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Abréviations

oD Régime stationnaire, en un point fixe, statique

1D Une dimension, relatif aux essais sur ligne de fusion ou monocordons, dynamique, stationnaire

2D Deux dimensions, relatif aux essais sur draps ou murs (juxtaposition de monocordons)

3D Trois dimensions, relatif aux essais sur pieces 3D (empilement de draps)

3DP Impression 3D

ATD Analyse Thermique Différentielle

AR Aller-Retour

AZ Alumine-zircone a composition eutectique 60/40 %m.

CAO Conception Assistée par Ordinateur

CEFALE | Céramiques hautes performances par Fusion 1Aser séLEctive

CFAO Conception et Fabrication Assistées par Ordinateur

CSL Stéréolythographie céramique

EDS « Energy dispersive spectroscopy »

EMSE Ecole des Mines de Saint-Etienne

ETR Equation du transfert radiatif

FDM « Fused deposition modelling”

ICP-AES | « Inductively Coupled Plasma - Atomic Emission Spectrometry » (spectrométrie d'émission
optique)

INPACT | «Inorganic Nanostructured Parts by Aerosol Cold Technology»

IR Infrarouge

K-M Kubelka-Munk

LBM « Laser Beam Melting » ou fusion laser sélective, anciennement SLM , équivalent a LPBM,...

LDP Lit de poudre

LFZ « Laser floating zone »

MEB Microscope Electronique a Balayage

MO Microscope Optique

PSZ « Partially Stabilized Zirconia »

YSZ zircone stabilisée a I'yttrine

SLS Frittage Laser Sélectif ou « Selective Laser Sintering »

SD Solidification dirigée

TZP « Tetragonal Zirconia Polycristals »

uv Ultra-violet

DRX Diffraction des rayons X

ATZ « Alumina Toughened Zirconia »

ZTA « Zirconia Toughened Alumina »

ZA Axe de zone

ZAT Zone affectée thermiquement

ZD Zone dénudée

MET Microscopie électronique a transmission
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Notations

Symbole Dénomination Unité
PROCEDE LBM
P Puissance du faisceau laser w
4 Vitesse de balayage du faisceau laser mm.s1
Verie Vitesse de balayage critique en deca de laquelle le cordon est discontinu mm.s-1
E, Energie linéique
E;; Energie linéique minimale pour la fusion a I'interface
E\f Energie linéique de fusion
E; Energie linéique correspondant au début du régime triangulaire
Ek Energie linéique correspondant au début du régime de keyhole J.mm-1
El,min ou E T .. .
DE', nergie linéique minimale pour former un bain en profondeur
Eimin 00| £ ie linéique minimal f bain en
DE: nergie linéique minimale pour former un bain en largeur
E; ou DE Energie surfacique (ou fluence ou encore densité d’énergie) 5
DE, Energie surfacique minimale (ou critique) J.mm
E, o Energie volumique J.mm-3
Azpoudre Epaisseur de poudre : hauteur de poudre étalée selon z um ou mm
AZyiston Epaisseur de couche, abaissement incrémental du piston de fabrication pm
E, Ecart-vecteur, distance entre deux vecteurs (centre du monocordon) pm
T, Taux de recouvrement entre deux cordons juxtaposés -
@D, Diametre du faisceau laser um
Dt Diametre d’interaction laser-matiére pm
tint Temps d'interaction S
Aty Durée du régime d’interaction s
ty Temps au bout duquel la fusion est amorcée s
Hopp Hauteur apparente du cordon
Hzp Hauteur de la zone refondue
Hpyain Hauteur du bain de fusion
H,etrait Hauteur de retrait
Hgony Hauteur de gonflement
Hzp Hauteur de zone fondue
H hauteur de la zone fondue issue l'interaction entre le laser et le LDP (ou compact de
poudre) pum
Capp Largeur apparente du cordon
e; largeur de la zone d'interaction laser-LDP a I'interface LDP-substrat
ezr Largeur de la zone refondue
Lz Largeur de la zone fondue
Lypain Largeur du bain
Lgong Largeur du gonflement
L Largeur de la zone fondue issue I'interaction entre le laser et le LDP
Lapp Longueur du bain
Sretrait Section de retrait
Sconf Section de gonflement
Sbhain Section du bain de fusion
SzF Section de zone fondue mm?
So Section de consolidation
shart Partie dense de la section de consolidation
Sg"re Partie poreuse ou gazeuse de la section de consolidation
Séje“é Section de particules éjectées de la zone de consolidation
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Séjecté

Section de particules solides éjectées de la section de consolidation

LDP/0
ig‘:f:fer/o Section d’éjectas liquides issus du bain de fusion
Szp Section de zone dénudée
short Partie dense de la section de zone dénudée
sy Partie poreuse ou gazeuse de la section de zone dénudée
Sapp Section du cordon apparent
Sapp/zD Section du cordon apparent provenant des particules éjectées de la zone dénudée
Sipp/zD Section des particules éjectées de la zone dénudée vers le lit de poudre
Szr Section de la zone refondue
Stot Section totale regroupant section de zone dénudée et section du cordon
Sf;lt" Partie dense de la section totale
Sf‘ftre Partie poreuse ou gazeuse de la section totale
D Dispersion de la hauteur du cordon -
o Ecart-type de la hauteur du cordon -
réordon Rapport d'élancement du cordon -
riR Rapport d’élancement de la zone refondue -
rbain Rapport d’élancement du bain par rapport a sa hauteur -
rbainl Rapport d’élancement du bain par rapport a sa longueur -
Tcons Taux de consolidation -
ot Taux de particules éjectées de la zone dénudée -
e Taux de particules éjectées de la zone de cosnolidation -
Ncr Nombre de couches refondues -
Dil Rapport de dilution -
0 Angle de mouillage °
(Ve Angle de dilution °
RA Retrait axial -
RR Retrait radial -
Y Facteur d’anisotropie -
D Dispersion sur la hauteur du cordon -

Lits de poudre

Pt Porosité du lit de poudre -
Pd Compacité du lit de poudre -

d Diametre pm
dio Diametre équivalent supérieur ou égal a celui de 10% des particules analysées um
dso Diameétre équivalent supérieur ou égal a celui de 50% des particules analysées - Taille um

moyenne de particules
dyo Diamétre équivalent supérieur ou égal a celui de 90% des particules analysées pm
L Distance entre particules mm
pou . o 3
Masse volumique ou densité apparente g.cm
dapparente
Pin OU . caz /7 . -3
Masse volumique ou densité théorique g.cm
dthérarique
Prtassée Densité relative de la poudre tassée -
Pryersée Densité relative de la poudre versée -
Prassée Masse volumique apparente de la poudre tassée g.cm™3
Pversée Masse volumique apparente de la poudre versée g.cm™3
A elative Densité relative -

P Masse volumique apparente du liquide g.cm™3
Iy Indice d’'Hausner -

I, Indice de Carr -
Kic Ténacité MPa.m1/2
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MPa

o, Contrainte a rupture
Yiv Tension de surface liquide-vapeur mJ.m-2
n Viscosité dynamique Pas
T, température de transition vitreuse Kou°C
T amb Température ambiante Kou°C
Ty Température de fusion Kou°C
Tep Température d’ébullition Kou°C
T Température Kou°C
c, Capacité calorifique massique J.g 1K1
Lg, Chaleur latente volumique de fusion J.cm-3
Ahg,, Enthalpie volumique de de fusion J.cm3
a Coefficient de diffusion dans le liquide m2.s71
dnki Distance inter-réticulaire nm

OPTIQUE ET ELECTROMAGNETIQUE

n Indice de réfraction (ou indice optique) -
K, Indice d’extinction -
E Energie eV
AE Ecart d’énergie eV
Egap Energie de la bande interdite eV
Eigser Energie de 'onde lumineuse laser eV
k Vecteur d’onde m~1
A Longueur d’onde pum
v Fréquence de 'onde lumineuse Hz
h Constante de Planck 6,626.10734].s
Co Célérité de la lumiére m.s-1
o, Conductivité électrique du matériau Qim™!
Ne Densité critique d’électrons e /m3
E:/E,/E, Champ électrique incident/réfléchi/ transmis V.m™!
E} Y [ETOX/ . ) . o A . _z
pmax Amplitude des champs électriques incident/réfléchi/transmis W.m
P Polarisation électrique -
D Déplacement électrique C.m™2
£ Permittivité diélectrique du vide F.m™!
&m Permittivité diélectrique du matériau F.m™!
Xe Susceptibilité électrique du matériau -
& Permittivité diélectrique relative ou fonction diélectrique du matériau -
g, Permittivité diélectrique relative complexe -
Otn Distance de diffusion thermique m
y Conductivité thermique W.m 1K1
Cy Chaleur spécifique J.kg7t.K?
[ Pulsation de I'onde Rad.s1
Um Perméabilité magnétique du matériau kg.m.A7%s72
T " . - 47,107
Ho Perméabilité magnétique du vide ou constante magnétique g.m. A-2572
|- Perméabilité magnétique relative du matériau -
é Epaisseur
Oabs Distance de pénétration ou épaisseur optique m
Oext Libre parcours moyen d’extinction ou épaisseur optique d’extinction
Ssup Epaisseur du substrat
(- Coefficient d’extinction pour un milieu hétérogene
Agps Coefficient d’absorption linéaire ou volumique pour un milieu homogéne 1
ast Coefficient d’absorption du lit de poudre m
aps Coefficient d’absorption du substrat
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ps

Aops Coefficient d’absorption d’'un milieu multicouche {lit de poudre+substrat}
as Coefficient d’absorption de I'état fondu (liquide sur solide)
oy Coefficient d’absorption de I'état keyhole
a; Coefficient d’absorption du liquide
Iy Irradiance incidente W.m™?
Ip/It. /14 Irradiance réfléchie/ transmise/ absorbée W.m™2
r Coefficients de réflexion en amplitude -
t Coefficients de transmission en amplitude -
An Diffusivité thermique du matériau m?.s71
£ Emissivité monochromatique directionnelle -
Cm Vitesse de propagation 'onde dans le matériau
n Indice de réfraction complexe -
Cubsc{cdiff/ Section efficaces d’absorption/ de diffusion / d’extinction m?
ext
Qabs/Qairs Facteur d’efficacité d’absorption/ de diffusion / d’extinction -
/Qext
Waps/Waisr | Flux d’énergie absorbé / diffusé w
x Parametre de taille de Mie -
N Nombre de particules -
T Rayon de la particule m
s Coefficients macroscopiques de diffusion m™1
k Coefficients macroscopiques de d’absorption m~t
d, Distance inter-particulaire m
fvp Compacité ou fraction volumique de particules -
f Fraction volumique d’inclusions au sein d’'une matrice -
fmin Fraction volumique de la phase minoritaire -
[maj Fraction volumique de la phase majoritaire -
R/Tr/A ou Coefficient de réflexion/transmission/absorption monochromatique directionnel
R./Tr./A. (spéculaire ou collimaté) ou réflectivité/ transmittivité/ absorptivité ’
R, /T, /Ay Coefficient de réﬂexion/t-ransmission/absorption monochromatiques hémisphériques i
ou réflectance/ transmittance/ absorbance
Ry/ Trq/Aq Réflectance / Transmittance/Absorbance diffuses -
Ry / Trp /A, | Réflectivité/ transmittivité/ absorptivité du lit de poudre -
Rg / Trs/ Ag Réflectivité/ transmittivité/ absorptivité du substrat -

abs abs
Rh,ps /Trh,ps

Réflectance / Transmittance de 'ensemble {lit de poudre+substrat} pour un matériau
absorbant ou d’épaisseur semi-infinie

Rpp/Trhnp/ Réflectance / Transmittance/Absorbance du lit de poudre semi-transparent
App d’épaisseur finie i
Réflectance / Transmittance/Absorbance du substrat semi-transparent d’épaisseur
Rys/Trhs/Ans finie .
Ri/Tr; Réflectance / Transmittance a l'interface lit de poudre/substrat -
Rpps/Trhps/ | Réflectance / Transmittance/Absorbance de I'ensemble {lit de poudre+substrat} semi-
Apps transparent d’épaisseur finie i
Ry / Tr/ Ax | Réflectance / Transmittance/Absorbance du régime keyhole -
R¢ / Tre/ A Réflectance / Transmittance/Absorbance du liquide -
Ru¢ Réflectance de la matiére non fondue -
Eefr Fonction diélectrique effective complexe -
émat/éi/;:air . iz . . . . . s
/& Esut ) Emin Fonc.tlon diélectrique effective complex? de- la.matrlce / des 1nclus.1or-15 / del'air / des i
JEmas particules / du substrat / de la phase minoritaire / de la phase majoritaire
n, Indice optique du lit de poudre -
Npat Indice optique de la matrice -
L Indice optique effectif -
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nr/np /nAr/

Indice de réfraction respectivement de la résine, des particules, de I'argon, de l'air

perpendiculaire /paralléle au plan

Nair
Keeff Indice d’extinction effectif -
Rp Réflectance d’'une épaisseur semi-infinie -
RKM Réflectance suivant Kubelka-Munk d’une couche d’épaisseur semi-infinie dite « cas i
o
opaque »
REM Réflectance suivant Kubelka-Munk d’une couche d’épaisseur finie dite « cas i
9 translucide »
R, Réflectance du fond ou substrat -
RKM Réflectance suivant Kubelka-Munk d’une couche d’épaisseur finie sans substrat ou dont i
le substrat est un fond noir ou un verre transparent dit « cas autoporté »
TrkM Transmittance suivant Kubelka-Munk d’une couche d’épaisseur finie sans substrat ou i
dont le substrat est un verre transparent
a,b Coefficients secondaire définis par Kubelka-Munk -
I(2) Irradiance dans le sens de propagation du rayonnement incident
J(2) Irradiance sens inverse e propagation du rayonnement incident (ou rétrograde)
14(2)/] 4(2) Irradiance diffuse incidente/ rétrograde a la position z
Iao/lao Irradiance diffuse a la face avant incidente/ rétrograde a la position z=0 W.m~2
I{i/]{i Irradiance diffuse incidente/ rétrograde de la face avant de la surface supérieure
15/ Irradiance diffuse incidente de la face arriere de la surface supérieure
rgd/rgd Coefficient de réflexion diffus d'un rayonnement diffus a la face avant /face arriere -
T34 Coefficient de réflexion diffus d’'un rayonnement diffus du substrat -
v Coefficient de réflexion d’un rayonnement collimaté a la face avant de la surface i
¢ supérieure
r’crc/rgc Coefficient de réflexion collimaté d’'un rayonnement collimaté a la face avant/arriere -
e Coefficient de réflexion collimaté d'un rayonnement collimaté du substrat
r';d/rfd Coefficient de réflexion diffus d’'un rayonnement collimaté a la face avant/arriére -
rig Coefficient de réflexion diffus d'un rayonnement diffus a la face supérieure du substrat -
K Coefficient d’absorption effectif m!
S Coefficient de diffusion effectif m~1
0; Angle d’incidence °
0, Angle réfléchi °
R../Trc Fraction collimatée du flux total incident réfléchi (transmis) de maniére collimatée -
R q/Treq Fraction diffuse du flux total incident réfléchi (transmis)de maniere collimatée -
Raa/Traq Fraction diffuse du flux total incident réfléchi (transmis) de maniére diffuse -
Rugor Réflectance diffuse sous incidence diffuse d'une couche de poudre d’épaisseur semi- i
' infinie
Ry Bél"le.ctance diffuse sous incidence collimatée d'une couche de poudre d’épaisseur semi- i
' infinie
Fraction d’intensité du faisceau collimaté transformée en rayonnement diffus dans la
¢ direction incidente )
Facteur multiplicative du trajet optique liée a la diffusion -
Coefficient de perte d’intensité du faisceau collimaté par suite de I'absorption du
milieu, i
s Coefficient de perte d’'intensité par suite de la diffusion par le milieu, du faisceau i
collimaté
rr(0;) Coefficient de Fresnel -
(8,11 (8,) Coefficient de réflexion de la lumiere polarisée avec un champ électrique i

SOLIDIFICATION

G Gradient thermique °C.mm™!
AT Surfusion
ATerit Ecart de température critique ATqit admissible par le matériau céramique Kou°C
Tg Température de croissance eutectique
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Tp

Température de croissance dendritique

ATc Surfusion constitutionnelle
Ce Composition eutectique exacte
— - - %m ou % vol
Cmax Limite de concentration en zircone
Vs Vitesse de solidification

°C.s71
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Nomenclature pour les échantillons

Dans cette étude, les fusions ont étés menées sur différentes natures de substrat et de poudre mélangées
ounon a différentes teneurs en absorbant. La nomenclature choisie pour les échantillons est la suivante :

Nom d’échantillon Description
PX + ax_SY + by Lit de poudre déposé sur un substrat (configuration de fabrication LBM)
PX + ax_CY + by Lit de poudre déposé sur un compact de poudre
PX + ax Lit de poudre
SY + by Substrat dense
CY + by Compact de poudre
Avec:

=  «X»:lanature dela poudre
= «Y»lanature du substrat

Prenant les valeurs suivantes :

A | Alumine

AZ | Alumine-Zircone

Z | Zircone

INCO625 | Inconel 625

Ha188 | Haynes 188

EMSE2 | Poudre d’alumine fournie par I'Ecole des Mines de Saint-Etienne
élaborée a partir d'un déliantage a 2% de liant (voir Chapitre II)
EMSE4 | Poudre d’alumine fournie par I'Ecole des Mines de Saint-Etienne
élaborée a partir d’'un déliantage a 4% de liant (voir Chapitre II)
VERRE | Substrat transparent (BK7)

=  «Xx» lanature de 'absorbant mélangé a la poudre
* «y»lanature de I'absorbant mélangé au substrat

Prenant les valeurs suivantes :

C | carbone
SiC | SiC-B
INCO625 | Inconel 625

= «a»et«b»lesteneurs en absorbants mélangés respectivement a la poudre ou au substrat. Ces
teneurs varient entre 0,1 et 2% en masse.

A titre d’exemple, pour un dépot de poudre d’alumine mélangée a 0,5% en masse de carbone et déposée
sur un substrat dense lui-méme contenant 0,5% de carbone, on écrit: « PA+0,5C_SA+0,5C ».

Dans le cas d'un compact d’alumine-zircone de réception dit « pur », a savoir non mélangé a un absorbant,
on note : « CAZ ».
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INTRODUCTION GENERALE

La plupart des recherches menées dans le domaine de la fabrication additive ont trait a des pieces

polymeres ou métalliques. L’application de cette technologie, et plus particuliérement de la fusion

laser sélective sur lit de poudre (laser beam melting LBM) aux céramiques constitue un enjeu de

taille. La combinaison de ces matériaux avec ce procédé permettrait le design de nouvelles pieces
céramiques aux formes complexes sans usinage excessif. Ce dernier pouvant représenter jusqu’'a 80% du
coflit de production d’une piéce en céramique par voie conventionnelle. En général, la plupart des procédés
de fabrication additive associés aux céramiques sont essentiellement indirects. Ils reposent sur
I'association de grains avec une résine photosensible aux UV ou avec un liant polymére, suivi d'un
déliantage et enfin d’'un frittage naturel. Or, le LBM permet la construction de piéces céramiques en une
seule étape par fusion et engendrent une microstructure spécifique bien différente de celle obtenue par
frittage conventionnel.

Le travail de recherche exposé dans ce manuscrit, s'inscrit dans le cadre du projet CEFALE (fabrication
additive de piéces CEramiques hautes performances par Fusion IAser séLEctive) qui est-lui méme intégré
dans un projet Carnot inter-MINES 2014. Il porte majoritairement sur une céramique oxyde, I’Al;03-Zr0; a
composition eutectique. Ce matériau est léger, intrinsequement résistant a l'oxydation a chaud et
réfractaire. Les conditions thermiques du LBM pourraient engendrer une solidification dirigée menant a
des microstructures colonnaires (orientées et au nombre limité de grains), polyphasées et finement
interpénétrées. Celles-ci inhiberaient ainsi le mouvement des dislocations intra-lamelles, conférant ainsi
une résistance au fluage élevée a haute température. La taille et la distance inter-lamellaire sont gérées
par la vitesse de refroidissement. Ainsi, le choix d’allier ce matériau au procédé LBM qui a pour
caractéristique un refroidissement rapide, semble cohérent vis-a-vis de I'objectif défini. En complément de
I'Al;03-Zr0, I'Al;03 faisant office de matériau modele est aussi envisagé pour comparaison, ses propriétés
étant largement étudiées dans la littérature et son évolution microstructurale plus simple. Les
applications visées sont des structures aux géométries complexes (aubes de turbines, noyaux de moules
de fonderie,...) nécessitant une haute tenue mécanique a haute température. En effet, les céramiques
oxydes de composition eutectique suscitent depuis une quinzaine d’années un regain d’'intérét chez les
motoristes aéronautiques et dans le monde académique comme éventuelle solution de remplacement des
superalliages a revétement céramique ; encore faut-il que ces céramiques eutectiques démontrent en
fonctionnement une bonne ténacité, un bon comportement aux chocs thermiques et une résistance a la
fatigue thermique.

La mise en forme des céramiques oxydes par LBM consiste en la mise en couche d’'un milieu granulaire
sur un substrat dense qui passe en voie liquide suite a I'impact d’un laser Yb:YAG de longueur d’onde 1070
nm avec la formation rapide d'un bain. Ce procédé est alors confronté a différentes problématiques. Les
principales sont la trés faible absorption des céramiques oxydes a ce rayonnement laser Yb:YAG
usuellement présent sur les machines de fabrication additive ; et leur faible résistance aux chocs
thermiques. Ici, I'ajout d’'un absorbant éphémeére (carbone ou SiC-[3) ou persistant (particules métalliques
d’'Inconel 625) a la poudre céramique permet de pallier la quasi-transparence du matériau. Le controle de
la fissuration induite par les fortes vitesses de refroidissement et les gradients thermiques élevés du LBM
ne sera pas un objectif de ce travail. Néanmoins, une bréve analyse exploratoire de la fissuration sera
menée ainsi que des moyens a envisager pour la réduire voire la supprimer.

Le Chapitre I de ce manuscrit présente le LBM céramique parmi les autres procédés de fabrication additive
céramique existants et plus matures. Les objectifs du projet CEFALE sont clairement définis dans ce chapitre
ainsi que les problématiques liées au transfert du rayonnement laser et des calories aux céramiques oxydes.
Un état de I'art concernant l'interaction laser-matiére est également établi. Grace au développement récent
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des techniques d'imagerie rapide appliquées au LBM, les études sur linteraction laser-matiére au voisinage
du bain se sont fortement multipliées ces derniéres années. Elles ont principalement trait aux matériaux
métalliques mais permettent toutefois d’appréhender les mécanismes de formation d’un bain de fusion ainsi
que les phénoménes physiques associés tels que les éjections de matiére solide comme liquide.

Le Chapitre II définit premiérement les propriétés physico-chimiques et mécaniques des céramiques oxydes
qu'il convient de contréler ou d’améliorer pour I'application visée (aubes de turbines). Les matiéres premiéres
du procédé de fusion laser, a savoir, les poudres et leurs mélanges avec des absorbants, étant primordiales
pour la réussite de la fabrication de piéces en céramique oxyde, leurs caractéristiques chimiques,
morphologiques, optiques et granulométriques sont étudiées. La solidification des céramiques oxydes fondues
et leurs microstructures sont ensuite analysées. Dans la mesure ou les cycles de fusion et de solidification
engendrés par le LBM sont rapides, il s’établit une microstructure et un état de contraintes internes
spécifiques qu’il convient de bien décrire. Les problémes de fissuration rencontrés apreés la solidification et les
solutions envisagées seront abordés. Ces travaux de thése étant principalement dédiés a la compréhension de
I'interaction laser-matiére de céramiques oxydes semi-transparentes, les études de la microstructure et de la
fissuration ne seront pas exhaustives mais serviront a guider les futures études sur ces matériaux et leurs
poudres associées.

L’ajout d'un absorbant a la poudre céramique a un impact sur I'arrangement des particules dans le lit de
poudre et sur ses propriétés optiques, ce qui va directement influencer la stabilité des bains et donc la
fenétre paramétrique du procédé pour la construction de piéces 3D. Il convient alors de comprendre les
mécanismes d’interaction du rayonnement laser dans un lit de poudre constitué de particules céramiques
oxydes mélangées ou non avec un absorbant. En effet, le cas de l'interaction du laser avec un lit de
particules de poudre semi-transparente et déposé sur un substrat dense est complexe. Les propriétés
radiatives (la réflectance, la transmittance et 'absorbance) régissent l'interaction laser-matiere et la
formation d’un bain dont une partie est dans le substrat (ou dans les couches précédentes). Ces propriétés
radiatives sont influencées par la nature chimique de I’échantillon mais également par les caractéristiques
du lit de poudre (porosité, taille de particules), de celles du substrat et donc de I'interface entre les deux,
ainsi que par les parameétres du procédé et I'état solide ou liquide de la matiére. Les données optiques de
la littérature pour ces matériaux sont limitées. Elles se résument souvent a une gamme restreinte de
longueurs d’onde et concernent le plus souvent I'état massif de ces matériaux. Des mesures radiatives par
sphére intégrante (en réflexion et en transmission) ont été développées in operando de maniere a
connaitre précisément les propriétés optiques des matériaux élaborés dans I’enceinte de fabrication ; ainsi
que leur évolution avec la nature et teneur en absorbant et les caractéristiques du milieu granulaire. Les
signaux recueillis a la sortie de la sphere intégrante nécessitent un traitement numérique trés précis
reposant sur les lois de 'optique et dépendent de la nature du milieu (dense ou poreux) ainsi que de la
nature du rayonnement incident et de la configuration de mesure.

Le Chapitre III aborde les théories optiques et leurs approximations applicables au LBM qui permettront de
traiter les signaux issus des mesures radiatives réalisées in operando. Il est notamment nécessaire de prendre
en compte un rayonnement incident de nature collimatée et un rayonnement émergent du matériau de
maniére diffuse. On distingue d’une part les lois de I'optique géométrique applicables a un milieu homogéne
(substrat dense ou bain liquide) ayant pour fondement la loi de Beer-Lambert; et d’autre part, les méthodes
multi-flux issues de la résolution de I'équation de transfert radiatif nécessaires au traitement d’un milieu
hétérogene (granulaire). Les propriétés radiatives mesurées dépendront des caractéristiques des milieux
étudiés (composition chimique, rugosité, compacité, taille de particules, etc) et des parametres du procédé
LBM (puissance, vitesse, taux de recouvrement, épaisseur de poudre, etc.). Une revue bibliographique des
quelques propriétés radiatives fournies par la littérature permettra d’établir les premiéres corrélations avec
les propriétés des milieux, servant ainsi de guide pour les mesures réalisées par la suite.

Les mesures radiatives informent donc sur les mécanismes d’interaction laser-matiére et permettent le
calcul des propriétés optiques des matériaux tels que les coefficients d’absorption et de diffusion a I'état
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solide et liquide. Ces coefficients permettent d’'une part I’alimentation de modéles numériques complexes
comme ceux développés au CEMEF, notamment dans la thése de (Chen 2018) inclue dans le projet
CEFALE. D’autre part, ils sont employés au sein d'un modéle analytique d’interaction laser-matiere, dit
modeéle évolutif. Ce modéle constitue une amélioration du modeéle d’interaction laser-matiére dit modele de
type SLA proposé par (Shaker 2017) et reposant sur la loi de Beer-Lambert. Le modéle de type SLA permet
le calcul des diameétres d’interaction et des énergies linéiques minimales pour la fusion en prenant en
compte uniquement les dimensions des bains. Le modéle évolutif, plus complet, repose sur une description
des propriétés optiques a I'état solide et liquide et prend en compte chacun des milieux (granulaire, dense
ou 'ensemble {lit de poudre + substrat} caractéristique du LBM). Il fait le lien entre les dimensions des
bains, les propriétés radiatives des milieux concernés, les coefficients d’absorption, les parameétres du
procédé et les caractéristiques du lit de poudre. Ce modele d’interaction laser-matiére dit évolutif
constitue alors un outil pour définir des grandeurs propres a chaque systeme comme 'énergie linéique
limite nécessaire pour fondre a l'interface lit de poudre/substrat. Il permet également d’exprimer sous
forme analytique la section apparente fondue (Sapp) au sein du lit de poudre, celle de la zone refondue (Szr)
au sein du substrat ainsi que celle de la consolidation (So) du lit de poudre. Ces expressions sont fonction
des parametres du procédé, des caractéristiques du lit de poudre et des dimensions des bains.

Le Chapitre IV présente la mise en place des mesures radiatives par sphére intégrante ainsi que les résultats
associés et traités selon les modéles optiques présentés au Chapitre IIl. L’effet des paramétres du procédé, des
caractéristiques du lit de poudre (granulométrie, porosité,...), ainsi que de la nature et teneur en absorbant
sont mis en évidence. Les mesures sont effectuées sur différents milieux, qu’ils soient dense (substrat),
granulaire ou mixte (lit de poudre + substrat) et aussi bien dans un état solide que dans un état liquide. Cette
description compléte est nécessaire pour le traitement des données radiatives dans le but de calculer les
coefficients d’absorption mais également pour l'alimentation du modéle évolutif. De plus, la compréhension
de I'amorce de la fusion a partir de l'état solide grdce a I'absorbant mélangé a la poudre est primordiale pour
ces céramiques oxydes qui sont initialement transparentes au rayonnement laser usuellement utilisé par le
LBM. La comparaison des mesures radiatives de ces matériaux avec celles des matériaux métalliques qui sont,
a l'inverse, absorbants au rayonnement laser est alors enrichissante.

Le Chapitre V décrit le modéle de type SLA applicable a un milieu unique et le modéle évolutif applicable a
ce méme milieu mais également au milieu représentatif du LBM (lit de poudre + substrat) avec la prise en
compte du passage a l'état liquide. A partir du modéle évolutif, sont calculées les sections caractéristiques de
I'interaction laser-matiére. L'application numérique des modeéles est réalisée pour les systéemes pures (ou de
réception) et pour les mélanges avec les absorbants (carbone, SiC-f3 et Inconel 625) ainsi qu'une comparaison
entre les deux modéles analytiques.

La fabrication de pieces 3D est possible grace a une étude paramétrique qui définit les domaines de
stabilité. Ces domaines sont identifiés par la définition de criteres géométriques tels que la dispersion de
la hauteur du cordon sur toute sa longueur, la continuité et rectitude du cordon ou encore les facteurs de
forme des bains. Il est alors intéressant de comparer I'étendue des domaines de stabilité identifiés pour
les différentes natures et teneurs en absorbant avec les mécanismes d’interaction laser-matiére identifiés
au travers des mesures radiatives.

Des modeéles de consolidation du lit de poudre avaient été définis par (Vilaro 2011; Vinson 2015) en
considérant I'absence d’échange de matiére entre les différentes zones d’interaction laser-matiere. Or, la
communauté scientifique est aujourd’hui unanime pour indiquer qu’il y a bien des échanges de matiére
entre le bain et le lit de poudre. Il convient donc de redéfinir un modéle de consolidation qui prend en
compte ces flux de matiére. En couplant ce modeéle de consolidation avec les sections calculées par le
modele évolutif, il sera possible de quantifier les échanges de matiére observés (éjection de particules
solides ou d’éjectas liquides).
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Le Chapitre VI constitue I'étude paramétrique qui se divise en études 1D, 2D et 3D afin de prendre en compte
le nombre conséquent de paramétres. Cette étude méne finalement a la fabrication de piéces 3D dont une
aube de turbine, pour les systémes identifiés comme étant les plus stables. Ce succes est en grande partie lié
au développement d’une stratégie de construction spécifique aux matériaux céramiques pour éviter les points
chauds et compenser la zone dénudée bien plus importante que celle observée avec les matériaux métalliques.
Un nouveau modele de consolidation du lit de poudre est développé qui prend en compte les phénomeénes
d’échange de matiére nouvellement observés. Enfin, une bréve étude sur les post-traitements thermiques
aiguillera sur les solutions a mettre en ceuvre pour améliorer la stabilité des microstructures lors de
vieillissements a hautes températures (T21100°C).
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CHAPITRE 1
FUSION LLASER CERAMIQUE :
PROBLEMATIQUES MATERIAU ET
PROCEDE

La fabrication additive céramique reste la moins développée comparée a celle des matériaux métalliques et
surtout des matériaux polymeres. Néanmoins, il existe une gamme de procédés intéressante et de nombreuses
possibilités parmi lesquelles certaines techniques sont déja matures. La fusion laser sélective (LBM),
fonctionnelle sur les matériaux métalliques présente des contraintes vis-a-vis des matériaux céramiques
oxydes mais son développement présente de forts enjeux industriels. De plus, afin de discuter de l'interaction
laser-matiére, il est important pour la suite de cette étude de comprendre les mécanismes de formation d’un
bain de fusion ainsi que I'hydrodynamique des bains. Or, une série d’études récentes dans la littérature
permet d’ores et déja de mieux d’appréhender les phénomeénes physiques qui gouvernent le LBM.

Ce premier chapitre présentera donc dans un premiers temps la fabrication additive céramique et
notamment les spécificités du LBM. Les enjeux du projet CEFALE seront détaillés dans un second temps ainsi
que les points limitants du LBM pour I'application aux céramiques oxydes, notamment leur transparence au
rayonnement laser et leur faible résistance aux chocs thermiques. La compréhension de ces problématiques
méne a une discussion sur les mécanismes d’absorption au sein de ce type de matériau. Enfin dans une
troisieme partie, les différents régimes d’interaction laser-matiére seront abordés ainsi que la dynamique de
la formation et I'hydrodynamique du bain de fusion.
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L1. Le LBM au sein de la fabrication additive céramique

Le développement de la fabrication additive est possible grace a I'évolution de chaque aspect de la chaine
de fabrication (Figure I-1). La préparation des matieres premiéres, comme par exemple les poudres reste
une étape primordiale pour la réussite de la fabrication. Aussi, I’évolution de la taille des enceintes de
fabrication, de la puissance des lasers et le développement des méthodes de suivi en temps réel pour le
contrdle des défauts participent a répondre aux demandes des industriels (Fosse 2021), mais d’autres
aspects importants sont souvent négligés. En effet, 'adaptation de la chaine numérique (de la maquette
numérique au fichier de fabrication) et son inter-connectivité multiplient les possibilités de constructions.
Les techniques de digitalisation (scan 3D) se développent de maniére intéressante. Les scans optiques de
piéces permettent rapidement d’une part, de controler les défauts de surface des piéces et d’autre part, de
créer directement un fichier de fabrication a partir d’objets réels sans contact, quasiment sans limite de
taille. Cette derniere possibilité peut étre appliquée par exemple pour le remplacement de piéces uniques
ou pour des reproductions a échelle réduite. D’autres scans, par tomographie comme par laser sont plus
complexe a mettre en ceuvre et sont utilisés a plus petite échelle, mais permettent de contréler des défauts
internes.

Magquette numérique

*Modélisation 3D (CAQ)
* Géométrie exacte virtuelle

Transfert de géométrie
*CFAO (fichiers STL, AMF, ...)
sGéométrie virtuelle approximée

Préparation des

matiéres premiéres et
recyclage

Tranchage

+Fichier de points et segments
*Ensemble de trajectoires planes

Source d’énergie

Monitoring

Rétro-conception

eCréation de surfaces a Fabrication

partir de nuages de *Code machine (G ou ISO)
points e Définition des paramétres

Piéce brute de production

*Nettoyage
*Suppression des supports

Post-traitements

inage, surfagage, densification
, traitement thermique

Digitalisation
s Dispositif d'acquisition de formes

Chaine «Controles non destructifs
numérique

Caractérisations
mécanique et
métallurgique

Figure I-1 : Chaine rétroactive de la fabrication additive

Jusque-13, la majorité des techniques de fabrication additive ont été développées spécifiquement pour la
fabrication de piéces polymeéres ou métalliques. L’application de ces procédés aux céramiques ne se fait en
général que par adaptation d’'une technique déja existante pour des métaux ou polyméres. Une des
premiéres technologies adaptées aux céramiques fut la stéréolithographie (SLA), au milieu des années 90.
Ce fut le cas en France, au Centre de Transfert de Technologies Céramiques (CTTC) avec la création par la
suite de la société 3D Ceram. 1l s’agit de I'un des procédés les plus utilisés pour la mise en forme de
céramiques a partir de poudres.

Aujourd’hui trés peu de systemes sont disponibles commercialement pour la production de céramiques

fonctionnelles de bonne qualité. Des nombreuses recherches sont réalisées depuis une dizaine d’années
de maniere a développer ces nouvelles méthodes céramiques (Travitzky et al., 2014). Les céramiques
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mises en forme par fabrication additive n’apparaissent qu'en tant que niches et les informations sur
I'activité industrielle sont trés limitées (Moritz 2018). Bien que les parts de marché restent bien
inférieures a celles des polyméres ou des métauy, il s’agit d'un marché multisectoriel en pleine croissance
(Figure I-2). De plus, le marché est bien moins structuré que pour la production de pieces traditionnelles
et repose sur une multitude d’interconnexions entre les différents acteurs (recherche, fournisseurs de

matiere premiere et de machines, industrie conventionnelle, utilisateurs,...).
Millions de S

Ceramics AM: Total Market Forecast by Segment (SUSM) 2017 - 2028

$4.000
$3678
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$500 $402
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s == mu N = = h
201 202

$268

—_
2017 2018 2019 2020 2023 2024
= Low-cost HW = High-end HW Technical Matenals Tradtional Matenals
= Speciaized Services = Generalist Services s Technical Parts = Tradtional parts

Figure I-2 : Evolution du marché de la fabrication additive céramique d’aprés (SmarTech Analysis 2018)

I.1. Le LBM au sein de la fabrication additive céramique

Les familles de céramiques mises en forme varient d’'un procédé de fabrication additive a I'autre suivant
les caractéristiques des différentes techniques. De maniere générale, il est possible de fabriquer par
procédés indirects, couche par couche des silicates pour les porcelaines techniques, des oxydes et des non
oxydes comme des carbures et nitrures. Cependant, les densités relatives atteintes restent faibles (94-
97%) et les natures de matériaux sont peu abondantes (CTTC 2016).

1.1.1. Classification

Il n’est pas trés pertinent de reprendre la classification des procédés céramiques traditionnels (voies
séche, liquide ou pateuse) car un procédé additif peut étre employé avec plusieurs de ces voies (Figure
I-4).

Par exemple, la fusion laser sélective peut s’employer sur poudres (voie seche) ou sur suspensions (voie
liquide) (Chartier 2014; Deckers 2014; Travitzky et al. 2014; Ferraris et al. 2016). Les différentes
technologies peuvent alors se différentier par :
= letype d’énergie de consolidation :
o Laser (IR, COz, UV)
o Faisceau d’électrons
o Assemblage de matiere fondue ou non

= le nombre d’étapes de fabrication : la fabrication est directe si la piece est produite en une
étape qui donne au produit sa géométrie et ses propriétés finales (Figure I-3). La fabrication est
indirecte si elle est produite en plusieurs étapes avec en général une premiére étape qui fournit
la géométrie de base puis les étapes suivantes qui consolident la piéce afin d’obtenir les
propriétés désirées. La plupart des procédés additifs céramiques sont indirects, avec dans la
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majorité des cas, l'utilisation d'un liant polymere qui est éliminé apres la mise en forme des
pieces.

Piéce crue
‘:" . Piéce finie
Culsson (retrait)
CFAO Fabrication Piece
Couche par couche finie

Figure I-3 : Fabrication additive directe et indirecte

= la matiére premiére : elle peut étre présentée sous forme de poudres (taux de phase secondaire
entre 1 et 8%vol.), de suspensions (taux de phase secondaire supérieur a 30%vol), de pates (taux
de phase secondaire entre 15 et 50%vol.) de filaments ou de feuillets.

Poudre + filament

Dépot direct d’énergie RECHARGEMENT
SELECTIVE LASER SINTERING Suspension Dépdt
SOLID-STATE SINTERING - dépbt : électrophorétique
Frittage sélectif SELECTIVE LASER REACTION I
SINTERING - projection
CERAMIC LASER GELLING
Faisceau Suspension Aérosol
Fusion sélective éléctrons I
LASER BEAM MELTING
Suspension
Laser UV :
Stéréolithographie Irradiation UV Masque UV -
n N Suspension
Jet de liant (Impression 3D)
Encre Aérosol

Jet de matiére

Filament pateux FlEE femelo

Extrusion de matiére

Assemblage de bandes

Stratification (feuillets)

maGoPIPr @™ 2 Mmwu nu d

Figure I-4 : Classification simplifiée des procédés de fabrication additive de céramiques

Les procédés de fabrication additive appliqués aux céramiques sont trés diversifiés par I'emploi de
techniques indirectes reposant sur un intermédiaire polymeére. Dans le cas des métaux, ces procédés
indirects sont moins pertinents, les matériaux métalliques étant ductiles, trés sensibles a 1'oxydation et
différent des matériaux céramiques par leurs propriétés diffusionnelles.

Aujourd’hui les techniques principalement utilisées sont la stéréolitographie céramique (ceramic
stereolithography CSL), le dépot de fil fondu (fused deposition modelling FDM) et la projection de liant
(impression 3D, 3DP).

Le CSL repose sur la photo-polymérisation d’'une résine photosensible chargée de particules céramiques, a
I'aide d’un laser UV (Figure I-5). La résine chargée est déposée couche par couche dans un bac et est
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consolidée au fur et a mesure selon le modéle numérique prédéfini. Les points clés de cette technologie
sont selon (Chaput et Chartier 2007) :
*» la préparation de la pate: choix de la composition organique, maitrise du taux de charge
(fraction de particules) et de la rhéologie.
= la définition des parametres du procédé : épaisseur de couche (25 a 100 um), parametres du
racleur et du laser.
= le nettoyage : nature du solvant et suppression des supports.
= les traitements thermiques : définition du cycle de déliantage et de frittage.

Scan Head

UV laser source

Scraper

Suspension / Paste
UV laser beam

Layer under fabrication
Printed part

Suspension / P

Printed part
Layer area to be cured

Cured layer area

Suppeort table

Suspension / Paste
—

Support table

Poudre céramique
- Taille et distribution
- Compromis entre diffusion et
réactivité au frittage

Suspension
- Choix du systéme réactif
- Taux de charge
- Rhélologie

Systeme réactif aux UV
- Formulation adéquate
- Cinétique de polymérisation

Fabrication
- Interaction UV-suspension
- Epaisseur/largeur de polymérisation
- Paramétres de fabrication (puissance et vitesse laser, stratégie,....)
|
Piéce crue
Aprés nettoyage (solvant)

Traitement thermique
Déliantage et frittage

Piéce finale
Caractérisations microstructurale et mécanique
b) c)
Figure I-5 : Etapes de la fabrication par stéréolithographie céramique (d’aprés (Euroceram, s. d.; Chaput et Chartier 2007;

CTTC 2016)

Dans ces différents procédés, les techniques de production de la piéce finale sont proches des méthodes
classiques d'élaboration des céramiques par frittage naturel (sans pression appliquée), les pieces étant
obtenues en plusieurs étapes. La premiére étape consiste a empiler puis a polymériser couche par couche
la pate, constituée d’'un mélange de poudre céramique et d'un liant. A ce stade, une piece crue est obtenue.
La deuxiéme étape est alors la pyrolyse du liant polymeére restant et la consolidation de la piece par
frittage naturel. La piéce finale est obtenue avec un certain retrait par rapport a la piece crue. Le point de
fusion des céramiques n’est jamais atteint dans ce cas-1a. Il n’y a donc pas de formation de phase liquide et
par conséquent de continuité de croissance microstructurale entre les couches successives. Tout comme
les procédés classiques de mise en forme des céramiques, la fabrication additive CSL s’oriente vers une
consolidation multi-étapes avec la fabrication intermédiaire d'une piéce crue.
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D’autres techniques plus directes comme le dépdt énergétique direct se développent. C’est le cas du
procédé INPACT (Inorganic Nanostructured Parts by Aerosol Cold Technology) pour projection a froid de
poudres qui est 'une des rares technologies directes a avoir été développée pour les céramiques (Figure
I-6). Elle consiste a déposer de la matiere seche directement sur un support. Premiérement, un aérosol sec
de particules céramiques est généré. Puis dans un second temps une accélération est créée au travers
d’'une buse supersonique de Laval en forme de sablier, de maniere a impacter le substrat et densifier le
dépét par fragmentation des particules céramiques. Il s’agit 1a d'une technique de revétements
céramiques plutét qu'un procédé de fabrication de pieces céramiques mais est développé de plus en plus
pour faire des piéces treés fines.
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DEPOSITION
CHAMBER

MOVEMENT
DEVICE

PARTICLES WITH CARRIER GAS

ALY
Dl

GAUGE

AEROSOL SUBSTIAr, .‘
GENERATOR B A
Fragmemed/
particles

VACUUM
SYSTEM

CARRIER GAS

N
E’: NOZZLE SUBSTR.
@ v
£A

VIBRATION
DEVICE

Figure I-6 : Principe de fonctionnement de la technique INPACT (CTTC 2016)

Le choix du procédé adapté au marché et a 'application souhaitée repose sur les avantages et limitations
des différentes techniques, en termes de dimension, cofit, précision et qualité de surface (Tableau I-1,
Figure I-7 et Figure [-8). Le choix du procédé adapté prend également en compte les viscosités des
suspensions et les concentrations atteignables en particules céramiques (Figure I-9). Une plus grande
concentration de particules permettra en effet, de limiter le retrait volumique et une meilleure densité
finale des piéces. Par exemple, le CSL est le procédé le plus adapté pour la fabrication de pieces denses et
fines mais a forte valeur ajoutée car leur fabrication sera cofiteuse. Le procédé FDM sera quant a lui dédié
a un besoin rapide, peu coliteux mais aussi peu précis. Quelques exemples de pieces sont présentés en
Figure I-10.

Tableau I-1 : Avantages et inconvénients de quelques procédés de fabrication additive céramique

CSL - Ceramic
stereolithography
Indirect

FDM - Fused deposition
modelling
Indirect
INPACT - Inorganic
Nanostructured Parts by
Aerosol Cold Technology
Direct

SLS - Selective Laser
Sintering
Direct

3DP - 3 dimensionnal
printing
Indirect

Haute densité relative

Faible rugosité

Haute résistance mécanique
Précision jusqu’a 30um
Matériaux peu couteux
Procédé simple et peu couteux
Multi-matériaux

Densification a température ambiante : pas de
Post-process (hors revétement)
Multi-matériaux

Matériaux peu couteux
Pas de nettoyage
Grande vitesse de construction

Matériaux peu couteux (et recyclage possible)
Post-process simple

Grande vitesse de construction

Tres grands volumes de piéces
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Faible vitesse de construction
Colit élevé des matiéres
Post-process

Mono-matériau

Précision et vitesse conditionnées
par le diametre de la buse

Faible épaisseur
Nombre restreint de matériaux
Faible vitesse de construction

Faible densité relative
Rugosité élevée
Procédé couteux (laser)
Mono-matériau

Faible densité relative
Rugosité élevée
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Figure I-7 : Comparatif des principales technologies de fabrication additive céramiques (0 faible et 5 élevé)
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Figure I-8 : Comparatif des dimensions des piéces et de la résolution (taille de I'unité de construction de base) des principales
technologies de fabrication additive céramiques
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Figure I-9 : Comparatif des viscosités et de la concentration en particules dans le cas des technologies de fabrication additive
céramiques en voie liquide ou pdteuse
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Figure I-10 : De gauche a droite piéces réalisées a) Robocasting de creusets en alumine
b) 3DP d’un ouvrage d’art c) DLP d’un rotor en zircone d) SLA d’un noyau d’aube de turbine en zircon/silice e) Jet d’encre de
composants piézo-électriques pour sonde a ultrasons d’apreés (Zocca et al. 2013; 2015; CTTC 2016)

1.1.2. Le LBM pas a pas

La fusion laser sélective est un procédé direct qui pourrait convenir aux matériaux céramiques a haut
point de fusion. Ce procédé de construction incrémentale permet la fusion couche par couche de la
matiere premiére, sous forme de poudre. De plus, il permet la réalisation de piéces de taille moyenne avec
un bon état de surface sans nécessité de ré-usinage et avec une bonne précision (Figure I-8 et Figure I-7).
Le principe est présenté en Figure [-11. La poudre contenue dans un piston ou bac d’alimentation est
emmenée par le rouleau (ou racleur) afin d’étre étalée sur un substrat ou plateau de fabrication qui s’est
abaissé de Azpision. Une étape de compactage de la poudre sur le plateau de fabrication intervient ensuite.
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Une épaisseur de poudre notée Azpoudre €st déposée, que le laser vient consolider par fusion selon un
schéma (pattern) défini en amont par CFAO. Une fois la couche consolidée, une nouvelle couche de poudre
est étalée et le processus se répete jusqu’a la fabrication totale de la piéce.

Ici, le liant polymeére n’intervient plus, le matériau céramique passe directement par un état liquide, ce qui
permet 'amélioration de la densité relative des pieces mais également I'obtention d’'une homogénéité et
continuité microstructurale. Il s’agit donc d'une technique de fabrication directe, I'abandon du liant
polymere permettant de diminuer les temps de fabrication par rapport aux procédés indirects.

1. Déposition (2/2) 2. Raclage

3. Compactage 4. Densification i 1% couche déposée |

Figure I-11 : Etapes de fabrication par fusion laser sélective de lits de poudre, d’aprés (Orecchia 2008)

Il existe une quarantaine de parametres du procédé pouvant étre contrdlés. Dans cette étude, nous
fixerons donc la plupart d’entre eux. Dans le cas des céramiques, des parametres additionnels par rapport
aux matériaux métalliques sont a prendre en compte comme I'épaisseur du substrat ou la nature du gaz de

protection qui sera la plupart du temps l'air ambiant. Le nombre de parametres étudiés est fonction de la

dimension des constructions, soit :

= Parametres 0D (régime statique, pointé) :

@)
@)

Puissance laser : P (W) [P < 200W/]
Diametre d’interaction du faisceau laser dans son plan focal (surface du lit de poudre) :
&, =70 um

Epaisseur de poudre : 4z, 4. (1tm ou mm)

Epaisseur de couche : Az,;.,, (um) correspondant a la descente du piston de
fabrication. Pour la premiére couche 4z,;s10n = AZpoyare, €t €n régime de fabrication
stabilisé cela correspond a I'épaisseur de tranchage de la piéce, soit encore a la hauteur
de cordon consolidée H,,, (Vinson 2015)

Epaisseur du substrat : §,,; (mm)

Atmosphére de travail : air ou argon

= Parametres 1D (régime dynamique, monocordon):

o

o

Vitesse de balayage laser a la surface du lit de poudre : V (mm.s1) [V < 1000 mm.s™1]

Energie linéique : E; = § (Jomm1)
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4P
.oV

(J.mm-3)

o Energie surfacique (ou fluence) : E; = (J.mm-2)

= - P
o Energie volumique: £y, = —————
poudre -“L-

o Temps d’interaction: t;,;, = % (s)

= Parametres 2D (juxtaposition de deux cordons, draps) :
o Ecart vecteur E,: distance entre deux traits laser lors de la juxtaposition de deux
cordons adjacents de largeur apparente eg,,, (Figure [-12) :

Ev = eapp(l - Tr) (Hm)

o Tauxderecouvrement: 7, =1 — eE" , fraction de cordon refondue
app
o Sens de balayage du faisceau laser: {aller} - {aller/retour} - {en filots}! -

respectivement (Figure I-13.a-b-d)
o Angle de balayage du faisceau laser (FigureI-13.e)

Ev_

A N

-« p
€app ¢

Figure I-12 : Juxtaposition de deux cordons et définition de I'écart vecteur et du taux de recouvrement

= Parametres 3D (constructions 3D, empilements de draps) :
o Angle d’orientation des couches les unes par rapport aux autres - Figure [-13.f

= Parametres de contours : Puissance P. et Vitesse V. - Figure [-13c.

@) (b) (c) ‘ | [
[]]

x 214 . sidididld
9 /
% Couche n Couche n+1 Couche n+2
3

% f
(d) (e)

Figure I-13 : Illustration a-e) des sens et de I'angle de balayage laser et f) de I'angle d’orientation des couches les unes par rapport aux
autres (Vilaro 2011)

La définition des parametres permet d’établir différentes stratégies d’empilement 3D. Quelques exemples
utilisés dans cette étude sont présentés en Figure [-14.

Le lit de poudre est décrit suivant :
o La densité relative, compacité ou fraction volumique de particules fv, ou taux de porosité
Pt =1- fuy,
La morphologie des particules de poudre (anguleuses, sphériques, agrégées ou agglomérées)
La distribution en taille de particules (voir Chapitre II) et notamment la taille moyenne de
particules dso
o Propriétés de I'absorbant le cas échéant : nature, teneur et distribution

1 La stratégie de construction en ilots requiert une série de nouveaux paramétres a définir.

-33-



LFusion Laser céramique : Problématiques matériau et procédé
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Figure I-14 : Différentes stratégies d’empilement de couches pour la construction 3D pour t,, = 0 d’aprés (Vinson 2015)

La source d’énergie est gaussienne et I'intensité incidente I, associée vaut :
4P

Iy = —
° 7 ne?

Les dimensions du bain de fusion (Figure I-15) sont identifiées par :
- Lecordon apparent de section S, hauteur Hg,,, et largeur ey,

- Lazonerefondue de section S;, hauteur H;, etlargeur e,
- L’ensemble, le bain de section Syq;n, = Sqpp + Szg €tla hauteur Hpqip, = Hypp +Hzg
On note que e, et ez peuvent étre égaux ou non en fonction des paramétres du procédé.

€y

e .
14

I(P.zlf%gﬂ) (Pe=1-%)

v ‘|‘ T R

Azpnudre H

e e,y

>  Substrat
dense

Substrat
dense e app

a) b)
Figure I-15 : Dimensions caractéristiques d’un bain de fusion issu de l'interaction laser-matiére d’un lit de poudre déposé sur substrat
dense a) cas eqy,, = ezp b) cas ey, * ez

Il est défini une zone de consolidation par conservation de la matiere issue du modeéle de
consolidation anisotrope (Vinson 2015) avec:
o Lasection de consolidation au sein du lit de poudre avec conservation de la matiéere Sy

o Lalargeur d’interaction largeur de la zone d'interaction laser-LDP a l'interface LDP-substrat e;

o Leretrait axial RA défini positivement : RA = 1 — —222—
AZpoudre
o Leretrait radial RR défini positivement : RR = 1 — e‘zﬂ
i

La conservation de la matiére considére que le retrait volumique provient uniquement de la porosité du lit

S, . \ .
de poudre. Dans ce cas, Pt =1 —%. Nous reviendrons sur ces parametres au Chapitre VI et nous y
0
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traiterons également le cas sans conservation de la matiere avec 'introduction du taux de particules
solides éjectées au sein de la section de consolidation So. Nous définirons également le taux de particules
solides éjectées en dehors de cette zone de consolidation, c’est-a-dire dans la zone dite dénudée.

Pour la compréhension des phénomeénes se produisant au sein du lit de poudre, I’étude nécessite des
mesures sur des bains réalisés au sein d'un milieu unique, i.e. dans un compact non dense de poudre ou
dans un substrat dense. Dans ce cas, les dimensions du bain issues de 'interaction laser-matiére sont
définies selon le régime d’interaction : on différencie le cas de gonflement du bain (hautes énergies
linéiques) du cas de retrait du bain (faibles énergies linéiques) - (Figure I-16). Les dimensions issues du
gonflement (lié a I'évaporation et a la remontée de matiere liquide) sont définies par Hgons, Lgons €t Sgong-
Celles de la zone fondue au sein d’un lit de poudre ou d'un substrat dense s’écrivent Hr, L, et S,z etla
section issue du retrait du bain, S, .¢rgi¢-

Hbain

Hbain

Lpgin=Lzr E L,
I Lbain I
c) d)

Figure I-16 : Dimensions caractéristiques d’un bain de fusion issu de l'interaction laser-matiére dans un milieu unique (compact non
dense de poudre ou substrat dense) pour les différents cas rencontrés a-b) cas du gonflement et c-d) cas du retrait. En rouge sont
indiquées les grandeurs représentatives de l'interaction laser-matiére et qui seront retenues dans la suite de I'étude en tant que
profondeur du bain H et largeur du bain L.
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I.2. Céramiques oxydes par LBM

1.2.1. Projet CEFALE : enjeux et applications

.2.1.1. Collaboration

Le projet CARNOT M.LN.E.S. nommé CEFALE (pour CEramiques hautes performances par Fusion lAser
séLEctive) propose une approche pluridisciplinaire combinant I’expertise reconnue de trois centres de
recherche des Ecoles des Mines dont deux (CDM et CEMEF) du méme département Matériaux de Mines
ParisTech. Ce projet vise a la fabrication de piéces céramiques réfractaires tenaces a microstructure et
qualité métallurgique controlées par la maitrise scientifique et technique de tous les maillons de la chaine.

Le Centre des Sciences des Matériaux et des Structures (SMS-ENSM-St Etienne) synthétise par « spray
drying » la matiére premiere, une poudre d’alumine chargée en carbone. La thése de Q.Chen lancée au
Centre _de Mise en Forme des matériaux (CEMEF-MINES-ParisTech) a permis la modélisation de
I'interaction laser-matiére, afin de mieux comprendre, quantifier et optimiser le mode de chauffage et de
fusion d’un lit de poudre déposé sur un substrat dense dans une large plage de parameétres opératoires
(longueur d’onde, forme du faisceau, puissance, vitesse de balayage, épaisseur de couche,...). Pour ce faire,
la forme et la dimension de plusieurs bains fondus ont été prédites par modélisation numérique et

comparées aux expériences menées dans cette thése. Cela a permis a Q.Chen de valider certaines
hypotheses de calcul et d’accéder a des grandeurs non accessibles expérimentalement, a savoir : gradients
thermiques et vitesses de solidification sur I'isotherme de fusion, puis aux contraintes résiduelles apres
refroidissement du bain et du monocordon. Prenant place au Centre des Matériaux (CDM-MINES-
ParisTech), la thése dont les travaux sont exposés dans ce mémoire a pour but de mieux cerner
l'interaction laser-matiere des céramiques transparentes au rayonnement laser et d’étudier leur mise en
forme par fusion en y ajoutant une certaine quantité d’absorbant. La mise en forme de ce type de
matériaux s’est faite au moyen d’'une machine SLM Phenix PM100T, et l'interaction laser-matiere a
nécessité la mise en place in situ d’'un banc optique permettant la mesure des propriétés optiques in

operando des céramiques étudiées en cours de fusion.

Cette étude CEFALE s'inscrit a plus large échelle dans la collaboration ACLAME (Action Concertée des
LAboratoires Matériaux des Ecoles des mines, sur les procédés de fabrication additive) qui a pour objectif
principal de coordonner et de fédérer les projets Carnot M.LLN.E.S. sur la fabrication additive, afin de
constituer un pole de compétences, en termes de matériaux et de technologies, et de rendre la
communauté visible et reconnue. En dehors du projet CEFALE, on reléve les projets suivants :
- CERAMMET pour 1'élaboration par fabrication additive de cermets (composites céramique /
métal) a base de poudres d’alumine et, de titane ou d’acier inoxydable 316L.
- FATIMA pour Impression 3D de polymeres thermoplastiques multi-matériaux.
- ELECTROPHORESE pour le dépot de particules métalliques en surfaces rugueuses par
électrophorése non-linéaire.

1.2.1.2. Contexte, positionnement et objectifs

La plupart des recherches menées dans le domaine de la fabrication additive ont trait a des pieces
polymeres ou métalliques. L’application de cette technologie aux piéces céramiques constitue un enjeu de
taille, qui permettrait le design de nouvelles pieces aux formes complexes, en limitant 'usinage, ce dernier
pouvant représenter jusqu’a 80% du cofit de production d’une piéce en céramique. De plus, les procédés
classiques de fabrication additive associés aux pieces céramiques sont essentiellement indirects et
reposent sur l'utilisation d’un liant polymeére et I'absence de fusion de la céramique. L’application d’'un
procédé comme le LBM permet la construction de pieces céramiques en une seule étape. Le passage a
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I'état liquide vis-a-vis d’autres moyens de fabrication additive devrait présenter également une porosité
limitée.

Le systeme retenu pour ce projet CARNOT est une céramique oxyde, I'Al;03-ZrO; a composition
eutectique. Ce matériau est léger, intrinséquement résistant a l'oxydation et corrosion, inerte
chimiquement et réfractaire. En parallele, 'Al,03 faisant office de matériau modele est aussi envisagée
pour comparaison. Les conditions thermiques incrémentales du LBM, avec le passage a I'état liquide du
matériau et des vitesses du front de solidification élevées pourraient engendrer une solidification orientée
et rapide menant a des microstructures biphasées finement interpénétrées, inhibant ainsi le mouvement
des dislocations intra-lamelles (Berger 2011) et conférant une résistance au fluage élevée. De plus, la
minimisation énergétique des hétéro-interfaces permet d’obtenir des interfaces cohérentes propres dont
le glissement requiert des énergies d’activation élevées. L’association du LBM avec I'alumine-zircone de
composition eutectique permettrait de produire des piéces aux géométries complexes difficiles a mettre
en forme par un moyen conventionnel et sans la nécessité de post-traitements, diminuant ainsi fortement
les colits d’usinage.

Les secteurs industriels visés sont le spatial et I'aéronautique, pour répondre a la problématique de
I'augmentation des températures de fonctionnement des turbines a gaz et leur allégement avec par
exemple la fabrication et le design de nouvelles aubes de turbine dans un matériau moins dense et plus
réfractaire. Les céramiques oxydes de composition eutectique suscitent depuis une quinzaine d’années un
regain d’'intérét comme une éventuelle solution de remplacement des superalliages a revétement
céramique (Figure I-17): les propriétés réfractaires alliées a des densités moyennes font de ces
céramiques eutectiques des concurrentes sérieuses des alliages métalliques a durcissement par
précipitation pour des utilisations a trés hautes températures (>1400°C), a condition qu’elles démontrent
en fonctionnement une bonne ténacité et une bonne résistance a la fatigue thermique (Parlier et al. 2011).
(Waku 2011) a estimé le gain qu’apporterait l'utilisation de pieéces céramiques sur le rendement d'une
turbine a gaz (Figure I-18). Leurs calculs sont fondés sur un gain de masse allié a une augmentation de la
température d’entrée du gaz dans les turbines (TIT) et du ratio pression d’entrée sur pression de sortie
(OPR). Le gain en rendement estimé serait de I'ordre de 9% avec le remplacement des superalliages a base
nickel par les céramiques oxydes. Ces résultats permettent d’envisager le développement d’'une nouvelle
génération de turbines qui pourrait travailler a 1700°C.
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Figure I-17 : Evolution passée et future des matériaux pour turbines a gaz suivant la température de fonctionnement d’aprés (Wadley
Research Group - UVA)
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Cependant, les procédés conventionnels de solidification dirigée de type Bridgman, utilisés dans les
travaux cités ci-dessus, sont lourds a mettre en ceuvre et ne permettent pas de fabriquer des formes
ajourées tres complexes. Il y a plus d’'une dizaine d’années, des premieres piéces en céramiques oxydes
eutectiques ont été usinées dans des lingots de solidification dirigée élaborée par voie conventionnelle
(Figure I-19) : des aubes de turbine fixes, des panneaux de chambre de combustion, etc.

45 I -——_Cooled turbine nozzle
[ ——Non-cooled MGC turbine nozzle 1800°C
20 F 1600°C 30,
g
i TIT=1400°C e N30
= 5T
> 20
g B . >,
Q _- 1 !
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Figure I-18 : Rendement d’une turbine a gaz caractérisé par le ratio de pression entre 'entrée et la sortie du compresseur (OPR) et par la
température d’entrée des gaz dans la turbine (TIT) d’aprés (Waku 2011) - MGC : melted grown ceramics ; GT : ground temperature

c) d)
Figure I-19 : Différentes piéces céramiques issues de la solidification dirigée (d'aprés Ube-Japan) : a-b-c) aubes de turbine - partie
courbée dense, assemblage et partie creuse d) panneaux

Le LBM permettra le design de nouvelles piéces en limitant drastiquement I'usinage nécessaire en rendant
accessible la fabrication «in situ» de piéces complexes en composite céramique-céramique a fortes
valeurs ajoutées. La réalisation de piéces telles que les aubes de turbine comme déja mentionnées sera
possible, mais également celle des pieces pour la fabrication des fibres en superalliages ou des noyaux de
moules de fonderie qui ne demandent pas de trés bonnes propriétés mécaniques. La fabrication de piéces
céramiques par fusion représente donc un challenge majeur avec des gains asymptotiques dans le
domaine aéronautique et d’autres industries (photoniques, électroniques, thermiques, mécaniques ...).
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Les recherches dans le domaine du LBM de céramiques oxydes commencent a émerger mais n’atteignent
pas encore les résultats escomptés. En effet, la mise en forme de céramiques par LBM (i.e. par voie liquide
avec solidification rapide) est confrontée a différentes problématiques. Les principales sont la tres faible
absorption des céramiques oxydes au rayonnement du laser Yb:YAG usuellement utilisé et leur faible
résistance aux chocs thermiques. Dans la littérature, les quelques travaux abordant ces problématiques
(Bertrand et al. 2007; Shishkovsky et al. 2007; Hagedorn 2013) détournent la difficulté de la fusion de
I'alumine par laser CO,, soit par I'ajout d’'une poudre d’aluminium jouant le réle d’absorbant, soit par un
préchauffage hors axe de la partie du bain en cours de solidification. Dans les deux cas, la formation
d’intermétalliques de type AlZr par réduction de la zircone est avérée ou suspectée. Cependant, les études
métallurgiques publiées sont trés pauvres et les microstructures dendritiques obtenues ne semblent pas
correspondre a celles attendues pour la composition eutectique Al;03-ZrO.. De plus, les approches
thermiques comme mécaniques y sont faiblement développées.

Le projet CEFALE s’inscrit a la suite d'une premiére these réalisée sur I'hydroxyapatite également
transparente au laser Yb:YAG (Shaker 2017). Il y avait été démontré que 'ajout d’'un absorbant (carbone)
a la poudre d’hydroxyapatite permettait de pallier la quasi-transparence du matériau. Dans la littérature,
cet effet a été confirmé par (Juste et al. 2014) pour la fabrication d’alumine et par (Ferrage, Bertrand, et
Lenormand 2018) pour la zircone. Dans notre étude, I'utilisation de I'absorbant SiC-f et de particules
métalliques sont envisagées en plus du carbone. Quant a la fissuration induite par les fortes vitesses de
refroidissement et les gradients thermiques élevés, elle pourra par la suite étre réduite par un post-
chauffage de la zone du bain en cours de consolidation.

Le cas de l'interaction du laser avec un lit de particules de poudre semi-transparente est complexe.
L’absorption spectrale doit étre étudiée, ainsi que les caractéristiques du lit de poudre. Les données de la
littérature sont limitées et se résument souvent a une gamme restreinte de longueurs d’onde, a un nombre
de matériaux limités et bien souvent a I'état massif. Aussi, des mesures optiques sont envisagées dans
cette thése de maniere a connaitre précisément les propriétés optiques des matériaux étudiés au cours du
procédé ainsi que leur évolution avec la teneur en absorbant et les caractéristiques du milieu granulaire
(compacité, épaisseur de poudre, taille de particules). En parallele, sont réalisées des études
paramétriques afin de définir le domaine de construction stable de chaque matériau étudié.

1.2.2. Transparence au rayonnement laser : mécanismes d’absorption dans les
matériaux diélectriques

La possibilité de fabriquer des pieces par empilement de couches consolidées par laser dépend en partie
de la capacité a convertir la densité de puissance du faisceau laser en chaleur. La couche de matériau
granulaire déposée initialement doit absorber tres localement le rayonnement et, idéalement, la zone
d’interaction doit étre limitée a la surface d’intersection entre le faisceau et le matériau granulaire
(surface du lit de poudre). Aussi, doivent étre prises en compte les caractéristiques du lit de poudre
comme la composition, I'homogénéité, 1'épaisseur, la distribution granulométrique, la coordinence et le
taux de porosité conditionnant le nombre de dioptres réfléchissants et réfractants.

Au premier ordre, on considéere que l'interaction d’'un faisceau laser avec un matériau absorbant dense et
parfaitement lisse est surfacique : I'énergie lumineuse est alors convertie, a la réflexion pres, en chaleur
surfacique. Le cas d’'un matériau absorbant mais granulaire ou fortement rugueux est différent au sens
qu’une partie du faisceau incident subit des réflexions multiples de la part des particules, a 'origine d’'une
modification de la forme et des dimensions du volume d’interaction laser-matiére, ainsi que des valeurs
des coefficients d’absorption et de réflexion (Gusarov et al., 2010). La distinction entre ces deux milieux
sera abordée au Chapitre II] mais on peut déja dire que l'interaction laser-matiere est surfacique dans le
cas d'un matériau dense, et volumique dans le cas d’'un matériau granulaire. Le cas de 'interaction laser
avec un lit de poudre constitué d’'un matériau semi-transparent est encore plus complexe. C'est le cas des
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céramiques de couleur « blanche » et en particulier de I'alumine-zircone. Les signaux de transmittivité et
de réflectivité montrent les différentes gammes d’absorption des monocristaux d’alumine et de zircone
(Figure 1-20) :

= IR lointain (fortes longueurs d’onde A et faibles nombres d’onde 0=1/ 1) : zone de transmittivité Tr
nulle, réflectivité R élevée et zone d’opacité du matériau. Le matériau est absorbant, le
rayonnement interagit majoritairement en surface avant d’étre atténué rapidement en
profondeur par les vibrations du réseau cristallin.

= IR moyen: le matériau est semi-transparent, la transmittivité augmente avec l'accroissement du
nombre d’onde au fur et a mesure que 'on s’éloigne de la zone d’absorption liée aux vibrations de
réseau (et donc inversement, elle diminue avec la longueur d’onde qui augmente). Cette valeur de
la transmittivité dépend de I'épaisseur du monocristal.

= proche IR, visible et proche UV (faibles longueurs d’onde A et forts nombres d’onde =1/ 1) : zone
de transparence dans laquelle les seules pertes observées au niveau de la transmittivité sont liées
aux multiples réflexions aux interfaces supérieure et inférieure du matériau avec I'environnement
gazeux. La réflectivité ne dépend que de 'indice de réfraction n du monocristal.
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Figure I-20 : a) Transmittivité spectrale normale d’'un monocristal d’alumine dans le domaine de I'IR (épaisseur 0,7 mm a température

ambiante) d’aprés (Rozenbaum 1999) b) Réflectivité et transmittivité d'un monocristal de zircone yttriée a 8%m (2 mm d’épaisseur)
d’apreés (Debout 2007).

Dans un matériau diélectrique, les bandes de conduction et de valence sont séparés par une bande
interdite de largeur Egyg,. Pour générer des électrons libres participant a la conduction il faut exciter la
matiere et fournir une énergie Ej4q., Supérieure a Eg,,, pour faire transiter les électrons dans la bande de
conduction. Sans cette excitation, le matériau est transparent a la longueur d’onde et n’absorbe pas le

rayonnement (Di Maio 2013; Leyder 2014). Pour permettre I'absorption d’'un rayonnement laser, la
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longueur d’onde d’émission A du laser doit pouvoir fournir I'énergie nécessaire pour dépasser la bande
interdite du matériau Egap?, soit :

Ejgser = hv =" > Egq, 1.1

avec v la fréquence de I'onde lumineuse (Hz ou s1), ¢, 1a célérité de la lumiere dans le vide (= 3.108 m/s) et
h la constante de Planck (6.63x10-3%].s)

L’énergie des photons est absorbée par les électrons qui, a leur tour, transmettent leur énergie au réseau
en engendrant une excitation des électrons vers des niveaux d’énergie supérieurs. L’énergie lumineuse est
alors transformée en agitation thermique qui conduira a la fusion.

L’alumine et la zircone sont des oxydes diélectriques qui possedent un comportement spectral similaire
vis-a-vis du rayonnement thermique. L’alumine-a posséde une bande interdite de 8,8 eV (Roger H. French
1990), pour la zircone elle varie entre 4-7 eV suivant la structure cristalline et1’ajout de stabilisants (R. H.
French et al. 1994). Par conséquent, seuls les rayonnements dans le domaine de I'ultraviolet-UV) sont
directement absorbés grace a des processus de transition électronique. A haute température (1490°C),
I'absorption est légérement favorisée car la valeur de la bande interdite passe a 7,2 eV (Roger H. French
1990). Pour les carbures SiC-a et SiC-£, la bande interdite est de 2,8 eV et 2,6 eV respectivement selon
(Palik 2003).

La Figure I-21 présente I'évolution de I'indice de réfraction n et le coefficient d’extinction de I'alumine a,,;
en fonction de la longueur d’onde A, d’aprés (Tropf et Thomas 1998). L'absorption d'un rayonnement
résulte des phénomenes de polarisation qui différent suivant la longueur d'onde du rayonnement. On
retrouve trois domaines distincts : les domaines de I'UV, de I'IR et d’'une zone dite “de transparence” qui
inclut le proche UV, le visible et le proche IR (comprise entre 0,9 et 8,5 eV soit respectivement entre 1,4 et
0,15 um). Les différents phénomeénes d’absorption sont liés a des transitions électroniques aux faibles et
moyennes longueurs d’onde (UV et visible) comme vu au paragraphe précédent; ou alors a des vibrations
de réseau aux plus fortes longueurs d’onde (IR), selon (Bass 1995).

Aux grandes longueurs d’onde (IR moyen et lointain), I'absorption est conséquente (Figure [-21). Ce sont

d’'une part les vibrations de réseau fondamentales (a un phonon) qui permettent 'absorption. Ce
processus est associé a des mouvements électrostatiques de charges opposés qui induisent un moment
dipolaire électrique auquel le photon du rayonnement incident peut se coupler et engendrer une
absorption. L’absorption dans cette région va également dépendre de la température. En effet, des
transitions d’ordres supérieurs peuvent intervenir par combinaison phonon-phonon. On note que ces
processus multi-phonons induisent une absorption plus faible comparée a celle de premier ordre
(Srivastavas et Bist 1972).

Aux faibles longueurs d’onde (UV, visible et proche IR), comme vu précédemment, 'absorption résulte des
transitions électroniques. Le champ électrique incident génére une transition électronique vers un niveau
excité, le nuage électronique entourant chaque noyau se déforme alors et il y a formation d'un moment
dipolaire induit pour chaque atome. Dans cette gamme spectrale, 1'électron peut effectuer des transitions
électroniques nécessitant des énergies de plus en plus grandes et il peut ainsi passer de 1'état localisé a
des états délocalisés de plus en plus éloignés par rapport au noyau auquel il est associé. En fonction des
énergies mises en jeu, différentes théories permettent d'interpréter les absorptions dues aux transitions
électroniques (Debout 2007b; Faure 2004). Ceci explique la zone de transparence de I'alumine et de la
zircone dans le proche UV, visible et proche IR, puisque I'énergie nécessaire pour exciter un électron est
importante.

Dans la zone UV, au-dessus de 8,8 eV (soit A<140 nm), 'alumine présente une absorption inter-bande
linéaire (a un photon). Les pics a 9 et 13 eV (138 et 95 nm) correspondent a la plus faible transition

2 Elaser est parfois donnée en eV soit 1,602.10-19] et Eraser(eV)~1,24 /A (A exprimée en pm)
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énergétique entre le niveau supérieur de la bande de valence de I'oxygene (2p°®) et le bas de la bande de
conduction formé principalement par les niveaux 3s de Al (états 3s+3p). A des énergies plus importantes,
un plasma oscillatoire intervient autour de 25 eV (50 nm) ; entre 33 et 45 eV (38 et 28 nm), il s’agit de la
transition de I'état (2s¢) de I'oxygéne a I’état (3p) de I'aluminium. La photo-absorption par les électrons de
coeur ne commence qu’a des énergies encore plus importantes, (Jung 2012).
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Figure I-21 : Indice de réfraction et coefficient d’extinction en fonction de la longueur d’onde pour Al:0s. Les lignes représentent des
points expérimentaux, les cercles font références a des valeurs dispersées. En vert les transitions électroniques, en bleu les vibrations de
réseau (Jung 2012; Tropf et Thomas 1998)

Dans la zone dite de « transparence », I'absorption y est beaucoup plus faible. C’est aussi la zone d’intérét
de notre étude (A=1,07 um soit 1,16 eV). La Figure [-22 présente le coefficient d’absorption relatif au
domaine « transparent» pour des échantillons d’alumine non extrémement pure ou s’éloignant d'un
cristal parfait (Evans 1991). Dans cette région, 'absorption est considérée comme extrinséque et a été
définie comme provenant des traces d’'impuretés et des défauts (joints de grains et lacunes d’oxygene par
exemple). Il faut également prendre en compte une perte liée a la diffusion intrinséque de Rayleigh. Cette
diffusion est faible mais non négligeable pour des longs parcours dans les fibres optiques. Des centres
colorés F et F+ ont été identifiés autour de 6,0 et 4,8 eV et sont associés avec un ou deux électrons piégés
dans les lacunes d'oxygéne. Ces lacunes peuvent étre introduites pendant la solidification ou les
traitements de recuit dans un environnement appauvri en oxygéne, (Bass 1995). Des études ont montré
que cet environnement implique un ordre de liaison plus faible et laisse des états vides en dessous de la
bande interdite de I'alumine. L’alumine agirait alors comme un semi-conducteur par sa bande interdite
réduite.

L’alumine possede donc toujours une faible densité d’électrons libres provenant essentiellement des
impuretés contenues dans ce matériau. Alors qu'une faible intensité lumineuse ne devrait pas perturber
cette petite population d’électrons, il existe une probabilité pour que certains de ces électrons absorbent
par effet Bremsstrahlung inverse. Celui-ci suppose qu'une charge électrique puisse interagir avec la
matiere environnante moyennant une modification de sa vitesse et de sa direction, ces changements
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pouvant impliquer soit un rayonnement (effet direct) lors d'un freinage, soit une absorption (effet
inverse) lors d'une accélération. Dés lors, ces électrons accroissent leur énergie cinétique malgré de
faibles intensités lumineuses jusqu’a atteindre une énergie supérieure a I'énergie d’ionisation. Le niveau
d’absorption dans la zone de transparence est donc fortement dépendant de la pureté de la matiere
premiere. On pourra des lors parler de semi-transparence dans cette région.
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Figure [-22 : Evolution du coefficient d’absorption en fonction de I'énergie photonique correspondant a des cristaux d’Al203 non dopés
solidifiés par trois méthodes différentes (a, b et c). (Evans 1991)

BN

On note que certains lasers a impulsions ultra-bréves (par exemple a impulsions femtosecondes)
autorisent l'absorption malgré une énergie photonique inférieure a la bande interdite. Il s’agit d'un
phénomene complexe basé sur des mécanismes non linéaires (a plus d’'un photon), (Leyder 2014). En
maintenant la puissance du faisceau en dessous de la puissance critique d’auto-focalisation (pour ne pas
provoquer l'ablation du matériau), les processus d’interaction deviennent extrémement contrélables et
reproductibles permettant des réalisations technologiques d’'une trés grande précision (échelles
nanométriques).

La longueur d’onde du laser Yb :YAG de la machine Phénix PM100T utilisée dans cette étude (A =1070nm)
correspond au domaine de transparence de ces matériaux (Figure [-23).
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Figure [-23 : Absorptivité en fonction de la longueur d’onde incidente d’aprés (Hellrung et al. 1999)
Des études sur céramiques oxydes ont choisi comme source de fusion, le laser CO; (A= 10 um - IR lointain

ou zone d’absorbance), dont la longueur d’onde est absorbante pour ces matériaux (Z. Liu et al. 2016;
Bourban et al. 1997; Triantafyllidis, Li, et Stott 2002; J. Liu et al. 2010). Cependant, les lasers Yb:YAG ont
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un meilleur couple {BPP —M2}3 par rapport aux lasers COz ou bien méme aux lasers Nd:YAG quelles que
soient l'irradiance et la longueur d’onde définies (Figure [-24). Cette classification indique que les
monocordons peuvent étre fusionnés en s’affranchissant d'un contréle parfait de la position focale,
contrairement aux autres sources. Aussi, la distance de travail est supérieure pour le laser Yb:YAG, ce qui
permet de diminuer les déplacements du spot d’'un point a un autre grace aux défocalisations du faisceau
(Graneix 2015). Ce type de laser proche IR est le plus répandu chez les constructeurs de machines LBM,
(Ferrage, Bertrand, et Lenormand 2018)
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Figure I-24 : Variation du BPP en fonction de l'indice M? pour différentes sources laser d’apreés (Graneix 2015)

La solution envisagée pour pallier la semi-transparence des céramiques oxydes consiste alors a adjoindre
des absorbants a la poudre. (Shaker 2017) a déja pu tester I'efficacité du mélange hydroxyapatite-carbone.
Un des objectifs de ce travail sera de définir la teneur optimale et la nature de I'absorbant nécessaires a
une bonne absorption des céramiques étudiées au rayonnement incident, par le biais des mesures
radiatives et d’études paramétriques.

1.2.3. Résistance aux chocs thermiques et préchauffage

L’application du LBM aux céramiques a été fortement retardée par leur faible résistance aux chocs
thermiques, caractérisée par I'écart de température critique AT.* admissible par le matériau céramique
lors de tels chocs. En effet, les vitesses de solidification et les gradients thermiques élevés engendrés par le
procédé peuvent initier une fissuration a froid lors du refroidissement du bain. La combinaison d'une
faible conductivité thermique et d'un fort coefficient de dilatation thermique engendre des forts gradients
de déformation thermique (Figure I-25). L’alumine et la zircone supportent trés mal les chocs thermiques
avec un écart de température critique faible : pour une trempe eau AT (Al203)=200-300°C et AT, (ZrO»-
3%Y203)=250-350°C d’apres (Sato, Ishitsuka, et Shimada 1988). L’ensemble alumine-zircone semble
présenter une résistance aux chocs thermiques améliorée par rapport aux phases pures, et l‘addition de
SiC peut méme améliorer ces propriétés. La problématique de la sensibilité aux chocs thermiques n’est pas
exclusive aux céramiques oxydes mais l'est également pour d’autres matériaux comme c’est le cas pour les
intermétalliques TiAl (Gelpi 2020), NiAl ou FeAl, ou encore pour les métaux fortement durcis par
précipitation comme I'Inconel 738 (Grange 2020) difficile a mettre en forme.

3 Le BPP ou beam parameter product est le produit du rayon du faisceau au col par le demi-angle de divergence. Plus
cet indice est faible, meilleure est la qualité du faisceau.

L'indice M2 rend compte de la qualité du faisceau par rapport a la répartition gaussienne parfaite (M? =
9.7%’ avec 6 I'angle de divergence du faisceau, ¢pqle diametre du faisceau au « waist » et A la longueur d’onde).

4 Ecart de température maximal que peut supporter un matériau, au-dela il y a fissuration suite a 'accumulation de
contraintes thermiques importantes.
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Figure I-25: Expansion thermique et conductivité thermique de différents matériaux, d’apres (Ashby, 2013)

La viabilité du procédé LBM pour les céramiques nécessitera une maitrise fine de sa thermique. Le choix
du mode de pré-chauffage (ou post-chauffage) et de la stratégie de balayage permettra de controler les
gradients thermiques, la vitesse et la forme du front de solidification. Il conditionnera alors les vitesses de
refroidissement, le type de microstructures obtenues, et le niveau des contraintes internes accumulées au
sein du matériau. Quelques études de la littérature sont en accord avec de tels propos. Dans le domaine du
dépot direct d’énergie (laser engineered net shaping LENS), (Niu et al. 2017) obtiennent des petits murs
(15x4x12 mm?3) exempts de fissures en utilisant de fortes vitesses de balayage. Selon eux, ces fortes
vitesses diminuent les gradients thermiques mais cette affirmation est contraire au modele thermique de
Rosenthal. Néanmoins, ils indiquent que pour des pieces de plus grandes dimensions, en dehors de
I'adaptation des parametres du procédé, d’autres moyens doivent étre investigués pour réduire la
fissuration. Les machines de fabrication existantes atteignent leur limite et ont besoin de nouveaux
systémes de préchauffage. Pour I'alumine-zircone, (Hagedorn 2013) a mené des études avec différents
moyens de préchauffage combinés a un laser avec une distribution top-hat, a savoir: un chauffage par
induction ou par laser CO; fixe hors axe. Les températures de préchauffage atteintes sont situées juste en
dessous du point de fusion de I'eutectique alumine-zircone ; la fissuration est bien réduite mais reste en
partie présente. Pour la construction de cubes en zircone, (Q. Liu 2014) utilise comme systeme de
préchauffage, un laser Nd:YAG hors axe fixe et constate une nette réduction de la fissuration. Un
préchauffage par laser coaxial au laser principal de fusion pourrait diminuer davantage les gradients
thermiques. C’est ce systéme qui a été mis en place au Centre Des Matériaux sur une machine Concept
Laser M2 et qui est en cours de validation. A partir de modeéles numériques, (Chen 2018) dans le projet
CEFALE montre I'effet bénéfique d’un tel systéme et la différence entre le pré- ou post-chauffages grace a
ce systeme coaxial de deux lasers Yb:YAG (§11.4).
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I.3. Formation et régimes d’interaction des bains de fusion

L’identification des étapes d’amorce de la fusion, de la progression du bain de fusion et des différents
régimes d’interaction sont primordiales pour comprendre linteraction laser-matiére ainsi que les
phénomenes associés pouvant perturber la stabilité du bain. Aujourd’hui, I'imagerie X et la modélisation
par la mécanique des fluides de la fusion des bains et des phénomenes induits (éjections de particules
solides ou liquides, dénudation,...) permettent d’en savoir beaucoup plus. La plupart des observations par
imagerie X sont issues de travaux sur matériaux métalliques mais aident toutefois a la compréhension des
phénomenes similaires se produisant sur les matériaux céramiques.

1.3.1. Régimes d’interaction laser-matiére

L’énergie absorbée par le matériau (poudre solide et bain liquide) au cours de l'interaction laser-matiére
est convertie en chaleur par la dégradation de la premiére énergie d’excitation ordonnée et localisée. Les
ordres de grandeur habituels des temps d’énergie de relaxation sont de I'ordre de 10-13 s pour les métaux
et entre 1012 et 10 s pour les non-métalliques. La conversion de I'énergie lumineuse en chaleur et sa
conduction dans le matériau crée une distribution de température dans le matériau. La combinaison des
intensités laser (1 = %) avec les temps d’interaction (tint = %) produit différentes élévations de la

température et donc différents effets comme la chauffe, la fusion et la vaporisation du matériau. De plus,
l'ionisation de la vapeur au cours de l'irradiation laser peut générer un plasma (Figure I-26) (Dahotre et
Harimkar 2008).

/l<

Conduction de la chaleu®

a) Chauffage b) Fusion c) Evaporation de surface  d) Formation d’un plasma e) Ablation

Figure I-26 : Différents effets de l'interaction laser-matiére adapté de (Dahotre et Harimkar 2008)

Par analogie avec le soudage laser, on distingue, pour le LBM deux régimes d’interaction laser-matiere.
Aux intensités laser faibles et modérées, le matériau est localement fondu sans vaporisation significative.
Le transport de chaleur se fait par conduction et convection au sein du bain liquide. Les profondeurs de
pénétration du rayonnement laser sont faibles et la fusion est limitée par la diffusion thermique. Dans ce
cas, le dépdt de puissance est surfacique et la zone refondue est plus large que profonde. Aux fortes
intensités laser, I'énergie est suffisamment importante pour vaporiser voire parfois ioniser le matériau. Un
capillaire de vapeur (keyhole ou trou de serrure - Figure [-27) est formé au point d'impact du faisceau
laser sur la surface du liquide et forme une zone de dépression. Il se trouve en équilibre sous l'effet de
plusieurs forces qui résultent de la pression de vapeur, a savoir des forces de tension de surface, de
friction, de gravité et de la pression hydrostatique. Cet équilibre dynamique dépend fortement des
parametres de fabrication notamment de la vitesse de balayage. Les profondeurs de pénétration sont alors
importantes. Le faisceau laser incident pénetre profondément au sein du capillaire gazeux et est fortement
absorbé par un effet de multi-réflexion du rayonnement sur les parois du capillaire. A la surface libre du
capillaire, un plasma d’ions métalliques peut étre engendré, lequel absorbe en partie le faisceau laser.
L’énergie absorbée par le plasma est alors retransmise au milieu environnant et constitue une autre
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source de chaleur pour le bain liquide. Le plasma d’ions est néanmoins moins absorbant pour un faisceau
Yb:YAG qu'un laser CO; et échauffe ce dernier de maniére plus modérée. Le keyhole agit, quant a lui,
comme un « piege a lumiére », ou un corps noir indépendamment des longueurs d’onde, ce qui méne a des
bains a forts rapports d’élancement (r2%" = Hpain/€qpp compris entre 5 et 20). Ce capillaire, dans le
domaine du soudage a haute densité d’énergie, a un role trés important car il permet un transfert
d’énergie directement au coeur du matériau par la multi-réflexion du faisceau laser sur les parois du
capillaire liquide (Postma 2003). A I'inverse du mode keyhole, le mode conduction est stable et permet un
meilleur controle de la chaleur fournie a la piéce, il limite I'introduction de pores, de fissures et d’éjections.

Chevrons Mouvements de convection
de Marangoni

solidifié

Cavité de vapeur ___® Perturbations

Figure I-27 : Vue d’'une coupe d’un bain de fusion en régime keyhole avec 0,, 'angle d’avancée du bain, adapté de (Fabbro 2013)

La Figure [-28 montre 'emprisonnement de la porosité le long de I'isotherme de fusion dans le cas d'un
métal (acier 316L) et de la céramique de notre étude (Al»03-Zr0O;). Cependant, pour le cas de matériaux
tres réfléchissants (Cu, Al, Au, Ag, Pt,...), le mode conduction ne permet qu’une faible absorption du
rayonnement, contrairement au mode keyhole qui permet une forte absorption et une forte productivité.
La transition entre les deux modes n’est pas explicite, il est toutefois possible de définir une zone de
transition mixte en fonction de la densité de puissance comme présenté en Figure [-29 dans le cas du
soudage (Quintino et Assungao 2013).

—— ) 50pM

Figure I-28 : Sections longitudinales d’'un cordon de fusion a) de 316L a E, = 1,95 ].mm~* d’aprés (Wayne E. King et al. 2014)
b) de I'Al:03-Zr0: a E; = 0,42 ]. mm™dans cette étude
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Figure [-29 : Identification de trois régimes de soudage a partir de I'’évolution du rapport d’élancement du bain (profondeur/largeur)

fonction de la densité de puissance (W.cm2) d’aprés (Quintino et Assungdo 2013)

La pression de vapeur [Pa] induite par I’évaporation dépasse la tension de surface maximale yy (N.m1).
Elle est donc responsable de la perte de matiere par évaporation, et par expulsion de liquide en dehors de
la zone de fusion vers les bords du faisceau laser (Figure I-30). 11 a été montré que I'expulsion de liquide
est le phénomene dominant aux plus faibles puissances, tandis qu’aux fortes puissances c’est I'évaporation
qui est responsable de la perte de matiére. On note que I'épaisseur de liquide restante diminue avec

I'augmentation de la puissance (Dahotre et Harimkar 2008) .

Expulsion de liguide

Figure I-30 : Schématisation de I'évaporation de surface et I'expulsion du liquide du bain

Pour le cas des matériaux métalliques, il est courant en soudage classique ou en LBM de définir une carte
des domaines d’interaction laser-matiére définie suivant la morphologie ou section des cordons par les
parametres du procédé (Figure I-31). On peut identifier les domaines morphologiques des cordons par
ordre croissant de I'énergie linéique :

non fondus

partiellement fondus

discontinus a morphologie sphérique (balling)

discontinus a morphologie allongée

continus mais avec des perturbations de hauteur et de largeur, i.e des creux suivis de bosses -
absence de rectitude

continus sans instabilités, a section apparente bombée (assimilée a un arc de cercle), cordons dits
stables

continus a section apparente plate
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Figure I-31 : Exemples de cartographies des domaines de stabilité
a) Soudage - régimes de conduction C et de keyhole K avec indication de I'angle d’avancée du bain 6,, et parmi lesquels on distingue les
domaines dits R : Rosenthal ; S : mono-vague ; E : allongé ; P : pre-humping ; H : humping - d’aprés (Fabbro 2013)
b) LBM - domaines des cordons dits A : continu et plat / B : continu et arrondi / C : interrompu/ D : balling / E : partiellement
fondu - d’apres (Childs, Hauser, et Badrossamay 2004)

1.3.2. Cas de lI'alumine

(Samant et Dahotre 2009) rapportent que lors du percage laser de I'alumine au-dessus de 3250 K
(Tepunition), il y a dissociation en AlO (g), Al(1), Al(g), Al.O(g) et AlO,(g). La pression de recul générée sous
I'impact du faisceau laser provoque I'expulsion de la phase liquide entre 3250K et 3500K. La perte de
matiere a la surface du liquide intervient par évaporation. Au-dessus de 5000 K, la dissociation est
compléte et de la vapeur d’aluminium Al(g) et de dioxygéne 0:(g), se forment probablement selon la
réaction suivante :

3
Al,05 = 2Al(9)+§02(9)

La découpe ou pergage laser de I'alumine par laser résulte alors d’'une combinaison d’expulsion de liquide,
d’'une dissociation et évaporation comme déja présentée en Figure [-30. Le seuil d’énergie linéique
nécessaire pour percer l'alumine est d’environ 0,253 0,42 J.mm™! pour @, = 70um (soit une énergie
surfacique de 455 a 764 J.cm™2). 1l est tout A fait envisageable d’atteindre cette gamme d’énergie lors de
la fabrication par LBM, ce qui pourrait engendrer les mémes phénomenes lors de la fabrication.

L’histoire thermique est importante pour la prédiction de la profondeur de fusion suivant la distribution
de température au sein du matériau ainsi que la déformation du liquide par la pression de recul induite
par I'évaporation. (Harimkar, Samant, et Dahotre 2007) calculent, pour un lit de poudre d’alumine frittée
(40% de porosité avec une taille moyenne de particules de 220um), la température de surface en fonction
du temps a partir d’'un modéle numérique 3D, pour différentes fluences laser en J.cm™2 (Figure I-32.a).
Dans tous les cas, la température de surface augmente rapidement avec le temps et atteint un maximum.
Une fois le laser éteint, la température diminue jusqu’a la température ambiante. De ces calculs, il est
déduit que la température maximale de surface augmente avec la fluence (Figure [-32.b). Enfin, les calculs
montrent que la température diminue graduellement en dessous de la surface et tend vers la température
ambiante au bout d’environ 2,5 mm, quelle que soit la fluence laser (Figure I-32.c).

Ces mémes auteurs calculent les valeurs des pressions de recul (Figure I-33). lls observent comme pour la
température, une pression maximale avant coupure du laser. A 0,25 J. mm™1, Tpic=4200 K et Precwi=1,1.10°
Pa et & 0,42 J.mm™?, Tpic= 6200 K et Precu=1,9.105 Pa. Ces pressions supérieures a la pression
atmosphérique ameénent le liquide formé a pénétrer davantage en profondeur le matériau poreux a I'état
fritté et a augmenter la profondeur de pénétration par rapport aux valeurs estimées en considérant
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uniquement le champ thermique. Un modéle plus complet prenant en compte la profondeur de fusion due
a la thermique et la contribution de la pression de recul a la profondeur de pénétration est alors choisi. On
note que les vitesses de refroidissement de I’alumine sont plus faibles que celles des métaux a cause de sa
plus faible conductivité thermique.
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Figure I-32 : a) Température de surface pour différentes fluences laser en fonction du temps b) variation de la température pic en
fonction de la fluence c) variation de la température en fonction de la profondeur pour différentes fluences laser (Harimkar, Samant, et

Dahotre 2007)
20 2.0
¢ 4 764 Jicm® ~ .
S 687 Jicm” E 181 .
S 611 Jiem? z .
2 i N 2 ‘© 1.6
o %'(--~—‘\ S 535 Jiem® 2 +
w12 S e Tl 458 diem? g *
g N 5 141 .
2 2 .
9 0.8 s
g a 1.2 . .
8 0.4 9 1.0
o L
z “
0.8 . . r
00% 200 200 500 400 500 600 700 800
Time, ms Laser fluence, Jiem?
a) b)

Figure I-33 : Pression de recul en surface pour différentes fluences laser a) variation en fonction du temps b) variation de la pression
maximale en fonction de la fluence (Harimkar, Samant, et Dahotre 2007)

Comme discuté au §V.1.3.3, 1a forme du bain est affectée dans certaines conditions par les effets de tensions
de surface en plus de la pression de recul. La viscosité cinématique de I'alumine au point de fusion (2323
K) vaut approximativement 0,15 cm?.571, ce qui est trés négligeable (0,049 cm?.5™! pour ZrO; - Annexe
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A). Ainsi, les auteurs négligent dans leur calcul l'effet de la tension de surface pour les conditions
opératoires choisies. La seule prise en compte de la pression de recul dans le calcul numérique permet de
mieux approcher les profondeurs de fusion expérimentales.

1.3.3. Etapes de formation d’un bain : interaction laser-matiére et phénomeénes
associés

(Khairallah et al. 2016) ont modélisé la formation de l'isotherme de fusion d’'un monocordon (forme du
bain) en prenant en compte la convection de Marangoni, la tension de surface et la pression de recul pour
I'acier 316L avec un dépot de particules (de diamétre moyen 27 um) sur un substrat dense (Figure [-34).
Les auteurs divisent la dynamique du bain en trois domaines : la région de dépression localisée sous le
faisceau laser, la queue du bain de fusion et entre les deux, une région de transition. Dans la région de
dépression c’est la pression de recul qui domine, il s’agit de la partie la plus chaude du bain. En queue du
bain, c’est la tension de surface qui prédomine au refroidissement. Les gradients thermiques sont les plus
élevés pres de la région d'impact du faisceau laser (Figure I-34), ce qui indique que la convection de
Marangoni est plus importante dans cette région. Il est important de noter que lorsque la pression de
recul est ajoutée au modele numérique, la profondeur de pénétration augmente avec I'apparition de la

dépression, ce qui aide au refroidissement du bain par évaporation et radiation en surface du capillaire
liquide. La température pic du bain diminue alors de 5000 K a 2700-3000 K environ (point d’ébullition de
'acier étudié).
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Figure [-34 : Etapes d’amorce et de propagation du bain de fusion d’apres (Khairallah et al. 2016)

(Khairallah et al. 2016) mettent en avant avec cette modélisation les mécanismes de formation et
d’écroulement du capillaire liquide, la formation de la dépression ainsi que celle des pores, des éjectas
liquides et de la dénudation. Le suivi d’'un point fixe balayé par le faisceau laser au cours du temps permet
de bien comprendre comment sont créés ces phénomenes (Figure I-35). Initialement, le liquide provenant
du bain (qui se déplace a la vitesse de balayage) entre en contact avec les particules non fondues du lit de
poudre, lesquelles commencent a fondre en avant du laser. Les particules les plus petites fondent
intégralement et augmentent la zone de contact thermique. Le liquide est alors animé d’un rapide flux
latéral dirigé a partir du point chaud. Lorsque le centre du laser atteint le point fixe (76 ps), la
température de la surface liquide surpasse le point d’ébullition (ligne noire a 3500 K). Une pression de
recul liée a la détente du flux de vapeur métallique applique une force croissante normale a la surface du
liquide, I'expulsant en dehors du bain. Il se crée alors une dépression au fond du bain contenant une fine
couche de liquide. La pression de recul creuse le bain, en repoussant le liquide latéralement et
verticalement vers le haut du bain, ce qui contribue a I’éjection de gouttelettes (éjectas).

Une fois que le centre du faisceau a dépassé le point fixe, la température du bain diminue ainsi que la
pression de recul. Ceci étant, la tension de surface y;, augmente et prend le pas sur les autres
mécanismes. Les vecteurs vitesses d’écoulement du liquide se réorientent vers l'intérieur du bain et
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forcent le liquide des parois latérales a s’effondrer. A ce moment-la, des poches de gaz peuvent étre
emprisonnées et former des pores a la solidification. Puis, le liquide remplit le bain et atténue la
dépression. Un flux latéral est observé dii a I'asymétrie de refroidissement du bain causée par les
particules adjacentes partiellement fondues. Ce flux latéral de liquide peut déborder et absorber les
particules adjacentes au bain de fusion et créer une zone dénudée. La tension de surface ramene alors le
liquide en surface du bain vers le point froid (convection de Marangoni). Le liquide qui se développe en
amont du centre du laser est oscillant comme la houle et peut déborder en avant sur le lit de poudre et
provoquer des éjectas qui se sphéroidiseront.
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Figure I-35 : Suivi en un point fixe au cours du temps des coupes transversales de 'amorce et propagation du bain de fusion d’aprés

(Khairallah et al. 2016)

La vue longitudinale de la Figure I-36 met en avant les phénomeénes identifiés précédemment : I'éjection
de gouttelettes a partir du bain liquide (1). La pression de recul est responsable de la pénétration en
profondeur du bain liquide dans la zone de dépression (2). La convection de Marangoni pousse la surface
du bain liquide loin du spot laser (3) mais la courbure en surface du liquide raméne fortement le liquide a
nouveau dans la zone de dépression (creux du bain) formée par le faisceau laser (4).

0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05 0.06 0.07 0.08 0.09 0.1
X axis
Figure [-36 : Coupe longitudinale du bain de fusion d’aprés (W. E. King et al. 2015)

(Scipioni Bertoli et al. 2017) ont simulé la variation de température au cours du temps d'un point fixe du

lit de poudre (LDP) de 316L irradié par le passage du laser (Figure I-37). La température de ce point fixe
augmente rapidement puis diminue apres le passage du spot laser. Les instabilités lors de la rampe de
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chauffe sont probablement dues a la chaleur latente de fusion. Le point de fusion (1623-1673 K) est
atteint 40 ps avant que le centre du spot laser atteigne le point fixe. Au centre de ce spot, la température
du point fixe dépasse 3000 K (proche de la température d’ébullition du 316L). Les auteurs confirment
cette simulation avec des acquisitions par caméra rapide qui suggerent que la fusion des particules est
provoquée par la conduction de chaleur induite par le liquide formé a travers le lit de poudre et non
nécessairement par l'interaction laser-matiére. Ces observations rejoignent la modélisation de (Khairallah
et al. 2016) présentée en Figure [-35. Le faisceau laser semble donc interagir principalement avec le bain
liquide.
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Figure [-37 : Suivi temporel par simulation de la température d’un point fixe au sein d’un lit de poudre de 316L lors du passage du
faisceau laser (A=1070 nm et ®,=50um) pour P150W et V800 mm.s"! selon (Scipioni Bertoli et al. 2017)

L’'imagerie X permet de compléter les simulations et observations par caméra rapide. (Guo et al. 2018) ont
suivi la fusion au sein du systéme {LDP+substrat} pour le 316L et 'AlSi10Mg. Ils visualisent en statique
(sans déplacement du faisceau laser) a 312 W, la fusion du systeme au bout de quelques microsecondes
puis la vaporisation et la formation d'une dépression au bout d’'une dizaine de microsecondes, et enfin la
formation d’un flux d’argon au bout de centaines de microsecondes en cas de fabrication sous atmosphére
controlée. (Martin et al. 2019) ont observé la formation d'une dépression a partir de substrats denses en
Al6061 et TA6V pour de fortes densités d’énergies correspondant au régime de keyhole (0,5 J.mm-! par
irradiation sous un laser Yb:YAG et &; = 50wm). Ils ont conclu que la dépression et I'ablation
subséquente contribuent significativement a l'introduction d’instabilités qui conduisent notamment a la
solidification de chevrons sur le dessus du cordon. On observe également le piégeage de pores au fond du
capillaire. La convection de Marangoni entraine les pores dans le fond du bain liquide et les empéche de
remonter a la surface, méme pour des faibles profondeurs de bain. L’arrét du laser permet d’identifier
I'effondrement rapide de la dépression avec le remplissage du bain par le liquide qui se solidifie
rapidement, piégeant ainsi les pores.

(Guo et al. 2018) visualisent que les éjections des particules dépendent de leur localisation par rapport au
spot laser comme indiqué en Figure [-38. Les auteurs estiment que les particules situées autour du
faisceau laser sont éjectées par la vaporisation du matériau (amorcée a faible temps d’interaction) et
celles situées a l'arriere du faisceau par le flux d’argon (amorcé a fort temps d’interaction). Les vitesses
des particules éjectées par le flux de vapeur sont trois fois supérieures a celles déplacées par le flux gazeux
d’argon. L’accélération créée par la vaporisation est alors supérieure d’'un ordre de grandeur par rapport a
celle créée par le flux d’argon. Ces mémes auteurs (Guo et al. 2018) ont alors observé I'effet combiné du
temps d’interaction (vaporisation/flux d’argon) et de la pression ambiante (Figure [-39). Aux faibles
temps d’interaction, le régime de vaporisation provoque I'éjection de particules solides situées sur le
trajet du jet de vapeur (Figure [-39.a-b-c). Aux forts temps d’interaction, le flux d'argon lorsque
I'atmosphére n’est pas sous vide peut provoquer en plus I'éjection de particules liquides du bain (Figure
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[-39.d-e). Une forte pression ambiante diminue 'angle de divergence du jet de vapeur (8;), c'est-a-dire que
la plume de vapeur se rétrécit au profit du flux d’argon environnemental. Dans ce cas, la quantité de
particules solides éjectées par la vaporisation diminue tandis que la quantité d’éjectas liquides entrainés
par le flux d'argon augmente. En effet, sous vide (Figure [-39.c), 1a vapeur métallique se dilate librement et
éjecte les particules selon un grand angle de divergence. S'il y a de 'argon dans 1'environnement, la vapeur
qui s'échappe doit s’opposer au confinement crée par la pression de I'environnement. La méme conclusion
est obtenue pour I'éjection de particules solides par (Matthews et al. 2016).
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Figure 1-38 : Imagerie X d’un bain de fusion en vue longitudinale avec l'identification des différentes zones d’éjections
d’apreés (Guo et al. 2018)
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Figure [-39 : Mécanismes du mouvement des particules de poudre (schématisation et visualisation en imagerie X) en fonction de la
pression ambiante (axe y) et du temps d’interaction (de la vaporisation a la formation du flux d'argon gazeux -axe x). Sur l'imagerie X, 6;
correspond aux angles de divergence de la plume de vapeur, en pointillés blancs est représentée la position du laser, en rouge le suivi des

particules, en jaune les trajectoires des particules et en vert les mouvements des particules ; d’aprés (Guo et al. 2018)
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(Leung, Marussi, Atwood, et al. 2018) ont observé a leur tour, la fusion d'un lit de poudre d’'Invar 36
(alliage Fe-Ni) de forte épaisseur sans substrat sous-jacent. Suite a la toute premiére interaction du
faisceau laser avec le lit de poudre, le bain de fusion est amorcé et voit son volume augmenter au cours du
temps. Aprés le déplacement du faisceau laser, un nouveau bain est créé séparément. La coalescence
successive de ces bains de fusion peut former un cordon continu si les conditions opératoires le
permettent. En effet, il y a compétition entre la vitesse de croissance du bain et la vitesse de déplacement
du laser. Lorsque la vitesse de croissance du bain est supérieure a la vitesse de balayage, ce qui est le cas
aux fortes puissances et aux faibles vitesses de balayage (donc pour des temps d’interaction élevés et des
fortes énergies linéiques) la taille du bain augmente ainsi que sa température maximale. Par conséquent,
la tension de surface liquide-vapeur diminue et la mouillabilité augmente, favorisant la coalescence des
bains et donc la formation d’un bain et cordon continu (Figure [-40.a). Le méme phénomene est observé
pour un lit de poudre épais de 316L (Leung, Marussi, Towrie, et al. 2018). Aux faibles énergies linéiques
(Figure 1-40.b) et donc pour des puissances faibles, des vitesses de balayage rapides et des temps
d’interaction courts, c’est I'effet inverse qui se produit : la vitesse de croissance du bain est inférieure a la
vitesse de déplacement du laser. La tension de surface liquide-vapeur augmente et la mouillabilité
diminue, ce qui tend a former un bain discontinu de type « balling ». La question qui se pose alors est de
savoir s'il faut différencier le « balling » du lit de poudre suspendu au « balling » du lit de poudre déposé
sur substrat. L’énergie linéique minimale pour former par fusion un cordon continu sur le lit de poudre
suspendu (sans substrat) est nettement supérieure a celle nécessaire pour former un cordon continu sur
un lit de poudre déposé sur substrat car la conductivité thermique effective et la mouillabilité sont plus
faibles sur le lit de poudre suspendu. De plus, le substrat réfléchit une partie le rayonnement incident mais
en absorbe également une autre partie, ce qui engendre une fusion partielle du substrat qui sert
d’accroche.

7 — 599 ms 99 ms

?

a) b)
Figure I-40 : Imagerie X de bains de fusion au sein d’un lit de poudre suspendu d’Invar 36 a
a) E, =16 ].mm Y eth) E, = 1,6 J.mm™* d’aprés (Leung, Marussi, Atwood, et al. 2018)

Aux fortes énergies linéiques, on note également que le lit de poudre en amont se creuse et que le bain
tend a s’enfoncer, contrairement aux faibles énergies linéiques. Ce résultat peut s’expliquer par I'éjection
des particules de poudre en avant du front de fusion. La Figure I-41 montre la dynamique de vaporisation
du métal a la surface et en avant du bain. Cette vaporisation semble générer une pression de recalescance
(réchauffe du bain lors de son refroidissement) qui produit un jet de gaz et une éjection de particules de
poudre. Il se peut également que la vapeur métallique et les particules chaudes chauffent I'argon et
provoquent son expansion rapide. Ce phénoméne montre qu'’il est difficile de construire a partir d’un lit de
poudre suspendu sur lequel le bain tend a s’enfoncer, et explique les états de surface rugueux des zones de
pieces en contre-dépouille.

Des éjections verticales de gouttelettes liquides sont aussi observées suivant le flux de vaporisation en
avant du cordon, au niveau des bains nouvellement formés (Figure [-42). Ces gouttelettes liquides peuvent
également provenir de la fusion et coalescence des particules de poudre éjectées qui traversent le faisceau
laser. Ces particules de poudre éjectées, fondues et coalescées peuvent également contribuer a la
formation du cordon.
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Figure I-41 : Suivi au cours du temps par imagerie X d’un bain de fusion au sein d’un lit de poudre suspendu d’Invar 36 a E; =

16 J.mm™1 : phénomene d’éjection de particules de poudre en avant du bain d’aprés (Leung, Marussi, Atwood, et al. 2018)
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Figure 1-42 : Suivi au cours du temps par imagerie X d’un bain de fusion au sein d’un lit de poudre suspendu d’Invar 36 a E; =

16 J.mm™ : phénoméne d’éjection de gouttelettes de liquide d’aprés (Leung, Marussi, Atwood, et al. 2018)

(Leung, Marussi, Towrie, et al. 2018) comparent la formation d’'un bain de 316L avec celle d'un bain de
silice. Dans le cas métallique pour une trés forte énergie linéique (E, = 30 J.mm™1), et conformément a ce
qui a été décrit précédemment, la coalescence des bains successifs se fait au travers d’'une plus grande
mouillabilité, des mouvements de Marangoni qui forcent le liquide du bain a se déplacer vers la direction
opposée au lasage (effet de la tension de surface), et des éjections de gouttelettes du bain liquide
favorisées par la convection de Marangoni. Pour la silice dont la viscosité est bien supérieure a celle du
métal, les bains obtenus sont le plus souvent discontinus aux énergies linéiques couramment utilisées
pour les métaux. Or, la tension de surface liquide-vapeur varie avec la viscosité dynamique n qui est
16

déterminée par les forces intermoléculaires : n = =

A;—Zyw (Harimkar, Samant, et Dahotre 2007). A plus

faible énergie linéique (E; = 4 J.mm™1) C’est la forte viscosité de la silice et donc la tension de surface
élevée qui entraine le manque de coalescence des bains et qui entrave la convection de Marangoni. Il n'y a
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donc pas formation d’un bain continu mais plutot formation de ponts entre les bains sphériques. Ici, les
éjections de gouttelettes liquides sont minimisées.

La formation de pores est aussi observée par (Leung, Marussi, Towrie, et al. 2018). Trois causes sont
identifiées: (1) la dissolution de vapeurs d’eau dans le liquide suite a I’évaporation de I'humidité
résiduelle adsorbée par les particules poudre ou la dissolution du gaz ambiant; (2) le retrait a la
solidification engendrant des micro-retassures et enfin (3) les gaz occlus insolubles dans le solide (par
exemple '’hydrogene H; dans les alliages d’aluminium). Dans le cas de la silice visqueuse, la migration des
pores est ralentie par une convection de Marangoni plus difficile, une décomposition d’éléments volatiles
a faible point de fusion, et une plus grande viscosité du liquide. Les pores tendent alors a coalescer voire
méme a éclater. Par ailleurs, une plus grande taille de pore est observée avec la silice par rapport au 316L.

Le couplage de la modélisation avec les observations in-situ met en évidence I'importance des parametres
procédés et matériaux qui influencent la thermique du bain et donc les mouvements convectifs dans les
milieux liquides, gazeux et particulaires. L’instabilité du bain explique l'origine de certains défauts et
contribue a la morphologie finale du bain. Le peu d’études menées sur les non-métaux permet de
compléter par rapport aux métaux la compréhension des phénomenes qui régissent la dynamique du bain
de fusion des céramiques oxydes et notamment 'impact de leur viscosité et de leur tension de surface.

I.4. Conclusion du Chapitre |

Ce premier chapitre permet de situer le LBM au sein de la famille des procédés additifs de matériaux
céramiques, encore peu développés aujourd’hui par rapport aux matériaux polymeéres et métalliques. Il
s’agit d'un procédé direct par fusion sur lit de poudre qui ouvre la porte a une série d’applications pour
des pieces a forte valeur ajoutée de forme complexe a microstructure orientée. Ce procédé, combiné aux
céramiques oxydes va permettre dans un futur proche une réelle rupture technologique dans les
domaines aéronautique et spatial.

Cependant, la fabrication additive des céramiques oxydes par la voie liquide est ralentie par deux
problématiques : la transparence de ces matériaux aux rayonnements des lasers usuellement utilisés en
LBM et leur faible résistance aux chocs thermiques. D’une part, I'absorbance étant fortement liée la pureté
du matériau, l'ajout d‘absorbants a une poudre dite pure s’est avéré concluant dans les études
précédentes. D’autre part, le développement au Centre Des Matériaux d’'un systeme de chauffe coaxial par
un laser dé-focalisé (ou a grand diamétre de spot) autour d’un laser de fusion (a plus petit diametre de
spot) apparait prometteur comme voie de minimisation des gradients thermiques.

La revue de la littérature concernant les procédés de soudage, de percage laser et de LBM avec
I'association de calculs numériques multi-physiques et d’observations in-situ rendent compte des divers
phénomenes a l'origine d'un bain de fusion stable, dont I'équilibre reste précaire. L’amorce de la fusion et
les régimes d’interaction laser-matiére (notamment la conduction et le keyhole) ont été en partie étudiés
dans les procédés conventionnels pour I'alumine, mais la grande majorité des études d’interaction laser-
matiere par LBM concernent les matériaux métalliques. L’hydrodynamique du bain LBM ainsi que 'effet
de la thermique (en amont et en aval du bain) et des propriétés thermo-physiques du matériau sont
désormais mieux connus grace aux modélisations et a I'imagerie-X. Ces moyens permettent également
d’appréhender les mécanismes de formation de certains défauts liés au procédé. Cette premiére approche
servira de guide pour les mesures optiques et pour la compréhension de l'interaction laser-matiére au
sein de céramiques oxydes denses et granulaires.
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Il est établi que le controle des parametres du procédé LBM permet d’établir un transfert de chaleur par
conduction ou en mode keyhole. Le mode conduction est stable et permet un meilleur controle de la
chaleur fournie a la piéce, il limite I'introduction de pores, de fissures et d’éjections de matiére solide
comme liquide. En régime keyhole, le faisceau laser incident pénétre profondément au sein d’'un capillaire
gazeux et est fortement absorbé par un effet de multi-réflexion du rayonnement sur les parois du
capillaire.

A la fusion, il se forme un bain ou les tensions de surface, la gravité et la pression hydrodynamique entrent
en compétition avec la pression de recul. Il y a une région centrale située sous le faisceau laser dite de
dépression qui est d’autant plus profonde qu’il y a vaporisation du matériau. La dissociation de 'alumine
est alors facilement atteignable. La dépression et 'ablation subséquente contribuent significativement a
I'introduction d’instabilités du bain suite a I’évaporation et I'expulsion de liquide telles que les éjections
de particules solides vers I'arriere du bain. La région en amont voit le liquide entrer en contact avec les
particules non fondues du lit de poudre, lesquelles commencent a fondre en avant du faisceau laser. La
queue du bain se refroidit et la pression de vapeur n’est plus suffisante pour maintenir la dépression. Des
poches de gaz peuvent étre emprisonnées au fond du bain liquide et sont empéchées de remonter a la
surface, méme pour des faibles profondeurs de bain. Un flux latéral de liquide di a I'asymétrie du
refroidissement du bain est causé par les particules adjacentes partiellement fondues. Le liquide du bain
peut de plus déborder et absorber les particules adjacentes au bain de fusion et créer ainsi une zone
dénudée.

D’autres parametres comme la viscosité dynamique du liquide et la pression ambiante peuvent modifier
l'interaction laser-matiéere. La viscosité, qui est en générale supérieure pour les matériaux céramiques,
joue notamment sur I’équilibre entre tension de surface liquide-vapeur et la pression de vapeur. C’est ce
qui explique que pour une méme énergie linéique, la fusion de la silice n’entraine pas de bains continus
alors que c’est le cas pour les bains de 316L. Une forte pression environnementale méne quant a elle, a
une réduction de la plume de vapeur, ce qui provoque une augmentation de la quantité d’éjectas liquide
malgré une diminution de particules solides éjectées.
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CHAPITRE 11
CERAMIQUES OXYDES : PROPRIETES,
POUDRES, SOLIDIFICATION EUTECTIQUE
ET FISSURATION

Ce chapitre sera tout d’abord consacré aux propriétés cristallographiques, physico-chimiques et mécaniques
des céramiques oxydes étudiées. La solidification des céramiques fondues et leurs microstructures associées
seront ensuite passées en revue. Dans la mesure ou les cycles de fusion et de solidification engendrés par le
LBM sont rapides, il s’établit une microstructure particuliére et un état de contraintes internes spécifique
qu'il convient alors de bien décrire. De plus, le choix des matiéres premieres, a savoir, les poudres et leurs
mélanges avec les absorbants, est une étape primordiale pour la réussite de la fabrication des piéces en
céramique. Les caractéristiques chimiques, morphologiques, optiques et granulométriques des poudres
influenceront la stratégie de fabrication et les propriétés finales du matériau.

Les propriétés particuliéres des céramiques oxydes seront décrites dans un premier temps, dans un second
temps seront présentés la caractérisation des poudres et l'influence des absorbants mélangés aux poudres
céramiques de réception. La solidification eutectique classique sera étudiée et comparée a celle engendrée
par le procédé LBM. Enfin, la derniére partie abordera briévement les problémes de fissurations rencontrées
apres la solidification des monocordons 1D et les solutions envisagées.
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1. Céramiques oxydes : propriétés, poudres, solidification eutectique et fissuration

I1.1. Matériaux de I’étude

[I.1.1.Les propriétés des céramiques oxydes

Utilisées, par exemple, pour la mise en forme des matériaux coulés et tissés ainsi que dans l'industrie
aéronautique et spatiale, les céramiques oxydes, de la famille des céramiques techniques, présentent un
caractere réfractaire exceptionnel avec des températures de fusion tres élevées (Tableau II-1). Ces
matériaux sont légers, intrinsequement résistants a 'oxydation et possédent un coefficient de dilatation
thermique plus faible que les métaux. En Annexe A sont regroupées quelques données thermo-physiques
propres aux matériaux étudiés et nécessaires a cette étude.

Tableau 1I-1: Propriétés de quelques céramiques et éléments métalliques
Coefficient de

Entropie de Masse

:el;lpf:ratlire fusion volumique (lilllataFlon Kic (MPa.m1/2)
e fusion (°C) (J.mol-LK1) (g/cm?) thermique
a —Alz03 2050 47,70 3,96 72-88 3,5
Y3Al5012(YAG) 1970 122,38 4,55 8,9 7,8-8,2
M—-Zr0: 2710 29,50 5,83 7,0 7-12
MgO 2852 25,80 3,60 3,60 13,5
Al 660 11,47 2,70 23,1 20
Cu 1083 9,59 8,96 16,5
Ni 1455 10,73 8,96 13,4
Fe 1530 8,86 7,87 11,8

11.1.1.1. Liaisons fortes et directionnelles

Par définition, les céramiques sont des composés de type Ml-Ml.'er avec X = 0O, N, Ca liaisons iono-
covalentes qui sont plus fortes que les liaisons métalliques. Lorsque X=0, il s’agit de céramiques oxydes
qui présentent une résistance a I'oxydation intrinséque.

Les liaisons chimiques de type iono-covalent sont des liaisons fortes qui conférent une grande énergie de
cohésion aux céramiques oxydes. Ces matériaux ont de ce fait un point de fusion élevé, une grande inertie
chimique et résistent bien a la corrosion. Ces propriétés leur assurent une durée de vie pratiquement
infinie et permettent aussi dans certains cas une utilisation dans des milieux agressifs et a des
températures élevées. Par exemple, a des températures supérieures a 1800°C, presque tous les matériaux
fondent ou s’oxydent a l'air. Seuls quelques oxydes, comme I'alumine Al;03, la magnésie MgO ou la zircone
ZrOy, peuvent alors étre utilisés.

1.L1.1.2. Structure cristallographique complexe

Ces matériaux possédent des structures cristallographiques complexes induisant un ordre a longue
distance. Le grenat d’oxydes, tel que le YAG, possede par exemple plus de 120 atomes par maille.

Dans les cristaux covalents, les liaisons sont trés fortement directionnelles et le glissement des
dislocations, qui nécessite la rupture de ces liaisons fortes est rendu tres difficile. Dans le cas des cristaux
ioniques, ce sont a la fois des considérations géométriques et de forces électrostatiques qui imposent les
systémes de glissement. Les dimensions des cellules unitaires étant grandes, les vecteurs de Burgers des
dislocations parfaites ont une grande longueur. Ces dislocations peu mobiles, ont une énergie élevée et
tendent a se dissocier en dislocations partielles afin de réduire leurs longueurs. Cependant, les
déplacements de ces dislocations partielles, perturbant I'équilibre des charges dans le cristal, se trouvent
freinés par des répulsions coulombiennes. L’existence de plusieurs sous réseaux identifiés en Figure II-1
(cationique et anionique) conduit a une tres grande variété de configurations de dissociations et de fautes
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d’empilement qui compliquent d’autant plus le mouvement des dislocations dans ces structures
cristallographiques.

Figure II-1 : Structure complexe et vecteur de Burgers dans une céramique oxyde

11.1.1.3. Résistance mécanique a froid et fluage

En raison de la robustesse des liaisons chimiques, les céramiques possedent une grande rigidité (module
d’Young) et dureté. Sous forme polycristalline, elles présentent presque toujours des déformations a
rupture tres faibles (<0,1%). En contrepartie, ces matériaux sont fragiles car il est difficile de déformer la
structure d’'un composé dont les liaisons chimiques sont fortes et dirigées. Le glissement des dislocations
est difficile et les vitesses de fluage sont faibles. En conséquence, a température ambiante, les céramiques
ne possédent pratiquement aucune plasticité et cassent avant de pouvoir se déformer. Leur mode de
rupture est radicalement différent de celui d'un métal ductile. Cette fragilité peut alors entrainer une
rupture brutale sous une contrainte ou lors d'un choc. En effet, la contrainte présente en fond de fissure
reste toujours tres élevée alors que dans un métal des zones de déformation plastique se forment en avant
d’'une fissure et s'opposent a sa propagation. Cette absence de relaxation de la contrainte en front de
fissure indique donc qu’un défaut de taille critique peut provoquer la rupture catastrophique du matériau.
Le comportement fragile des céramiques, est donc une limitation a leur emploi. Cependant, des progrés
considérables ont été effectués au cours des derniéres années pour augmenter la ténacité de ces
matériaux, grace notamment au soin apporté lors de leurs élaborations pour obtenir des microstructures
exemptes de défauts.

Les céramiques oxydes possédent une bonne résistance au fluage par leur haute température de fusion
ainsi qu’une forte énergie d’activation pour la diffusion. Dans le cas des métaux, en général, le début du
fluage s’observe a partir de 0, 5 T5;0n. Dans le cas des céramiques, comme le met en évidence la Figure
[I-2.a, on ne peut plus définir la température de début de fluage en fonction de la température de fusion.
Malgré des températures de fusion élevées, les structures simples de type fluorine (ThO2, UO2) ou halite
(MgO, Ca0) ont en effet les plus faibles résistances au fluage (contraintes seuils les moins élevées). A
I'opposé les quatre oxydes les plus résistants au fluage (contraintes seuils les plus élevées), a—Al;03,
Y3Als012, BeAl;04 et AleSiz013, ont les plus faibles températures de fusion. Ces oxydes possedent une
structure cristallographique complexe induisant un ordre a grande distance (Berger 2011). L’'observation
apreés fluage d’'une structure eutectique constituée de deux de ces oxydes indique une trés faible densité
de dislocations (Figure II-2.b).

Avec l'augmentation de la température, on constate la présence possible de glissements secondaires. Cette
évolution est liée a la diminution des forces électrostatiques ou du caractére ionique des liaisons. Ce
comportement spécifique s’explique par le nombre limité de systemes de glissement indépendants
disponibles dans les cristaux ioniques ou covalents. Pour qu’un polycristal se déforme plastiquement par
glissement de dislocations, il faut que chaque grain soit capable de subir un changement de forme. Dans le
cas contraire, un fluage diffusionnel est également possible par les joints sans dislocation intra-granulaire
et sans déformation de grain possible. Toutefois, il peut également y avoir un fluage non accommodé par

-63 -



1. Céramiques oxydes : propriétés, poudres, solidification eutectique et fissuration

la formation de cavités ou de fissures aux joints de grains qui bien souvent conduisent a la rupture du
matériau.
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Figure 11-2 : a) Contrainte seuil nécessaire pour activer le fluage a 1600°C en fonction de la température de fusion Tr des céramiques
oxydes. Les structures cristallines étant anisotropes, les valeurs des contraintes indiquées correspondent aux maxima obtenus parmi les
différents axes de sollicitation b) Structure lamellaire d’'un eutectique Alz03-YAG conservée apres fluage a1500°C a 300MPa sous air
d’apreés (Berger 2011)

Pour augmenter la résistance a la rupture a froid de ces céramiques oxydes, il convient de diminuer la
taille des défauts, ce qui revient a diminuer la taille des joints de grains et des grains eux-mémes (vers
I'ordre du micron). Un autre moyen permettant de diminuer la fragilité est de concevoir des matériaux
avec des microstructures semblables a celles de composites a matrice céramique renforcée par des fibres
céramiques, dans lesquelles la propagation des fissures peut étre bloquée ou retardée.

N

Une alumine polycristalline a petits grains de diametre d possede effectivement une contrainte a la

Kic
yvrd
diffusion et le mouvement des dislocations, ce qui induit une superplasticité (pour d < 1pm) par

rupture a froid élevée (oz = ). A haute température la multiplication des interfaces facilite alors la

glissement aux joints de grains. Cette superplasticité provoque alors une diminution de la résistance au
n
. . g . N . . - .
fluage (vitesse de fluage € = _dm)' A T'inverse, une structure a gros grains (dizaines de microns) permet

donc d’améliorer la résistance au fluage par la limitation du nombre de joints de grains. La résistance a
froid et la résistance au fluage apparaissent donc comme deux propriétés antagonistes. Il faut alors
trouver un compromis de maniére a définir une taille de grains qui permette d’augmenter la contrainte a
la rupture et de réduire la taille des défauts critiques sans perdre en résistance au fluage.

Une premiére solution est la texturation morphologique avec un allongement des grains selon l'axe c
(Figure 1I-3). D'une part, la contrainte a la rupture et la ténacité sont maintenues élevées grace a une taille
des grains faibles perpendiculairement a la contrainte (contrdle de la taille des défauts critique) et une
déflection des fissures. D’autre part les vitesses de fluage sont diminuées par I'allongement des chemins
de diffusion suivant l'allongement des grains. Il n’y a alors pas ou peu de mouvements de dislocations
inter-granulaires car il y a épinglement aux joints de grains et peu de mobilité intra-granulaire lié a la
structure cristallographique complexe du matériau (Deleglise 2000). La deuxiéme solution est la
texturation morphologique biphasée. Les chemins de diffusion sont allongés, les dislocations intra-
granulaires peuvent étre alors épinglées par les interfaces qui sont cohérentes et empéchent aussi le
glissement des dislocations inter-granulaires.

Dans cette étude, nous nous intéressons au systéme biphasé eutectique Al,03-ZrO; élaboré par fusion laser
sélective. Ce systéme est constitué de l'alumine a structure complexe et devrait présenter une
microstructure fine et orientée liée au procédé, ainsi que des interfaces cohérentes et donc une bonne
tenue au fluage et une contrainte a la rupture importante.
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Figure 11-3 : Polycristal a grains allongés sous l'application d’une contrainte de traction suivant l'axe ¢ d’apreés (Raj et Ashby 1971)
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[1.1.2.’alumine-a

L’alumine existe sous différents polymorphes cristallins. L’alumine a est la phase stable, elle est nommée
corindon dans le cas polycristallin, et saphir dans sa version monocristalline. Elle est utilisée dans de
nombreuses applications comme réfractaire, isolant ou encore abrasif. La phase a cristallise selon une
structure rhomboédrique dont le groupe spatial correspondant est R3¢ (Rabache 2013). Le sous réseau
d’oxygeéne décrit une structure hexagonale compacte avec un empilement séquencé ABAB (Figure I1-4).
Les cations n’occupent alors que deux tiers des sites octaédriques, ce qui entraine une légére distorsion de
la maille hexagonale. La structure cristalline est caractérisée par les parametres suivants : a = 4,7589 4, c=
12,951 &, a =B =90°ety=120°.

‘0'
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Figure 1I-4 : Maille primitive de la structure cristalline de I'alumine-a

Les alumines de transition possedent des structures partiellement désordonnées, similaires a une
structure spinelle déficitaire en ion aluminium pour les phases vy, 6, 8. Elles se distinguent par le mode
d’arrangement des lacunes cationiques dans les sites tétraédriques et octaédriques, I'empilement compact
ABCABC du sous réseau d’atomes d’oxygéne évoluant peu. La phase métastable k repose quant a elle sur
un empilement d’anions d’oxygene ABACABAC (Lee et Rainforth 1994). La transition vers la phase stable
se fait par un cisaillement du sous réseau oxygéne.

La structure cristalline de 'alumine est fortement dépendante des conditions de température et pression.
Quelle que soit la structure, une fois recuite a haute température (>1000°C); l'alumine évoluera
définitivement vers une structure a.

- 65 -



1. Céramiques oxydes : propriétés, poudres, solidification eutectique et fissuration

[1.1.3.La zircone

1.1.3.1. Cristallographie

La zircone existe sous forme de trois structures cristallographiques stabilisées en fonction de la
température (Figure II-5.a). A température ambiante, la zircone possede une structure cristalline
monoclinique M, il s’agit de sa forme naturelle, stable jusqu'a 1170 °C. Le zirconium est alors coordonné
par sept anions 02, La structure de la zircone pure est dérivée de la structure fluorine CaF;, qui est une
structure cubique C dans laquelle les ions CaZ* sont coordonnés par huit ions F- (Figure II-5.b). Cependant,
la faible valeur du rapport du rayon atomique des ions Zr#* sur celui des ions 02 fait que la structure
fluorine est déformée avec un abaissement du nombre de coordination pour pouvoir étre stable a
température ambiante. Ceci explique pourquoi les valeurs des parametres cristallins a, b et c de la zircone
monoclinique sont relativement proches les unes des autres (Tableau I1-2).

Zr4+ ﬁ
(coordinance 7) ‘ ®

r* Maille monoclinique
a#beacC

a=pf=90"y=90

Zr#
(coordinance 8)

Monoclinique I Tétragonale I Cubique
Room Temp 1170°C 2370°C
& Volume ~
-
Maille quadratique
a=b=zc
Liaisons Zr-O : Liaisons Zr-O : a=B=y=90
2.05>2.27A 2,23A
a) b)

Figure II-5 : Structures cristallographiques de la zircone selon la température

Tableau 1I-2 : Paramétres de maille de la zircone selon la structure cristalline d’aprés (Moulin, Favergeon, et Béranger 2008)

M lini Cubi
Orthorhombique Tétragonale T

a=5,156 A a=b=5094 A

Parametres de E ; 2'83; ﬁ b=5,1914 a=5124 A
maille e 5’257 A c=53044A c=5177A
’ B=98,9° a=B=y=90°
Densité (g.cm?) 6,064 5,830 6,100 6,090

Avec la montée en température qui entraine la dilatation thermique, la structure se relaxe partiellement et
la zircone devient quadratique (T - tétragonale ou quadratique). A cette transformation de phase M>T
est associée a la chauffe une contraction volumique d’environ 4,5%. La phase tétragonale est en effet plus
dense que la phase monoclinique, se rapprochant ainsi de la structure fluorine CaF; puisque les ions Zr+*
se trouvent coordonnés par huit ions 02-. Cependant, les positions des anions sont légérement décalées
par rapport a ce qu'elles devraient étre dans une structure fluorine idéale. Au refroidissement, la
transformation de phase T->M est de type martensitique sans diffusion et est accommodée par la
formation de macles.

Il n’existe pas de température de transition exacte entre la forme tétragonale et cubique, elle se situe vers
2370°C. L’augmentation de volume est d’environ 6% au refroidissement entre la phase cubique et
monoclinique.

L’interaction cation-anion est plus faible que dans I'alumine, ce qui réduit le module élastique par deux. Sa

structure cristalline dérivée de la fluorine n’est pas complexe et elle admet des variations de
steechiométrie. Selon les techniques d'élaboration ou les dopages utilisés, de nombreux parametres de
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maille différents sont rapportés dans la littérature. Les paramétres de maille approchés des trois
principales phases sont résumés dans le Tableau II-2. D'autres phases cristallines de la zircone peuvent

également étre observées dans des conditions particuliéres de température et pression, comme la phase
orthorhombique ou la phase rhomboédrique.

Les phases tétragonale et cubique peuvent étre stabilisées a température ambiante par 'ajout de dopants
de type CaO, MgO, Y203 CeO et TiO,. Ces stabilisants en solution solide peuvent agir sous forme
interstitielle pour les petits ions (Mg2*) ou sous forme substitutionnelle pour les ions plus volumineux (Y3*
ou Ce2*) - Figure II-6.a. Des lacunes d'oxygene sont alors créées afin de respecter 1'électro-neutralité de la
maille, ce qui entraine généralement une augmentation du volume de la maille du matériau puisque les
répulsions interatomiques augmentent. Les compositions habituellement choisies pour le renforcement
par transformation de phase et par stabilisation de la phase tétragonale avec l'oxyde d'yttrium
sont (Figure I1-6.b) :

- PSZ (Partially Stabilized Zirconia) ou 8%mol. Y.03 : une matrice cubique stabilisée par
I'addition de Y, Ca ou Mg, contenant des précipités nanométriques (de diametre environ d=0,1
um) de phase tétragonale ou monoclinique

- TZP (Tetragonal Zirconia Polycristal) ou 3% mol. Y:03 : généralement un monolithe tétragonal
stabilisé par I'ajout de Y.

2,500
Cubic solid solution
2,000
= PSZ
e g
E 1,500 — g
g = | | rze
8
£ 1,000 Cubic +
e + Tetragonal
s00-| T
] Monoclinic
M A
t cubic
0 T T T T 1
0 2 4 6 8 10
Y,0; Content (mol %)

a) b)
Figure II-6 : a) Maille de ZrO: stabilisée par I'Yttrium b) Diagramme d’équilibre Zr0Oz-Y20s3.
d’apreés (Fornabaio 2014; Boch et Niepce 2007)

1.1.3.2. Renforcement des propriétés mécaniques

Les mécanismes abordés dans les paragraphes suivants sont responsables des valeurs élevées de ténacité
inhabituelles pour des céramiques oxydes.

a) Renforcement par microfissuration de la PSZ

Le renforcement par microfissuration opere lorsqu'une partie de la zircone présentant des grains
quadratiques (ou tétragonaux) dans une matrice cubique (PSZ) subit la transformation T->M durant le
refroidissement. Une microfissuration se produit alors, entourant les particules transformées. Cet état
provoquera la dissipation d’énergie lorsqu'une macro-fissure importante se propagera dans le matériau,
provoquée par la rupture sous contrainte de I'échantillon.

Ce phénomene est dépendant de la taille des grains et du pourcentage de stabilisant dans la zircone. Si les
grains sont trop petits, la transformation T->M ne se produira pas. A l'inverse, si la taille de grain est trop
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élevée, la transformation T->M se produira spontanément, ce qui n’est pas souhaitable. Aussi, pour une
taille de grains intermédiaire de la zircone, I'application d’'une contrainte trop élevée entrainera une
transformation T->M au passage de la macro-fissure. De la méme maniére, si le taux d'oxyde d'yttrium est
trop élevé, le renforcement par transformation de phase de la zircone sera moins efficace. La zircone
présentera donc des propriétés mécaniques plus faibles que pour un taux d’Y203; moins élevé.

De plus, ce mécanisme est efficace seulement dans le cas de faibles proportions de zircone transformée de
facon a ce que la transformation T->M une fois initiée ne se propage pas de grain en grain. Si la quantité de
microfissures apres frittage est trop importante, cela cause une diminution des propriétés mécaniques et
parfois une rupture spontanée de I'échantillon.

b) Renforcement par transformation de phase de la TZP

Pour une phase tétragonale stabilisée, la transformation T->M peut étre déclenchée par un apport
d'énergie (Figure 1I-7). Sous l'effet d'une contrainte appliquée, une fissure se propageant dans la zircone
va engendrer en fond de fissure une concentration de contraintes. Celle-ci va provoquer la transformation
T->M et, par augmentation de volume, la zircone transformée exercera des contraintes de compression
qui lutteront contre la propagation de la fissure.

Ce renforcement est généralement utilisé dans le composite alumine-zircone (ZTA : Zirconia Toughened
Alumina) ou la zircone en proportion minoritaire est dispersée sous forme d’inclusions dans I'alumine. En
effet, la zircone est classiquement ajoutée a hauteur de 5 a 20 % en masse (de préférence en dessous du
seuil de percolation) dans les alumines massives. Ceci a pour but d’augmenter leur ténacité (renfort par
transformation de phase, microfissuration ou déviation de fissures) et leur résistance au fluage (épinglage
des dislocations aux interphases, diffusion de Zr** aux joints de grains alumine-alumine). La zircone est
alors stabilisée sous forme quadratique par ajout d’yttrium. Lorsque la macro-fissure se propage
profondément dans un tel composite alumine-zircone, elle est ralentie sous l'effet des contraintes de
compression induites par le changement de phase T->M. La macro-fissure est alors arrétée par les
microfissures de la zircone transformée ou a lieu le changement de phase. Or, le comportement de ces
deux matériaux micro-fissurés en fluage sera lié : a 'absence de contraintes résiduelles pour le composite
alumine-zircone et pour la zircone stabilisée, a la présence de contraintes résiduelles non attribuées au
coefficient de dilatation mais a la chute brutale de la température.

Propagation de la fissure

I

T-ZrO, non transformé
rs

Fermeture <+ Matrice Al,O,
dela
fissure
Transformation
M-ZrOZ/ ® en cours
Apres T->M-ZrO,

transformation l l l l

Contrainte macroscopique pour la propagation de la fissure

Figure II-7 : Mécanisme de renforcement du composite ZTA par transformation de phase de la zircone
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[I.1.4.Eutectique alumine-zircone

L’eutectique Al;03-ZrO2, largement étudié en solidification dirigée conventionnelle est obtenu a partir d'un
bain liquide de composition d’environ 60% en masse d’alumine et 40% en masse de zircone (resp. 62% -
38% en mole). La solidification en ce point invariant du diagramme de phase produit une croissance
coopérative des deux phases qui sont alors intimement mélées avec des formes caractéristiques (lamelles,
fibres,...) dont les largeurs sont fixées par les vitesses de solidification. Ce point est abordé plus
précisément dans les paragraphes suivants.

Le diagramme binaire (Figure II-8) indique que l'eutectique alumine-zircone solidifie a 1860°C,
température bien inférieure aux points de fusion de la zircone (2710°C) et de I'alumine (2050°C) pures.
Cette diminution du point de fusion permet de limiter les gradients thermiques engendrés par le procédé
LBM.

rc) 2710
2600 L+F-Zr0, F-710
2400 5370 }
2200 L_'_A|20} 41.5% L
2000 K J L+T-ZrO,

1860 | [ T-ZrO,
1800 | 4 :
1600
ALO,+T-Zr0,
1400 - S ?
1200 1150 M-Zr0,
1000 ALO+M-Z10,

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
wt =% Zr0O,

Figure II-8: Diagramme d'équilibre binaire alumine-zircone. Nomenclature : L liquide ; F- de type fluorine (cubique) ; T- tétragonale ;
M-monoclinique

I.2. Caractérisation des poudres, lits de poudre et substrats

Les poudres constituent la matiere premiére du procédé. Leur échauffement va amorcer la fusion,
entretenir le bain et influencer les propriétés de la piece finale. La taille, la morphologie, la chimie, la
structure et I'’empilement des particules de poudre influencent l'interaction laser-matiére et les retraits
lors de la consolidation. Il est alors impératif de procéder a la caractérisation initiale de ces propriétés. Par
ailleurs, il est important de suivre I'impact sur ces propriétés lors de I'ajout des absorbants (carbone, SiC-f3
et Inconel 625). Les différentes poudres sélectionnées pour I'étude ont été caractérisées suivant leur
morphologie, composition, granulométrie, densité vraie et structure cristallographique. Les
caractéristiques des lits de poudre ont aussi été identifiées : densités versée, tapée et densité réelle
obtenue lors de la mise en couche sur la machine de fabrication additive. Par la suite, les mélanges des
poudres céramiques avec les absorbants ont été étudiés et une comparaison a été effectuée sur les
différents substrats de fabrication.

[1.2.1.Poudres céramiques de réception

1.2.1.1. Composition chimique

L’étude s’est reposée sur différents lots de poudres a compositions, tailles et morphologies différentes
(Tableau 1I-3). On distingue les poudres « monophasées » d’alumine et de zircone yttriée (HC.Starck),
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I'eutectique alumine-zircone (HC.Starck), les poudres ATZ (Alumina Toughened Zirconia) et ZTA (Zirconia
Toughened Alumina) qui sont des mélanges d’alumine et de zircone de composition non eutectique, et
enfin le mélange « ZTA-25-BA+ATZ-BA » constitué de l'alumine-zircone de composition eutectique. Il
s’agit d'un mélange de 72,7% de ZTA-25-BA et 27,3% de ATZ-2,5YSZ-BA (YSZ: zircone stabilisée a
I'yttrine).

Tableau II-3: Composition chimique (pourcentage massique) des différents lots de poudres (données fournisseur)

% 9 >99,55 Si0z, Fe203, Naz20
- D
Al203-Zr0 36,75-
£z Es e - 38-42 5i02, Fez03, Ti02
S & eutectique 40,75
S <0,6 93 6-8  0,2-2,5 SiO2, Fe203, TiO2
20 73,11 4,09 2,73 MgO, Naz20, SiOz, K20, Ca0, Fe203
" Idem dont 2% liant (acide carbonique)
(]
]
o B i
2 E 74,9 22,8 1,27 0,85 MgO, Naz0, SiOz, K20, Ca0, Fe203
z 5 Idem dont 2% liant (acide carbonique)

. 59,91 36,52 2,04 2,22 MgO, Naz0, SiOz, K20, Ca0, Fe203
(mélange eutectique)

L’analyse ICP (Inductively Coupled Plasma - Tableau II-4) permet de mettre en évidence la présence
d’éléments additionnels particuliérement dans les mélanges de composition eutectique. Pour I'’eutectique
HC. Starck, on reléve des teneurs non négligeables en Hf, Fe et C (environ 0,1% mass.), et également un
peu de Nb, Si et Ca. Effectivement, le prélevement d’'impuretés (de couleur noire) dans le mélange
céramique (blanc) et I'observation au MEB (microscope électronique a balayage) couplé a une analyse EDS
(energy dispersive spectroscopy) indiquent qu'il s’agit de grains de carbone (Figure 11-9). Pour I'eutectique
Al;03-Zr0; de Nanoe, le taux de carbone est relativement élevé (environ 1,6% mass.) et les teneurs en Hf
et Ca sont non négligeables. Ce taux de carbone élevé est lié a la présence d’acide carbonique dans le

mélange Nanoe.
Tableau 1I-4 : Composition chimique (pourcentage massique) analysée par ICP

Lots d
‘ ots de Y C Hf Si Fe Autres
poudres
0,066 0,052
< 0,005 - Hétérogene Hétérogene Na: 0,085
HC. Starck
are (0,026-0,091)  (0,043-0,1)
0,12 Nb: 0,096 Cr:0,027
Al203-Zr0
e <0005 011 045 0,092 Hétérogene Ca:0,095  Mg:0,042
(0,089-0,16) Na: 0,029
0,037 Mg:0,13 Ca<0,005
< 0,005 1,6 0,48 0,024 Hétérogene Na < 0,005 Cr<0,005
Nanoe (0,029-0,051) Nb < 0,005
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1.2.1.2. Morphologies et densités vraies

On distingue d’'une part les poudres fournies par HC.Starck, broyées et utilisées principalement pour
former les lits de poudre et d’autre part les poudres de Nanoe, sous forme de granules réservées
majoritairement a la fabrication de substrats dans le cas de cette these (Figure [I-10).

g
Figure II-10 : Morphologies des différents lots de poudres HC.Starck a) Al:03 b) 60/40 Al:03-ZrO: c) ZrOz ; Nanoe d) 60/40 Al:03-Zr0O:

(mélange ATZ+ZTA) e) grandissement de la ZTA f) grandissement de '’ATZ g) coupe du substrat dense d’Al;03-ZrO; eutectique

Les poudres broyées sont anguleuses (Figure II-10.a-c) et, dans le cas du mélange eutectique, nous
retrouvons des grains de poudres biphasées mais également des grains monophasés, ce qui pourra
engendrer a posteriori des hétérogénéités chimiques lors de la fusion. Le cas idéalement homogene réside
dans la fusion de grains a composition eutectique plutét que dans la fusion d'un mélange grossier de
particules monophasées. Les poudres atomisées présentent des défauts (satellites, agglomérats, ...) et lors
de l'analyse en coupe leur porosité intra-particulaire est mise en évidence (Figure 1I-10.g). En effet, les
mesures de densité vraie au pycnometre a hélium montrent que les poudres broyées ont une porosité
intra-particulaire trés faible (<1%) tandis que les granules, obtenues par atomisation-séchage
présenteront une porosité supérieure (Tableau I1-5).

Tableau 1I-5 : Densités théoriques calculées et densités vraies mesurées au pycnométre a hélium

Densité
L 3,96 4,55 5,92 5,45 <5,45 4,34 <4,28 3,50 < —< 4,42
théorique
Densité 3,93 4,55 5,90 4,86 4,52 4,10 3,73 3,94
vraie +0,03 +0,04 10,04 +0,09 0,05 0,08 0,07 +0,07
Porosité intra
0,81 =0 0,32 10,93 <19,66 5,52 <14,82 < 12,85

particulaire (%)

11.2.1.3. Granulométrie

Le procédé LBM requiert une utilisation de poudres fines, de diamétre compris entre 5 et 30 pm
habituellement, ce qui permet de construire des épaisseurs de couche fines de I'ordre de 30-50 um. Si
cette hauteur est trop grande comparée a la hauteur de couche consolidée (4zpiston), la refusion peut-étre
partielle ou inexistante, ce qui entraine un mauvais ancrage de la couche sur le substrat.

-71-



I1. Céramiques oxydes : propriétés, poudres, solidification eutectique et fissuration

On définit communément trois valeurs pour quantifier une distribution en taille de particules, a savoir dio,
dso et dgg, correspondant aux diamétres équivalents pour lesquels respectivement 10 %, 50 % et 90 % en
volume cumulé de particules analysées présentent un diametre inférieur a dio, dso et dgo. D’apres les
analyses granulométriques (Tableau I1-6), les poudres broyées possédent une granulométrie fine, adaptée
a la fabrication par LBM avec un diametre moyen d’environ 15 pm. Les poudres Nanoe ont une taille
moyenne nettement supérieure aux poudres HC.Starck. Elles ont été choisies pour I'élaboration des
substrats et non pour la mise en couche. On note que les distributions granulométriques présentent
quelques grains de faible taille, ce qui peut étre bénéfique pour diminuer la porosité au sein du lit de
poudre (LDP) car ces petits grains peuvent s’insérer entre les gros grains. Au sein des poudres, les tailles
évoluent de maniére croissante entre I'alumine, I'eutectique et la zircone. Ceci est parfaitement vérifié sur
les clichés MEB en Figure I1-10.

Tableau 11-6 : Résultats de I'analyse granulométrique sur Malvern Mastersizer 3000

Dv10 (um) 8,09 7,88 8,10 11,40 6,14 3,90
Dv50(um) 15,8 15,5 16,4 49,8 19,47 43,05
Dv90 (um) 32,0 27,8 28,3 92,8 36,7 82,4
Span (largeur de distribution) 1,52 1,28 1,23 1,63 1,57 1,82
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Figure II-11 : Répartition granulométriques des poudres a) de nature différente b) ZTA de taille moyenne différente
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Les poudres ZTA lot 1 (ZTA50) et lot 2 (ZTA20) de composition similaire mais de taille différente (Figure
1I-11) seront utilisées pour mettre en évidence l'effet de la taille des particules sur l'interaction laser-
matiere (Chapitre V).

1.2.1.4. Cristallographie

Des analyses par diffraction des rayons X (DRX) ont été réalisées sur les poudres eutectiques Al,03-ZrO;
HC.Starck et Nanoe (Tableau II-7). Le lot HC.Starck ne contient pas de stabilisants d’'une part et d’autre
part, il ne présente pas une trempe suffisamment élevée des particules, ce qui ne permet pas en principe la
stabilisation de la zircone tétragonale T-ZrO,. Les poudres Nanoe présentent une faible proportion de
zircone tétragonale, ce qui semble cohérent avec la composition chimique annoncée par le fournisseur
puisque le lot {ZTA+ATZ} contient environ 2% en masse d’oxyde d’yttrium (Tableau II-3). Toutefois, ces
résultats sont en désaccord avec les analyses ICP qui n'ont pratiquement pas révélé d’yttrium, ce qui
indique la tres faible quantité de ce dernier (Tableau I1-4).

Tableau 1I-7 : Résultats de I'analyse DRX (anticathode de Cuivre) sur les poudres a composition eutectique

TN
(T-ZrO,)

Al;03-Zr0; HC.Starck

Al;,03-Zr0; Nanoe 58 38 4

La présence de zircone monoclinique est confirmée par I'observation au MET (Microscope Electronique en
Transmission) d’une particule de poudre eutectique - Figure II-12. Les macles observables sont le résultat
de 'accommodation de la variation de volume lors de la trempe T>M.

002

m1l,m2

2 1/nm* ZA[010] maclé &

Figure 1I-12 : Observation MET d’une fibre de zircone a) contraste de diffraction champ clair b) cliché de diffraction avec les indications
des plans et axes de zones ZA

11.2.1.5. Lits de poudre

Pour les procédés mettant en jeu un lit de poudre, la densité relative de ce dernier doit étre connue pour
estimer le retrait apres fusion. La densité relative d,j4¢tive €St reliée au taux de porosité Pt du lit de
poudre :

dapparente

(1 - Pt) = drelutive = d
thérorique
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Habituellement, un lit de poudre est caractérisé par sa densité relative qui est encadrée par les valeurs des
densités versée et tapée mesurées selon la norme ASTM B703-10 et ASTM B527-06. Dans le cas de poudres
broyées, il ne suffit pas d’encadrer cette valeur, une évaluation de la densité du lit de poudre sur machine
est nécessaire. Les mesures de la densité réelle du lit de poudre sur machine montrent qu’elle est plus
proche de la valeur de la densité versée (Figure II-13 et Figure II-14) et ceci, quel que soit le nombre de
couches déposées. Les poudres broyées de HC.Starck destinées a étre utilisées pour les lits de poudre
présentent une densité relative de 45% pour I'Al,03-ZrO, et de 40% pour I'Al;03. Ces faibles densités
relatives du lit de poudre seront responsables d’'un retrait conséquent lors de leur consolidation (Chapitre
VI).

60 ° 1000
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Figure II-13: Densité relative et masse réelles du lit de poudre déposée par la machine de fabrication PM100T pour différents nombres
de couches d’Alz03-Zr0:
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Figure II-14 : Résultats des mesures des taux de porosité tapée et versée

Dans le cas des poudres Nanoe, les densités tapées et versées sont inférieures (et donc les taux de porosité
supérieurs) aux valeurs des poudres HC.Starck (Figure [I-14). Cela s’explique par la différence de
morphologie et de distribution granulométrique. En effet, les poudres de HC.Starck sont issues de la voie
coulée puis broyée alors que les poudres de Nanoe sont issues d’'une granulation par atomisation a basse
température d'une barbotine (spray-drying). Ces derniéres se caractérisent par une morphologie
sphérique et une porosité intra-particulaire importante. Deux indices, celui d’'Hausner (In) et de Carr (1)
quantifient la capacité d’'une poudre a se densifier par tassement et rendent alors compte de 1'état de
friction entre les particules. On définit :
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drape 1
Iy = 2 et I =100.(1- )
H

dversée

Pour un étalement correct du lit de poudre, la poudre doit s’étaler sans pour autant glisser. L'indice de
Carr I doit alors étre compris entre 18 et 22% - voire entre 15 et 25% (soit 1,18< I;<1,33 : la poudre est
alors cohésive et compressible ; en de¢a, la poudre est peu compressible et peu cohésive). En dessous de
ces valeurs, la poudre glisse facilement a la maniere du sable et au-dessus, elle reste sous forme d’amas et
s’écoule difficilement, comme la farine. Les poudres broyées de I'étude sont donc celles qui présentent la
meilleure coulabilité adaptée au procédé.

11.2.1.6. Substrats de fabrication

Le substrat dense d’alumine est fourni par la Société des Céramiques Technique (SCT) est possede une
pureté supérieure a 99,7% (Figure II-15.a). Le substrat dense alumine-zircone (AZ) est mis en forme par
pressage isostatique a chaud, a partir du lot de poudre de composition eutectique de Nanoe ATZ-BA+ZTA-
BA. Ces substrats présentent une microstructure relativement hétérogene vis-a-vis du rayonnement laser
dont le diametre est de 70 um (Figure II-15.b). Les compacts de poudre sont réalisés par pressage uniaxial
(entre 500 et 800 MPa) a partir de poudres HC.Starck. Bien que poreux, ces compacts pressés ont une
microstructure relativement homogéne comparée a la taille de la zone d’interaction laser-matiére (Figure
11-15.c). Enfin, la microstructure des compacts frittés 24h a 1700°C sous air a partir des compacts pressés,
représente un cas intermédiaire au niveau de I'’homogénéité chimique mais présente une porosité
moindre comparée a celle du compact pressé (Figure II-15.d).

Figure 1I-15 : Clichés MEB des différents supports de fabrication a)alumine dense b) AZ dense
¢) compact pressé (sous 640 MPa) c) compact fritté (24h-1700°C sous air)

[1.2.2.Ajout d’absorbant a la poudre

1.2.2.1. Ephémeéres : carbone et SiC-8

La machine de fabrication utilisée pour I'étude (Phenix Systems PM100T) est équipée d’un laser Yb:YAG et
comme mentionné précédemment, les céramiques oxydes sont quasi-transparentes a ce rayonnement. Le

-75-



1. Céramiques oxydes : propriétés, poudres, solidification eutectique et fissuration

choix a été fait d’additionner en faible quantité un absorbant a la poudre céramique de maniere a ce que ce
dernier absorbe le rayonnement laser et le transmette idéalement par conduction et rayonnement a la
poudre céramique. Les absorbants sélectionnés sont le carbone et le SiC-f8 pour leur forte absorption et
leur quasi-disparition apres passage du faisceau laser dans une atmosphére de travail oxydante.
L’efficacité de ces absorbants est en partie liée a leur capacité a retransmettre I'énergie recue par
rayonnement sous forme de chaleur, a la maniére d’'un corps noir. L'effet bénéfique du carbone en faible
teneur ayant déja été mis en évidence dans la thése de (Shaker 2017), nous choisissons des teneurs en
absorbant ne dépassant pas 2% en masse.

Le carbone posséde I'avantage de briler au moins partiellement sous air sous l'impact du rayonnement
laser. La fabrication pouvant étre aussi réalisée sous argon, la combustion du carbone devrait étre alors
limitée. Toutefois, les impuretés présentes dans les poudres industrielles exacerbent leur absorbance tout
en impactant les propriétés mécaniques du matériau consolidé par la formation de phases indésirables. A
ce propos, le SiC-f devrait persister partiellement malgré I'impact du laser sous air. Il conviendra alors
d’investiguer son effet sur la microstructure et les propriétés mécaniques.

Les absorbants éphémeres choisis sont de taille nettement inférieure a celle des poudres afin de
maximiser 'homogénéité du mélange. Le SiC-f provient de chez HC.Starck avec un dg, = 0,5 um. Le
mélange poudre-absorbant est réalisé par voie liquide. Les particules céramiques sont dispersées dans
une encre préparée au préalable (dispersions du noir de carbone et du SiC-f nanométrique dans l'eau
avec ajout de dispersants) puis le mélange est chauffé et I'eau évaporée. Le protocole complet est décrit
dans la these de (Shaker 2017). Les poudres sont ensuite étuvées pour un séchage complet et enfin
tamisées a travers un tamis de 32 pm (taille de la maille passante) afin de détruire et/ou filtrer les
agglomérats.

L’alumine monophasée, de bonne pureté permettra I'étude précise de la nature et teneur en absorbant
(carbone/SiC) comme décrit en Tableau I[I-8. L’alumine-zircone, contenant des contaminations
absorbantes montrera un effet négatif a I'ajout supplémentaire d’absorbant (Chapitre VI) et sera
principalement utilisée brute de réception i.e, sans ajout supplémentaire d’absorbant pour I'étude optique
(Chapitre 1V) et la construction 3D (Chapitre VI). D’autres mélanges {alumine + carbone} fournis par
I'Ecole des Mines de Saint-Etienne (EMSE) seront investigués: il s’agit de poudres contenant
intrinséquement du carbone en faible quantité. Ce carbone est issu du déliantage d'un polymeére avec la
dégradation des fonctions alcools sur les chaines carbonées. Deux lots de poudres seront étudiés a 2 et 4
% massique de liant. Cette technique d’élaboration permet de distribuer la carbone de maniére plus

homogene.
Tableau 1I-8 : Liste des mélanges céramique + absorbant éphémeére (% massique)

Carbone (Alfa Aesar) SiC-B (HC.Starck)

0,1 0,5 1 2 0,1 0,5 1

m 2%liant  4%liant - - - - ;

Les observations des mélanges poudres-absorbants au MEB et leur analyse par granulométrie optique
indiquent que le mélange avec le carbone est hétérogene. On observe des particules d’alumine
entierement recouvertes de carbone, d’autres partiellement recouvertes et d’autres dénudées d’absorbant
(Figure II-16.a-c), ainsi que des agrégats de carbone isolés. La conséquence de ce mélange hétérogene est
un élargissement du span, c’est-a-dire de la largeur de la distribution granulométrique (Figure /I-18) avec
I'augmentation de la teneur en carbone.

Une solution d’homogénéisation du mélange consiste a faire varier le pH de la solution (Figure 1I-17) : il
semblerait qu'un pH acide permette une meilleure adsorption du carbone a la surface de I'alumine (toutes
les particules sont partiellement recouvertes) par rapport au pH neutre utilisé habituellement. Une étude
plus précise visant a améliorer le processus de mélange par voie liquide devra donc prendre en compte les
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charges de surface et le point de charge nulle. Une autre solution pour rendre l'interaction laser-matiéere
plus homogeéne, serait I'enrobage des particules. (Faure, 2004) montre en effet qu'un enrobage des
particules d’alumine par de 'hydroxyde de fer FeOOH permet une meilleure répartition de 1'énergie
absorbée car chaque grain a un indice d’extinction identique, contrairement au mélange de particules
d’alumine et d’oxyde de fer Fe;0s.

d) 0,5% sic

< ARt g

Figure II-16 : Clichés MEB du mélange poudre-absorbant pour différentes teneurs (% massique) en absorbant
a- ¢) alumine + carbone d-f) alumine + SiC

Figure II-17 : Mélange alumine + carbone pour un pH acide (1%C)
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Le SiC semble quant a lui, étre mieux réparti que le carbone pour un mélange a pH neutre (Figure 1I-16.d-f)
et la distribution granulométrique ne varie pas significativement (Figure 11-18).
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Figure II-18 : Comparaison des analyses granulométriques des mélanges poudre-absorbant avec les poudres céramiques de réception
a-b) distributions granulométriques c) ensemble des grandeurs granulométriques

Les mesures de densités relatives tapées et versées montrent pour I'alumine, que I'ajout de SiC-# ou de C
induit une augmentation de la porosité du lit de poudre qui est d’autant plus accentuée que
I'augmentation de la teneur en absorbant est importante (Figure [I-19.a). On note néanmoins que le SiC-f3
a un impact plus limité que le carbone. Les indices de coulabilité (I et I;) indiquent de plus que les
mélanges présentent une mauvaise coulabilité et donc rendent difficile I'étalement de la poudre pour
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former une épaisseur contrélée et uniforme 4zyq, 4 sur le substrat pour la fabrication. C'est en effet ce
qui est observé expérimentalement: il est difficile de déposer une épaisseur homogéne de poudre et
particuliérement lors de la premiére couche. Apres tassement du mélange {A+1C}, on remarque la forte
hétérogénéité du mélange : les zones riches en carbone se séparent du reste de la poudre (Figure I1-19.b).
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Figure II-19 : a) Résultats des mesures de densités relatives tapées et versées pour les poudres mélangées avec des absorbants
b) Mélange de poudre {A+1C} tassé

1.2.2.2. Mélanges céramique — métal

L’étude s’est portée également sur des absorbants permanents, qui induisent un transfert de chaleur
différent des absorbants carbonés et éphémeres. Dans ce cas, I'absorption est continue et persiste lors des
refusions des couches de fabrication successives. L’alumine est mélangée a I'Inconel 625, un alliage riche
en Nickel (Tableau II-9), un élément qui présente une des meilleures mouillabilités avec I'alumine

(Béranger et Mazille 2005). Il a été retenu trois mélanges en plus des poudres « pures » d’alumine et
d’Inconel 625 :

- Majoritaire en céramique : 90%vol. (ou 84%m.) Al;03 + 10% vol. Inconel 625 (A+INCO 9010)
- Intermédiaire : 68% vol. (ou 50%m.) Al,03 + 32% vol. Inconel 625 (A+INCO 6832)
- Majoritaire en métal : 35% vol. (ou 30%m.) Al03 + 65% vol. Inconel 625 (A+INCO 3565)

Tableau 1I-9 : Composition chimique (massique) indicative des poudres métalliques de I'étude

mmmmn-nn-m

Inconel 58,0 20,00 50max 8,0- 3,15- 050 040 040 050 0,10 0,015 0,015

625 min. 23,0 10,0 4,15 max max max max max max max max

Haynes 22 22 3 max 39 1.25 0.35 0.10 14 0.03 0.015
188 max

max.

La poudre d’Inconel 625 ainsi qu'un lot de Haynes 188 (Co-Cr-Ni - Tableau II-9) ont permis une
comparaison du LBM céramique avec le LBM métallique tout au long de cette étude. La différence des
propriétés optiques et notamment d’absorption a la longueur d’'onde du laser de ces deux matériaux
(Chapitre IV) est mise en lien avec la différence de stabilité de fabrication (Chapitre VI).
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Globalement les poudre d’alumine et d’Inconel 625 présentent des distributions granulométriques
proches, seul le span de la poudre métallique est plus étroit avec un dygo inférieure a celui de 'alumine
(Tableau 11-10). Le mélange des deux poudres présente des valeurs intermédiaires a celles des poudres
« pures ». Les diametres équivalents de la distribution du Haynes 188 sont 1égerement supérieurs.

Tableau 1I-10 : Résultats de 'analyse granulométrique sur céramique, métaux et mélange céramique-métal 9010

Haynes
A+INCO 9010
188

dy;0 (um) 8,09 8,13 7,88 9,55

15,8 15,3 14,0 24,4

dygo (umM) 32,0 29,9 23,8 46,1

Span (largeur de distribution) [NV 1,42 1,14 1,49

Les métaux possedent un taux de porosité du lit de poudre nettement inférieur a celui des céramiques et
une tres bonne coulabilité (Figure [I-20.a). Cet effet est probablement lié en partie a la géométrie
sphérique des particules métalliques. Le mélange céramique-métal 9010, alors constitué de particules
broyées et sphériques (Figure II-20.b) voit ses taux de porosité versée et tapée augmenter par rapport aux

poudres « pures ». Sa compressibilité est donc meilleure. Toutefois, sa coulabilité est dégradée, ce qui est
favorable a sa mise en couche.
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Figure 1I-20 : a) Résultats des mesures de densités relatives tapées et versées pour les poudres mélangées b) cliché MEB mélange

{A+INCO 9010}
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11.3. Microstructures

I1.3.1.Théorie de la solidification eutectique

1.3.1.1. Croissance couplée et influence de la vitesse de solidification et de la
composition

Contrairement a ce que montre un diagramme d’équilibre eutectique, il est possible d’obtenir des
structures entiérement eutectiques en dehors de la composition eutectique exacte Cg pour des conditions
particulieres de solidification, hors équilibre, et notamment lorsque le gradient thermique est positif
(G>0). Par définition, la zone de croissance couplée est la région pour laquelle les eutectiques croissent
plus rapidement (a plus faible surfusion) que les dendrites. Autour de la composition Cg, dans une certaine
limite de composition, si la croissance compétitive est en faveur de la croissance couplée, un eutectique
pourra alors se former bien qu'en dehors de la composition eutectique exacte (Figure [I-21). Si la
croissance compétitive est en faveur de la croissance dendritique, on observe des dendrites
monophasées au sein d'un eutectique interdendritique. L’eutectique se trouve alors entre deux dendrites
en croissance unidirectionnelle perpendiculaire a l'interface solide/liquide.

En calculant les courbes de croissance des différentes phases (Al,03 ou ZrOz), pour une composition Cq
donnée, et pour chaque vitesse de solidification Vs, la phase qui proposera la surfusion constitutionnelle!
(ATc) la plus faible se solidifiera la plus rapidement (Figure /I-21) en lien avec la couche de diffusion a
I'interface solide/liquide. Ainsi, pour une vitesse de solidification donnée, la premiére phase a se solidifier
est celle dont la courbe de croissance se trouve « au-dessus » des autres.
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Figure II-21 : Diagramme de la zone eutectique couplée alumine- zircone et effet de la vitesse de solidification, adapté de (Llorca et
Orera 2006; Orera et al. 2012)

A une vitesse de solidification V; trés lente, la phase eutectique couplée croit plus vite que les dendrites,
un eutectique plan est alors formé. Lorsque la vitesse Vs augmente, la croissance dendritique est
favorisée puis aux fortes vitesses Vs c’est a nouveau la phase eutectique qui se forme mais plutét sous la
forme cellulaire. A ces vitesses élevées, la croissance compétitive donne lieu a des colonies eutectiques
biphasées : l'interface plane de solidification est perturbée a partir d’'une vitesse critique. La présence

! La surfusion constitutionnelle est 'écart de température entre le liquidus théorique et la température de
solidification expérimentale. Cet écart de température est lié a la diffusion limitée des éléments chimiques
dans le liquide devant l'interface solide/liquide.
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d’'une impureté peut constituer un troisieme élément qui serait rejeté par les deux phases solides de
maniere similaire. La courbure de la colonie augmente alors avec le gradient de concentration chimique.
En périphérie des cellules eutectiques biphasées, les phases tendent a s’incliner et a grossir, il s’agit d’'un
mécanisme de réajustement entre I'effet capillaire et la surfusion constitutionnelle.

En augmentant encore la vitesse de solidification, on pourrait observer des eutectiques dendritiques ou
encore un eutectique équiaxe. La solidification équiaxe a lieu par germination dans un liquide en surfusion
avec un gradient thermique négatif (G<0) a l'interface solide/liquide. La transition colonnaire-équiaxe est
contrdlée par le nombre de sites de germination, la surfusion de germination, le gradient thermique ainsi
que par la surfusion de croissance dendritique.

En calculant les courbes de croissance des différentes structures pour toutes les compositions et en
reportant les différentes vitesses de transition, il est possible d’établir la carte des microstructures. La
théorie complete et le développement des modeles complets de la solidification eutectique sont détaillés
par (Kurz et Fisher 1992).

Dans le cas d’eutectiques irréguliers, c’est-a-dire, si 'une des faces d'une des deux phases est facettée, la
zone de croissance couplée est asymétrique. Aux fortes vitesses de solidification, la croissance compétitive
pourrait favoriser la solidification de dendrites de la phase ZrO, méme si I'alliage est plus riche en phase
Al,0s3 (Figure 11-21).

(Stewes Bourban 1998) montre lors de la refusion par laser CO3, que la variation de la composition Al;03-
ZrO; et de la vitesse de solidification engendre une variation entre les structures eutectique et
dendritique. De plus, il montre un bon accord entre ses relevées expérimentaux et son calcul de la limite
de la zone couplée (Figure II-22.a). Par ailleurs, il a également regardé l'influence du préchauffage (soit un
plus faible gradient thermique) qui décale la limite de concentration Cmax €n zircone pour maintenir une
croissance couplée : elle passe de 44%mol pour G=1,1.10¢ Km a 41%mol pour G= 4,4.105 Km.
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Figure 11-22 : Variation des microstructures en fonction de la concentration et de la vitesse de solidification (zones couplée et
dendritique) pour le mélange Alz0s-ZrO: fondu par laser CO2
a) valeurs calculées a G=5.10° K.m'! (ronds pleins) et mesurées expérimentalement (segments) b) pour deux valeurs de G dont un
(losanges pleins) correspond a un préchauffage de 1000°C, d’apreés (Stéwes Bourban 1998)

Au sein des structures planes et des colonies, différentes microstructures sont obtenues lors de la
solidification d’alliages eutectiques suivant la nature facettée ou non de l'interface solide/liquide (Figure
[I-23). Pour les systemes biphasés, on distingue :

= Structures réguliéres (interface rugueuse)

o Lamellaire : arrangement spatial régulier de lamelles sur de longues distances mais qui
contient des défauts.
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o Fibreuse : phase de forme cylindrique contenue dans une matrice continue d’'une seconde
phase.
o Globulaire : particules d’'une phase contenues dans une matrice d’'une seconde phase.

= Structures irréguliéres (cas facetté)

o Irréguliére : arrangement spatial irrégulier sur de longues distances.

o Lamellaire « rompue » : arrangement quasi-régulier de lamelles interrompues.

o Geometrical Pattern : ensemble régulier de plaques ou fibres sur une zone locale.

o Structure 3D complexe (TDI - three dimensional interpenetrating) : ensemble discret,
finement branché de plaques de la phase mineure (facettée ou non) dans la matrice (facettée
ou non). L’absence de grains ou d’irrégularités a grande échelle en plus d’un lien fort entre
les phases donne a cette structure de tres bonnes propriétés mécaniques. Dans le cas des
deux phases facettées, on se référe au terme « Chinese Script ».

o Quasi-réguliere : ensemble de fibres ou plaques de la phase mineure non facettée dans une
phase a haute entropie.

ig??:*%}ﬁ} ‘F{’ A \?’

RS i C\"
NN Gl R

» i/,
‘,‘ﬂ)/),\ 24
Irréguliére Lamellaire Geometrical Chinese Quasi-
rompue pattern script réguliére

Figure II-23 : Différentes microstructures eutectiques, adaptées de (Cherif 2016; Llorca et Orera 2006)

Les structures irrégulieres dépendent fortement de la fraction volumique de la phase facettée et de la
vitesse de croissance (Figure [1-24).
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Figure II-24 : Morphologies des eutectiques irréguliers en fonction de la vitesse de croissance et de la fraction volumique de la phase
facettée, d’aprés (Cherif 2016)
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Expérimentalement, I'effet de la vitesse de solidification par LFZ (laser floating zone) sur les morphologies
de l'eutectique Al;03-YSZ (ZrO; stabilisée a I'yttrine) a été démontrée par (Pena et al. 2002). La Figure
11-25 présente I'évolution de I'eutectique plan, pour des faibles vitesses de solidification vers un eutectique
cellulaire pour de plus fortes vitesses de solidification avec une transition de la structure YSZ lamellaire a
fibreuse. On remarque que l’évolution de la vitesse de solidification engendre également une variation de
la finesse de la microstructure.

Figure 1I-25 : Micrographies des eutectiques Al03-YSZ solidifiés a a)10 b) 100 c)300 et d) 1500 mm.h* (d’aprés (Pefia et al, 2002))

1.3.1.2. Morphologies et échelles de microstructure

Il est établi que les gradients thermiques G et les vitesses de solidification Vs sont les principales
grandeurs qui déterminent la forme et la finesse des microstructures (Figure [I-26). D'une part, le produit
G.Vs qui est équivalent a la vitesse de refroidissement T contrdle la taille de la microstructure et le
quotient G/Vs contréle sa morphologie.

A

Vitesse de solidification V, (m.s?)

5
r o

Gradient thermique G (K.m)

Figure 1I-26 : Variations des tailles et morphologies pour une solidification monophasée et identification des domaines de solidification
des procédés de solidification dirigée SD et LBM
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En raison des propriétés attractives et le potentiel d’utilisation de l'’eutectique alumine-zircone, sa
solidification a été fortement étudiée, principalement dans le cas de la solidification dirigée (SD) de type
Bridgman. Ces procédés de SD sont caractérisés par une vitesse de solidification lente (Vs<50 pm.s1) et un
faible gradient thermique (G<2.10* K.m1), soit une vitesse de refroidissement T = V.G = 1 K.s™ . Les
valeurs atteintes par ce procédé peuvent correspondre a une microstructure plane ou a des colonies avec
dans la plupart des cas des fibres de ZrO; dans une matrice Al,Os (Figure [I-27.a-b). Les espacements intra-
lamellaires A ne descendent pas en dessous de la centaine de nm.

Les vitesses de refroidissement T du procédé LBM sont bien supérieures a celles pratiquées en SD. Elles
sont de I'ordre de 104-105°C.s't avec de forts gradients et fortes vitesses de solidification. Dans notre cas,
les observations montrent que ce sont des colonies qui sont solidifiées a microstructure trés fine (§/1.3.2).

500 nm
[ e —

a) A ~1300 nm b) A ~340 nm
Vs=10-m.s1 Vs=2.810°m.s!

!

c) A ~750 nm d) 1 ~160 nm
Vp=2.10"° m.s! Vs>10-3 m.s1 (T > 1 K/S)
Figure 1I-27 : Microstructures eutectiques obtenues par LFZ a) MET fond noir sur une réflexion de I'alumine-b) MET contraste de

diffraction en fond clair
c-d) MEB contraste chimique, d’apreés (Echigoya 2005; Larrea et al. 2002; L. Mazerolles, Michel, et Portier 1986)

(Jackson et Hunt 1966) établissent la relation entre 'espacement inter-lamellaire A et la vitesse de
solidification : A2,V =cste. Ils indiquent que lorsque la vitesse de solidification augmente, 'espacement
inter-lamellaire diminue indépendamment du gradient thermique G (Figure [I-28). Dans le cas de la
croissance par solidification dirigée (V; < 10™* m.s™1), (Schmid et Viechnicki 1970; Stubican et Bradt
1981) montrent que la relation se vérifie pour les valeurs de A obtenues, supérieures a 400 nm. La
constante de I'équation est calculée par (S. Bourban et al. 1997) lors d’essais de refusion de céramiques
oxydes par laser CO,. Il retombe sur la valeur 1017 m3.s'1 estimée par SD dans le cas de la refusion de
I'eutectique alumine-zircone, a condition de corriger le coefficient de diffusion dans le liquide
(a, = 5.1071%m?2,s71). L’auteur montre de plus que cette équation est limitée aux vitesses de
solidification V5 < 10-3 m.s'1. On notera que G reste plus important pour un laser Nd :YAG que pour un laser

COa.
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3 — - D =510"
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Figure II-28 : Variation de l'espacement inter-lamellaire établi pour l'eutectique Al;03-ZrO; d’apreés (S. Bourban et al. 1997)

Il est important de préciser que dans les procédés laser, a la différence de la SD (ou l'interface
solide/liquide est essentiellement plane), on ne contréle pas directement la vitesse de solidification mais
la vitesse de balayage du faisceau laser V. La relation entre les deux peut s’avérer complexe car elle varie
au sein d'un méme cordon et dépend de la forme de I'isotherme de fusion. Pour simplifier, si on considére
la coupe médiane du bain, V5 est normale a I'isotherme de fusion et il est alors possible d’exprimer pour un
état stationnaire (hors keyhole) la vitesse de solidification en fonction de la vitesse de balayage :
Vs = V.cos0 (I1-1)

6 étant I'angle entre la direction de balayage laser et la direction de croissance des grains perpendiculaire
a I'isotherme de fusion. Sur la ligne de fusion de cette coupe médiane, en « queue » de cordon (point C),
Vs prend une valeur positive et maximale alors qu’en fond de cordon (point B), 8 = 90° et Vg = 0 (Figure
[I-29). En avant du bain (point A), 8 = 180°t V; = —V. La mesure des espacements inter-lamellaires est
facilitée par les refusions du substrat avec la solidification du « dernier bain » fondu.

V ' Centredu laser

;

z

]
N

Figure II-29 : Lien entre vitesse de balayage du faisceau laser V et vitesse de solidification V; tout au long de I'isotherme de fusion sur le
plan médian du bain (Rappaz et al. 1987)

[1.3.2.Microstructures obtenues par LBM

11.3.2.1. Morphologies des grains au sein du monocordon

Au sein d’'un méme bain de fusion, on observe une variation de Vs et de G. La forme et 'orientation des
colonies évoluent donc entre le bas et le haut de la zone fondue (Figure [1-30). Au bas de la zone fondue, ou
se produit le début de la solidification, la présence d’'un gradient thermique élevé et d’'une vitesse de
solidification V; faible induit une solidification dirigée dans des directions proches de celles de G et de 1,
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en sens inverse du flux de chaleur. Qui plus est, les grains prennent une morphologie colonnaire. En haut
de la zone fondue, la solidification prend fin et le gradient thermique G devient faible et la vitesse de
solidification Vs devient grande, engendrant une structure équiaxe.

z
Equiaxe f
b G (K.m?) V, (m.S'l)l:
\
1 1
1 1
[} I
[} 7
\ ’
\ ’
\ /
Isotherme \ /
N \
de fusion a \ 4
=0 \\ /,
’
z ‘\\ i
”"\ 3
B Colonnaire -~ Ss<
x(V) y o azZ S~

G (K.m?), v, (m.s?)
Figure 1I-30 : Morphologies des grains solidifiés selon leur position dans la zone fondue

L’observation d’'une coupe de cordon LBM (fusion d’un lit de poudre déposé sur un substrat poreux de
méme nature) met en évidence les variations de microstructure de 'eutectique Al,03-ZrO; : le bas, les
bords latéraux et inférieurs proches du substrat sont a structure colonnaire orientée perpendiculairement
a l'isotherme de fusion ; et le haut est a structure équiaxe (Figure /I-31). Les grains équiaxes se formant a
la fin de la solidification peuvent se présenter sous forme de dendrites monophasées dans un eutectique
inter-dendritique (Figure 1I-32). Or, cette région formée a la fin de la solidification peut contenir des

impuretés et des écarts a la composition eutectique de départ, suite a 'évaporation engendrée par le
procédé, provoquant I'éloignement de la croissance couplée de I'eutectique.
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-87-



I1. Céramiques oxydes : propriétés, poudres, solidification eutectique et fissuration

Coeur du cordon

Substrat
d)
Figure I1-31 : Clichés MEB ou X est la direction de balayage laser a) milieu du cordon -coupe verticale b) colonies équiaxes en milieu de
cordon c) colonies allongées en bas de la zone fondue d) observation fine au MET (contraste de diffraction) sur lame FIB (focus ion
beam) prélevée a cceur d'un monocordon dans le plan de balayage

Dendrite
Al;03

Figure II-32 : Clichés MEB des grains équiaxes en haut de la zone fondue (vue du dessus)

On note qu’au sein des colonies, I'eutectique est majoritairement lamellaire ou fibreux (Figure [I-33.a)
mais peut également étre sous forme de structures 3D complexes (TDI dit labyrinthe- Figure II-33.b).
Ponctuellement, des structures relativement différentes peuvent étre observées correspondant a un
eutectique irrégulier. Elles doivent étre attribuées a des phénomenes thermiques extrémes ou a des écarts
locaux a la composition nominale non représentatifs de I'ensemble du bain (Figure I1-33.c).

Figure I1-33 : Microstructures au sein d’un monocordon a) fibreuse b) TDI c) irréguliére
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La zone équiaxe en surface supérieure du cordon est plus ou moins étendue en fonction des conditions de
G et de Vs influencées par les parameétres du procédé (Figure [I-34). Ce nombre de grains équiaxes peut
provoquer une faiblesse dans la tenue mécanique s’ils persistent lors de fabrication 3D d’une piece. Dans
certaines conditions, notamment avec la présence d’absorbants, il est méme possible d’observer un
alignement de pores (Figure [I-34.c,f). La nature des substrats et notamment la taille et le nombre de leurs
grains influencent la germination (grains plus fins au sein du compact de poudre - Figure [I-34.a-b). Ces
observations sont également valables pour I'alumine qui présente des grains dendritiques équiaxes multi-
facettés en haut des cordons au milieu d’'une structure dendritique colonnaire (Figure [I-34.d-e et Figure
11-35).

Ales-Zl‘Oz

a) P42V50 b) P42V50 c) P126V340
Dépot de poudre sur substrat dense Refusion de substrat fritté Dépot de poudre mélangée au
(PAZ_SAZ) (CAZ) carbone sur substrat dense

(PAZ+2C_SAZ)
AlL0;

d) P42V50 e) P84V100 f) P84V100
Dépét de poudre sur substrat dense Dépot de poudre sur substrat Dépét de poudre mélangée au
pur (PA_SA) dense pur (PA_SA) carbone sur substrat dense

(PA+0,1C_SA)

Figure 11-34 : Cordons de fusion vus du dessus pour différents parameétres du procédé et différentes natures de LDP et de substrats
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S TRSA D e i, ST

Figure 11-35 : Microstructures solidifiées de cordons en Al;03vus de dessus

Par ailleurs, il est observé une solidification dirigée des grains dans la zone refondue pour le cas de
I'alumine (Figure 11-36).

11.3.2.2. Finesse de la microstructure

Les microstructures lamellaires ou fibreuses obtenues par LBM possedent un espacement inter-lamellaire
nettement inférieur a celui de la SD classique. La différence de microstructure entre les particules de
poudre du substrat avant fusion et la zone fondue est flagrante (Figure [I-37). L’espacement inter-
lamellaire de la zone fondue pour les conditions de fabrication {P=126W ;V=400 mm.s''} est de 30 nm
environ pour les grains équiaxes et de 40 nm pour les grains colonnaires (Figure 11-38).

Non
[ fondu

— Fondu

FTATT Tas v UU% o4 o
Figure I1-37 : Observation MET en contraste de diffraction (fond clair) d’une particule de poudre d’Al:03-ZrO; non fondue et d’une partie
du bain fondu de méme nature
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Figure 11-38 : Espacement inter-lamellaire d’'une cellule eutectique équiaxe d’Al:03-ZrO; (STEM en contraste chimique)

Un relevé rapide des espacements inter-lamellaires pour une position fixe (milieu des cellules eutectiques
proche de l'isotherme de fusion) dans le monocordon montre d’ores et déja que la finesse de la
microstructure augmente avec la vitesse de balayage laser (Figure II-39 et Figure [1-40). Des mesures plus
précises sur la coupe médiane et en queue de cordon pourront permettre la validation ou non de la loi de
Jackson-Hunt au-dela de V; = 1072m. s~ (Figure II-28) qui relie 'espacement inter-lamellaire a la vitesse
de solidification indépendamment du gradient thermique.

P84
[

é P126 ®

@ 1E-07 P168I

& P126 *P126

2

E

i}

2 P16g e

£

= H P126

@ P126 ®

E

g

-]

o

)

w P126 *
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Figure I1-39 : Evolution de I'espacement inter-lamellaire pour 'alumine-zircone de composition eutectique réalisé par LBM en fonction
des paramétres (P, V)
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Bord Coeur

P168
V50
E; 3,36

P126
V200
E 0,63

P168
V800
E0,21

Figure 11-40 : Microstructures de I'alumine-zircone eutectique a cceur et au bord des monocordons pour différentes conditions {P,V}

11.3.2.3. Forme du bain liquide
Par rapport aux matériaux métalliques (notamment par rapport a l'alliage Haynes 188), la profondeur et

la longueur des bains de fusion des céramiques oxydes sont nettement supérieures. En Figure I1-41, méme
pour une énergie linéique plus faible, les dimensions du bain restent supérieures dans le cas des
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céramiques semi-transparentes a faible conductivité thermique, suggérant un écart encore plus marqué
pour une méme énergie linéique. Les coupes longitudinales des bains céramiques sont en forme de
« queue de charrue » plutét qu’en forme de demi-ellipse comme c’est le cas des matériaux opaques et
absorbants au rayonnement laser (Figure [1-41).

HA188 Al;03

e) f)

Figure II-41 : Comparaison des bains sur substrat dense HA188 (Ei=1,68 . mm) avec un dépét de LDP d’alumine mélangée au carbone
sur substrat dense d’alumine {PA+0.1C_SA} (Ei=1,05 . mm™) : a-b) vue de dessus et c-d) vue en coupe transverse e-f) schématisation 3D
des bains

11.3.2.4. Structures cristallographiques et orientations des phases

Les oxydes fondus ou refondus par LBM sous air comme sous argon apparaissent noirs (Figure [1-42),
méme sans ajout d’absorbant, ce qui laisse envisager une réduction des oxydes. Ce phénomene est vérifié
par un post-traitement thermique de ré-oxygénation de 2h a 800°C sous air qui permet de rendre au
matériau sa couleur blanche d’origine.
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Figure 1I-42 : Substrat dense d’alumine-zircone en partie irradiée par le laser Yb : YAG sous air (a gauche) et apres traitement
thermique sous air (a droite)

La diffraction par rayons X (DRX) sur des échantillons bruts de fabrication (Figure [I-43.a) indique la
présence des phases M-ZrO3, T-Zr0O,, Al,03—a ainsi que d'une alumine de transition Al,03-y. La fusion et le
refroidissement rapide permettent donc une stabilisation partielle de la zircone malgré I'absence de
stabilisants ainsi qu'une alumine spinelle. Une fois le traitement thermique de ré-oxygénation opéré, les
phases métastables T-ZrO; et Al,03-y se stabilisent en M-ZrO; et Al,03—a (Figure [1-43.b). Cela est cohérent
dans la mesure ou la poudre utilisée pour la fabrication (HC.Starck) ne détient pas d’éléments stabilisants.

120 000 Al20%slphs  2E.71%
100 0004 AlXD3 gamma 3534 %
Zr02-m 13.13 %
80 000 )
w 600001
3 400001
T 200001
D-
-20 0004 | | | | f [ II | [ |II II | } | | Il | II |
_Apoopd | Il | | 11 III|I 11l Il IIII (AL h I LT [T II|I e i
20 25 30 35 40 45 50 bh B0 ES 70 i) 20
2Th Degrees
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140 0004 Al203 slpha  65.17 %
120 0004 AR2O3 gamma 1.49%
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o
2
o
-20000- i B
| | | [ | | [z &) Iz ¥l | ES (| |
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2Th Degrees
b)

Figure II-43 : Diffractogramme d’un échantillon 3D d’ Al:03-ZrO;, a) brut de fusion et b) aprés traitement thermique de ré-oxygénation

Une alumine spinelle devant correspondre a Al;03-y est également observée au MET (Figure 1I-44). Cette
phase vy est aussi identifiée par (Ando et Shiohara 1991) lors du refroidissement rapide de I'’eutectique
Al;03-Zr0:. Ils ont pu identifier les phases de transition de I'alumine y et § avec des espacements inter-
lamellaires proches de ceux relevés dans cette étude (40 nm).

Les acquisitions en EELS (electron energy loss spectroscopy) dans la région des faibles pertes d’énergie
confirment la présence unique de M-ZrO; sur la poudre a réception avant fusion et de T-ZrO; apreés fusion
dans les zones a microstructure lamellaire (Figure 11-45). En revanche, ces acquisitions sur les seuils L2L3
de Zr ne permettent pas I'observation d’un possible changement du degré d’oxydation. Il est possible que
la réduction des oxydes soit tres faible et donc difficilement quantifiable.
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5 1/nm

Figure I1-44 : Observation par HRTEM du réseau de I'alumine en fond clair et cliché de diffraction associé, ne pouvant étre attribué a la
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Figure 11-45 : Spectres en EELS dans la région des faibles pertes d’énergie pour ZrO: a) acquis a partir de la lame FIB sur échantillons
brut de fusion (« fondu ») et avant fusion (poudre « non fondue »)

et b)spectres théoriques des différentes structures cristallographiques de la zircone, d’apres (McComb 1996)

L’observation des interfaces entre les phases de l'eutectique par HRTEM (High resolution transmission
electron microscopy) sur un échantillon brut de fusion montre des interfaces ondulées et fibreuses entre
les phases T-ZrO; et Al,O3—a (Figure 11-46). Les colonies sont localement désorientées, ce qui est mis en
évidence par les taches de diffraction formant des anneaux et par une observation en fond sombre ou

seule une colonie est imagée.

L’observation fine de l'eutectique fibreux, laisse apparaitre un grossissement des fibres sur les
échantillons bruts de fusion. (Llorca et Orera 2006) mentionnent que les causes de ce grossissement ne
sont pas clairement identifiées. Toutefois, il est possible que certaines fibres grossiéres croissent au profit

des plus fines par un phénomeéne similaire au murissement d’Ostwald a la solidification, si la matrice

alumineuse présente un « gradient de concentration » favorable a la diffusion entre les fibres de différents
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1. Céramiques oxydes : propriétés, poudres, solidification eutectique et fissuration

rayons de courbure. Le grossissement serait induit par un défaut de migration : il s’agit d’'une paire de
terminaison et branchement au sein d'une fibre (Figure [I-47.a). Le branchement s’expanse et la
terminaison se rétracte (Figure [I-47.b). Puis lorsque la courbure est maximale au niveau de la terminaison
et minimale au branchement, il y a formation d’un bulbe grossier (Figure [I-47.c). Ce mécanisme pourrait
intervenir dans les structures fibreuse et lamellaire mais le processus n’est pas clair car il est avant tout
difficile de définir un eutectique purement fibreux ou lamellaire.

Figure 1I-46 : Colonies eutectiques observées par a) HRTEM ; b) cliché de diffraction associé a - en rouge Al:03—a et en vert T-ZrQOz ;
c) cliché en contraste de diffraction en champ sombre

Termination

Branch

(a) (b) (c)

Figure II-47 : Schématisation d’un grossissement de fibres par défaut de migration dans les eutectiques fibreux a) géométrie initiale du
défaut b) retrait progressif de la terminaison et expansion du branchement c) bulbe créé par le défaut de migration

La présence de carbone pourrait accentuer la réduction de l'alumine par carbothermalisation. La
diffraction de l'alumine inter-lamellaire issue de la fusion par LBM d’'une poudre d’alumine-zircone
mélangée au carbone montre que cette phase pourrait coincider avec une alumine réduite de type Alz0s3
selon les paramétres présentés au (Tableau II-11) par (Dan’ko et al. 2008).
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Tableau 11-11 : Comparaison des distances inter-réticulaires inverses de I’Al;03 mesurées dans cette étude et celles définies selon
(Dan’ko et al. 2008) et plans cristallins associés (hkl)

Plans Al303 (hkl) 1/dnki [nm-1] (Dan’ko et al. 2008) 1/dna [nm-1] relevé

(220) 3,56 3,58
(040) 5,04 5,09
(440) 7,12 724

11.3.2.5. Relations d’orientation entre phases

Les morphologies lamellaires identifiées au §/1.3.2.1, sont constituées de T-ZrO; et présentent les relations
d’orientation associées aux axes de zone définis au (Tableau 1I-12; Figure 11-48 et Figure 11-49).

Tableau 1I-12 : Parallélismes des plans de I'alumine et de la zircone observés selon deux axes de zone de la zircone au sein de l'eutectique
lamellaire alumine-zircone

Plans paralléles Axe de zone
(0001)AL,05 // {110}T — Zr 0, [111lr-zro,
{1010}41,05 // {110}T — ZrO0, [001]7_zr0,

a) b)
Figure 11-48 : Observation au MET des colonies a) contraste de diffraction b) HRTEM c) transformée de Fourrier correspondante
indiquant une relation d’orientation 0006, //110,; et d un axe de zone [111]

On note en Figure [1-49 que les taches de diffraction forment des arcs, ce qui confirme que les colonies sont
légérement désorientées.

Figure 11-49 : Observation au MET des colonies a) HRTEM b) cliché de diffraction correspondant a une relation d’orientation
3030, //220,; et a un axe de zone [001],

Pour les arrangements type TDI, on identifie une zircone monoclinique avec pour relation d’orientation :
(0001)Al,03 // (010)M — ZrO,
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Pour ce type d’arrangement TDI, les lamelles de zircone sont moins droites voire fibrillaires et plus
instables (de plus forte énergie) que celles de la morphologie lamellaire précédente. Ceci doit étre lié a une
légére différence de composition chimique ou d’énergie interfaciale entre les deux morphologies. Pour la
structure TDI, une énergie supérieure accroit les contraintes exercées sur les lamelles, ce qui facilite la
transformation de la zircone tétragonale vers la zircone monoclinique au refroidissement.

5 1/nm

c) d)
Figure 1I-50 : Observation au MET des structures TDI a) contraste de diffraction b) HRTEM c-d) cliché de diffraction et transformée de

Fourrier correspondant a une relation d’orientation 0003, // 020,,; et a un axe de zone [001],,; (indexation du cliché de
diffraction par le logiciel jems)

Les relations d’orientation entre phases rencontrées dans la littérature en fonction des morphologies de
croissance sont recensées par (Llorca et Orera 2006) - Tableau [1-13.

Tableau 1I-13 : Relations d’orientation entre phases en fonction des morphologies, d’aprés (Llorca et Orera 2006)

Morphologie Direction de croissance = Relations d’orientation Sources
(1102)A// (110)YSZ (1102)A /] =(110)YSZ
[0221]4// =~ [111]YSZ

[0001]A /[ [001]YSZ zircone cubique (Léo
Mazerolles, Michel, et

Réguliére complexe, 017014 // 100117'SZ Hytch 2005)
Fibreuse [ 14 7rioo1] (2110)A// (110)ysz  (Revcolevschi, Dhalenne,

et Michel 1988)
[0001]A /[ {011)YSZ (Sayir et Farmer 2000)
(001)A// (100)mZ (Minford, Bradt, et
(110)A /I (100)m~Z Stubican 1979)

TDI (Larrea et al. 2002)

Fibreuse (m2Z2) [100]A
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Si on considere I'équivalence entre le systeme tétragonal et le systéme cubique de la zircone tel que :
(110)T — Zr0o, ~ {200}C — ZrO,
alors, les relations d’orientation entre les phases relevées dans cette étude pour les colonies fibreuses

correspondent a celles annoncées par (Léo Mazerolles, Michel, et Hjitch 2005) - respectivement en rouge
et en bleu dans le Tableau I1-13.

[1.3.3.Réactivité des absorbants

11.3.3.1. Carbone et SiC

L’observation d’'une lame FIB d'un bain de fusion au sein d’'un compact de poudre d’alumine mélangée au
SiC-B indique la présence de silice sous forme d'une phase interdendritique et de phases intra-granulaires
(Figure 11-51).

a) b)
Figure 11-51 : Contraste de diffraction sur une lame FIB prélevée sur un monocordon au sein d'un compact de poudre d’alumine
meélangée a 0,5%m.de SiC -f

Le caracteére fortement covalent des liaisons Si-C confére au carbure de silicium une trés bonne stabilité
thermique jusqu’aux environs de 2700°C. Au-dela de cette température, le SiC se sublime en présence
d’oxygene et se décompose en une phase vapeur riche en Si et en carbone solide. Sous l'effet de
l'irradiation laser sous air, le SiC semble donc se décomposer en SiO gazeux puis se recombine en SiO;
solide comme il a pu étre observé lors de I'ablation laser par (Samant et Dahotre, 2009) :

25iCisy + 0,(g) = 25i0y + 2C 1.2
25i0(gy + 03y = 2510,
20(5) + 0y, = 2C0(,) 1.3

2C0() + 0y, = 204,

De la méme fagon, il est tres probable que le carbone en tant qu’absorbant réagisse avec 'oxygene
(équation I1.3). La formation de gaz carbonique CO; dans les bains par la présence de pores est visible
apres la fusion de compacts de poudre de céramique mélangée avec des absorbants, ce qui n’est pas le cas
des compacts de poudre céramique de réception (Figure [I-53 et Figure I1I-52). De plus, la porosité au sein
des bains augmente avec la teneur en absorbant. Aux fortes teneurs en absorbant, le bain « explose ». Pour
les échantillons EMSE dont I'ajout de carbone est distribué de maniere homogéne, la teneur en carbone
semble étre déja saturée pour un déliantage a 2% (Figure 1I-53.h). Le noir de carbone utilisé pour les
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mélanges est issu du craquage de l'acétyléne et appartient a la famille des carbones aromatiques
turbostatiques, il est composé de liaisons doubles C=C et simples C-C.
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Figure II-52 : Monocordons sur des compacts de poudre vus de dessus a P42V50 et P42V100

On note que la température de sublimation du SiC est inférieure a celle des composés carbonés a liaisons
simples C-C et encore plus significativement vis-a-vis des liaisons doubles C=C (Tableau II-14). Ceci
indique une contribution moins persistante du SiC a I'absorption des céramiques auquel il est mélangé, a
condition que I'échauffement des deux absorbants soit similaire dans le cas ou I'absorption du SiC et du
Carbone seraient proches.

Tableau 1I-14 : Propriétés des liaisons atomiques au sein des absorbants

. Energie de dissociation | Température de
IREINON -1 ; . o
(kJ.mol™) sublimation (°C)

Si-C 360 2700
C-C 348 3825
C=C 610,3 4200
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Figure 1I-53 : Sections transverses des bains issus des compacts de poudre fondue a P84V200

On note par ailleurs que la poudre EMSE synthétisée par « spray-drying » contient du carbone suite au
déliantage. Il s’agit alors la non pas de noir de carbone mais de composés a chaines carbonées plus courtes
composées de liaisons simples ou doubles. Cette différence indique une dissociation a plus basse
température pour le carbone contenu dans les poudres EMSE que pour le noir de carbone utilisé dans les
mélanges des autres poudres. Cette dissociation a plus basse énergie, ainsi que la répartition homogéne du
carbone dans la poudre EMSE et la fine taille de grains expliqueraient la forte explosion des bains dans les
compacts de poudre (Figure [I-53.h-1).
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11.3.3.2. Mélanges céramique-métal

Les compacts de poudres {alumine+Inconel 625} présentent, aprés fusion sous argon, une alumine a
microstructure dendritique avec une phase grisatre et de fins précipités inter-dendritiques riches en
nickel (Figure 1I-54). La phase grisatre interdendritique pourrait correspondre a une spinelle NiAl;04.
Néanmoins, les teneurs en particules métalliques choisies (§/1.2.2.2) sont excessives : une saturation de
liquide métallique au sein des monocordons apparait. Des mares riches en éléments métalliques, issues de
la fusion et solidification de 'Inconel 625 sont présentes en exceés a la surface des monocordons (Figure
II-55.a-c). Ces mares présentent des traces d’ébullition sous forme de pores de petites et grandes
dimensions (Figure [I-55.d).

2

Figure 11-54 : Bain de fusion issu du mélange de poudre d’alumine avec 10%vol d’Inconel 625

a) d) c)
Figure II-55 : Monocordon issu de la fusion du mélange d’un lit de poudre d’alumine mélangé a 35%vol d’Inconel 625 déposé sur un
substrat fritté de méme nature

a-b) vues du dessus c) vue en coupe transverse d) grandissement de la partie claire de la vue en coupe transverse du bain
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11.4. Fissuration

11.4. Fissuration

La morphologie en colonies solidifiée par LBM présente des zones de faiblesses telles que des pores et des
microfissurations inter-colonies (Pastor et al. 2001) - Figure [I-56. Pour les structures trés fines a grains
tres fins, en accord avec la loi de Hall-Petch, la limite d’élasticité et la résistance a la corrosion seraient
néanmoins accrues. Cet effet peut étre limité a une taille minimale en-dessous de laquelle I'effet bénéfique
est annulé (Hall-Petch inverse).

Les monocordons présentent de nombreuses fissures transverses a espacement régulier qui dépendent
des parameétres du procédé (Figure [I-57). Ce phénomene est caractéristique de la fissuration a froid et est
lié aux contraintes résiduelles issues du retrait linéaire et longitudinal contraint suivant la direction de
balayage lors du refroidissement des monocordons en de¢a de la température de fusion T;.

Figure 1I-57 : Monocordons obtenus par fusion d’un lit de poudre d’alumine mélangé au carbone (0,1%m. C) déposé sur un substrat
d’alumine dense pour une vitesse de balayage croissante de gauche a droite

La mise en place d'un pré/post-chauffage couplé une étude paramétrique adaptée a cette nouvelle
configuration de fusion pourra permettre une diminution des gradients thermiques et des vitesses de
solidification et ainsi limiter la fissuration des monocordons a I’élaboration. Le pré/post-chauffage
engendrera également une variation morphologique et dimensionnelle de la microstructure (Figure 11-26),
qui aura également un effet sur la tenue mécanique.

Un travail sur la composition du matériau peut également améliorer la fissuration et la morphologie de
I'eutectique. L’ajout de 'oxyde Y,03 a déja été identifié dans la littérature : il peut servir de stabilisant a la
zircone et/ou former un eutectique ternaire alumine-YAG (grenat d’yttrium)-zircone (Cherif 2016;
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Londaitzbehere 2016; Waku 2011; Llorca et Orera 2006). Un mélange d'une poudre céramique avec une
poudre métallique judicieusement choisie comme celle investiguée dans le mélange alumine-Inconel 625
permettra trés certainement d’accommoder les contraintes internes. La fissuration peut-étre aussi
minimisée par un design géométrique des pieces approprié (suppression des facteurs de concentration de
contraintes) ou encore par l'utilisation d’'un substrat poreux (compact de poudre) permettant de mieux
accommoder le retrait a la solidification en deca de Ty.

Au cours de I'étude CEFALE, (Chen 2018) a comparé la configuration standard sans chauffage auxiliaire au
laser de fusion (#1) avec celle d'un chauffage coaxial (x=0pum) par un laser auxiliaire Yb:YAG (#2), et celles
de post-chauffages décalés de x=-250 um a l'arriére du bain de fusion réalisé avec un laser de type Yb:YAG
(#3) ou de type CO; (#4) . Ses calculs hydrodynamiques par simulation numérique mettent en évidence la
différence de morphologies des bains associées a ces différentes configurations : les bains sont plus
profonds et/ou plus longs que celui de la configuration standard et les vitesses de refroidissement
diminuent (Figure II-58.a). La distribution des contraintes longitudinales ox dans la profondeur du bain
est comparée pour les différentes configurations et pour une température en surface de 500°C (Figure
[I-58.b). Les configurations avec préchauffage (#2 et #4) montrent une décroissance de la contrainte
maximale de traction. C’est pour la configuration #3 que la valeur maximale de ox est la plus faible. Ainsi,
le chauffage par un laser auxiliaire Yb:YAG appliqué dans la zone de refroidissement en queue de bain
semble étre le plus efficace pour réduire les contraintes maximales ox de traction dans la profondeur du
bain.

Jr Sens de balayage laser ——

z=10
(interface LDP/substrat)
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X Substrat dense

interface LDP/susbtrat
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Figure II-58 : Comparaison de différentes configurations de chauffage #1(noir) #2(rouge) #3 (vert) et #4 (bleu) a t=8ms
a) morphologies des bains de fusion en coupe longitudinale
b) distributions des contraintes longitudinales o dans la profondeur du bain, les lignes en pointillés représentent les limites des zones
refondues (fond du bain en rouge pour #2 et en bleu pour les autres configurations), d’apreés (Chen 2018)

-104 -



IL.5. Conclusion du Chapitre I1

I1.5. Conclusion du Chapitre Il

Les propriétés intrinseques des céramiques oxydes en font de bonnes candidates pour une utilisation a
haute température et dans des environnements critiques. L’eutectique alumine-zircone est 'une d’entre
elles, a point de fusion relativement bas, qui présente en plus des propriétés mécaniques et
microstructurales intéressantes pour la fusion par LBM. Leurs propriétés antagonistes de tenue
mécanique a froid et tenue au fluage pourraient étre garanties par une texturation morphologique. La
ténacité pourrait quant a elle étre améliorée par le biais de la transformation de phase de la zircone.

Parmi les poudres choisies, les alumine-zircone présentent a 'origine des impuretés absorbantes telles
que le carbone. Bien que présents en faible quantité, ces éléments peuvent impacter les propriétés
optiques de ces matériaux lorsqu’ils sont irradiés par un rayonnement laser Yb :YAG. L’alumine de I'étude,
plus pure, servira pour I'étude de I'effet de la nature et teneur en absorbant sur les propriétés optiques.

La porosité des lits de poudre broyée est relativement élevée, de I'ordre de 50% a 60% ce qui implique
des retraits importants des bains a la solidification. L’addition d’absorbants provoque une dégradation des
propriétés des poudres broyées en termes de largeur de la répartition granulaire, d’homogénéité, de
coulabilité et de porosité des lits de poudre. On note que 'effet du SiC- comparé au carbone est moindre
vis-a-vis de ces caractéristiques.

Les absorbants jouent le réle de sources pour I'absorption du rayonnement et la restitution de I'énergie
sous forme de chaleur. Cette transmission de chaleur aux particules céramiques se fait par conduction et
rayonnement dans un volume de poudre donné autour de la source. La taille des sources, leur nombre et
répartition volumique ont donc un impact important sur I'absorption du rayonnement et la transmission
de la chaleur. Or, il a été constaté que la répartition volumique de ces sources dans le lit de poudre est
aléatoire et hétérogeéne, principalement avec le noir de carbone comme absorbant (dont la taille de
particules est plus grossiére que pour le SiC-B). L’étude de l'interaction laser-matiere pour différentes
teneurs et natures d’absorbant vise a définir leur pouvoir absorbant et leur concentration idéale. Un
compromis doit donc étre fait de maniére a ne pas introduire un nombre excessif de sources de trop
grande taille qui déstabiliseraient le bain liquide par une transmission trop importante de chaleur. Il
faudra toutefois, maintenir une quantité suffisante de sources espacées de maniére homogene pour
transférer du mieux possible la chaleur aux particules céramiques oxydes.

Les microstructures eutectiques solidifiées par LBM dépendent, au sein méme d’'un monocordon, des
valeurs du gradient thermique et de la vitesse de solidification qui sont fonction des parametres du
procédé. L’espacement inter-lamellaire est nanométrique et dépend clairement de la vitesse de balayage.
L’eutectique obtenu forme des colonies principalement lamellaires ou de structures 3D complexes dites
TDI. La solidification permet de plus une stabilisation partielle de la zircone en phase tétragonale malgré
I'absence de stabilisants. Les relations d’orientation entre I'alumine et la zircone sont cohérentes avec les
résultats de la littérature. Elles sont liées a la morphologie de l'eutectique et a la structure
cristallographique de la phase de la zircone, plutdt tétragonale pour l'eutectique lamellaire ou fibreux et
monoclinique pour I'eutectique de type TDI.

Apres fusion laser sous air, plusieurs phases sont détectées par DRX et MET. On recense I'Al;03-q,
I'alumine de transition Al;O3-y et les zircones tétragonale et monoclinique. On identifie également une
phase qui pourrait correspondre a une alumine réduite de type Alz03favorisée par la présence de carbone.
La forme des bains de fusion trés allongée et trés profonde est tres différente de celle des métaux qui sont
opaques au rayonnement laser et bien meilleurs conducteurs thermiques que les céramiques oxydes. Les
absorbants présents en trop grande quantité provoquent un éclatement du bain. De plus, dans le cas du
SiC-B, on observe aprés fusion, sa décomposition en SiO; qui pourrait étre néfaste pour la tenue
mécanique a chaud des pieces. Le mélange alumine-Inconel 625 présente au niveau microstructural un
intérét a condition de limiter la fraction volumique de particules métalliques en deca de 10%vol. En effet,
il est clairement montré que I'Inconel 625 peut parfaitement jouer le réle d’absorbant et qu’il mouille bien
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I'alumine solide puisqu’il pénétre entre les dendrites d’alumine. Cependant, il reste a définir la proportion
d’'Inconel 625 qu'’il convient d’ajouter pour transmettre suffisamment de calories afin de fondre I'alumine
sans qu’un exces de liquide d'Inconel 625 se solidifie au sein du bain d’alumine.

Enfin, la fissuration transverse des monocordons pourrait étre minimisée par la stabilisation de la phase

tétragonale de la zircone par I'ajout d’Yttrine et par la mise en place d’'un post-chauffage. Cette étape est
encourageante relativement a la faisabilité de ces céramiques eutectiques par LBM.
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CHAPITRE III

RELATIONS ENTRE PROPRIETES
RADIATIVES ET OPTIQUES

Le mode de propagation du rayonnement laser au sein des matériaux dépend de leur nature absorbante ou
transparente (Chapitre I), mais également de leur caractere optique homogéne ou hétérogéne a l'échelle de
la longueur d’onde du rayonnement incident. Une hétérogénéité optique (porosité ou inclusion) au sein d’'un
milieu homogéne qui constitue la matrice, est définie par un indice optique différent de celui de cette matrice.
Au sein du lit de poudre, la dualité particule-porosité en fait un milieu hétérogéne. La configuration de travail
du LBM dont le rayonnement est collimaté impose trois composantes: le lit de poudre a caractére
hétérogene, le substrat dense et le liquide a caractére homogeéne. La caractérisation optique du procédé LBM
nécessite alors la description de ces deux types de milieu.

La mesure des propriétés radiatives permet de remonter directement aux propriétés optiques des
échantillons, a travers les lois de I'optique appropriées a la nature de I'échantillon. Ainsi, I'objectif de ce
chapitre est de présenter les théories de la propagation d’'un rayonnement dans un matériau diélectrique,
dans le cas homogéne et dans le cas hétérogéne. Ces théories mettent en lien les propriétés radiatives avec les
propriétés optiques des échantillons. Pour un milieu solide homogeéne (dense et sans défauts), les relations de
loptique géométrique s’appliquent. Seuls les indices optiques de réfraction n et d’extinction k, du matériau
suffisent pour déterminer les propriétés optiques de transmission et de réflexion. Le milieu optiquement
hétérogene, nettement plus complexe a traiter fait appel a la théorie de Mie appliquée a un ensemble de
particules ainsi qu’a la résolution de I'équation de transfert radiatif (ETR). Il faut alors examiner la part
d’absorption et de diffusion entre le rayonnement électromagnétique et les hétérogénéités. La nature des
interactions dépend des caractéristiques des hétérogénéités : leur taille, leur nature (contraste optique), leur
forme et leur di