologie des grains et de la texture cristallographique déterminées expérimentalement a été
utilisé. Ce dernier permet de modeliser la déformation de chacune des cristallites du volume
diffractant pour une déformation macroscopique donnée. Il est alors possible de prédire et
d’expliquer les figures de poles de déformation en fonction de la déformation macroscopique
appliquée. Le modéle employé permet de reproduire de facon satisfaisante le comportement
mécanique macroscopique, mais également le comportement mécanique du volume diffractant.
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PERSPECTIVES

Il serait intéressant de poursuivre ce travail en menant le méme type d’analyses avec des
procédés dont la source de chaleur est découplée de I’apport de matiére (TIG ou plasma).
L’emploi de telles techniques pourrait conduire & un meilleur contréle du procédé tout en
conservant un taux de dép6t important. Des stratégies de fabrication élémentaires ont été
adoptées dans ces travaux ; I’utilisation de stratégies de fabrication plus complexes pourrait
permettre d’optimiser la microstructure et de limiter la formation de contraintes résiduelles
(construction symétrique, par exemple). La mise en place d’un écrouissage interpasses
(galetage, grenaillage, martelage) pourrait également permettre d'affiner la microstructure,
diminuer les niveaux de contraintes et, dans une certaine limite, réduire la présence de porosités.

Dans la continuité de ces travaux, les traitements thermiques pourraient étre adaptés aux pieces
réalisées par fabrication additive arc-fil. Une mise en solution optimisée pourrait permettre de
remettre en solution les résidus des réseaux de phase riche en silicium observés dans les espaces
interdendritiques. Et un revenu optimisé pourrait permettre d’atteindre un niveau maximum de
durcissement de I’alliage. Plus généralement, il semblerait que des traitements thermiques
specifiques au WAAM soient nécessaires pour atteindre un niveau optimal de propriétés
mécaniques en raison des différences (mémes faibles) de composition chimique observées apres
le dépot. Il est aussi envisageable d’employer des fils d’apport dont la composition est
légérement adaptée (e.g. augmentation des quantités des éléments magnésium, cuivre, zinc)
afin de correspondre au procédé ainsi qu’au mode de transfert que 1’on souhaite employer au
cours du dépdt. D’autres alliages d’aluminium tels que les alliages de la série 7000 nécessitent
¢galement un développement afin d’étre déposés par WAAM.

Pour finir, la pertinence du modele utilisé dans cette étude pourrait étre éprouvee par I'étude de
matériaux présentant une anisotropie €lastique supérieure comme les aciers inoxydables
austénitiques. Des matériaux ayant une forte anisotropie plastique avec des mécanismes de
déformation plus complexes (plusieurs modes de glissement et de maclages) pourraient
¢galement étre étudiés (titane, cobalt, magnésium...). D’un point de vue expérimental, la
validité du modéele et sa cohérence a I’échelle du volume diffractant pourraient étre Vérifiées
lors d’essais de traction in situ en diffraction des neutrons (ligne ENGIN-X & ISIS ou la ligne
SALSA a I’ILL) en suivant I'évolution simultanée de plusieurs familles de plans cristallins
{hkI} et dans des volumes sondés plus représentatifs (plusieurs mm?3).
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ANNEXES

Annexe 1 - Histoire de la fabrication additive

Contrairement a ce que I’on pourrait penser 1I’impression 3D n’est pas un procédé moderne. Si
ces techniques de fabrication sont omniprésentes aujourd’hui, c’est grace a plus de 150 ans de
recherches et de travaux dans une multitude de domaines. L’histoire de la fabrication additive
est finement retracée par Bourell et al. [1], nous résumerons les origines et les développements
des technologies les plus communes dans cette annexe. L’évolution de la fabrication additive
va de pair avec la création de multiples technologies comme l'invention de I'ordinateur a la fin
des années 1940, le développement des résines photopolymeéres dans les années 1950 et la
démocratisation des technologies lasers dans les années 1960. Elle a suivi les progres de la
Conception et Fabrication Assistées par Ordinateur (CAO/FAO) : le développement des
machines-outils @ commande numérique au début des années 1950, de I'infographie au début
des années 1960 et des systemes de CAO/FAO a la fin des années 1960. Cependant, la
technologie en était a ses débuts, sans réelle demande sur le marché et avec peu de soutien pour
les activités de recherche et de développement [1].

Ancétres de la fabrication additive

La fabrication additive est née de 1’évolution conjointe de deux disciplines que sont la
photosculpture ainsi que la topographie. A I’intersection de ces deux mondes, se trouve la
volonté de reproduire de fagon fidele et automatisée un objet physique en 3 dimensions.

De la photosculpture a I’impression 3D

La photosculpture est apparue au XIX®™ siécle, elle résulte d’une tentative de créer des
répliques tridimensionnelles exactes de n'importe quel objet, y compris des formes humaines.
Pour ce faire, elle se basera sur des principes optiques afin d’obtenir les dimensions de 1’objet
dans toutes les directions de I’espace.

En 1860, une premiére réalisation de cette technologie fut concue par Francois Willeme.
Comme le montre la Figure A-1. Dispositif de photosculpture décrit par Willeme en 1860 [1]., un sujet
était placé et photographié simultanément par 24 appareils photo répartis uniformément sur la
circonférence d’une piece circulaire. Un artisan sculptait ensuite une portion cylindrique de
1/24¢° de la figure en utilisant une silhouette de chaque photographie. Des développements de
cette technique a 1’aide de gélatine photosensible seront réalisés en 1902 par Baese afin
d’alléger 1I’étape de sculpture [1].
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Figure A-1. Dispositif de photosculpture décrit par Willeme en 1860 [1].

Entre 1933 et 1940, dans certains des premiers travaux réalises au Japon, Morioka met au point
un procédé hybride entre la photosculpture et la topographie. Cette méthode utilise des bandes
de lumiére (bandes noires et blanches) pour créer photographiquement les lignes du contour
d'un objet. Ces lignes peuvent ensuite étre développées en feuilles, puis découpées et empilées
ou projetées sur un matériau de base pour étre sculptées [1].

En 1951, Munz a proposé un systeme qui présente les caractéristiques des techniques actuelles
de stéréolithographie. 1l décrit un systeme permettant d'exposer sélectivement une
photoémulsion transparente par couches, chaque couche provenant d'une coupe transversale
d'un objet scanné. Ces couches sont créees en abaissant un piston dans un cylindre et en ajoutant
des quantités appropriées de photoémulsion et d'agent de fixation. Aprés I'exposition et le
fixage, le cylindre transparent solide qui en résulte contient une image de I'objet. Ensuite, cet
objet peut étre sculpté manuellement ou gravé photochimiquement pour créer un objet
tridimensionnel [1].

De la topographie a I’impression 3D

La topographie est une science géographique qui vise a décrire la position et ’altitude des
terrains. On s’en sert généralement pour dessiner des cartes et des plans sur lesquels des lignes
d’égale altitude (isohypses) sont tracées pour représenter la troisiéme dimension. Les
représentations 3D issues de cette discipline seront élaborées par découpe et superposition de
couches de matiere.

1892 : Blanther met au point une nouvelle méthode pour la fabrication de moules pour la
création de cartes topographiques [2]. La méthode consistait a imprimer des lignes de contour
topographique sur une série de plaques de cire puis a découper ces plaques en suivant les lignes.
Aprés avoir empilé et lissé ces coupes de cire, on obtient une cartographie tridimensionnelle
qui correspond a la topographie du terrain indiquée par les isohypses. Deux formes étaient alors
créées : une positive (relief) et une négative servant de contreforme pour le matricage. Apres
avoir consolidé ces surfaces d'un support approprié, il pressait une carte vierge entre les formes
positive et négative pour créer une carte en relief (Figure A-2). Des versions plus élaborées de
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cette technique pour la création de cartes seront développées plus tard par Perera, Zhang et
Gaskin [3-5].

J. E. BLANTHER.
MANUFACTURE OF CONTOUR RELIEF MAPS.

Patented May 3, 1892,

=5 5
. Lig. ®

Figure A-2. Brevet de Blanther sur la fabrication 3D de cartes en relief en 1892 [2].

En 1972, Matsubara de Mitsubishi Motors propose un procédé topographique qui utilise des
matériaux photodurcissables [6]. Dans ce procédé, une résine photopolymeére est déposée sur
des particules réfractaires (sable). Ces particules enrobées sont ensuite étalées en une couche et
chauffées pour former une feuille cohérente. Une lumiére est ensuite projetée ou scannée de
maniere sélective sur cette feuille pour en durcir une partie définie. La partie non scannée et
non durcie est dissoute par un solvant. Les fines couches ainsi formées sont ensuite empilées
pour former un moule de coulée. Matsubara met ainsi en place les prémices de la fabrication
additive sur lit de poudre.

En 1979, le professeur Nakagawa de l'université de Tokyo met en ceuvre des techniques de
laminage pour la fabrication d’objets. Trés proche des procédés de co-laminage actuel, il
découvre qu’il est possible de créer de véritables outils industriels fonctionnels par le biais de
ce procédé [7].

Evolution moderne de la fabrication additive

Les efforts de recherche mis en place entre les années 1960 et 1970 ont permis de démontrer
les possibilités de réalisation et de breveter les premiers procédés se basant sur les principes
modernes de fabrication additive, notamment le principe de photopolymérisation a la fin des
années 1960, la fusion sur lit de poudres en 1972 et le co-laminage de feuilles metalliques en
1979. C’est également dans le courant des années 1970 que des brevets qui concernent la
fabrication directe sans opération supplémentaire apparaissent.

En 1971, Ciraud propose le premier procédé de fabrication par projection de poudre qui
présente toutes les caractéristiques des techniques modernes de dép6t direct [8]. Il brevette un
procédé pour la fabrication d'objets a partir de divers matériaux qui sont au moins partiellement
capables de fondre. De petites particules sont positionnées a 1’aide d’une buse sur une matrice,
un faisceau énergétique (laser, électrons ou plasma) chauffe ensuite les particules localement.
La fusion au moins partielle des particules sous le faisceau donne lieu a une adhéesion formant
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alors une couche continue (Figure A-3). Malheureusement, cet ancétre de la fabrication additive
par projection de poudre sous flux dirigé ne sortira pas des laboratoires de recherche.
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Figure A-3. Fabrication additive par fusion et projection poudre développée par Ciraud en 1971 [8].

En 1979, Housholder présente la premiere description d'un procédé de fabrication additive par
laser sur lit de poudre [9]. Il décrit alors un procédé de dépot séquentiel de couches planes
(Figure A-4) dont la solidification seélective de chaque couche est obtenue en réalisant un
balayage thermique contrélé.

{
Fig 17 . )
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Figure A-4. (a) Procédé sur lit de poudre présenté par Housholder en 1979 ; (b) piece fabriquée avec le systéme
de Housholder [9].

C’est en 1981 qu’Hideo Kodama publie le premier un systeme de prototypage rapide de
photopolyméres fonctionnels tel qu’on le connait aujourd’hui [10]. Dans sa méthode, un modeéle
solide est fabriqué en construisant une piece en couches ou les zones exposées correspondent a
une section transversale du modeéle (Figure A-5). Il étudia alors trois méthodes différentes pour
y parvenir. (a) La premiére configuration emploie un masque pour controler 1’exposition de la
source UV, le modéle est immergé dans la cuve de photopolymere par le bas, les couches sont
créées a la surface supérieure. (b) Utilisation d'un masque comme en (a), mais le masque et
I'exposition sont positionnés au fond de la cuve et le modéle est tiré vers le haut. La nouvelle
couche est déposée en bas. (c) Immersion du modele, comme en (a), mais en utilisant un traceur
x-y et une fibre optique pour exposer la nouvelle couche.
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Figure A-5. (a) Systéme de stéréolithographie de Kodama ; (b) piéce réalisée a I’aide du systéme de Kodama
[10].

En 1982, Herbert décrit un systeme qui dirige un faisceau laser UV vers une couche de
photopolymere au moyen d'un systeme de miroirs sur un traceur x-y [11]. Dans la technique
experimentale d'Herbert (Figure A-6), un ordinateur a été utilisé pour commander un faisceau
laser a travers une couche, la cuve de photopolymere a ensuite été abaissée et du photopolymere
liquide supplémentaire a été ajouté ultérieurement pour créer une nouvelle couche.

7225A Plotter 7 Laser

— e

Photopolymer

9815A Computer

Solid generation apparatus.

a)

Figure A-6. (a) Systéme de stéréolithographie de Herbert ; (b) pieces fabriquée par Herbert en 1979 [11].
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Développements récents de I’impression 3D et enjeux
technologiques

A la fin des années 1980 et au début des années 1990, pléthore de procédés de fabrication
additive sont apparus modulant les techniques développées précédemment. Au cours des vingt
annees qui ont suivi, la communauté des chercheurs a appliqué ces procédés et leurs variations
de fagon novatrice pour s'attaquer a une grande variété de problemes de recherche dans un
nombre varié de disciplines.

Nous noterons les quelques dates clés suivantes :

- 1984, le premier brevet faisant clairement mention de « fabrication additive » est déposé
par trois Francais : Jean-Claude André, Olivier de Witte et Alain le Méhauté. Le projet sera
abandonné faute de marche.

- 1986, Chuck Hull brevette la technique de StéréoLithographie Apparatus qui est a lI'origine
de I'entreprise 3D Systems.

- 1988, commercialisation plus vaste de la fabrication additive par stéréolithographie.

- 1990, développement des procédés de fusion par faisceau laser.

- 1991, fabrication par dépdt de fil fondu et durcissement par solidification.

Cependant, a cette période, le codt éleve, le choix limité de matériaux et la faible précision
dimensionnelle de ces procédés et des machines développées limitent leur application
industrielle au prototypage rapide et a la fabrication de modeles.

Les années 1990 et 2000 ont été une période de croissance pour la fabrication additive. De
nouveaux procédés tels que la fusion par faisceau d'électrons ont été commercialisés, les
technologies existantes ont été ameliorées et Il'attention a commencé a se porter sur le
développement de logiciels liés a la fabrication additive. Des formats de fichiers spécifiques
tels que le célébre STL (stéréolithographie) ont été introduits. La qualité des impressions
s’améliore a tel point que I’on se sert désormais des technologies de fabrication additive pour
produire des modeles, des outils et des pieces finies. C’est a ce moment que les termes "outillage
rapide”, "coulée rapide" et "fabrication directe" ont été créés mettant en évidence la capacité
d'utiliser les technologies de fabrication additive pour la production dans I’industrie. Avec
I’avénement d’internet dans les années 1990 et le développement du « Web » tel que nous le
connaissons, un partage plus aisé des connaissances voit le jour. Il a permis de soutenir le
développement de matériels et de logiciels « open source » conduisant plus tard au projet
RepRap [12].

Des années 2000 a nos jours : nous assistons a la démocratisation des procédés de fabrication
additive polymeéres qui furent commercialisés dans les années 1980. Nous sommes également
dans une période de croissance pour les procédés plus récents mettant en ceuvre des matériaux
métalliques. L'expiration de brevets clés pour un certain nombre de procédés de fabrication
additive plus anciens a ouvert le marché a la concurrence. Ceci, combiné a une communauté
croissante de passionnés de la fabrication additive, a stimulé I'innovation, conduisant a une
expansion majeure de I'offre et de la demande sur le marché. Les publications scientifiques sur
le sujet se multiplient. La Figure A-7 (a) expose 1’évolution de la quantité de brevets sur la
fabrication additive selon une étude de 2017 et la Figure A-7 (b) montre la quantité de
publications scientifiques au fil des années de 1995 a 2019 d’apres les publications publiées par
le groupe éditorial Elsevier.
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Figure A-7. (a) Nombre de brevets déposés (bleu) et demandés (vert) concernant la fabrication additive [13] ;
(b) évolution du nombre de publications scientifiques sur la fabrication additive (source Elsevier)

Aujourd'hui, la fabrication additive soutient un large éventail d'activités, notamment des
domaines comme I'énergie, les transports, l'art, l'architecture, I'éducation, les loisirs,
l'exploration spatiale et la défense. L’industrie automobile tire parti de I’émergence de ces
technologies, les entreprises Kor Ecologic et Stratasys en sont un bon exemple avec le projet
Urbee [14] : ce premier prototype de voiture imprimée en 3D dont les codts et durées de
production sont réduits. L'adoption a grande échelle de la fabrication additive a lieu dans le
secteur médical. Les utilisations de 1’impression 3D dans ce domaine sont sans limites ; a
I’heure actuelle elle est principalement utilisée pour la réalisation des maquettes chirurgicales
¢ducatives ou prévisionnelles, d'implants personnalisés pour chaque patient a 1’aide de
matériaux biocompatibles, ou encore I’impression directe d’organes fonctionnels [15]. La bio-
impression est un domaine d’avenir qui fait déja largement ses preuves. Des organes
fonctionnels tels que décrits par Nadav Noor et al. [16] en 2019 permettent déja le
remplacement de cceurs défectueux (Figure A-8).

a) b) <)

Figure A-8. (a) et (b) cceur imprimé en 3D placé dans le bain-support et (c) aprés extraction du support [16].
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Annexe 2 — Polluants et impuretés sur le fil d’apport

Polluants

De la graisse est généralement employée lors des opérations de mise en forme et notamment
lors du tréfilage. Cette derniere doit étre précautionneusement retirée avant 1’emploi du fil en
soudage. L’utilisation de morceaux de papier imbibés d’acétone a permis de mettre en évidence
la présence de polluants (graisse) a la surface du fil. La Figure A-9, ci-dessous, montre le nombre
de passages d’un tel papier sur une section de fil donnée, nécessaire a 1’élimination totale des
polluants a la surface du fil.

Figure A-9. Morceaux de papier imbibés d’acétone aprés plusieurs passages pour enlever la graisse a la surface
du fil.

Impuretés

De nombreuses impuretés ont également été observées a la surface du fil suite a un nettoyage a
I’alcool. Tel qu’exposé en Figure A-10, ces particules sont principalement de deux types, les
premieres sont riches en silicium et en calcium (possibles silicates) et les secondes en calcium
et en oxygene (possibles oxydes).

Figure A-10. Surface du fil d’apport vue en microscopie électronique exposant la présence d’impuretés et
spectres EDX associés.

Le nettoyage du fil requiert un dévidage complet de la bobine ainsi qu’un nouveau bobinage
dans lequel les spires ne se croisent pas. Les bobines de fils ont donc été renvoyées chez le
fournisseur afin de réaliser un nettoyage.
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Annexe 3 — Liste des synergies dédiées aux alliages d’aluminium
De nombreux jeux de parametres électriques pré-enregistrés ont été développés par le

constructeur du poste a souder utilisé. La liste des synergies dédiées aux alliages d’aluminium
qui étaient disponibles au début de I'étude est fournie en Figure A-11 et Figure A-12.

SHIFTING THE LIMITS

Synergic . Wire Material Wire TPSi . Arclength | Penetration SFI-
Line Material | [mm] Gas Process Property | AWS [inch] Version Fronius stabilizer stabilizer SH Hotstart | Power Source
270i, 320i, 400i,
2612 AlMg 5 1.2 11 100% Ar Standard universal ER 5356 .045 1.6.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction nofunction 500i, 600i
270i, 320i, 400i,
2613 AlMg4,5Mn(Zr) 1,2 11 100% Ar Standard universal ER 5183 .045 1.6.0 Standard no function nofunction nofunction no function 500i, 600i
2614 AlMg 5 1,6 11 100% Ar Standard universal ER 5356 .063 1.6.0 Standard nofunction  nofunction nofunction nofunction 320i, 400i, 500i, 600}
2615  AlMg4,5Mn(Zr) 1,6 11 100% Ar Standard universal ER5183 063 1.6.0 Standard nofunction  nofunction nofunction nofunction 320i, 400i, 500i, 600
270i, 320i, 400i,
2616 AlSi5 1.2 11 100% Ar Standard universal ER 4043 .045 1.6.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction no function 500, 600
270i, 320i, 400i,
2797 Al99,5 1,2 11 100% Ar Puls universal ER 1050 .045 1.6.0 Standard no function nofunction nofunction no function 500i, 600i
2798 Al99,5 1,6 11 100% Ar Puls universal ER 1050 .063 1.6.0 Standard nofunction  nofunction nofunction nofunction 320i, 400i, 500i, 600}
270i, 320i, 400i,
2799 AlMg 5 1,0 11 100% Ar Puls universal ER 5356 .040 1.6.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction no function 500i, 600i
270i, 320i, 400i,
2800 AlMg 5 1,2 11 100% Ar Puls universal ER 5356 .045 1.6.0 Standard nofunction  nofunction nofunction nofunction 500i, 600i
2801 AlMg5s 1,6 11 100% Ar Puls universal ER 5356 .063 1.6.0 Standard no function nofunction nofunction no function 320i, 400i, 500i, 600}
270i, 320i, 400i,
2802 AlSi 5 1,2 11 100% Ar Puls universal ER 4043 .045 1.6.0 Standard nofunction  nofunction nofunction nofunction 500i, 600i
2803 AlSi5 16 11 100% Ar Puls universal ER 4043 .063 1.6.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction nofunction 320i, 400i, 500i, 600f
function function function function 270i, 320i, 400i,
2861 Alsi5 1.2 11 100% Ar PMC universal ER 4043 .045 16.0 Standard available available available available 500i, 600
function function function function 270i, 320i, 400i,
2917 AlMg 5 1,2 11 100% Ar PMC universal ER 5356 .045 1.6.0 Standard available available available available 500i, 600i
function function function function
2918 AlMg 5 1.6 11 100% Ar PMC universal ER 5356 .063 1.6.0 Standard available available available available  320i, 400i, 500i, 600}
function function function function 270i, 320i, 400i,
2919  AlMg4,5Mn(Zr) 1,2 11 100% Ar PMC universal ER 5183 .045 1.6.0 Standard available available available available 500i, 600i
function function function function
2920  AlMg4,5Mn(Zr) 1,6 11 100% Ar PMC universal ER 5183 .063 1.6.0 Standard available available available available  320i, 400i, 500i, 600}
function function function function
2942 AlSi5 16 11 100% Ar PMC universal ER 4043 .063 1.6.0 Standard available available available available 320, 400i, 500i, 600f
270i, 320i, 400i,
3041 Alsi5 1.2 11 100% Ar Puls universal ER 4043 .045 16.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction nofunction 500i, 600
function function function function 270i, 320i, 400i,
3043 Alsi 5 1,2 11 100% Ar PMC universal ER 4043 .045 1.6.0 Standard available available available available 500i, 600i
270i, 320i, 400i,
3044 AlMg 5 1.2 11 100% Ar Puls universal ER 5356 .045 1.6.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction nofunction 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3045 AlMg 5 1,2 11 100% Ar PMC universal ER 5356 .045 1.6.0 Standard available available available available 500i, 600i
270i, 320i, 400i,
3046 AlMg 5 1,0 11 100% Ar Puls universal ER 5356 .040 1.6.0 Standard nofunction  nofunction nofunction nofunction 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3047  AlMg4,5Mn(Zr) 1.2 11 100% Ar PMC universal ER 5183 .045 1.6.0 Standard available available available available 500i, 600i
270i, 320i, 400i,
3048 AlSi 5 1,0 11 100% Ar Puls universal ER 4043 .040 1.6.0 Standard no function nofunction nofunction no function 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3050 AlSi 5 1,0 11 100% Ar PMC universal ER 4043 .040 1.6.0 Standard available available available available 500i, 600i
function function function function
3063  AlMg4,5Mn(Zr) 1,6 13 Ar+50%He PMC universal ER 5183 .063 1.6.0 Special available available available available 320, 400i, 500i, 600|
function function function function
3067 AlMg4,5Mn(Zr) 1,6 11 100% Ar PMC universal ER 5183 .063 1.6.0 Standard available available available available  320i, 400i, 500i, 600}
function function function function
3068 AlMg 5 1,6 11 100% Ar PMC universal ER 5356 063 1.6.0 Standard available available available available  320i, 400i, 500i, 600}
3069 AlMg5 1.6 11 100% Ar Puls universal ER 5356 .063 1.6.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction no function 320i, 400i, 500i, 600f
function function function function
3070 Alsi5 16 11 100% Ar PMC universal ER 4043 .063 16.0 Standard available available available available  320i, 400i, 500i, 600f
3071 AlSi 5 1,6 11 100% Ar Puls universal ER 4043 .063 1.6.0 Standard no function nofunction nofunction no function 320i, 400i, 500i, 600
function function function function 270i, 320i, 400i,
3072 AlMg 5 1,0 11 100% Ar PMC universal ER 5356 .040 1.6.0 Standard available available available available 500i, 600i
270i, 320i, 400i,
3086  AlMg4,5Mn(Zr) 1.2 11 100% Ar Puls universal ER 5183 .045 1.6.0 Standard  nofunction  nofunction nofunction nofunction 500i, 600i
function function function function
3088 AlMg4,5Mn(Zr) 1,2 12 Ar+30%He PMC universal ER 5183 .045 1.6.0 Special available available available available  320i, 400i, 500i, 600}
function function function function
3178  AlMg4,5Mn(Zr) 2,4 11 100% Ar PMC universal ER5183 .094 1.6.4 Special available available available available 400i, 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3198 AlSi 5 1,2 11 100% Ar PMC universal ER 4043 .045 1.6.4 Special available available available available 500i, 600i
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3209 AISi 5 1,2 11 100% Ar drive mix drive ER 4043 .045 1.6.4 Standard no function no function available available 500i, 600i

Figure A-11. Liste des synergies dédiées aux alliages d’aluminium (partie 1/2).
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PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3221 AlMig4,5Mn(Zr) 1,2 11 100% Ar drive mix drive ER 5183 045 1.6.4 Standard no function no function  available available 500i, 600i
270i, 320i, 400i,
3236 AlSi 5 0,9 11 100% Ar Puls universal ER 4043 035 163 Standard  nofunction  nofunction nofunction no function 500i, 600
function function function function 270i, 320i, 400,
3238 AlSi 5 0,9 11 100% Ar PMC universal ER 4043 033 163 Standard available available available available 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3246 AlMg 5 0,9 11 100% Ar PMC universal ER 5356 .035 1.6.3 Standard available available available available 500i, 600i
270i, 3204, 400i,
3247 AlMg 5 0,9 11 100% Ar Puls universal ER 5356 035 1.6.3 Standard no function no function no function no function 500i, 600i
function function 270i, 320i, 400i,
3249 AlMg4,5Mn(Zr) 12 11 100% Ar cMT universal ER 5183 2045 170 Standard  nofunction  nofunction  available available 500i, 600i
function function 270i, 320i, 400,
3250 AlSi 5 1,2 11 100% Ar CMT universal ER 4043 045 170 Standard  nofunction  nofunction  available available 500i, 600i
function function function function
3258 AlMg4,5Mn(Zr) 2,4 13 Ar+50%He PMC universal ER 5183 .094 1.6.4 Special available available available available 400i, 500i, 600i
function function function function
3260 AlMg 5 24 13 Ar+50%He PMC universal ER 5356 094 164 Special available available available available 400i, 500i, 6001
function function function function
3261 AlMg 5 24 11 100% Ar PMC universal ER 5356 094 1.6.4 Special available available available available 400i, 500i, 600i
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3289 AlSi 5 1,0 11 100% Ar drive mix drive ER 4043 2040 164 Standard  nofunction  nofunction  available available 500i, 600i
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3296 AlMg 5 1,0 11 100% Ar drive mix drive ER 5356 .040 1.6.4 Standard no function no function  available available 500i, 600i
function function 270i, 320i, 400i,
3315 AlMg4,5Mn(Zr) 1,2 11 100% Ar CMT-Mix mix ER 5183 .045 1.7.2 Standard no function nofunction  available available 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3324 AlMg4,5Mn(Zr) 12 11 100% Ar PMC PCS ER 5183 2045 170 Special available available available available 500i, 6001
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3332 AlSi 5 12 11100% Ar drive ripple drive ER 4043 .045 1.7.1 Standard no function no function  available available 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3353 AlMg 5 0,8 11 100% Ar PMC universal ER 5356 .030 1.7.0 Standard available available available available 500i, 600i
270i, 3204, 400i,
3360 AlMg 5 0,8 11 100% Ar Puls universal ER 5356 030 1.7.0 Standard no function no function no function no function 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3361 AlSi 5 0,8 11 100% Ar PMC universal ER 4043 2030 17.0 Standard available available available available 500i, 600
270i, 320i, 400i,
3364 AlSi 5 0,8 11 100% Ar Puls universal ER 4043 030 170 Standard  nofunction  nofunction nofunction no function 500i, 600i
function function 270i, 320, 400i,
3365 AlSi 5 1,0 11 100% Ar CMT-Mix mix ER 4043 .040 1.7.3 Standard no function no function  available available 500i, 600i
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3397 AlMg 5 1,2 11 100% Ar drive mix drive ER 5356 .045 1.7.0 Standard no function nofunction  available available 500i, 600i
3399 AlMg4,5Mn(Zr) 16 11 100% Ar PMC universal ER 5183 2063 1.7.0 Special nofunction  nofunction no function no function 320i, 400i, 500i, 6004
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3400 AlSi 5 16 11 100% Ar drive mix drive ER 4043 2063 170 Standard  nofunction  nofunction  available available 500i, 600
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3403 AlVigd,5Mn(Zr) 1,6 11100% Ar drive mix drive ER 5183 .063 1.7.1 Standard no function no function available available 500i, 600i
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3405 AlMg 5 12 11 100% Ar drive ripple drive ER 5356 045 1.7.4 Standard  nofunction  nofunction  available available 500i, 600i
function function function function
3407 AlMg 2,7Mn 16 11 100% Ar PMC universal ER 5554 2063 1.7.1 Special available available available available  320i, 400i, 500i, 6001
function function 270i, 320i, 400,
3408 AlSi 5 1,0 11 100% Ar CMmT universal ER 4043 2040 171 Standard  nofunction  nofunction  available available 500i, 600
function function 270i, 320i, 400i,
3409 AlVig4,5Mn(Zr) 1,0 11 100% Ar CMT-Mix mix ER 5183 .040 1.7.3 Standard no function no function available available 500i, 600i
function function 270i, 320i, 400i,
3410 AlMg4,5Mn(Zr) 1,0 11 100% Ar CMT universal ER 5183 040 1.7.1 Standard no function nofunction  available available 500i, 600i
function function 270i, 320i, 400i,
3426 AlMg 5 1,0 11 100% Ar CMT universal ER 5356 2040 172 Standard  nofunction  nofunction  available available 500i, 600i
function function 270i, 320i, 400,
3448 AlSi 5 12 11 100% Ar CMT-Mix mix ER 4043 2045 172 Standard no function no function  available available 500i, 6001
function function 270i, 320i, 400i,
3466 AISi 5 1,2 11 100% Ar CMT dynamic ER 4043 .045 174 Standard no function no function available available 500i, 600i
PMC-Mix function function 270i, 320i, 400i,
3473 AlSi 5 1,2 11 100% Ar drive mix drive ER 4043 045 1.7.3 Standard no function no function  available available 500i, 600i
function function function function 270i, 320i, 400i,
3506 AlMg 5 12 13 Ar+70%He PMC universal ER 5356 2045 180 Special available available available available 500i, 6001
function function 270i, 320i, 400,
3530 AlSi 5 12 11100% Ar CMT-Mix mix ER 4043 2045 180 Special no function no function  available available 500i, 6001
270i, 320i, 400i,
3555 AISi 5 1,2 11 100% Ar Puls universal ER 4043 .045 1.81 Standard no function no function no function no function 500i, 600i
function function 270i, 320i, 400i,
3596 AlMg4,5Mn(Zr) 1,6 11 100% Ar CMT-Mix mix ER 5183 063 1.8.2 Standard no function no function  available available 500i, 600i

Figure A-12. Liste des synergies dédiées aux alliages d’aluminium (partie 2/2).
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Annexe 4 — Mesure des épaisseurs effectives sur les parois minces

L’¢épaisseur apparente mesurée a 1’extérieur des murs ne suffit pas a déterminer 1’épaisseur de
la piéce finale. Effectivement, la surface des murs présente des ondulations provenant de la
forme des cordons superposés. La notion d’épaisseur effective décrit 1’épaisseur constante
maximale qui peut étre observée lorsque 1’on retire ces ondulations de maticre. L'ensemble des
vues en coupe sur lesquelles sont représentées les épaisseurs effectives mesurées sont
présentées en Figure A-13.

Vd =60 cm/min Vd =80 cm/min

Stratégie alternée

Vd = 80 cmm/min

oy

b

Stratégie Unidirectionnelle

Figure A-13. Détermination des épaisseurs effectives Ee.
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Annexe 5 — Mesure des porosités sur les parois minces

Des examens a I’échelle microscopique ont également été menés sur les coupes des murs afin
d’évaluer la quantité de porosités allant jusqu’a des tailles de quelques micrométres ainsi que
la taille maximale de ces porosités. Les micrographies associées aux conditions de fabrication
employées CMT — Vd = 60cm/min sont disponibles en Figure A-14, CMT — Vd = 80cm/min en
Figure A-15 et CMT-P — Vd = 30cm/min en Figure A-16.

Grandissement x25 x100 x1000

Stratégie alternée

Stratégie
unidirectionnelle

Figure A-14. Micrographies des murs vus en coupe transversale a différents grossissements pour les deux
stratégies de fabrication et les jeux de paramétres correspondants & VVd = 60 cm/min.

Grandissement x100

Stratégie alternée

Stratégie
unidirectionnelle

Figure A-15. Micrographies des murs vus en coupe transversale a différents grossissements pour les deux
stratégies de fabrication et les jeux de parametres correspondants a Vd = 80 cm/min.
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Grandissement

Stratégie alternée

Stratégie
unidirectionnelle

Figure A-16. Micrographies des murs vus en coupe transversale a différents grossissements pour les deux
stratégies de fabrication et les jeux de parametres correspondants a la synergie au mode de transfert CMT-P avec
Vd =30 cm/min.
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Annexe 6 — Gamme de préparation des lames minces en présence de
porosités

Pour rappel, les échantillons ont tout d’abord €été polis jusqu'a obtenir des feuilles de 75 pm
d'épaisseur. Ensuite, des disques de 3 mm de diamétre ont été découpés dans ces feuilles et
préparés pour les observations MET par polissage électrolytique double jet. Un polissage
¢lectrolytique a été réalisé a 1’aide d’un TENUPOL-5 a une température de -25 °C, sous 15 V
et le réactif d'attaque employé est composé de 33 % d'acide nitrique fumant et de 66 % de
méthanol en volume. Ce dispositif de préparation est prévu pour s’arréter lorsque le passage
d’un faisceau lumineux est détecté a travers 1’échantillon, t¢émoignant de la présence d’un trou
dans la lame. Dans notre cas, en raison de la présence de porosités (méme si elles sont de faibles
tailles), ce seuil automatique était atteint trop rapidement.

Differentes gammes de préparation ont donc été testées. Les échantillons observés sont des
échantillons ayant subi un traitement thermique T6, provenant d’un mur élaboré par fabrication
additive. Dans un premier temps, les observations ont été conduites sous un faisceau avec une
énergie faible de 80 keV pour éviter la dégradation des échantillons. Les parametres étudiés
pour choisir la gamme de préparation optimale sont 1’épaisseur de la lame avant polissage
électrolytique et un seuil propre a I’appareil de polissage électrolytique. Ce dernier correspond
a la sensibilité d’une cellule photoélectrique (Seuil bas Sp, intermédiaire S;, haut Sp). Les
parameétres recherchés permettant 1’observation optimale des échantillons sont détaillés ci-
dessous :

e Les lames doivent étre suffisamment amincies pour avoir des zones observables.
e Les zones observables doivent étre les plus étendues possibles.
e Les lames doivent étre suffisamment résistantes pour étre manipulées sans rompre.

Les résultats des essais de préparation des lames minces en présence de porosités sont présentés
dans le Tableau A-1.

Epaisseur 50 pm 75 pm 100 pm
Peu de zones Aucune zone
. Peu de zones observables
Seuil bas observables observable
. Robuste
Fragile Robuste
Seuil Beaucoup de zones Aucune zone
. . observables Probléme d’observation observable
intermédiaire .
Fragile Robuste
Beaucoup de zones Présence de zones Aucune zone
Seuil haut observables observables observable
Tres fragile Tres fragile Robuste

Tableau A-1. Résultats des tests de gamme de préparation MET.

L’obtention d’une épaisseur précise n’est pas possible lors de la premiére étape de polissage.
Une épaisseur satisfaisante inférieure a 60 um et le plus proche possible de 50 um est donc
retenue. Elle permet d’obtenir suffisamment de zones observables cependant des lames fragiles
sont obtenues et nécessitent beaucoup de précautions pour étre maniées. Le seuil intermédiaire
de sensibilité de la cellule photoélectrique a été conservé.
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D’autres techniques de préparation ont été¢ explorées par Utramicrotome (UMT) et Precision
lon Polishing System (PIPS). Dans le cas de I’'UMT, les échantillons produits sont totalement
dégradés (Figure A-17), ils ne présentent aucune zone observable.

(b)

Figure A-17. (a) principe de préparation par UMT ; (b) écran phosphorescent du microscope ; (c) résultat
d’observation MET.

Les préparations par PIPS peuvent générer des dégats thermiques, les polissages ont donc été
réalisés a -80 °C. Ces derniers permettent d’obtenir des lames observables Figure A-18.
Cependant, les zones d’observation sont limitées et le temps nécessaire a I’amincissement par
le biais de cette technique est particuliérement important (de 1’ordre de plusieurs jours).

(b)

Figure A-18. (a) support de préparation par PIPS ; (b) écran phosphorescent du microscope ; (c) résultat
d’observation MET.

La gamme de préparation par polissage électrolytique mise en place précédemment a donc été
conservée et une derniere étape de préparation via PIPS a été ajoutée afin d’affiner 1égérement
les échantillons et pour retirer les polluants organiques résiduels. Cette gamme de préparation
a donné les meilleurs résultats lors des observations préliminaires Figure A-19. Elle a donc été
appliquée pour la préparation de 1I’ensemble des échantillons observés au MET.
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Figure A-19. (a) écran phosphorescent du microscope ; (b) résultats d’observation MET.
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Annexe 7 — Plans de prélevement des éprouvettes de caractérisation

dans les parois minces
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Fabrication additive arc-fil en alliage d'aluminium a durcissement structural AA6061 : relations procéde,
microstructures et propriétés mécaniques

Mots clés : Fabrication additive, WAAM, alliage d’aluminium, durcissement structural, propriétés mécaniques

Résumé : La fabrication additive ou l'impression 3D
permet d'optimiser les performances d'une piéce, ainsi
que son impact énergétique et environnemental. La
fabrication additive arc-fil (WAAM) détient des taux de
dépbts élevés et offre la possibilité de fabriquer des
piéces de grandes dimensions & moindre codt. Les
alliages d'aluminium a durcissement structural comme
I’alliage 6061 sont largement utilisés pour les
applications de structure en raison de leurs propriétés
spécifiques ¢élevées. Dans ce type d’alliages, les
microstructures et les nanostructures sont fortement
influencées par les principaux parameétres du procédé
mis en ceuvre lors de 1’élaboration. Ces parametres
déterminent également les performances mécaniques
des pieces produites. Le développement récent d'une
variante du procédé de dépbt Metal Inert Gas (MIG),
basé sur un mode de transfert en court-circuit a faible
énergie appelé Cold Metal Transfer® (CMT), a permis
d’améliorer la soudabilit¢ de certains alliages
d’aluminium.

Ce procédé a été utilisé avec succés pour produire des
piéces en AA6061 exemptes de défauts avec différents
paramétres du procédé et stratégies de dépdt. L'effet
des parametres du processus sur la santé matiére et la
géométrie des dépbts a été étudié. Avec des paramétres
optimisés, les parois minces obtenues ont un faible
taux de porosités et aucune fissuration a chaud n’a été
observée. Les microstructures résultantes ont été
analysées. L'état des précipitations a également été
étudié. Les recherches sur les phases nanométriques
ont montré que les piéces construites peuvent atteindre
un état de précipitation T6 standard. Des tests
mécaniques et des analyses de contraintes résiduelles
(par diffraction des rayons X ou neutrons) ont été
effectués, ils montrent que les propriétés mécaniques
T6 standard sont retrouvées. En revanche, des
contraintes de traction élevées ont été retrouvées dans
les piéces construites. Ce travail se présente comme
une participation au développement du concept
WAAM et plus largement a I'impression 3D.

Wire and Arc Additive Manufacturing of age hardening AA6061: process, microstructures and mechanical
properties

Keywords: Additive manufacturing, WAAM, aluminium alloy, age hardening, mechanical properties

Abstract: Additive manufacturing or 3D printing makes
it possible to optimise the performance of a part, as well
as its environmental impacts. Wire and Arc Additive
Manufacturing (WAAM), due to its high deposition rate,
offers the possibility to manufacture large components at
a lower cost. Age hardened aluminium alloys such as
AA6061 are widely used for structural applications
because of their high specific properties. In age
hardening alloys, microstructures and nanostructures are
strongly influenced by the main process parameters and
do have a critical influence on the mechanical
performances of the built part. The recent development
of a variant of the Metal Inert Gas (MIG) deposition
process, based on a low-energy short-circuit transfer
mode called Cold Metal Transfer® (CMT), enabled the
use of poorly weldable alloys. This process was
successfully applied to produce defect-free 6061 parts.

The effect of the process parameters on the material
health and weld bead geometry has been examined.
With optimised parameters, achieved thin-walls have a
low porosity ratio and no hot cracking. The resultant
microstructures have been analysed and are reliant on
the WAAM process parameters and the deposition
strategy. Stacked structures consisting of successive
alternating layers of columnar and equiaxial grains are
observed. Precipitation state has also been studied.
Nanometric phases investigations have shown that built
parts can reach a standard precipitation state.
Mechanical testing and residual stress analysis (by X-
Ray and Neutron diffraction) have been performed
showing standard mechanical properties and high
tensile stresses in the built parts. This work is presented
as a participation in the development of the WAAM
concept and on a wider scale in 3D printing.



