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Résumé

La fabrication additive multi-matériaux par projection laser offre de nouvelles opportunités pour la création de composants de haute
performance combinant différents métaux aux propriétés complémentaires. L’existence d’incompatibilités entre certains couples de
métaux, comme la précipitation de phases indésirées a partir du mélange, le manque de fusion d'éléments réfractaires et la surchauffe
d'éléments volatils limite cependant son adoption. L’obtention de dépdts sans défaut est de plus rendue complexe par I'évolution de la
composition et des propriétés associées, qui requiert une adaptation conjointe des parameétres de procédé au cours de la fabrication afin
d'assurer le controle des différents phénomenes dans le bain de fusion. Dans ce travail, pour permettre le revétement par projection laser
de cuivre par un métal beaucoup plus réfractaire, le tungsténe, une stratégie d’introduction d’interface de compatibilité avec multiples
gradients de composition a été utilisée. La méthodologie mise en place repose sur le choix d’une succession de matériaux liants a I’aide
de la thermodynamique, suivi de I’optimisation des paramétres pour chacune des différentes couches en s'appuyant sur la caractérisation
des matériaux et l'analyse théorique de la phénoménologie du procédé. Pour cela un modéle de simulation numérique par éléments finis
a I’échelle du bain de fusion a été élaboré et exploité, prenant en compte les phénomeénes de conduction, de déformation et de dynamique
du métal liquide, de vaporisation et de mélange des éléments. L’étude a révélé I’importance de la maitrise du taux de refusion de la sous-
couche par le bain de fusion, qui permet de générer des gradients de composition et d’éviter d’une part I’apparition de défauts a I’interface
entre deux métaux dissimilaires et d'autre part de limiter la vaporisation sévere des éléments volatils. La succession de ces gradients de
composition a permis d'atteindre 1'objectif initial d’augmentation progressive de la température du bain de fusion, depuis le substrat de
cuivre jusqu’aux couches riches en tungsténe. Un revétement de cuivre par une couche contenant 90% en masse de tungsténe a ainsi été
obtenu, avec une interface de compatibilité faite de 6 couches intermédiaires pour une épaisseur totale d'environ 1.6 mm et montrant une
bonne continuité métallurgique. L analyse théorique a mis en lumiére 1’importance du role de la dissolution des particules infondues
permettant le mélange des éléments réfractaires, et du rdle de la vaporisation préférentielle des éléments volatils, sur les caractéristiques
des couches formées. Ce travail contribue globalement a la construction d’une méthodologie générale pour la conception, la fabrication
par projection laser et I’analyse de composants multi-matériaux combinant des métaux fortement dissimilaires.

Mots-clés : métallurgie, fabrication additive, modélisation, thermodynamique, revétements, multi-matériaux

Abstract

Multi-material additive manufacturing by laser deposition offers new opportunities for the processing of high-performance components
combining different metals with complementary properties. Incompatibilities between metals, such as precipitation of undesired phases,
lack of melting of refractory elements, and overheating of volatile elements, limit its usage. Obtaining defect-free deposits is further
complicated by the variation in composition and associated properties, which requires concurrent adaptation of process parameters during
fabrication to ensure control of the various phenomena in the melt pool. In this work to create coatings by laser deposition of copper by
a much more refractory metal, tungsten, a strategy of introducing compatibility interfaces with multiple composition gradients was used.
The implemented methodology consists of the selection of a succession of binding materials using thermodynamics, followed by the
optimization of parameters for each layer, supported by the material characterization and theoretical analysis of the process
phenomenology. To that end, a fast numerical simulation model by finite elements at the scale of the melt was developed and applied,
taking into account the phenomena of conduction, deformation and dynamics of the liquid metal, as well as vaporization and mixing of
the elements. The study revealed the importance of controlling the remelting ratio of the sub-layer by the melt pool, which allows for
the generation of compositional gradients and prevents the appearance of defects, such as porosity at the interface between two dissimilar
metals as well as severe vaporization of volatile elements. The succession of the compositional gradients allows to achieve the initial
goal of a progressive increase in melt pool temperature, from the copper substrate to the tungsten-rich layers. A coating with a layer
containing 90% in mass of tungsten on copper was finally obtained, with a compatibility interface made of 6 intermediate layers for a
total thickness of about 1.6 mm, showing good metallurgical continuity. The theoretical analysis highlighted the important role of the
dissolution of unmelted particles, leading to the mixing of the refractory elements, as well as the role of the preferential vaporization of
the volatile elements, in determining the characteristics of the produced layers. This work contributes to the construction of a general
methodology for the design, fabrication by laser deposition, and analysis of multi-material components combining highly dissimilar
metals.

Keywords: metallurgy, additive manufacturing, modeling, thermodynamics, coatings, multi-materials
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Introduction générale

Introduction générale

La projection laser est une technologie permettant de déposer des cordons de métal sur des surfaces
métalliques par projection localisée de poudre et fusion du métal par faisceau laser. Le contrdle précis
de la puissance appliquée, les hautes densités des fabrications obtenues, ainsi que la formation
d’interfaces métallurgiques diffuses entre les couches rendent ce procédé particulierement attractif. Il
est utilisé industriellement depuis les années 1980 [1] pour la réparation et la réalisation de revétements
épais de pieces métalliques plus-ou-moins complexes, permettant de prolonger leur durée de vie. Dans
les années 2000 la technologie a été perfectionnée pour permettre la fabrication additive [2], qui consiste
en la fusion et solidification point par point de métal pour réaliser des pieces de formes variées. De par
la possibilité de modifier en dynamique les paramétres laser et le mélange de poudres injectées, la
projection laser a récemment ouvert la voie a la fabrication additive multi-matériaux [3]. De nombreux
travaux ont ainsi étudié la fabrication de piéces multi-matériaux de haute performance, en combinant
des alliages aux propriétés complémentaires [3]-[19] comme le couple Ti-6Al-4V/Inconel [13], ou
encore en générant des gradients de composition aux propriétés uniques [4], [10], [13], [20]-[30].
Différents obstacles entravent cependant une adoption généralisée de ce type de fabrication avancée, a
commencer par le besoin de mieux comprendre et maitriser les phénoménes physiques du procédé, ainsi
que la nécessité d’optimiser les paramétres en fonction de la composition locale [3].

Il existe également de multiples combinaisons de métaux d’intérét pour le revétement et la fabrication
additive mais qui s’averent difficiles a réaliser par projection laser, généralement du fait de trop grandes
différences de propriétés ainsi que d’incompatibilités métallurgiques. Par exemple, le dép6t d’alliage de
titane sur acier par projection laser souffre de la formation de phases intermétalliques fragiles titane —
fer [31]. Pour certains métaux réfractaires, leur trés haute température de fusion peut empécher la liaison
par projection laser a des métaux moins réfractaires, notamment du fait de I’apparition de défauts de
type mangue de fusion ou vaporisation, comme cela est le cas pour le dép6t de tungstene sur acier ou
cuivre [32], [33]. Pour remédier a ces incompatibilités entre matériaux, plusieurs travaux ont montré
que l’utilisation de matériaux intermédiaires « liants » et de gradients de composition étaient des
solutions particuliérement efficaces [6], [34]-[43]. Depuis quelgues années, une méthodologie pour la
projection laser avec matériaux dissimilaires commence a prendre forme, basée notamment sur
I’utilisation d’outils théoriques comme les diagrammes de phase [44] pour la prédiction des phases
formées, ainsi que la simulation numérique du procédé [45], [46] pour aider a la maitrise des
phénomeénes et travers la sélection des paramétres. Pour aboutir & une méthodologie générale qui
permettrait de concevoir et de fabriquer avec succes des interfaces « sur-mesure » entre des matériaux
incompatibles, il nous apparait nécessaire d’approfondir encore la compréhension de différents
phénomeénes spécifiques aux fabrications multi-matériaux, notamment grace a une utilisation plus
poussée d’outils théoriques dédiés.

Une association de métaux dissimilaires particuliérement attrayante mais difficile a réaliser est la
combinaison de cuivre avec du tungsténe, d’intérét en tant que matériaux de structure de réacteurs a
fusion nucléaire [47]-[50]. La haute conductivité et la résistance mécanique élevée du tungsténe a haute
température (jusqu’a 1500 °C) le rendent trés attractif pour faire face aux hauts flux thermiques et au
bombardement des particules du plasma. Le tungstene étant fragile a température ambiante, un alliage
de cuivre est utilisé en-dessous, permettant d’évacuer efficacement la chaleur produite par le plasma
(transmise par I’armure de tungstene). L'assemblage du tungsténe avec I’alliage de cuivre est cependant
difficile & réaliser, du fait de la haute résistance mécanique et haute température de fusion du tungsténe,
d’une interdiffusion trés limitée entre les deux, et de grandes différences de propriétés
thermomécaniques [47], [48]. Dans le cas du réacteur ITER, une couche intermédiaire de cuivre pur de
1 mm est directement coulée sur un bloc de tungstene (adhésion par mouillage), et permet par la suite la
jonction avec un tube d’alliage CuCrZr. La transition abrupte de composition entre le tungsténe et le
cuivre conduit cependant a un fort différentiel de coefficient de dilatation thermique a I’interface. Ce
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difféerentiel engendre des contraintes élevées lors de cyclages thermiques, pouvant méme aboutir a de la
fissuration a l'interface [50]-[52]. L'utilisation d’autres matériaux intermédiaires ainsi que de gradient
de composition entre le tungsténe et le cuivre sont deux solutions envisagées pour 1’amélioration des
performances de I’interface sous cyclages thermiques [32], [53]-[62], cependant leur réalisation par des
procédés de fabrication traditionnels est complexe. La projection laser est un procédé prometteur pour
la réalisation de telles interfaces multi-matériaux et a gradients de composition, du fait de la possibilité
de modifier point par point les matériaux ainsi que I’énergie apportée. Egalement, la fabrication additive
compléte de piéces tungsténe — cuivre permettrait de consolider et combiner ces deux matériaux en une
seule fabrication, et avec la possibilité de réaliser des designs plus complexes [63]-[67] qui pourraient
permettre d’optimiser les performances thermiques et mécaniques. Trés peu de travaux sont cependant
disponibles sur la projection laser associant des couches de tungsténe avec du cuivre.

L’objectif de cette thése est de faire la preuve de la viabilité de réaliser une fabrication de multi-
matériaux combinant deux matériaux incompatibles en projection laser, en utilisant des métaux
intermédiaires et des gradients de composition entre les deux. L’application étudiée est le dépdt de
tungstene sur cuivre. Dans le but de progresser vers une méthodologie générale, nous détaillerons le
choix des matériaux intermédiaires permettant la liaison tungsténe-cuivre, et nous développerons des
stratégies et des outils théoriques permettant d’aider a 1’élaboration et a I’analyse de fabrications additive
combinant des matériaux dissimilaires.

Ce manuscrit est divisé en 5 principaux chapitres. Le premier chapitre propose une revue
bibliographique, décrivant en premier lieu les différents designs et procédés a 1’étude pour la réalisation
de divertors de type tungstene sur cuivre. Est ensuite réalisée une présentation de la projection laser,
avec une étude des phénomeénes physiques impliqués et des défauts existants. S’ensuit un état de Iart
sur la simulation du procédé de projection laser, en particulier a 1’échelle du bain de fusion. Nous
abordons finalement les phénomenes et défauts spécifiques a la fabrication multi-matériaux par
projection laser, ainsi que les moyens identifiés dans la littérature pour permettre la liaison de matériaux
dits incompatibles.

Le second chapitre détaille le choix des matériaux intermédiaires pour la liaison tungsténe — cuivre, au
regard des incompatibilités existantes, et en s’appuyant sur des diagrammes de phase a I’équilibre. Sont
ensuite présentés les différents moyens expérimentaux utilisés pour fabriquer et caractériser les
échantillons, ainsi que les outils théoriques permettant d’aider a la maitrise de la fabrication et a
I’interprétation des résultats. Un modéle de simulation numérique du procédé a 1’échelle du bain de
fusion est présenté, ainsi que des modéles analytiques permettant d’estimer la dissolution et le mélange
des poudres dans le liquide.

En troisieme chapitre, une étude de cas de fabrication multi-matériaux est réalisée, permettant une
premiére validation du modéle de simulation du bain de fusion. Cette étude met également en lumieére
I’importance de la prise en compte de la turbulence lors de simulation de bains de fusion en projection
laser, au regard des valeurs des températures, des vitesses du fluide, ainsi que des mélanges réalisés.
L’influence de I’effet Marangoni sur la forme des bains et du mélange avec la sous-couche est également
soulignée, a travers des comparaisons entre des fabrications réelles et les simulations.

En quatriéme chapitre nous présentons une synthese des différentes études paramétriques réalisées dans
I’objectif d’aboutir & une fabrication finale tungsténe — cuivre avec métaux intermédiaires. Différents
phénomenes et défauts spécifiques sont identifiés et commentés au regard des différences de propriétés
entre les matériaux en jeu. Ces phénoménes conduisent a devoir adapter pour chaque matériau les
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parametres de fabrication et les compositions des couches obtenues, pour finalement permettre une
fabrication multi-matériaux sans défaut majeur.

Une analyse couche par couche de la fabrication finale tungsténe — cuivre retenue est ensuite proposée
en cinquiéme chapitre, en s’appuyant sur les caractérisations réalisées ainsi que les outils théoriques
développés. Les variations des parametres et des caractéristiques des couches sont interprétées a la
lumiére des propriétés et des phénomeénes en jeu, comme la fusion et vaporisation des différents éléments
ainsi que la dissolution et le mélange des poudres dans le bain.

Le manuscrit est finalement complété par une synthése, ainsi qu’une conclusion et une proposition de
perspectives.
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1.1 Composants multi-matériaux : cas des dissipateurs thermiques W-Cu

La combinaison de plusieurs matériaux disparates peut permettre 1’obtention de piéces aux propriétés
inatteignables par un matériau monobloc [7], [29], [68], [69]. La fabrication de ces piéces multi-matériaux est
cependant ardue et limite souvent la liberté de conception et les performances finales [7], [29]. Pour illustrer
I’intérét de combiner des matériaux différents et présenter les procédés de fabrication multi-métaux, nous
étudions dans cette partie les dissipateurs thermiques pour tres hautes températures utilisés dans les réacteurs a
fusion thermonucléaire, et composés de la combinaison de tungsténe (noté W) avec un alliage de cuivre (noté
Cu pour simplification) [59]. Du fait des grandes différences de propriétés entre ces deux métaux (notamment
des températures de fusion) nous utilisons le terme de métaux « dissimilaires ».

1.1.1 Conception

La fusion nucléaire consiste en la réaction exothermique de deux noyaux atomiques Iégers formant un atome
plus lourd. Dans les réacteurs a fusion, le combustible (composé de deux isotopes de I’hydrogene) est chauffé
jusqu’a formation d’un plasma d’une température supérieure a plusieurs dizaines de millions de degrés, dans
lequel la fusion nucléaire pourra survenir [70]. Aucun matériau solide ne pouvant résister a de telles
températures, ce plasma est confiné, par exemple a 1I’aide de champs magnétiques dans un tokamak [70]. Méme
a I’aide de ce confinement, les matériaux de la structure a I’intérieur du réacteur sont soumis a des températures
extrémes et au bombardement de particules [70], [71]. Un composant particuliérement sollicité est le divertor,
qui assure I’extraction des cendres (résidus de la réaction) et d’une partie de la chaleur du plasma [70], [71]. La
Figure 1 de la revue de Linke et al. [72] permet d’avoir une vision d’ensemble des principales sollicitations
auquel sont soumis les matériaux du divertor.

Steady state heat loads: Transient thermal loads:

up to 20 MWm2in ITER up to 60 MIm2

(lower loads in DEMO) th I (disrupt., ELMs, VDES)
« recrystallization erma * cracks

< i * meltini
failure of joints |o ads sty fgrmation

neutrons
Plasma loads:
* sputtering * up to 14 MeV
* hydrogen retention « defects

+ helium induced « transmutation
morphology

Figure 1 : exigences et défaillances potentielles du divertor [72]

Du tungsténe (W) est généralement utilisé comme matériau faisant directement face au plasma, du fait de sa
grande résistance aux hautes températures et a I’érosion de surface, sa bonne stabilité sous flux neutronique,
ainsi que sa haute conductivité thermique [59], [71], [73], [74]. En-dessous de cette armure en W est présent un
tube dans lequel circule de 1’eau sous pression qui permet d’évacuer la chaleur. Le W étant trop fragile a basses
températures pour étre utilisé comme matériau de structure, un alliage de Cu (a la conductivité thermique élevée)
est utilisé pour ce tube, typiquement CuCrZr (0.7% de masse de Cr et 0.04% de Zr) [59], [71], [73], [74]. La
Figure 2 permet d’illustrer le design et la place d’un divertor dans un tokamak.
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Divertor cassette assembly

Plasma-facing unit (PFU)
S 28 mm
~\

Monoblock

Cu interlayer ~1 mm

CuCrZr cooling tube

Figure 2 : schémas d’un réacteur a fusion de type tokamak [75], d 'une des 54 cassettes du divertor [76], et
d’une portion de la paroi verticale d’une cassette montrant les composants face au plasma [76]

Le composant face au plasma doit rester intégre en extrayant depuis la surface du W des flux thermiques
(élémentaires) allant typiquement jusqu’a 10 MW/m? en régime stationnaire, et augmentant par moment jusqu’a
20 MW/m?2 durant une dizaine de secondes (épisodes transitoires lents) [72]. Ces cyclages thermiques se
traduisent par des températures et des contraintes mécaniques a ne pas dépasser pour chacun des matériaux et
des interfaces entre eux [49]. Notamment la température de 1’alliage de Cu utilisé doit rester en dessous de sa
450°C pour qu’il conserve ses propriétés mécaniques [47], [77]. La température nominale a ne pas dépasser
pour le W est aux alentours de 1500°C, qui correspond a une recristallisation rapide aboutissant a de larges
grains prompts a la fissuration [47], [71]. Cette température maximum limite I’épaisseur entre I’armure de W et
le tube d’alliage de Cu, car la température maximale (a la surface du W) augmente avec 1’épaisseur (car
augmente la résistance thermique totale) [71]. Le design retenu pour le réacteur ITER (aujourd’hui en cours de
construction) est celui présenté en Figure 2, avec une épaisseur de W entre la surface et le tube d’alliage de Cu
de I’ordre de 8 mm [78]. Avec ces épaisseurs, la température a la surface du W a été mesurée comme étant de
I’ordre de 1000°C sous un flux nominal de 10 MW/m?, et de 2000 °C sous un flux de 20 MW/m? [79]-[81].

Le bloc étant soumis & des cyclages thermiques jusqu’a 20 MW/m?, des contraintes mécaniques sont notamment
générées a I’interface entre le W et I’alliage de Cu du fait de la différence entre leur coefficient de dilatation
thermique (Tableau 1) [82]. Ces contraintes peuvent provoquer de la fissuration au niveau de la surface de W
ou de I’interface avec 1’alliage de Cu, notamment par fatigue thermique [50]-[52].

Tableau 1 : propriétés thermiques et mécaniques du W et CuCrZr [47]

Propriétés & 20°C w CuCrzr
Température de fusion (°C) 3410 1080
Température d’ébullition (°C) 5555 2562
Conductivité thermique [W m-1 K-1] 145 340
Coefficient de dilatation [10-6 °C-1] 4,5 16,8
Module de Young [GPa] 410 135
Résistance a la rupture [MPa] 1000 440

Déformation totale a la rupture [%] 0.4 25
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De nombreux designs et procédés de fabrication sont a 1’étude dans le but d’améliorer les performances des
composants W-Cu [59], [83], [84], et notamment le nombre de cyclages thermiques sans défaillance,
correspondant pour ITER & 5000 cycles jusqu’a 10 MW/m?, et a 300 cycles jusqu’a 20 MW/m? (pour lesquels
des fissures apparaissent dans le W) [79]-[81]. Des contr6les non-destructifs, des essais en laboratoire et
réacteurs, ainsi que des simulations numériques sont utilisés pour qualifier et guider les différents designs [49],
[50], [52], [59], [771, [82], [83], [85].

De maniere générale, I’interface entre deux matériaux dissimilaires est un des points critiques qui conditionne
la performance d’un composant multi-matériaux. Nous définissons ici la notion d’interface comme 1’épaisseur
ou la composition passe d’un matériau homogene a un autre. Cette épaisseur peut étre de I’ordre de quelques
plans atomiques (interface considérée ici comme courte), ou dépasser la dizaine de micron par exemple lorsque
I’interdiffusion entre les deux matériaux a été suffisante (interface dite diffuse, considérée ici comme longue).
La durabilité d’une interface bi-matériaux soumise a un cyclage thermique dépendra notamment de sa résistance
mécanique (au sens large) et de la différence de dilatation thermique entre les deux matériaux combinés. Nous
détaillons ici deux extrémes :

- Cas d’une interface fine et peu résistante :

Une interface fine entre deux matériaux dissimilaires (aux propriétés différentes) se traduira par un gradient
abrupt de propriétés, et notamment du coefficient de dilatation thermique, ce qui pourra étre source de
contraintes lors de cyclages thermiques [86]. Si I’interface est de plus peu résistante, par exemple du fait de la
présence de phases fragiles ou de défauts de fabrication, alors les contraintes thermiques générées risqueront
d’aboutir a défaillance de cette interface (fissuration, délamination).

- Cas d’une interface large et résistante :

Une interface a la résistance mécanique élevée (par exemple de type liaison métallique) permettra généralement
d’améliorer la tenue en service, et d’autant plus si sa présence permet la réduction des contraintes
thermomécaniques générée a I’interface lors de cyclages thermiques. Par exemple I’utilisation d’une couche de
matériau peu rigide et ductile entre deux matériaux dissimilaires peut permettre d’accommoder les différences
de dilatation, et ainsi réduire les contraintes dans les matériaux de base. Egalement, la présence d’un gradient
de propriétés entre les deux matériaux (obtenu par exemple avec un gradient composition) peut permettre la
réduction de ces contraintes, notamment grace a la transition plus graduelle du coefficient de dilatation
thermique [86]. L’obtention d’une interface diffuse entre deux matériaux miscibles (et sans formation de phase
fragile) se traduisant généralement par la présence d’un gradient de composition, une telle interface peut donc
étre considérée comme bénéfique pour la tenue sous cyclage thermique.

Dans le cas du W et CuCrZr, I'utilisation de couches de matériaux intermédiaires entre les deux peut ainsi
permettre d’augmenter la tenue de I’interface sous cyclages thermiques, tout en permettant I’assemblage des
deux [59], [71], [73], [87]. La littérature comporte des travaux utilisant des métaux purs, ductiles, par exemple
le Au, Cu, Ni, ou Ti. Le Ni et le Ti permettent notamment une bonne interdiffusion avec le W, ce qui facilite
I’obtention d’une interface saine. A noter que I’introduction de matériaux supplémentaires peut rendre plus
complexe la prédiction de la tenue de la structure a long terme, et peut également réduire la conductivité par
exemple avec du Ti, ou de maniére générale les alliages en solution solide (de nature peu conducteurs).

Le design de référence du réacteur ITER utilise une couche ductile de Cu de 1 mm (Cu coulé sur le W) [49],
[59], qui permet de réaliser la liaison (par mouillage) entre le W et I’alliage de Cu, et d’accommoder les
différences de dilatations thermiques entre les deux du fait de sa faible rigidité et haute ductilité [51], [87].
Cependant une grande différence de propriétés thermomécaniques subsiste a I’interface entre cette couche de
Cu et ’armure de W, pouvant provoquer la fissuration a I’interface durant les cyclages thermiques [48], [50],

7



Chapitre 1 : Revue bibliographique

[52], [77]. De nombreux travaux visent a créer une interface a gradient de propriétés, pour améliorer la résistance
de la liaison permettre de lisser les dilatations thermiques [53], [57], [61], [73], [88]-[91]. L’utilisation d’un
gradient de particules de W dispersées dans une matrice de Cu peut notamment aboutir a une transition
monotone des propriétés macroscopiques de 1’alliage de Cu vers le W, sans modification drastique de propriétés
critiques comme la conductivité thermique ou la tenue sous irradiation. A noter qu’un gradient court (~25 pwm)
ne permet apparemment pas de lisser suffisamment les dilatations thermiques et est donc plus sujet a la
fissuration [51].

La fabrication d’un bloc avec un gradient de propriétés aux compositions contrdlées en tout point est cependant
complexe [57], [61], [73], [92]. Les propriétés macroscopiques et microscopiques variant dans ’espace, la
compreéhension et la prédiction de la tenue des interfaces est également un challenge. Bien que la conception et
la fabrication de ce type d’interfaces restent a optimiser, les premiers essais de tenue sous cyclage thermique
sont prometteurs [59], [61].

1.1.2 Procédés de fabrication de composants multi-matériaux

La fabrication de composants W-Cu est rendue difficile par la résistance mécanique élevée et la haute
température de fusion du W, et d’autre part du fait des grandes différences de propriétés entre le W et I’alliage
de Cu (Figure 3). Il faut également noter que I’interdiffusion entre le W et le Cu est tres limitée, du fait de la
trés faible miscibilité entre les deux métaux (Figure 3).
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Figure 3 : diagramme de phase a l’équilibre calculé pour le systeme W-Cu [93]

Nous préesentons a présent les différents procédés de fabrication multi-matériaux permettant la création de tels
composants.

1.1.2.1 Fabrications et assemblages de massifs
1.1.2.1.1 Assemblage avec phase liquide

Une couche de Cu est directement coulée a la surface d’un bloc de tungstene décapé [48], [49], [74], [87], [94],
[95]. L’interface aprés mouillage et solidification du Cu liquide est tres nette [87], [95] du fait de I’absence de
fusion du tungsténe (donc de ’absence de mélange liquide) et d’une interdiffusion W-Cu trés limitée. Le Cu est

8
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ensuite joint au CuCrZr généralement par compression a chaud, brasage, ou encore soudage par faisceau
d’électron [48], [49], [73], [74], [87], [94]. Cette méthode de fabrication est celle de référence pour ITER [47],
[59], [59], [83] et I’absence de défauts macroscopique (de tailles supérieures a la centaine de microns) en fait
une interface considérée comme saine, dont la résistance a la traction est égale a celle du Cu, et qui permet de
supporter 5000 cycles de chauffage jusqu’a 10 MW/m2,

Dans le but d’atténuer la différence entre les coefficients de dilatation thermique entre le W et Cu, il est possible
de réaliser une transition W-Cu a gradient de propriétés en infiltrant par gravité du Cu liquide dans des structures
ouvertes de W poreuses ou fibrées (Figure 4) [96]-[99]. La tenue sous haut flux thermique peut ainsi étre
améliorée gréce a ce gradient.

Figure 4 : image par microscope optique d 'une coupe d’une interface W-Cu avec gradient de composition
particulaire, fabriquée par infiltration de Cu liquide dans une structure W poreuse, apres sollicitations
thermiques jusqu’a 20 MW/m? [99]

1.1.2.1.2 Assemblage en phase solide (soudage par diffusion, brasage, métallurgie des poudres)

Dans cette catégorie de procédé, aucun des deux métaux a lier (W et alliage de Cu) ne passent pas en phase
liquide. Lors du soudage par diffusion, les deux pieces massives de W et Cu sont mises en contact et soumises
a de hautes pressions et températures, ce qui les joint par diffusion atomique et déformation plastique [100],
[101]. La transition entre les deux métaux reste courte, de 1’ordre de la dizaine de nanométres (Figure 5), ce qui
induira des contraintes a I’interface apres fabrication et lors des cyclages thermique. Toutefois la liaison formée
étant résistante (de type métallurgique) et sans défaut, la tenue sous haut flux satisfait les exigences [48].
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Figure 5 : (gauche) profil de composition par EDX de l'interdiffusion du W et Cu a ['interface d'un
assemblage par soudage par diffusion ; (droite) image par HRTEM de [’interface [101]

Le brasage est un procédé similaire a la technique précédente, mais pour lequel la température de fabrication
est diminuée gréce a I’utilisation d’un matériau intermédiaire entre le W et le CuCrZr (comme le Au [87] ou le
CuMn) [49], [102], [103]. Le choix d’un matériau permettant I’assemblage a de basses températures est d’intérét
pour diminuer les dilatations thermiques lors de la fabrication, et ainsi réduire les contraintes résiduelles a
I’interface W-Cu. Cependant, le matériau utilisé devra également résister aux hautes températures en service
(ne pas fissurer ou fondre), ce qui nécessitera généralement d’utiliser des matériaux demandant de hautes
températures de fabrication (comme pour le Ni et le Ti [104]).

Une interface a gradient de composition peut également étre créée par métallurgie des poudres, en utilisant des
mélanges de poudres de W et de CuCrZr, consolidées sous haute pression et température [73], [89], [90], [92],
[105]. Tout comme les gradients fabriqués par infiltration de Cu liquide dans un squelette de W, la tenue sous
haut flux thermique peut étre améliorée gréace a ce gradient de propriétés.

1.1.2.2 Fabrications par couches successives

Certains procédés reposent sur une construction couche par couche, sans fortement influencer I’ensemble de la
fabrication sous-jacente. En modifiant en dynamique les paramétres et matériaux utilisés il est possible d’ajuster
les compositions et microstructures de chaque couche. Ces procédés semblent donc particulierement adaptés a
la production de fabrications multi-matériaux, aux propriétés optimisées couche par couche.

1.1.2.2.1 Projection thermique

Un matériau d’apport sous forme de particules est projeté par un gaz sur une surface a haute vitesse (de I’ordre
de 1000 m/s) et a plus ou moins haute température [106], [107], de moins de 1000°C (projection a froid) jusqu’a
plus de 2000°C. A I’impact les particules s’aplatissent et se lient entre elles et avec la surface, générant des
liaisons métallurgiques et/ou mécaniques [108], avec une faible perturbation thermique du substrat [106], [107].
Le jet de projection est balayé plusieurs fois sur la surface pour créer un revétement d’une épaisseur entre une
dizaine de um a plusieurs cm [106]. La réalisation d’épaisseurs plus importantes est limitée par les fortes
contraintes résiduelles et par le manque de cohésion des particules entre elles et avec la surface, ce qui peut
mener a des fissures et délaminages du revétement [106], [109]. L’utilisation de la projection a froid est
particulierement adaptée pour le dépdt de couches de matériau peu compatible métallurgiquement avec le
substrat, puisque les transformations de phases sont minimisées de par les températures modérées (de 1’ordre de
quelques centaines de °C). La surchauffe de matériaux a basse température d’ébullition ou encore la
précipitation de phases intermétalliques fragiles peuvent ainsi étre minimisées [110]. Cependant, une haute
densification par projection a froid nécessitant de hautes déformations plastiques a des températures modérees,
la fabrication de couches denses de matériaux trés résistants et peu ductiles comme le W est difficile par
projection a froid [111].

10
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Des couches épaisses de W peuvent étre directement construites par projection thermique a la surface du cuivre,
cependant les couches comportent généralement des porosités et contraintes résiduelles, et apparaissent
finalement peu adhérentes au substrat [47], [112]-[114]. Pour accommoder les différences de dilatations
thermiques et améliorer la résistance de 1’interface W-Cu, il est possible de créer une interface a gradient de
composition par mélange de poudres projetées (Figure 6) [57], [61], [113], [115], [116], ou encore d’introduire
des métaux intermédiaires ductiles comme du Ni ou Ti pur [111], [116], [117].

100 vol.% Cu

425 v0l-% W+ 75 vol.% Cu

o

Figure 6 : photographie du monobloc W-Cu pour divertor ; (droite) image par microscope optique d'une
coupe d’une interface W-Cu avec gradient de composition particulaire, fabriqué par projection thermique de
mélanges de poudres [61]

Des travaux récents visent a améliorer la qualité des revétements de W en réalisant notamment de la projection
sous vide [112] ou utilisant de tres hautes vitesses de projection [111]. Il est possible avec cette technologie de
réaliser une interface W-Cu a gradient de composition, puis de lier ce gradient a une piéce de W massive par
exemple par soudage par diffusion, permettant finalement d’obtenir une bonne tenue de 1’ensemble [61].

1.1.2.2.2 Procédés de dépdt en phase vapeur

Le dép6t de vapeurs a la surface d’un substrat d’alliage de Cu permet la croissance progressive d’une épaisseur
de W, si besoin avec intégration entre les deux d’une couche d’un matériau améliorant 1’interdiffusion
(typiquement le Ni ou Ti) et améliorant les propriétés de I’interface [118]. Des gradients de composition peuvent
également étre créés en modifiant les paramétres durant le dépdt [57], [58], [91]. Un inconvénient de ces
procédés pour la fabrication de piéces massives est la faible vitesse de construction (typiquement ~ 0.1 mm/h
pour le dépot par réaction chimique), et les couches réalisées sont ainsi typiquement de 1’ordre de la centaine
de microns [47], [91]. On rappelle que I'utilisation d’une interface W-Cu trop courte (de 1’ordre de ~10 pum)
n’est généralement pas suffisamment résistante en fatigue thermique (du fait des fortes dilatations thermiques
différentielles) et ne permet donc qu’une tenue modérée sous haut flux [48], [49], [51], [57].

Il est cependant & noter qu’avec les machines modernes de dép6t chimique en phase vapeur, des dép6ts de plus
en plus rapides sont permis (~ 1 mm/h) [91], [118], [119]. La revue de Lian et al. [91] a ce sujet a souligné le
haut potentiel de ce procédé pour réaliser des armures millimétriques de W pour la fusion, avec une grande
pureté et de bonnes propriétés (en particulier la stabilité a haute température). Des recherches sont encore
nécessaires pour améliorer notamment les propriétés mécaniques des couches épaisses en raffinant leurs grains,
et améliorer la résistance de I’interface W-Cu par exemple en intégrant un gradient de composition entre les
deux [91].

1.1.2.2.3 Fabrication additive métallique

Les procédés de fabrication additive métallique reposent sur la fusion et solidification locale de métal, point par
point et couche par couche, ce qui permet de générer des pieces de hautes densités et aux liaisons métallurgiques
diffuses entre les matériaux (du fait des hautes températures maximales) [120]. Des pieces de géométrie
complexe sont fabriquées a partir d’un fichier numérique, et certaines propriétés mécaniques peuvent s’avérer
étre supérieures a celles obtenues par fonderie. La possibilité de modifier les compositions et paramétres point
par point rend ces procédés tres attractifs pour la fabrication « sur-mesure » de composants multi-matériaux de
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haute qualité [121], avec formation d’interfaces diffuses entre les matériaux. Nous abordons ici les technologies
a base de fusion sur lit de poudre et a base de projection laser.

1.1.2.2.3.1 Fusion sur lit de poudre

Un faisceau laser ou d’électrons de quelques dizaines a plusieurs centaines de microns de large balaie une
couche de poudre pour les faire fondre (formation d’un bain de fusion) et les lier métallurgiquement entre elles,
ainsi qu’avec la couche sous-jacente [120], [122]. La succession de couches de poudre déposée puis fondue
permet de réaliser des pieces tridimensionnelles a la géométrie complexe et aux microstructures fines [120],
[122]. Le mélange de plusieurs métaux et la réalisation de gradients de composition est possible mais complexe,
car nécessitant une modification du lit de poudre a chaque couche. Le mélange des différents types de poudre
dans le bain est généralement peu homogeéne apreés fabrication, du fait des hautes vitesses de balayage et de la
faible taille du bain de fusion par rapport aux particules [9], [14], [123]-[127].

La fabrication avec ce procédé de composants combinant du W et du Cu est toujours au stade de recherche,
rendue complexe notamment du fait des grandes différences de propriétés entre le W et le Cu, et de la faible
miscibilité entre les deux (en phase solide et liquide) [121], [128], [129]. Wei et al. [129] ont évalué la
fabrication de couches de Cu a la surface de W, qui souffrent de manque de fusion et de délamination. Les
auteurs imputent ces résultats a I’immiscibilité et la trés haute température de fusion du tungsténe. Tan et al.
[121] ont étudié la fabrication de W depuis un substrat de Cu, et si les paramétres utilisés permettent une bonne
densification du W en surface (nombre limité de micro-porosités et micro-fissures), I’interface avec le Cu
souffre de manques de fusion notamment du fait de la grande dissipation de chaleur par conduction dans le Cu.
Une augmentation de 1’énergie améliore la densification a 1’interface mais accroit la fissuration du W, ce qui
est attribué aux forts gradients thermiques qui génerent de hautes contraintes lors de la solidification. Le point
de fusion du Cu étant bien inférieur a celui du W, les particules de W ne sont pas directement fondues dans le
Cu liquide. L’interface résultante est ainsi constituée de particules de W dispersées dans une matrice de Cu
(Figure 7), et la liaison est principalement de type mécanique (grace aux imbrications créées) [121]. Une telle
interface possede néanmoins une résistance en flexion surpassant celle du Cu pur [121], et laisse présager des
applications intéressantes, d’autant plus si les parameétres sont optimisés couche par couche pour minimiser les
défauts a I’interface, et si les avantages de la fabrication sont pleinement exploités (géométries complexes et
microstructures fines).

(b) W Powder Ta>Tg 0a<0g | Tp>Tg, 04<0¢

Circular flow
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"Sunken powder

Z
e
Figure 7 : (a) image par MEB d’une coupe d 'une interface W/Cu réalisée par fusion laser d’un lit de poudre

de W étalé sur un substrat de Cu ; (b) schéma du mécanisme de fusion et mélange des matériaux durant le
procédé [121]

Ces premiers travaux illustrent les problématiques de la fabrication additive de multi-matériaux W/Cu, présentes
du fait de ’absence de miscibilité entre les deux et de 1I’impossibilité de réaliser un mélange liquide des deux
matériaux.

Wei et al. [129] ont pu montrer dans leur étude la possibilité d utiliser un matériau intermédiaire pour fabriquer
par fusion laser sur lit de poudre du Cu sur substrat de W. Une épaisseur de 316L de 240 um a d’abord été
fabriquée directement sur la surface du W, avec formation d’une liaison métallurgique grace a I’interdiffusion

12



Chapitre 1 : Revue bibliographique

du W solide avec le 316L liquide. Une épaisseur de 2 mm de Cu a ensuite été réalisée sur le 316L, avec mélange
des métaux en phase liquide dans les bains de fusion. Les auteurs indiquent que bien que des liaisons
métallurgiques aient été formées, des travaux supplémentaires doivent étre réalisés pour améliorer la qualité des
interfaces obtenues [129]. Notamment, I’interface du W au 316L est trés courte (inférieure a 1 um) du fait d’une
interdiffusion qui reste limitée, et ce qui selon eux peut s’avérer pénalisant pour la tenue mécanique [129].
Egalement, I’interface du 316L au Cu souffre de fissures, induites par la fragilisation aux grains de grain de
316L par du Cu liquide (due au manque de miscibilité entre le Cu et le 316L) [129].

1.1.2.2.3.2 Projection laser

En projection laser, un apport de matiére (poudre ou fil) et un faisceau laser, de largeurs de 1’ordre du millimétre,
sont dirigés en un point de la surface pour créer un bain de fusion dans lequel les matériaux se mélangent,
formant par balayages successifs des cordons (Figure 8), puis des couches, jusqu’a des piéces massives [120],
[122]. Comparé a la fusion sur lit de poudre, les débits de fabrication sont généralement plus élevés mais les
géométries sont plus grossiéres. L’avantage singulier de ce type de procédé est la possibilité de modifier en
dynamique la nature des poudres projetées et mélangées dans le bain de fusion, permettant ainsi de fabriquer
des pieces multi-matériaux, et de créer in situ des alliages et des composites a matrice métallique [8], [23],
[130]-[135]. Des gradients de composition peuvent également étre générés, pour notamment lisser les
changements de propriétés entre les matériaux [86], [136].

La fabrication par projection laser de mélanges W-Cu est possible par incorporation de poudre de W solide dans
un bain de Cu liquide (Figure 8) [32], [137], [138], générant aprés solidification une distribution de particules
de W dans une matrice de Cu liante. Des irrégularités de surface ont été observées pour certaines combinaisons
de puissances et de vitesses [138], notamment du fait d’une fusion insuffisante du Cu (qui sert de liant aux
particules de W). Une analyse par caméra rapide et simulation [137] a pu détailler les interactions poudre-laser
et poudre-bain, montrant notamment que des particules solides de Cu pourraient adhérer et fondre sur des
particules de W solides flottant a la surface du bain.

Laser beam
Powder.beam

Figure 8 : (gauche) schéma du dép6t par projection laser d 'un cordon W-Cu ; (droite) image par microscope
optique d’une coupe longitudinale [139]

Le passage d’un mélange W-Cu avec matrice de Cu pur a du W pur parait difficilement réalisable du fait de la
vaporisation du Cu aux températures de fusion du W [32], de leur faible miscibilité, et de la grande différence
de coefficient de dilatation thermique. Une telle transition n’a apparemment jamais été réalisée par projection
laser, et nécessiterait sans doute ’utilisation de couches de matériaux intermédiaires.

1.1.2.3 Comparaison des procédés

Un graphique présenté par Linke, datant de 2006, [140] permet une comparaison des performances de divertors
(en cyclage thermique), pour différents designs et différents procédés de fabrication (Figure 9). Il apparait que
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les procédés de fabrication couche par couche offrent les moins bons résultats, ce qui pourrait s’expliquer en
partie par le fait que ces procédés comportent généralement plus de défauts. Cependant, avec I’amélioration
rapide des technologies, des matieres premicres, et des moyens d’optimisation des paramétres, il est possible
que les santés matiéres deviennent & terme suffisamment bonnes pour rendre ces procédés compétitifs pour la
fabrication de composants W-Cu pour le divertor.
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Figure 9 : performances de cyclage thermique jusqu'a rupture de divertors, pour différents designs et
procédés de fabrication, datant de 2006 [140]

1.2 Présentation de la projection laser

Pour la fabrication de pieces multi-matériaux et de revétements métalliques de I’ordre du millimétre et au-dela,
la projection laser est une technologie particuliérement adaptée, avec comme principaux avantages face aux
autres procédés la possibilité de former des couches millimétriques de trés haute densité et avec modification
en dynamique des paramétres et des matériaux déposés. Ce travail de thése a étudié ’utilisation de ce procédé
pour la réalisation de revétements W sur Cu de haute performance, et une présentation détaillée de celui-ci est
proposé dans cette section.

1.2.1  Caractéristiques techniques

Durant la fabrication additive par projection laser, un apport de matiere (typiquement de poudre) et un faisceau
d’énergie laser, de largeurs de I’ordre du millimétre, sont dirigés en un point de la surface pour créer un bain de
fusion dans lequel les matériaux se mélangent, formant par balayages successifs des cordons, puis des couches,
jusqu’a des revétements ou pieces massives [120], [122].

1.2.1.1 Laser

L’¢énergie permettant la formation d’un bain de fusion est apportée au moyen d’un faisceau laser, pointé
verticalement sur la surface. Dans le cas d’un faisceau de distribution Gaussienne, on peut calculer la
distribution radiale de I’intensité au moyen des Equation 1 et Equation 2 [120], [141].
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Equation 1 :

Py x2+y?

U@\

2n (3)

Equation 2 :

zZ—Z 2
zl:zlfoc'\/l-l_(R—fOC)
L

Avec ¢, le diametre effectif du faisceau au plan (x, y, z) considére, o .. le diametre effectif minimal (au plan
focal), z¢,. la hauteur du plan de focalisation, et P, la puissance totale du faisceau laser. R, est la distance de
Rayleigh du faisceau, déterminée avec I’Equation 3 [141] :

Equation 3 :

RL = (M)Z 1
2 A M?
Avec 1 la longueur d’onde du laser et M? le facteur de qualité du laser, qui est égal a 1 pour un laser parfaitement
Gaussien. Dans le cas d’une distribution Gaussienne non-idéale, on peut utiliser les formules présentées comme
approximations, en utilisant le facteur M2 inhérent au laser utilisé [141] et avec le diamétre &, calculé comme
le 2°™ moment de la distribution de I’intensité.

Les distributions d’intensité réellement utilisées peuvent en réalité s’écarter d’une distribution Gaussienne,
comme c’est le cas pour des lasers a fibre (amplification dans une fibre optique), pour lesquels la distribution
en sortie de fibre et au point de focalisation est généralement uniforme [142]-[144]. Wu et al. ont caractérisé la
distribution du faisceau d’une téte de projection laser utilisant un laser a fibre (dopé en ytterbium, continu, et de
la marque IPG), focalisé par une lentille convergente (et utilisation de diaphragme). La Figure 10 permet de
montrer que la distribution d’intensité est uniforme au plan focal (en champ proche) et devient progressivement
de forme quasi-Gaussienne en champ lointain, c’est-a-dire au-dela de la longueur de Rayleigh (au-dessus du
plan B dans la Figure 10).
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Figure 10 : (gauche) comparaison de distributions Gaussiennes théoriques avec la distribution réelle, (droite)
reproduction de la distribution d’intensité mesurée [143]

Les principaux paramétres de procédé associés au pilotage du laser sont la puissance totale et le diamétre du
spot laser a la surface (qui dépend de la défocalisation).

1.2.1.2 Jet de poudre

La poudre est injectée a la surface du bain de fusion au moyen d’une buse de projection (coaxiale au laser) qui
permet de focaliser un jet de mélange argon-poudre a la surface. Au plan de focalisation, la distribution
surfacique du débit massique est généralement de largeur minimale, et s’apparente a une distribution Gaussienne
(Figure 11) [145], [146]. Les vitesses des particules convoyées par le gaz porteur dépendent du débit de ce
dernier, et sont typiquement de 1’ordre de plusieurs métres par seconde [145]-[147].

Figure 11 : observations latérales par caméra du jet de poudre en sortie de buse [145] , /’encadré blanc en
bas a droite indique une zone ou la largeur de la distribution est la plus faible (donc proche du plan de
focalisation)

Le laser irradie et chauffe une partie des particules en vol. Une part de ces particules irradiées servira a chauffer
le bain lors de leur incorporation a la surface liquide, mais le reste ne sera pas introduit dans le bain et induira
donc une perte de I’énergie laser apportée au bain. Lorsque le débit massique est bas, du point de vue du bilan
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d'énergie dans le bain cette interaction laser-poudre peut étre négligée par rapport a 1’énergie laser absorbée par
la surface [148], [149].

Les principaux parametres de la projection de poudre sont le débit de matiére, le diamétre du jet a la surface, le
diametre des particules de poudre, et la vitesse de balayage.

1.2.2  Phénomeénes généraux
1.2.2.1 Absorption et conduction

Le bain de fusion est créé a la surface de métal par augmentation de la température due a I’accumulation de
Iénergie apportée par le laser. Une proportion non-négligeable de I’énergie laser est réfléchie par la surface, et
Iénergie absorbée a la surface est progressivement diffusée dans toute la piéce (conduction thermique). Une
fraction de 1’énergie initiale permettra finalement de faire localement fondre le métal & la surface et de créer
ainsi le bain de fusion. La chaleur transmise dans le reste de la piece générera des températures décroissantes
depuis le bain de fusion (Figure 12). Zhang et al. [150] ont utilisé une caméra thermique pour analyser les
champs thermiques des surfaces (solides) de la fabrication, et ont mis en lumicre I’effet de la stratégie de
balayage et du nombre de couche. On peut noter avec la Figure 12 que les gradients thermiques dans la piéce
diminuent lors de I’augmentation du nombre de couches, du fait de I’augmentation de la température globale de
la piéce.
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Figure 12 : distributions de températures a la surface solide de la fabrication pour la couche 1 (a), 5 (b), 10
(c), et le long de la ligne paralléle (d) et perpendiculaire (e) a la direction de projection et passant par le
milieu de la surface [150]

Des solutions analytiques du champ de température généré par une source de chaleur en mouvement existent
pour des situations simplifiées, notamment avec des propriétés matériaux et des parametres constants, et en ne
prenant en compte que la conduction thermique dans la piéce. Rosenthal a ainsi proposé en 1946 [151] une
solution analytique (Equation 4) du champ thermique généré, par la conduction (a I’ état stationnaire) depuis une
source de chaleur ponctuelle (infinitésimale), en mouvement & vitesse uniforme a la surface d’un substrat de
taille infinie.

Equation 4 :

(Zl'Pol p'Cp
T(x,y,z)—T(,:Zn_k;exp —Us T (x+7)

Avec le repére (x,y, z) fixé au centre de la source de chaleur, et r la distance depuis le centre. L’absorptivité
laser a;, la conductivité thermique k, la capacité thermique massique C,, et la masse volumique p sont pris

comme constantes. Cette équation permet une modélisation approximative du procédé, permettant I’estimation
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de la taille du bain de fusion, de la durée de passage en phase liquide, des gradients thermiques, ou encore de la
taille de la zone solide affectée thermiquement (au sens métallurgique) [152]. Tang a pu montrer avec ses
travaux de these [152] que I’équation de Rosenthal reproduisait 1’augmentation linéaire de la largeur du bain
avec la puissance, ainsi que la décroissance exponentielle de la largeur avec la vitesse, évolutions observées
expérimentalement durant la fusion par laser. Ces tendances apparaissent étre cohérentes avec la forme de
1’équation de Rosenthal (Equation 4).

En partant d’une vitesse de balayage nulle, on peut simplifier la formule de Rosenthal et obtenir une estimation
de la puissance laser nécessaire pour former (a basse vitesse) un bain de fusion de méme largeur que le diametre
laser (Equation 5), avec kg la conductivité thermique en phase solide juste avant la fusion.

Equation 5 :
ks
P = (Tfusion - To)na_l@l

Cette équation permet de comprendre quantitativement I’impact de paramétres et de propriétés sur la puissance
permettant la création d’un bain de fusion de largeur donnée. On comprend notamment que plus bas sont le
coefficient de réflexion, la température de fusion, et la conductivité thermique du matériau, plus basse sera la
puissance laser permettant d’obtenir un bain de fusion assez large. En utilisant des vitesses de balayage non-
nulles, la puissance devra étre augmentée par rapport a cette puissance a vitesse nulle.

Les formules analytiques présentées restent par construction approximatives puisque ne prenant pas en compte
de nombreux phénoménes physiques d’importance (advection, radiation, dynamique du fluide, vaporisation) et
ne permettant pas d’étre appliquées a des systémes ou les propriétés varient fortement, par exemple dans le cas
de dépdts multi-matériaux.

1.2.2.2 Dynamique du bain de fusion

L’étude de la dynamique du fluide dans les bains de fusion générés par chauffage localisé est depuis longtemps
un sujet de grand intérét, initialement amorcé par I’adoption du soudage, et aujourd’hui encore d’avantage
stimulé par I’essor de la fabrication additive.

En se basant sur des études de suivi de particules a la surface du bain et sur des études théoriques et numériques
de la dynamique du fluide dans le bain, et notamment avec 1’étude de Wirth et al. (Figure 13), on peut retenir
que les vitesses maximales du fluide sont de I’ordre de 0.1-1 m/s [153]-[159]. A l'aide de simulations
thermofluidiques du bain de fusion, Kumar et Roy [158] ont pu comparer l'intensité des différentes forces
agissant sur le métal liquide. 1l en ressort que les forces engendrées par la tension de I'interface gaz-liquide sont
dominantes. Cette tension de surface maintient la surface du bain en une forme hémisphérique (minimisant
I’énergie de déformation). Egalement, les gradients de tension de surface présents du fait des gradients
thermiques et chimiques provoquent la mise en mouvement du fluide depuis les zones a faible tension de surface
vers celles a haute tension de surface. Ce phénoméne, nommé effet Marangoni, est responsable des hautes
vitesses de circulation du fluide dans le bain. Dans les métaux sans impuretés, la tension de surface diminue
avec I’augmentation de température, et le fluide a la surface circule alors du centre (hautes températures) vers
la périphérie (Figure 13).
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Figure 13 : (gauche) image par caméra rapide de la surface d’un bain de fusion avec particules solides ;
(centre) vecteurs vitesse correspondant ; (droite) surface du bain simulé avec les vecteurs vitesse [153]

La circulation du liquide participe activement a I’homogénéisation de la température dans le bain, ce qui réduit
la température maximale et modifie la forme du bain ainsi que les gradients thermiques durant la solidification
[159], [160]. Certains éléments présents dans le liquide peuvent étre ségrégés a la surface et modifier fortement
les tensions de surface, comme cela est le cas pour le soufre et I'oxygéne dans des bains riches en Fe ou Ni
[158], [160]-[163]. Cette ségrégation d’éléments tensio-actifs, plus ou moins marquée en fonction de la
température, peut méme provoquer une inversion du sens de circulation du fluide (Figure 14), et engendrer un
approfondissement du bain (Figure 14).
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Figure 14 : (gauche) coupe d’un cordon fabriqué (normale a la direction de balayage), (droite) coupe
transversale du bain simulé ; pour une fraction de soufre dans le liquide faible (a) et haute (b) [163]

Des analyses d’échelles [157], [161], [164] fournissent des approximations de la surchauffe du liquide (Ty,qx —
Trusion) €t de la vitesse du fluide a la surface (Usyrrqce) €n fonction notamment de la puissance laser Py, de la

largeur du bain W, et de son rapport d’aspect AR, (épaisseur divisée par la demi-largeur) dont la valeur est
généralement proche d’un tiers [157] (Equation 6, Equation 7).

Equation 6 :
ARL * WL 0(1 * PO

2
kL T['Ql

Tmax - Tfusion ~ 2
Equation 7 :

[ (% (Tonax — Tfusion)>2\

U =| 2
surface | DU WL /l

1/3
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Avec Z—’T’ le coefficient de variation de tension de surface y en fonction de la température, p la masse volumique
et u la viscosité dynamique du liquide.

On peut notamment remarquer avec ces équations qu’une puissance plus élevée résultera en une augmentation
de la surchauffe et de la vitesse du fluide dans le bain, du fait de I’accroissement des gradients thermiques et de
la largeur du bain de fusion.

Une analyse par caméra rapide de la dynamique réelle de la surface du bain a été réalisée par Wirth et al. [153],
[165] durant le revétement par projection laser d’un substrat d’acier, avec présence de particules solides dont le
mouvement a pu étre suivi. Les auteurs ont noté le caractere erratique de la dynamique a la surface, qu’ils
attribuent a I’injection de la poudre et a la présence de turbulence du fluide. En comparant les observations
expérimentales avec une simulation thermofluidique supposant un fluide non-turbulent (régime laminaire), il
s’est avéré que les résultats de la simulation surestimaient la vitesse maximale et sous-estimaient le mélange
des éléments [165]. L utilisation d’une augmentation artificielle de la viscosité et de la conductivité thermique
a permis de faire mieux correspondre les résultats de la simulation aux mesures expérimentales [165]. La
turbulence du fluide générant une augmentation du transport de la quantité de mouvement, de la chaleur, et des
éléments [166], Wirth souligne en conclusion [165] la nécessité d’implémenter dans le futur un modéle de la
turbulence du fluide, basé sur des équations physiques générales.

Chakraborty et al. ont réalisé des analyses théorigues et des simulations numériques de la turbulence dans des
bains de fusion créés par laser, sans injection de poudre, et ont pu révéler I’influence non-négligeable de la
turbulence du fluide [167]-[172]. Dans leur étude sur le mélange dans le bain durant I’alliage par laser d’une
surface de fer par injection de poudre d’aluminium [170], les effets diffusifs induits par la turbulence provoquent
une augmentation de I’homogénéité du mélange des éléments et une diminution des températures et des vitesses
(par rapport a un modele sans turbulence). La comparaison de la distribution chimique expérimentale avec celle
de la simulation montre que la prise en compte de la turbulence permet un meilleur accord avec les mesures
expérimentales.

Plus récemment Kidess et al. ont réalisé une simulation type DNS (Direct Numerical Simulation) d’un bain de
fusion de métal avec effet Marangoni [173], et ont confirmé la présence d’instabilités du fluide (liées a la
turbulence) menant a des augmentions du transport de la quantité de mouvement et de la chaleur.

1.2.2.3 Apport de matiére et mélange

L’injection de poudre dans le bain provoque une élévation de la surface du bain de fusion, et permet la création
d’un cordon apres solidification (Figure 15).

Figure 15 : coupe longitudinale du dépot d’un cordon simulé, avec isothermes de fusion a droite, distribution
en couleur de la fraction massique du soufre du substrat, et vecteurs vitesse du liquide en noir [163]

Le chevauchement successif de nombreux cordons linéiques forme une couche. L’empilement de couches
différentes permet de générer des piéces massives de géométries variées. La Figure 16 illustre trois couches
réalisées avec une stratégie de balayage unidirectionnelle, ¢’est-a-dire avec des cordons paralleles entre eux. On
peut constater que les cordons recouvrent et refondent une partie du cordon précédent et de la couche précédente,
ce qui permet d’assurer la continuité de la fabrication. Le dernier cordon de la derniére couche n’ayant pas été
refondu dans cette fabrication (Figure 16), il est d’intérét de 1’analyser pour évaluer ses dimensions. Le taux de
refusion du bain avec la couche précédente est appelé le taux de dilution. En projection laser cette refusion est
typiquement sur une seule couche (la couche précédente).
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Figure 16 : cliché optique d 'une coupe normale a la direction de dépot, d’une fabrication avec trois couches
de cordons paralléles, avec un nombre de cordon décroissant par couche. Le tracé rouge est un résultat de
simulation de la fabrication [174]

L’intégration des particules dans le liquide est généralement directe si la poudre a été chauffée par le laser
jusqu’a son point de fusion. Dans le cas ou des particules sont solides lorsqu’elles atteignent la surface du bain,
elles peuvent pénétrer le bain ou bien adhérer et flotter a la surface [165], [175]-[177]. Des analyses théoriques
et expérimentales [175]-[179] ont révélé que le temps nécessaire pour qu’une particule de poudre & température
ambiante atteigne la température locale du bain est de I’ordre de 0.1 ms - 1 ms. Cette durée est courte du fait de
la faible masse que possede une particule de poudre. D’autre part, la durée de mélange liquide d’une particule
dans un bain de taille caractéristique de 1 mm et avec une vitesse de balayage caractéristique de 10 mm/s est de
I’ordre de 100 ms, aprés quoi elle sera captée par le front de solidification [124], [178]. Ainsi la durée de chauffe
dans le bain liquide est en général suffisamment grande pour considérer que la poudre aura au moins atteint la
température minimale du bain avant solidification.

L’apport de matiere a la surface va étre progressivement mélangé avec la partie refondue de la couche
précédente, du fait de la recirculation et diffusion dans le bain [124], [163], [170], [180], [181] comme observé
avec la Figure 15 (tirée d’une simulation d’un bain de fusion multi-matériaux). Dans le cas d’un dép6t multi-
matériauX, I’homogénéité du mélange dépendra en premier lieu de la durée et de I’intensité du mélange liquide.
L’étude de Hegge et De Hosson [124] sur les revétements par fusion laser a montré les mélanges de métaux
miscibles les plus homogeénes étaient ceux obtenus avec les vitesses de balayage les plus faibles (~ 10 mm/s).
Cela peut se comprendre par le fait qu’un plus long passage en phase liquide (du fait d’une basse vitesse) laisse
plus de temps a la recirculation et a la diffusion d’opérer [124], avant solidification.

Outre le mélange dans le cceur du cordon, un gradient de composition est formé a 1’interface entre le dépot et la
sous-couche (de composition différente), généré par la diffusion partielle des éléments ainsi que par le mélange
partiel dans la zone de solidification, ou le liquide est progressivement ralenti par la présence de grains [163],
[170], [180], [182].

1.2.2.4 Vaporisation

Pour les procédés de fusion par faisceau d’énergie concentrée (ici en régime continu), les hautes températures
a la surface du bain de fusion peuvent entrainer la vaporisation du liquide. Deux phénomenes peuvent contribuer
au transfert de vapeur métallique depuis la surface vers 1’atmosphére ambiante : la diffusion chimique du métal
vers le gaz ambiant, et 1’¢jection de vapeur a haute vitesse lorsque la pression de vapeur & la surface dépasse la
pression ambiante [183]-[186]. Cette éjection de vapeur métallique depuis la surface génére des pertes non-
négligeables de chaleur, ainsi qu’une pression de recul qui creuse la surface liquide (Figure 17), et pouvant
mener a la formation d’une cavité pénétrant profondément dans le bain [187]-[191]. Les réflexions du laser
dans cette cavité (nommé keyhole en anglais) augmentent 1’énergie totale absorbée et amplifient donc la
vaporisation [192]. La Figure 17 tirée du travail de Mayi et al. illustre la cavité formée a la surface du bain d’un
alliage de Ni Inconel® 625, avec comparaison a un résultat de simulation thermofluidique. Le spot laser est de
205 pm et la température d’ébullition du liquide est de 3190 K. On peut notamment remarquer que bien que la
zone fondue soit profonde, 1’épaisseur de la partie liquide reste relativement petite par rapport a la largeur
(horizontale) du bain.
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Figure 17 : macrographie de la zone fondue (gauche) et distribution de température donnée par la simulation
(droite) [191]

Apres vaporisation a la surface, le gaz métallique pénétre dans le gaz ambiant (ici de 1’argon). Les hautes
densités et les hautes températures provoquent suffisamment de collisions entre les atomes de gaz pour que le
jet de vapeur et I’atmosphére ambiante soient approximés comme étant deux fluides (continus) [193].
L’expansion du jet de vapeur a haute vitesse (fluide gazeux métallique) est ainsi physiquement contrecarrée par
la présence de I’atmosphére (fluide gazeux inerte). Le phénomene d’expansion rapide du jet de vapeur dense a
pu étre observé expérimentalement [189]-[191], [194]-[196], et reproduit par des modeles numériques [191],
[195]-[199].

En 2011, Hirano et al. [188] ont cherché a valider expérimentalement le fait que la déformation induite par le
jet de vapeur (advectif) ne se forme qu’a partir de la température d’ébullition du liquide, correspondant au
moment ou la pression de vapeur saturante a 1’équilibre dépasse la pression atmosphérique. La mesure de la
température exacte a la surface est complexifiée par la réflexion des rayons dans la cavité. Néanmoins les auteurs
ont pu obtenir une mesure de la température au moment ou la déformation de la surface par le jet de vapeur
s’amorce, avec donc une déformation encore faible. Les auteurs ont conclu que I’apparition du jet de vapeur
(advectif) et la déformation de la surface ne se produisent effectivement qu’a partir du dépassement de la
température d’ébullition.

D’apres les travaux de Debroy et al. sur le calcul des flux de vaporisation par diffusion et par éjection de vapeur
sous haute pression, la diffusion chimique de vapeur métallique dans 1’atmosphére de gaz inerte peut étre
considérée comme négligeable devant le flux advectif (initié lorsque la température d’ébullition est dépassée).

1.2.2.5 Solidification

La vitesse de refroidissement, produit du gradient thermique et de la vitesse de croissance solide, est de 1’ordre
de 10000 K/s durant la solidification du bain de projection laser [120], [130]. Du fait de ces vitesses élevées de
refroidissement, la durée de maintien de la piéce a haute température est trop faible pour que 1’équilibre
thermodynamique (global) soit atteint dans le solide a température ambiante. On retrouve ainsi des phases
solides hors équilibre dans les fabrications finales, issues de transformations & hautes températures [6], [24],
[200], [201].

Dans le cas ou le liquide est un mélange de plusieurs éléments purs, de la microségrégation peut survenir et
générer différents types de « sous-structures » [120], [130]. La vitesse de refroidissement du bain ne permettant
pas ’homogénéisation compléte par diffusion en phase solide, ces microségrégations sont conservées dans la
fabrication finale [120], [130].

La taille et la morphologie des microstructures générées (grains et sous-structures) dépendent de la vitesse du
front de solidification (liée a la vitesse de balayage) ainsi que du gradient thermique local. Les microstructures
formées sont généralement plus colonnaires au fond du dépo6t et plus équiaxes proche de la surface [120], [130].
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La refusion de la surface par la couche supérieure peut éliminer les microstructures équiaxes potentiellement
présentes, et induire de la croissance de grains par épitaxie [120]. Les gradients thermiques a la vertical étant
particulierement élevés du fait de la nature de la fabrication (empilement successif de couches, verticalement)
les grains finalement formés sont généralement allongés verticalement (Figure 18) [120], [202].

Figure 18 : cliché EBSD d’un dépot d’alliage Al-11.28Si sur substrat d’alliage Al 7475, illustrant la
croissance de grains colonnaires [120], [202]

1.2.2.6 Mécanique

Les gradients thermiques élevés induits par les passages laser provoquent des différences de dilatations
thermiques, et par conséquent des déformations et contraintes résiduelles dans la fabrication [120]. Des études
ont pu indiquer que les contraintes proches de la surface de la fabrication étaient majoritairement de tension,
alors que les contraintes au cceur étaient plus majoritairement de compression [130], [203], [204].

Les propriétés finales des dépdts dépendent des compositions, microstructures, contraintes résiduelles, et
également des éventuels défauts générés au cours de la fabrication.

1.2.3 Défauts

On peut classer en deux principaux types les défauts rencontrés durant la fabrication additive : les porosités et
les fissures.

Des porosités peuvent étre présentes du fait de manque de fusion, survenant lorsque 1’énergie apportée est trop
faible. En effet lorsque les bains formés sont de trop petites tailles (hotamment par rapport a celles des poudres),
la fusion est moins stable, et les cordons peuvent devenir discontinus (avec formation de billes successives,
phénomeéne nommé balling en anglais) [205]-[207]. Egalement, si les bains sont de trop faibles largeurs par
rapport a la distance utilisée d’espacement entre les cordons (appelée hatching distance en anglais), ou trop fins
par rapport a 1’épaisseur de couche déposée, des manques de fusion peuvent apparaitre aux interfaces entre les
cordons ou entre les couches [130], [208]-[210].

A I’autre extréme lors de I’utilisation d’énergie trés élevée, des porosités sphériques de type gazeuses peuvent
apparaitre au fond des dépots. Celles-ci sont souvent liées a la forte vaporisation d’éléments du bain [130],
[211]-[213] (Figure 19).
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Figure 19 : cliché par rayons X de la vue de coté d’un bain de fusion (tracé rouge) avec formation d’un
keyhole (tracé bleu) générant des bulles dans le liquide (cercles blancs) [211]

Des porosités gazeuses peuvent également étre introduites du fait de pores initialement présents dans la poudre
utilisée [214], d’intégration dans le bain de gaz injecté a la surface [215], ou encore de par ’agrégation de fines
bulles de retrait de solidification ou de dégazage d’ impuretés [216].

Des fissures pourront étre genérées durant la fabrication lorsque 1’accumulation de déformations thermiques
aura épuisé la réserve de déformation élasto-plastique du solide. La contrainte dépasse alors la résistance a la
rupture locale du matériau [217], et provoque une ouverture de fissure [217], [218]. Les matériaux peu ductiles
a température ambiante, comme les matériaux réfractaires et de types intermétalliques, sont généralement
prompts a la fissuration a froid en fabrication additive [219]-[221]. Des fissurations a hautes températures
peuvent également survenir pour certains matériaux [218], [222]-[224], typiquement du fait de joints de grains
fragilisés par la présence de liquide ségrégé ou de précipités durcissant [223].

1.2.4 Détails de la simulation numérigque du procédé

La simulation du procédé est un outil précieux pour comprendre le réle des différents phénoménes présentés
ainsi que l’influence des paramétres associés, et a terme permettre la prédiction et l'optimisation des
caractéristiques et propriétés des dépbts. Dans une revue bibliographique approfondie de la modélisation de la
fabrication additive métallique, Wei et al. [46] ont notamment souligné le besoin d’une utilisation plus
systématique de simulations du procédé, pour permettre la réduction de I’espace de paramétres disponibles et
donc la diminution du nombre d’essais-erreurs aboutissant a des fabrications saines et reproductibles.

Les simulations du procédé peuvent en pratique étre classées en différentes échelles spatiales, liées entre elles :
a I’échelle de la piéce, & I’échelle du bain de fusion, et a I’échelle de la microstructure.

1.2.4.1 Echelle de la piéce

Les simulations a 1’échelle de la piece s’attachent globalement a obtenir les histoires thermiques et mécaniques
en tout point. Pour simuler la fabrication compléte d’une grande piéce en des temps réalistes (par exemple en
moins d’une semaine), la dynamique du fluide dans le bain de fusion doit étre négligée [136], [225], ce qui rend
les résultats de ces modéles peu précis proche du bain de fusion.

Il est ainsi possible de simuler les distorsions et contraintes résiduelles de la piéce aprés refroidissement, en
fonction par exemple de la stratégie de balayage [226]. L histoire thermique est également d’importance en tant
que données d’entrée pour par exemple des calculs de transformations de phase dans le solide [227].

1.2.4.2  Echelle du bain de fusion

Des modeles complets du bain peuvent étre développés en prenant en compte 1’ensemble des phénomeénes
dominants dans le bain (conduction de 1’énergie laser, circulation du fluide par effet Marangoni, apport de
matiere et mélange, vaporisation), et en intégrant des conditions limites réalistes ainsi que des propriétés variant
en fonction de la composition et de la température. La résolution de tels problemes complexes est réalisée
numériquement, en discrétisant 1’espace (et si besoin le temps) par exemple en utilisant la méthode de calcul
par €léments finis [228].
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Les premiers modeéles de simulations thermofluidiques du bain de fusion créé par laser remontent aux années
80, et permettaient déja de comprendre 1’impact non-négligeable du sens de circulation du bain sur sa forme et
sur lathermique de solidification [154], [228]. Arrizubieta et al. [159] ont plus récemment souligné I’importance
de la prise en compte de la dynamique du fluide pour reproduire les bonnes dimensions et les bonnes
températures des bains de fusion (Figure 20).
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Figure 20 : (gauche) comparaison de la zone fondue simulée avec et sans dynamique du fluide, (droite)
comparaison des températures maximales mesurées et simulées avec et sans dynamique du fluide [159]

Pour gérer le passage de la phase liquide a la phase solide dans un méme domaine, Kou et al. ont utilisé la
méthode d’augmentation de la viscosité en-deca de la température de fusion, permettant d’empécher le
mouvement de matiere pour ces températures [229]. Une autre méthode utilisée pour annuler le mouvement a
été proposée par Asai et Muchi [230], en se basant sur la loi de Darcy de la vitesse d’un fluide a travers un
milieu poreux, avec I’emploi d’une force volumique s’opposant au mouvement dans la partie solide.

En 2004, Picasso et Hoadley [228] présentent le premier modéle 2D prenant en compte la déformation de la
surface libre et la formation du coron du fait de I’apport de poudre, approximeé par une distribution continue de
forme Gaussienne. Le profil global de la surface libre a I’équilibre est obtenu en résolvant 1’équilibre des forces
sur la surface, et en imposant une hauteur finale satisfaisant la conservation de la masse injectée dans le bain. Il
est supposé que durant le procédé toutes les particules injectées a la surface du bain sont captées et participent
a la construction.

D’autres méthodes de suivi de surface libre ont depuis été employées, permettant de modéliser la déformation
locale de la surface. On peut distinguer les méthodes de déformation de maillage de type ALE (Arbitrary
Lagrangian-Eulerian) [180], [231] qui permettent de conserver la présence d’une interface nette (ici la surface
du bain), et les méthodes a maillage fixe avec interface diffuse (d’épaisseur non-nulle) [210], [232] qui
permettent de prendre naturellement en compte les changements de topologie et donc de prédire la formation
de porosités.

L’apport de poudre est généralement approximé par une distribution continue de forme Gaussienne [228], [231],
[233], mais il est également possible d’utiliser des particules discrétes pour obtenir un des interactions poudre-
bain et laser-poudre plus réalistes [234], [235], au prix de I’augmentation du temps de calcul.

Dans le cas ou le matériau d’apport est différent de celui de la sous-couche, la simulation du bain de fusion peut
permettre de calculer le mélange liquide et la diffusion des différents éléments [180], [232]. Les propriétés
matériaux doivent alors étre renseignées pour toutes les compositions possibles par le mélange de la poudre
avec la sous-couche. Lorsque les propriétés des alliages formés ne sont pas disponibles dans la littérature, il est
nécessaire de les estimer, par exemple a 1’aide de lois des mélanges depuis les propriétés des constituants des
alliages [45], [180], [232]. A noter également que les calculs transitoires [210], [236] permettent la simulation
explicite du dépdt de plusieurs cordons, ainsi que la capture de phénoménes d’instabilités du bain, mais
nécessitent en contrepartie de longues durées de calcul, ce qui rend difficile leur utilisation quotidienne [46].

25



Chapitre 1 : Revue bibliographique

Comme nous 1’avons décrit précédemment, de la turbulence est susceptible d’apparaitre dans le fluide et affecter
la solution de par une augmentation du transport local de la quantité de mouvement, de la chaleur, et des
quantités des différents éléments [170]. La plupart des modeles de la littérature font I’hypothése que le fluide
est laminaire dans le bain [45], [154], [163], [182], [210], [228], [232], [237]-[239], ou bien prennent en compte
I’effet de la turbulence par 1’utilisation de coefficients de diffusion augmentés [165], [181], [240], [241] (pour
la quantité de mouvement, la chaleur, et le mélange des éléments). Pour évaluer de maniére physique 1’impact
macroscopique de la turbulence il est possible d’utiliser 1’hypothése de Boussinesq, consistant en 1’ajout d’une
viscosité turbulente ur a la viscosité intrinseque du fluide. La distribution compléte de cette viscosité turbulente
dans I’espace et le temps peut étre obtenue avec des modéles de turbulence a équation de transport de type
RANS (Reynolds Averaged Navier-Stokes) [166]. Le modéle RANS k-¢ est généralement utilisé, et est adapté
dans les cas ou la turbulence est pleinement développée. Ce modele résout 2 équations de transport, une pour
I’énergie cinétique turbulente k (avec production de la turbulence a partir de 1I’énergie de 1’écoulement local), et
une autre pour le taux de dissipation de la turbulence ¢ (avec dissipation aux petites échelles par la viscosité
intrinséque). A partir des distributions de k et &, on en déduit la viscosité turbulente p en tout point [168], [170].

Récemment, Nzebuka et al. [242] ont utilisé le modele de turbulence RANS k-g¢-v2-f pour la simulation
thermofluidique de la fonderie avec un alliage d’ Aluminium. Les auteurs ont pu montrer qu’il était plus adapté
que le modele RANS k-¢ pour modéliser I’atténuation progressive de la dynamique du fluide par la solidification
(zone a bas nombre de Reynolds). Ce modele a été proposé initialement par Durbin en 1991 [243], en se basant
sur I’hypothése que 1’échelle de vitesse correcte a utiliser pour calculer ur est donnée par v2 (la composante de
la vitesse turbulente normale aux lignes de champ de la vitesse moyenne), plutdt que par 1’énergie cinétique
turbulente k. Cette correction permet de prendre en compte la nature anisotropique de la turbulence, ce qui est
indispensable pour correctement reproduire la diminution non-locale de la viscosité turbulente par les frontiéres
du bain, du fait de la forte atténuation de v2 la composante normale de la vitesse turbulente moyenne [243]. La
4% variable f est un terme source entrant dans le calcul de V2, et qui prend en compte 1’effet non-local
d’atténuation par les murs [243], [244]. Dans leur étude, Nzebuka et al. [242] constatent que sans cette prise en
compte anisotrope et globale de 1’atténuation par les bords du bain, il y a surestimation de la turbulence.

Concernant la modélisation de la vaporisation et de la formation d’une cavité, il est nécessaire de quantifier
1I’évolution des flux de vapeur et de la pression de recul en fonction de la température et composition a la surface
du bain. Le modele d’Anisimov est généralement employé [245], [246], développé en 1968 comme une
approximation 1D du phénoméne d’évaporation intense sous vide. A la surface du fluide, il existe une fine
épaisseur (quelques longueurs de parcours moyen) ou la vapeur n’est pas en équilibre thermodynamique (local),
appelée couche de Knudsen. Du fait des collisions des atomes de gaz a I’intérieur de cette couche, une partie du
flux de vapeur est recondensée a la surface. A I’aide de deux fonctions de distribution de Maxwell utilisées pour
approximer la distribution des vitesses des atomes évaporés et recondensés, Anisimov a obtenu la température
et la pression de la vapeur en sortie de cette couche de Knudsen, et calculé un coefficient de recondensation du
flux de vapeur égal a 18%. Aprés avoir traversé cette couche, la vapeur devient localement a 1’équilibre
thermodynamique, et la dynamique de sa propagation dans I’atmosphére ambiante peut étre décrite avec les
équations de Navier-Stokes. [247]. L’utilisation de ce modéle en fabrication additive sous atmosphére implique
de négliger I’impact du gaz ambiant. Cependant, méme pour des régimes de forte vaporisation comme le
soudage laser, de fortes diminutions de la profondeur de la cavité sont observées lors du passage d’une
atmosphere sous vide a une atmosphére sous pression atmosphérique [248], [249]. Une diminution du flux de
vapeur a la surface lors de I’augmentation de la pression ambiante a également été observée par des mesures
expérimentales [184], [250]. La prise en compte de la pression ambiante apparait donc indispensable pour
modéliser les procédés de fusion et vaporisation par laser.

Dans les années 1970, Ytrehus a étendu le modele d’ Anisimov pour proposer un modele 1D de la vaporisation
d’un matériau sous pression quelconque de sa propre vapeur [251]-[253]. En partant des mémes approximations
des distributions de vitesse des atomes que pour le modé¢le d’ Anisimov, Ytrehus a abouti a une expression de la
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fraction de vapeur recondensée, dépendant entierement du ratio de la pression de vapeur saturante sur la pression
du gaz ambiant. Cette fraction, initialement égale a 100% pour une pression de vapeur saturante égale a la
pression du gaz ambiant, diminue progressivement jusqu’a devenir égale a 18.4% pour une pression de vapeur
saturante égale a 4.81 fois la pression du gaz ambiant. Dans le cas ou la pression de vapeur saturante est
supérieure a cette valeur, le flux de vapeur est un jet supersonique sous-détendu, et la fraction de vapeur
recondensée reste constante (égale a 18.4%) [251]-[253].

En 2022, Stokes et al. [199] ont présenté une étude numérique de la vaporisation a la surface d’un bain de fusion
typique du procédé de fusion sur lit de poudre, en utilisant une simulation DSMC (de type Monte Carlo,
développée par Bird [254]) pour résoudre la dynamique du gaz dans la couche de Knudsen ainsi que la
propagation et la diffusion du jet de vapeur dans 1’atmosphére de gaz inerte. A partir de ce modéle complet, les
calculs de la température, de la pression et du nombre de Mach maximal a la sortie de la couche de Knudsen (a
la base du jet de vapeur) ont pu étre obtenus. Dans ce travail, Stokes et al. emploient également le modéle

d’Ytrehus pour estimer analytiqguement certaines caractéristiques du jet de vapeur en sortie de couche de
Knudsen.

Parmi les différentes caractéristiques d’intérét fournies par la simulation des bains de fusion, on peut retenir
notamment la température maximale du liquide [159], [210], les dimensions du bain et des cordons formés [45],
[159], [165], [210], [233], [238], [255]-[258], ainsi que le mélange dans le bain de la poudre avec la sous-
couche [45], [155], [163], [180], [182]. On peut alors estimer les profils de composition (exemple en Figure 21)
et la santé matiere des différentes couches, ce qui est d’une grande utilité pour les fabrications multi-matériaux
complexes [180], [182], [228], [232].
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Figure 21 : (gauche) coupe transversale des cordons multi-couches simulés, avec distribution en couleur de
la fraction massique de Ni ; (droite) comparaison des profils verticaux de fractions massiques expérimentales
et simulées [182]

Certaines simulations du bain sont capables de prédire I’apparition de défauts comme les manques de fusion
[210], et des défauts liés a la vaporisation excessive du bain comme la perte d’éléments d’alliage [259] et la
génération de pores [260].

Egalement, la thermique de solidification du bain peut étre utilisée pour estimer la nature et la taille des phases
et des microstructures formées [233], [236], [238], [256], [257]. Il est méme possible a partir de ces estimations
de viser la prédiction et l'optimisation de propriétés des fabrications [233], [261]-[263], par exemple la dureté
des dépdts réalisés, qui apparait bien diminuer avec 1’énergie comme constaté expérimentalement [263].
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1.3 Projection laser avec matériaux dissimilaires

La fabrication de composants multi-matériaux par projection laser est particulierement attractive, du fait de la
possibilité de modifier en dynamique la nature des poudres projetées et mélangées dans le bain de fusion,
permettant de créer point par point différents alliages et composites, avec des continuités métallurgiques [8],
[23], [130]-[135]. Des gradients de composition plus ou moins longs peuvent étre introduits pour accommoder
les changements de propriétés entre matériaux et méme exploiter des propriétés synergiques [4], [10], [13],
[20]-[30], [86], [136].

La combinaison de matériaux dissimilaires, ¢’est-a-dire aux propriétés particuliérement différentes, est d’intérét
pour créer des pieces multi-matériaux de hautes performances. Cependant les matériaux dissimilaires sont
généralement difficiles a combiner du fait des variations brutales des propriétés qui nécessitent d’adapter
localement les paramétres, et de 1’apparition d’incompatibilités métallurgiques entre certains couples.

Nous détaillons ici deux principales catégories de phénomeénes identifiés dans la littérature : la maitrise des
phénomenes du bain de fusion (fusion, mélange, vaporisation), ainsi que la fissuration des dép6ts du fait
d’incompatibilités métallurgiques et thermomécaniques.

1.3.1 Maitrise du bain de fusion

Lorsque le métal refondu en sous-couche et la métal d’apport sont miscibles en phase liquide et sont fondus
dans le bain, le cceur des cordons aprés solidification est généralement homogene en composition, du fait du
mélange vigoureux du fluide dans le bain [180] (pour des vitesses suffisamment lentes). Il est a noter que
certains couples de métaux ne sont toutefois pas totalement miscibles en phase liquide, ce qui pourra résulter en
des ségrégations plus ou moins marquées apres solidification [8], [264]-[266].

Alors que la fusion des poudres est désirée pour 1’obtention de mélanges denses et homogeénes, lors de I’ajout
de particules durcissantes pour renforcer la matrice, leur fusion et dissolution seront par contre généralement a
éviter [135], [267]. Ainsi la maitrise de 1’état des matériaux au sein du bain est primordiale pour maitriser les
compositions et microstructures des dépdts. Cette maitrise dépendra des paramétres du procédé et des
différences de propriétés entre la poudre et la sous-couche.

1.3.1.1 Dépdt de matériau plus réfractaire que la sous-couche
1.3.1.1.1 Fusion

Si le point de fusion du matériau injecté est supérieur a la température du bain, certaines particules peuvent
rester solides dans le bain et ainsi créer des hétérogénéités de composition apres solidification [11], [25], [33],
[124], [132], [178], [267]. C’est le cas notamment pour la projection laser de particules de W sur substrat de Cu
(Figure 8 de la section 1.1.2.2.3.2).

Des particules solides plus lourdes ou plus légeres que le fluide vont progressivement migrer au fond ou a la
surface du bain, respectivement, du fait de la gravité. Wirth a montré I’importance de la vitesse de balayage sur
cette ségrégation, une vitesse assez élevée permettant en effet de diminuer suffisamment le temps de passage
en phase liquide pour éviter la migration significative des particules [165]. Wirth note également la nécessité
d’utiliser un débit de gaz suffisamment grand pour que les particules injectées surpassent la tension de surface
et intégrent le cceur du bain [165].

Mohan Raj et al. ont utilisé [268] une simulation thermofluidique pour étudier la fusion et le mélange de
particules de Ni dans un bain riche en Al (moins réfractaire que le Ni). Ils ont mis en évidence la possibilité
qu’une zone centrale du bain soit suffisamment chaude pour permettre la fusion des particules de Ni, alors que
la zone en périphérie est & une température proche de la température de fusion de 1Al et ne permet donc pas la
fusion des particules de Ni.
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Ainsi dans le cas de I’injection de poudres plus réfractaires que le bain, la fusion des particules et le mélange
final peuvent fortement dépendre des températures et des vitesses dans le bain.

Des travaux sur la fabrication et la simulation de la fusion de couches de mélanges de poudres ont également
fait part de la présence de particules réfractaires résiduelles [269]-[271]. Les études de Gu et al. [269] et de Wei
et al. [271] ont ainsi révélé I’impact des paramétres procédés sur le mélange par fusion de poudres d’alliage de
Cu et d’alliage de Ni. L’augmentation de la puissance permet notamment d’améliorer I’homogénéité du fait de
I’élévation de la température du bain, qui permet la fusion de davantage de poudre d’alliage de Ni (plus
réfractaire que ’alliage de Cu) (Figure 22).
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Figure 22 : cliché optique de coupes verticales de fabrications par fusion laser d’un mélange de 75% d’une
poudre d’alliage de Ni avec une poudre d’alliage de Cu, pour une énergie volumique de 208 J/mm?* (gauche)
et de 314 J/mm? (droite) [271]

Dans les cas ou les matériaux et/ou paramétres changent couche par couche au cours d’une fabrication, la fusion
et le mélange des particules peuvent évoluer. Dans 1’étude de Xie et al. sur la projection laser de W sur acier
inoxydable [272], de nombreuses particules de W résiduelles ont par exemple été détectées dans les premieres
couches, alors que pour les dernieres couches (riches en W) les températures dans les bains ont apparemment
été assez hautes pour faire fondre les particules de W (Figure 23).
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Figure 23 : clichés MEB (normales aux cordons) du dépdt multi-couches de W sur Acier, et mesures par EDS
des compositions des zones dans le tableau (b) [272]

Une transition similaire est observée dans les travaux de Schneider-Maunoury et al. lors du dépét de Mo sur
alliage de Ti, avec un passage a une fusion compléte des particules de Mo (plus réfractaires) pour la derniere
couche a haute puissance et haut taux de Mo [23].

1.3.1.1.2 Dissolution des particules

Dans la zone du bain ou la température ne permet pas la fusion des particules réfractaires, les particules seront
progressivement dissoutes si la poudre et le liquide sont miscibles a 1’équilibre (a la température du bain) [133],
[178], [273], [274]. Plusieurs parametres de procedé ont été identifiés dans la littérature comme pouvant
accroitre la dissolution des poudres aprés solidification, en particulier 1’utilisation de poudres de faibles
diametres par rapport a la taille du bain [275], et la diminution de la vitesse de balayage [124], [125], [267],
[274], [276]. La diminution de la vitesse permet en effet I’augmentation de la durée de résidence des poudres
dans le bain [125], ce qui laisse plus de temps & la dissolution et diminue donc la quantité de particules
résiduelles finale.

Des modéles de diffusion permettent de simuler la dissolution des particules dans un liquide sous-saturé, en
calculant la diffusion d’éléments de la particule dans le liquide [273], [277], [278]. La réaction de passage des
atomes solides en phase liquide étant supposée tres rapide devant la diffusion, le liquide a I’extréme surface de
la poudre sera a 1’équilibre (a saturation). C’est le gradient de diffusion de cette couche de liquide saturé vers le
cceur du liquide sous-saturé qui pilotera en partie la vitesse de la dissolution.

La Figure 24 illustre la dissolution partielle de particules de W dans des bains riches en Cr, durant la réalisation
par projection laser d’un gradient W-Cr sur une substrat d’acier inoxydable [33]. La dissolution des particules
semble plus agressive dans les couches pauvres en W, ce qu’on peut expliquer en partie par le fait que la
dissolution du W est plus efficace dans un liquide fortement sous-saturé en W que dans un liquide proche de la
saturation en W.
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Figure 24 : clichés MEB et cartes par EDX des éléments (intensités relatives) pour les différentes couches
d’un gradient de composition W-Cr sur Acier créé par projection laser [33]

Pour une particule sphérique, Hsu et Liu [278] ont proposé un modéle de diffusion unidirectionnelle permettant
d’expliciter la vitesse de diminution du rayon de la particule en régime stationnaire (Equation 8). La Figure 25
schématise ce phénoméne de transport d’éléments depuis la surface par la diffusion, et accélérée par les
mouvements du fluide autour de la sphere.

Equation 8 :

dep p

= = ko o (wp® —wp)

Avec kj, le coefficient de diffusion effectif de la sphére (prenant en compte la diffusion et I’advection), et w32
et w) les fractions massiques de la poudre dans le liquide, a saturation (a la surface de la poudre) et dans le cceur

du liquide respectivement.
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Figure 25 : schéma de la dissolution d’une particule solide sphérique, a l’état stationnaire, adapté de [279]
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On constate avec I’Equation 8 que la vitesse de dissolution est notamment fortement dépendante de 1’écart a la
composition d’équilibre (qui est ici la composition a saturation). La fraction dans le liquide a saturation peut
dépendre de la température, et la solubilité étant de maniere générale meilleure a haute température [273], une
augmentation de la température d’un liquide sous-saturé pourra permettre d’accentuer le gradient et donc
d’accélérer la dissolution.

Le calcul du coefficient de diffusion effectif k, dépend notamment du nombre de Sherwood Sh, a travers
1’Equation 9.

Equation 9 :
D,
kp = Sh-_7

Avec Dy, le coefficient de diffusion massique de la poudre dans le liquide et @, le diametre de la particule

(assimilée a une sphere). Le nombre de Sherwood pour de la diffusion depuis la surface d’une sphére est calculé
par I’équation de Frossling [280] (Equation 10).

Equation 10 :
Sh =2+ 0.6Rel/2 Sct/3

En remplagant les nombres de Reynolds Re et de Schmidt Sc par leur expression pour un fluide autour d’une
sphére on obtient finalement I’Equation 11 [280].

Equation 11 :
1 1
dop Up-2p\2( v \3\Dip,, p
—P—_2(2 0.6( ) L P (wgat — o
dt * v Dy, @p pPp (wp wp)

Avec Up I’amplitude de vitesse de la particule a travers le fluide, et v la viscosité cinématique du fluide.

On peut noter que lorsque les particules ont une vitesse Up non-nulle a travers le liquide, par exemple dans le
cas ou les particules ont une masse différente de celle du liquide [280], le mouvement du fluide autour de la
particule augmente le transfert de matiéere et accélére donc la dissolution.

Pour calculer la dissolution de particules WC dans un bain riche en Fe et Ni, Babu et al. [273] ont utilisé un
modele de diffusion unidimensionnel avec un coefficient diffusion artificiellement augmentée pour prendre en
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compte le transport de matiere par advection, qui correspond dans leur cas a un nombre de Sherwood égale a
1000, donc a une augmentation de 1000 par rapport a la diffusion moléculaire. Le temps nécessaire a la
dissolution d’une particule de 100 pm est estimé par leur modele comme étant de 1’ordre de 0.1 s. On peut noter
que ce temps est donc du méme ordre que la durée de passage en phase liquide, en effet en prenant les valeurs
caractéristiques de 1 mm de longueur de bain et 10 mm/s de vitesse de balayage, on obtient une durée de passage
en phase liquide de I’ordre de 0.1 s. On comprend ainsi que la dissolution peut avoir un impact non-négligeable
sur I’homogénéité finale des fabrications, puisqu’en fonction des paramétres et des propriétés la durée de
passage en phase liquide peut devenir plus grande ou plus faible que la durée de dissolution totale.

Un calcul exact de la dissolution de chaque particule devra se baser sur I’historique des compositions du liquide,
des températures (pour déterminer les fractions massiques a saturation), ainsi que des vitesses de chaque
particule par rapport au fluide (pour obtenir le transfert de masse par advection). Une approximation de cet
historique peut étre faite avec une simulation thermofluidique du bain de fusion, sur laquelle est réalisée un
suivi de la circulation des particules solides, comme proposé dans le travail de Kovalev et Gurin [178].

1.3.1.1.3 Manque de mélange durant la solidification

Outre des hétérogénéités liées a des manques de fusion, de dissolution, ou de mélange dans le coeur du bain,
différentes zones hétérogenes en composition peuvent également étre générées a I’interface entre le bain de
fusion et la sous-couche. En effet, si le liquidus du mélange du bain (noté ici TLw) est supérieur a celui de la
sous-couche (noté ici Tyg), une zone partiellement fondue sera présente entre les isothermes Tow et T.g (Figure
26) [281], [282]. En pénétrant cette zone ou le substrat est fondu, le liquide du bain et le matériaux d’apport
commence a se solidifier et ne s’y mélangent donc que partiellement [281], [282].
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Figure 26 : (gauche) schéma d’un phénomene de macroségrégation durant la solidification a ['interface bain-
substrat dans le cas d’un bain plus réfractaire, (droite) cliché optique des macroségrégations observées a
interface d’un dépot riche en Ni sur substrat de Cu [281]

Les fluctuations du bain perturbent cette large zone de solidification, créant des macroségrégations visibles
apres solidification (Figure 26) [11], [281]-[283]. L’étude de Yang et Kou [281] sur ces phénoménes a
notamment pu montrer 1’importance de 1’écart entre les températures de fusion du bain et de la sous-couche, les
hétérogénéités étant en effet plus marquées lorsque cet écart est grand.

Ces larges interfaces peuvent également contenir des poudres non-dissoutes [284]. En effet cette zone étant a
une température inférieure au liquidus du métal d’apport, les poudres pénétrant dans cette zone ne seront pas
directement fondues, et peuvent ne pas étre totalement dissoutes a la fin de la solidification [284], [285]. On
peut ainsi détecter des poudres non-dissoutes lors du dépot d’un alliage de Mn sur un alliage de Al moins
réfractaire (Figure 27).
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Figure 27 : image par MEB d’'une coupe (normale aux cordons) d'un dépot de Mn sur Al [284]

Ce type de macroségrégation d’éléments plus réfractaires a I’interface a également été remarqué dans un
gradient W sur Mo réalisé par fabrication par arc et fil [10].

1.3.1.2 Dépdt de matériau moins réfractaire que la sous-couche

1.3.1.2.1 Fusion

Une poudre d’un matériau dont le point de fusion est inférieur ou égal a la température minimale du bain sera
rapidement fondue aprés avoir atteint la température du bain [175]-[179]. La température minimale du bain
peut étre facilement évaluée comme étant la température de fusion de la couche précédente ou en cours de
construction. Ainsi il n’est généralement pas observé de poudres infondues dans le coeur de cordons dont le
point de fusion est égal ou inférieur a celui de la sous-couche [180].

Dans le cas ou la température de fusion de la sous-couche est trés supérieure a la température de fusion de la
poudre injectée, il est possible que la surface de la sous-couche ne soit pas fondue, mais soit portée a une
température suffisamment élevée pour permettre la fusion des particules projetées [38].

1.3.1.2.2 Dissolution du substrat

Si la poudre fondue et la sous-couche solide sont miscibles, la diffusion et dissolution dans le liquide a I’interface
pourra permettre de réaliser une liaison métallurgique diffuse, de type brasage [38]. Jiang et al. ont par exemple
montré que lors de la projection laser d’acier sur W, la diffusion a I’interface acier-W aboutissait & la formation
de I’intermétallique FeW [38].

1.3.1.2.3 Manque de mélange durant la solidification

Concernant le mélange a I’interface bain et sous-couche, si le liquidus du mélange du bain est inférieur a celui
du substrat, la zone de solidification a I’interface bain-substrat sera pilotée par la solidification du substrat, et
sera donc plus fine que lorsque le bain est plus réfractaire. C’est ici la solidification du substrat qui sera perturbée
par la dynamique du fluide du bain [281], [282], du substrat partiellement solidifié pouvant se faire transporter
par les mouvements du fluide jusque dans des zones de solidification du bain moins réfractaire, se solidifiant
alors et créant des macroségrégations [281], [282].

1.3.1.3 Vaporisation préférentielle

Pour un liquide constitué d’un mélange de plusieurs éléments, la pression de vapeur saturante sera égale a la
somme des pressions partielles de vapeur saturante de chacun des éléments dans le mélange. Celles-ci dépendent
des pressions de vapeur saturante des éléments purs et de leur activité dans le mélange. Pour un mélange de
deux métaux A et B on peut ainsi écrire [259], [286] :
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Equation 12 :
Psat = xAVjpsatA +(1- xA)VlgpsatB

Avec x; la fraction atomique de ’élément i dans le mélange, et y{ le coefficient d’activité chimique de 1’élément
i dans le mélange. La température ou la pression de vapeur saturante du mélange dépasse la pression ambiante
dépendra ainsi des pressions de vapeurs saturantes des éléments purs, des fractions molaires, ainsi que de
I’activité chimique des éléments dans le mélange.

Une expression de la pression de vapeur saturante d’un élément peut étre dérivée de 1’équation de Clausius—
Clapeyron [287] (Equation 13).

Equation 13 :

Psat = Patm€XP Lvap (1 - k)
sat atm Rv . Teb T

Le coefficient d’activité des éléments dans un mélange liquide peut étre calculé a partir des énergies libres de
Gibbs, en s’appuyant par exemple sur la méthodologie de calcul Calphad [288]. Dans le cas de mélanges idéaux
(interactions équivalentes entres toutes les différentes especes), ce coefficient est égal a 1.

Une difficulté rencontrée lors de la fabrication additive multi-matériaux est la vaporisation préférentielle
d’éléments peu réfractaires présents dans le bain, qui peut générer des défauts de fabrication méme pour de
faibles fractions de tels éléments. Cela a notamment été étudié par Yin et al. avec la fusion sur lit de poudre de
I’alliage Cu-10Zn [289]. L’activité du Zn est faible dans ce mélange liquide (~ 0.025), mais la température
d’ébullition du mélange, égale a 1700 K, reste plus proche de la température d’ébullition du Zn pur (1180 K)
que de celle du Cu pur (2833 K). Ainsi lors de la fusion de cet alliage de Cu, les hautes énergies utilisées menent
a des explosions dues a la vaporisation du Zn, qui laissent des crateres aprés solidification (Figure 28).
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Figure 28 : cliché par microscopie optique (gauche) et microscopie confocale (droite) de la surface de
cordons de poudre de Cu-10Zn fondues par laser

Ces difficultés de mélange d’éléments réfractaires avec des éléments peu réfractaires sont également illustrées
dans les travaux de Wu et al. [33], [290] et les travaux de Xie et al. [272] sur la projection laser de poudres de
W sur acier inoxydable. En effet bien que le W, Cr et Fe soient miscibles a 1’état liquide et solide, le point de
fusion du W dépasse la température d’ébullition du Cr et du Fe, et les hautes températures du bain (pour de
hautes puissances et de haut taux de W dans le liquide) apparaissent générer des porosités (Figure 23) du fait de
la vaporisation des éléments peu réfractaires Cr et Fe [33].
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1.3.2 Fissuration en phase solide

Des fissures et délaminations du dépét peuvent survenir durant le refroidissement, lorsque les matériaux utilisés
sont fragiles et que la fabrication induit des contraintes thermiques dépassant leur résistance. 1l existe de plus
des incompatibilités entre matériaux pouvant augmenter les risques de fissures et délaminations.

1.3.2.1 Apparition de phases fragiles

Certains mélanges de métaux auront tendance a former des phases intermétalliques a certaines températures et
compositions. Lorsque ces phases sont peu ductiles et se forment en trop grande quantité a 1’interface, elles la
durcissent et la fragilisent, ce qui peut entrainer des fissurations [31], [291]-[294].

Les diagrammes de phases a 1’équilibre renseignent sur le risque d’apparition d’intermétalliques entre différents
métaux [22], [295], [296]. Dans le cas ou le diagramme de phases entre des alliages spécifiques est inexistant,
des calculs d’équilibre thermodynamique de type Calphad peuvent étre réalisés pour simuler les phases formées
a D’équilibre [13], [24], [297]. Ji et al. ont montré qu’il était possible de minimiser la quantité de ces
intermétalliques en évitant de créer des couches aux compositions proches de leur composition [13]. Une étude
interne CEA [294] a permis le dépdt par projection laser de Zr sur acier, en minimisant le mélange par refusion
et dilution de la couche de Zr dans le substrat d’acier, limitant ainsi la formation de phases intermétalliques
fragiles qui produisent des fissures lors de hautes dilutions.

Lorsqu’il n’est pas possible d’empécher la formation de phases intermétalliques fragiles, I’incorporation de
particules céramiques peut affiner leur microstructure, et ainsi améliorer leurs propriétés mécaniques [38].

1.3.2.2 Différence de propriétés thermomécaniques

Lorsque les coefficients de dilatation thermique du matériau déposé et du matériau de la sous-couche sont
différents, des contraintes mécaniques supplémentaires seront générées a I’interface lors du refroidissement.
Des fissures peuvent alors apparaitre, surtout si des phases fragiles sont présentes. Par exemple 1’interface entre
un acier inoxydable (austénitique) et du titane, en plus de former des intermétalliques fragiles, subit lors du
refroidissement de fortes contraintes mécaniques (pouvant mener a des fissures) du fait d’une grande différence
de coefficient de dilatation thermique (Figure 29).
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Figure 29 : coefficients de dilatation thermique de différents métaux [298]

On note également une trés grande différence de coefficient de dilatation entre le W et Cu, qui est une des
raisons avancées par Tan et al. [121] pour expliquer ’apparition de fissures a 1’interface W-Cu durant le dép6t
de W sur Cu par SLM.

Dans leur étude sur la projection laser de W-Cr sur Acier [33], Wu et al. révelent également que les hautes
énergies utilisées pour les couches riches en matériaux réfractaires provoquent 1’apparition de fissures dans la
premiére couche moins réfractaire qui est en effet moins résistante aux hautes températures générées.
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1.3.3 Maitrise d’une fabrication multi-matériaux complete

Comme nous 1’avons noté précédemment, le choix des compositions, puissances et vitesses utilisées lors du
dépbt de matériaux dissimilaires est primordial pour maitriser la fusion et le mélange des éléments, ainsi que
I’évolution thermomécanique de la piéce. Une optimisation paramétrique matériau par matériau est souvent
nécessaire durant une fabrication combinant plusieurs matériaux.

Pour un dépdt plus réfractaire que la sous-couche, nous avons vu que la diminution de la vitesse de balayage
permettait d’allonger la durée du passage en phase liquide et ainsi d’améliorer la diffusion et le mélange liquide.
Egalement, I’augmentation de la puissance permet d’augmenter la température du bain et donc de favoriser la
fusion des matériaux réfractaires. Cependant cette augmentation de la puissance est généralement limitée par
de la fissuration des phases les plus fragiles [33], [121] ou de la vaporisation séveére a la surface du bain qui
introduit des porosités dans la fabrication finale [123], [125], [299], [300]. Cela est particulierement le cas pour
le mélange liquide d’¢éléments réfractaires avec des éléments a hautes pressions de vapeur saturante, en effet ces
derniers pouvant étre vaporisés préférentiellement du fait des hautes températures du bain [33], [272], [289]. A
I’opposé, une puissance trop faible diminuera 1’homogénéité chimique des dépdts, et pourra également générer
des porosités de manque de fusion.

Un équilibre entre les paramétres doit ainsi étre trouvé pour chagque composition de la fabrication multi-
matériaux, minimisant a la fois les manques de fusion, les mangues de mélange, et la présence de porosités
gazeuses et de fissures. Cela est notamment illustré avec les travaux de Wu et al. [33], [290] et les travaux de
Xie et al. [272] (Figure 23) sur I’optimisation de la projection laser de poudres de W sur acier inoxydable.
Egalement, 1’étude de Gu et al. a montré qu’il était possible d’utiliser des simulations thermofluidiques pour
viser & optimiser point-par-point la fabrication de pieces multi-matériaux (Figure 30).
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Figure 30 : résultat de simulation, coupe verticale le long d’un cordon en gradient de composition horizontal
meélangeant une poudre d’alliage de Ni avec une poudre d’alliage de Cu, pour une puissance constante
optimisée pour ’alliage de Ni (a), et pour une puissance optimisée en fonction des compositions (b) [269]

Dans certains cas, la combinaison saine de matériaux dissimilaires par projection laser peut devenir impossible,
méme apres optimisation des parametres, du fait de trop fortes incompatibilités de fusion et de mélange. C’est
le cas par exemple du W et Cu, avec le W possédant une température de fusion supérieure a la température
d’ébullition du Cu, auquel s’ajoute le fait qu’ils soient immiscibles et possédent des propriétés mécaniques trés
différentes. Il n’apparait donc pas possible en théorie de générer une interface métallurgique diffuse entre les
deux métaux par projection laser au moyen de mélange des liquides ou d’inter-diffusion. Durant les essais de
Pintsuk du dépdt par projection laser d’un mélange W-Cu sur substrat de W [32], les paramétres permettant la
fonte du W ont provoqué la vaporisation du Cu et la formation d’un plasma du fait de I’interaction des fumées
avec le laser. En diminuant la puissance, Pintsuk a pu faire fondre le Cu sans vaporisation excessive, mais la
poudre de W et le substrat de W n’ont alors pas été fondues et aucune liaison métallurgique n’a été générée.

La fabrication additive d’alliage de Cu directement sur W par SLM a été récemment évaluée par Wei et al., qui
observent des manques de fusion et délaminage a 1’interface Cu-W du fait de I’absence d’inter-diffusion et de
fusion du W [129]. Tan et al. [121] ont évalué la fabrication SLM de W sur Cu, et il apparait que I’interface
W/Cu comporte des porosités et fissures.
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1.3.4 Synthése générale des incompatibilités

Nous avons identifié et décrit les principaux phénomenes et défauts spécifiques a la fabrication additive de
multi-métaux, et présentons avec la Figure 31 une classification des différentes incompatibilités de combinaison

de métaux dissimilaires.

A B ' -
*  Thoi > Ttusion > Vapeurs

A B " - -
*  Thusion » Thusion > Fusion incompléte

e |Immiscibilité

- Mélange incomplet
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Figure 31 : classification des incompatibilités entre matériaux combinés par projection laser et défauts
généraux associés

Reichardt et al. proposent dans une revue [29] une synthese des principales incompatibilités entre des alliages

courants (Figure 32).

Martensitic and precipitation Refractory
Austenitic S5 hardened S5 Low alloy steel Nickel Aluminium Cobalt Copper Magnesium Zirconium metals
Titanium IM, T™, CTE IM, TM IM, TM([68] IM, TM IM, TM, CTE IM, CTE® ™, CTE PS, TM, CTE, None* ™, TC
[69-71] [77,78] [72,73] [79,80] [81] TC [84,85]
[82,83]
Austenitic 55 CTE CTE, M, CM, 5 IM, CM, S IM, TM, CTE, TC None* PS, CTE, TC, TM  PS, TM, CTE IM, CTE IM, TM, CTE
[86] [8,87] [88,89] [63] [75] [90] [91] [92,93]
Martensitic & Precipitation - - ™, OM None IM, T™, CTE, TC None* PS, TC, TM PS, TM, CTE* IM* IM, TM, CTE
hardened S5 [94,95] [96] N7
Low alloy steel - - - M, CP, S IM, TM, CTE, TC None* Ps, TC. TM PS, T™, CTE IM* IM, TM, CTE
[97.98] [63.99] [100] [1o1]
Nickel - - - - IM, TM, CTE, TC* None TC, ™™ ™, CTE* IM* IM, TM™, CTE
[102] [103]
Aluminium IM, TM™, 1M, T™M IM IM, TM, CTE* IM, T™, CTE
CTE" [104,105] [106] [107]
Cobalt - - - - - - Ps, TC* ™, CTE* IM, CTE® IM, T™, CTE*
Copper - - - - - = - IM, TM, CTE, IM, TM, CTE, PS, TM, CTE
TC TC* [85,110]
[108,109]
Magnesium = = = = = = = = PS, TM, CTE*  PS, TM, CTE*
Zirconium - - - - - - - - - IM*

Refractory metals - - - - - - - - - -

Intermetallic formation & solubility limitations Thermal property mismatch Other metallurgical effects

M brittle ™ melting temperature (&) carbon migration
PS intermetallic CTE mismatch oM other species
formation TC coefficient of thermal P migration
poor solubility expansion mismatch S = carbide
= thermal conductivity M precipitation
mismatch = sensitisation

= martensite
formation

Notes: none = na known issues
“Limited data available.

Figure 32 : tableau récapitulatif de la compatibilité entre alliages lors de leur liaison par fusion. Les numéros
des références sont & retrouver dans [’article original [29]

1.4 Solutions permettant la combinaison par projection laser de métaux dissimilaires

Outre le choix judicieux des paraméetres du procédé, nous avons identifié dans la littérature plusieurs stratégies
pouvant permettre de contourner les problémes spécifiques mentionnés dans la partie précédente.
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1.41 Ajustement de la composition de I’interface
14.1.1 Matériaux intermediaires

Deux métaux difficiles & combiner par projection laser pourront généralement étre joints a I’aide d’un ou
plusieurs métaux intermédiaires. Un métal liant idéal devra notamment étre métallurgiquement compatible avec
chacun des métaux a combiner (miscibilité, pas de formation de phases fragiles, sans risque de vaporisation
préférentielle), et avoir des propriétés mécaniques et physiques compatibles avec I’application finale, par
exemple la ductilité [301].

Cette méthode permet ainsi d’¢éviter la formation de fissures [302], [303] et de phases intermétalliques fragiles
[24], [36], [37], [40], [42], [295], [296], [304], [305], par exemple comme celles formées lors du mélange de Ti
avec du Fe, et qui peuvent étre évitées en intégrant entre les deux du V et du Cu (Figure 33).

Figure 33 : (gauche) image par microscopie optique et (droite) image MEB avec profil EDX d’une coupe
d’un dépaot de TC4 sur Acier liés par V et Cu [296]

Lier deux métaux peu miscibles et aux points de fusion tres éloignés est également possible en utilisant une ou
plusieurs couches de métaux aux points de fusions intermédiaires. Ng et al. ont ainsi utilisé une couche de Ni
entre le Mo et le Cu pour permettre le revétement (par fusion laser sur couche de poudre) d’une piece de Cu par
une couche de Mo [306]. Méme si le Ni et Mo forment a I’interface des phases intermétalliques dures, pas de
fissure apparente n’a été détectée, du fait de la ductilité du Ni et du faible taux de Ni dilué dans la couche de
Mo (limitant la quantité d’intermétalliques formée).

1.4.1.2 Gradients de composition

L’utilisation d’un gradient de composition entre deux matériaux a lier peut permettre une transition plus
graduelle des propriétes (Figure 34) [22], [86], [307], [308], et mene donc entre autres a une diminution des
contraintes induites par la dilatation thermique différentielle entre le revétement et le substrat [26], [86].
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Alloy Composition Across Gradient Hardness & CTE Across Gradient
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Figure 34 : (gauche) profil de composition vertical et (droite) dureté et coefficient de dilatation thermique le
long d’un gradient de composition de 304L au Invar 36 produit par projection laser [22]

L’étude interne CEA de Pacquentin et al. [309] a notamment montré lors de dépdts de 316L sur un alliage base
Ni (Nucalloy 453) que I'utilisation de longs gradients de composition permettait d’éliminer les fissurations et
délaminations a I’interface entre les deux.

Dans le cas ou les métaux a joindre forment des phases fragiles, il pourra étre judicieux de chercher a ne pas
faire totalement dissoudre et mélanger les poudres pour diminuer les risques de défauts [27], [42]. Il est a noter
que pour contrdler la composition tout le long du gradient, il faut d’une part maitriser la composition du mélange
de poudres injectées, et d’autre part prendre en compte le mélange du bain avec la couche précédente [308].

L’utilisation d’interfaces multi-couches avec métaux intermédiaires et/ou gradients de composition peut ainsi
permettre la liaison de métaux incompatibles. Cependant la conception et fabrication de ces interfaces « sur-
mesure » ajoute de la complexité et augmente le nombre d’essais a réaliser pour optimiser chacune des
différentes couches. L’utilisation de calculs thermodynamiques et de simulations du procédé peut permettre
d’améliorer la compréhension des phénomeénes et de guider le choix des paramétres pour de telles fabrications
multi-matériaux. Eliseeva et al. ont notamment utilisé la méthode Calphad pour concevoir un gradient de
composition entre le 316L et du Cr, en ajoutant assez de Ni dans le gradient pour diminuer la formation de phase
fragile sigma lors d’un maintien a haute température (8h a 900°C) [24] (Figure 35).
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Figure 35 : résumé graphique du travail de [24] sur la conception et fabrication d un gradient de
composition 316L+Ni+Cr pour joindre le 316L et le Cr en limitant la formation de phase sigma

1.4.2  Ajustement de la stratégie de fabrication
1.42.1 Préchauffage

Préchauffer le substrat permet d’une part de réduire les gradients thermiques et donc de diminuer les risques de
fissurations lors de fabrications multi-matériaux [264], [303], [310], et d’autre part de faciliter la fabrication
grace a la diminution de la puissance laser nécessaire pour faire suffisamment fondre les différents matériaux
dans le bain de fusion [264].

Une étude interne CEA de Pacquentin et al. [311] a pu conclure que lors du dépdt de couches de Tribaloy T700
sur du 316L, I'utilisation d’un préchauffage était trés efficace pour éviter la fissuration des dépdts. En
comparaison, I’utilisation d’un gradient de composition pour lisser les dilatations thermiques différentielles n’a
pas permis a lui seul d’éliminer les fissures.

1.4.2.2 Refusion

Pour améliorer la fusion et le mélange des particules dans le bain il peut &tre bénéfique de réaliser une ou
plusieurs passes de refusion par laser sans apport de poudre [124], [132], [285], le temps d’interaction total des
particules avec le bain étant en effet augmenté. Dobbelstein et al. [132] ont ainsi utilisé une premiére passe dite
de dépbt de poudre, et une deuxiéme passe dite de refusion pour obtenir un mélange assez homogéne de
plusieurs poudres réfractaires, avec notamment ~1350°C de différence entre la température de fusion des
poudres de Ti et de Ta. Le premier passage laser se fait avec une faible puissance (500 W) pour éviter la
vaporisation du Ti, et permet d’obtenir un cordon hétérogéne composé de nombreuses particules réfractaires
non-fondues mais bien intégrées au cordon. Une passe de refusion s’ensuit, & une haute puissance (2500 W)
permettant la fusion ou dissolution de la majorité des particules les plus réfractaires, en particulier au milieu du
cordon (Figure 36).
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Figure 36 : cliché MEB et cartographie EDS qualitative de la fraction en élément a la surface d’un cordon

d’un mélange de poudres réfractaires, aprés premiére passe dite de dépot (a), puis deuxieme passe dite de
refusion (b) [132]

1.5 Syntheése et axes de recherche

Bien que la projection laser permette la création de structures multi-matériaux aux propriétés inédites, leur
réalisation est souvent rendue complexe par les différences de propriétés entre les matériaux et 1’apparition
d’incompatibilités spécifiques. Les propriétés variant avec les compositions, les paramétres du procédé doivent
de plus étre optimisés couche par couche pour garantir la maitrise du bain durant toute la fabrication. Certaines
incompatibilités spécifiques peuvent apparaitre lors de la combinaison de matériaux, notamment la présence de
phases fragiles, ou lorsqu’un des matériaux a combiner posséde un point de fusion surpassant la température
d’ébullition de I’autre. L’utilisation de couches de matériaux intermédiaires peut permettre la liaison de tels
matériaux incompatibles. Le préchauffage et les gradients de composition peuvent également faciliter
I’obtention de dépots multi-matériaux sains, notamment pour de grandes différences de températures de fusion
ou de coefficients de dilatation thermique. Des particules résiduelles et des manques de mélange apparaissent
fréguemment lors de fabrication multi-matériaux par projection laser, notamment lorsque la couche déposée est
plus réfractaire que la sous-couche. Augmenter la puissance et diminuer la vitesse permet d’améliorer
I’homogénéisation du mélange dans le bain, mais I’accroissement de 1’énergie apportée peut mener a des défauts
de type fissuration des phases plus fragiles ou encore vaporisation préférentielle des éléments réfractaires.

Face a I’augmentation du nombre de combinaisons de variables possibles et a la présence de nombreux
phénomenes complexes durant les fabrications multi-matériaux, il apparait nécessaire d’utiliser plus
systématiquement des outils théoriques permettant d’aider a la compréhension et maitrise du procédé [46].

Des bases de propriétés matériaux et de calculs thermodynamiques peuvent notamment étre utilisées pour guider
la sélection de matériaux intermédiaires permettant de combiner par projection laser des métaux dissimilaires,
par la prévention de I’apparition de phases fragiles, et la réduction des différences entre les températures de
fusion ainsi qu’entre les propriétés thermomécaniques.

La modélisation du procédé est d’intérét pour guider la sélection de paramétres procédé permettant de maitriser
les phénomeénes et optimiser les caractéristiques des fabrications multi-matériaux. Cependant des modéles plus
rapides devraient étre développés pour permettre une utilisation plus facilement couplée a I’expérimentation,
comme le conseillent Wei et al. dans leur revue [46].
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2.1 Choix des couches intermédiaires

Des recommandations générales sur la sélection de métaux intermédiaires (liant des métaux dissimilaires)
peuvent étre trouvées dans des manuels sur le revétement et le soudage dissimilaire par fusion [301]. Le métal
de liaison doit idéalement étre miscible avec le revétement et le substrat (sans formation de phase fragile) et
avoir une température de fusion et un coefficient de dilatation thermique intermédiaires par rapport aux métaux
de base [301]. Egalement, les alliages formés par le mélange du métal d'apport avec les métaux de base doivent
avoir des propriétés acceptables apres fabrication, notamment des résistances et des ductilités idéalement égales
ou supérieures aux métaux de base [301]. Cela implique d’éviter la formation de phases intermétalliques fragiles
lors de la solidification.

Dans le but de créer par projection laser une liaison métallurgique saine entre le W et Cu, des métaux
intermédiaires sont utilisés pour permettre une transition des températures de fusion et d’ébullition du Cu au W,
et pour réaliser le passage de la structure cubique face centrée (Cu) a la structure centrée (W). Pour chercher a
éviter I’apparition de défauts, présentés dans la section 1.3 (notamment manque de mélange, vaporisation et
fissuration), nous cherchons a obtenir une succession de métaux (la plus courte possible) garantissant la
miscibilité compléte en phase liquide, la miscibilité en phase solidifiée (solution solide apres solidification, sans
solidification de phase intermétallique), et évitant le cas ou la température de fusion d’un métal soit supérieure
a la température d’ébullition de son voisin dans la séquence (Figure 37). Les propriétés a température et pression
ambiantes sont tirées de la base de données matériaux de Comsol.
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Figure 37 : températures de fusion et d’ébullition des métaux envisagés pour la transition W-Cu

Partant du Cu et aprés analyse des différents diagrammes de phase binaires métalliques a 1’équilibre (au moyen
de la base ASM [312]), il s’avére que le Ni permet la meilleure miscibilité avec le Cu en phase liquide et solide.

A partir du Ni, on retient aprés analyse des diagrammes de phases les Co, Fe et Cr comme candidats pour le
métal suivant, du fait de leur miscibilité. Le Cr est choisi puisqu’il autorise la plus grande augmentation de la
température de fusion, et permet de plus un passage progressif de la structure cubique face centrée a la structure
cubique centrée (voir par la suite la Figure 38).

Le Cr et W sont miscibles en phases liquides et solides, cependant la température de fusion du W dépasse la
température d’ébullition du Cr (Figure 37). Le Mo étant miscible a la fois avec le Cr et avec le W, il sera donc
introduit entre eux pour diminuer le risque de vaporisation du Cr lors le du passage au W.
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Il est a noter que d’autres successions de métaux seraient possibles, par exemple en augmentant encore le
nombre de métaux (notamment Cu-Ni-Cr-V-Nb-W), en acceptant le risque de vaporisation (Cu-Ni-Cr-W), la
formation de phases trés peu miscibles a la solidification (Cu-Nb-W avec Cu et Nb trés peu miscibles en phase
solide), ou encore la formation de phases intermétalliques (Cu-Zr-W avec Cu et Zr formant des
intermétalliques). Pour simplification et pour des raisons de prix et de disponibilité, seule la succession des trois
métaux intermédiaires Ni-Cr-Mo a été retenue pour 1’étude. Nous présentons finalement en Figure 38 la
succession de métaux intermédiaires choisis sous forme de diagrammes de phases a 1’équilibre.
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Figure 38 : succession des diagrammes de phase [312] du multi-couches sélectionné, avec températures de
changement d’état en rouge et structure cristalline en haut (FCC : Face Centered Cubic & BCC : Body
Centered Cubic)

Auvec cette succession de métaux miscibles deux a deux, les températures de fusion et d’ébullition des couches
fabriquées sont graduellement augmentées depuis le Cu jusqu’au W, limitant ainsi les risques de surchauffe et
permettant la création de liaisons diffuses. Egalement, la formation d’alliages en gradients de composition entre
ces différents métaux est possible par mélange de poudre et/ou refusions avec la sous-couche. Les gradients de
composition sont d’intérét pour faciliter I’obtention de dép6ts multi-matériaux sans défaut, et pour chercher a
réduire les différences de propriétés thermomécaniques aux interfaces (voir section 1.4.1.2).

I est intéressant d’analyser 1I’évolution de propriétés thermophysiques et thermomécaniques a travers cette
séguence de métaux. On peut notamment constater avec la Figure 39 que la présence de Ni permet de diminuer
la grande différence de coefficient de dilatation thermique entre le Cu et les matériaux réfractaires (Cr, Mo, W),
ce qui pourrait étre bénéfique pour la diminution des contraintes aux interfaces. On note également que les
conductivités thermiques des métaux choisies sont inférieures a la conductivité thermique du Cu et W, ce qui
peut étre délétére pour I’application si les épaisseurs des couches intermédiaires sont trop épaisses
(augmentation de la résistance thermique totale et donc de la température a la surface du W).
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Figure 39 : évolution de la conductivité thermique et du coefficient de dilatation thermique, a température
ambiante, de la séquence multi-matériaux choisie

Cette utilisation de métaux intermédiaires pour permettre le dépbt de W sur Cu est comparable a 1’étude de
Chong et al. sur I’impact de différentes couches intermédiaires pour le revétement de W sur alliage de Cu par
projection thermique [116], utilisant notamment un mélange Cu25W, du Ti ou un alliage NiCrAl. L’application
visée est également la réalisation de composants face au plasma pour des divertors, et dans cette optique les
auteurs ont réalise des simulations thermomécaniques pour évaluer 1’utilité d’insérer des couches
intermédiaires, aux coefficients de dilatation thermique intermédiaires entre le W et 1’alliage de Cu, pour
diminuer les contraintes aux interfaces lors de la chauffe par le flux thermique. Pour une épaisseur de W de 1
mm et un flux thermique de 5 MW/m2, les auteurs ont estimé que 1’épaisseur minimale de couche de compliance
permettant de réduire les contraintes générées a I’interface était de I’ordre de 0.1 mm. Les épaisseurs des couches
créées par projection laser étant généralement supérieures a 0.1 mm, on peut supposer que les couches
intermédiaires introduites pourraient permettre de diminuer les contraintes dans le composant face au plasma.

Egalement, Chong et al. ont mesuré une augmentation de la température maximale  la surface du W sous flux
thermique, du fait de 1’ajout de la couche intermédiaire, et dont I’ampleur dépend de 1’épaisseur et de la
conductivité thermique de cette couche. Pour le revétement de W sur Cu avec matériaux intermédiaires, la
réalisation de dépots fins de métaux purs (de conductivité thermique élevée) serait donc d’intérét pour chercher
a maximiser la conductivité thermigque du composant face au plasma.

Il est & noter que les métaux réfractaires Mo et W sont relativement difficiles a fabriquer par fabrication additive,
notamment du fait de leur haut point de fusion, de leur haute conductivité thermique, et de leur faible ductilité
[33], [121], [272], [313]-[316]. L’ oxydation, particuliérement rapide aux températures de fusion de ces métaux,
est a éviter le plus possible. En effet la forte ségrégation d’oxygene aux joints de grains de ces deux métaux
peut provoquer des fissurations inter-granulaires lors de la solidification et du refroidissement [313]. Des essais
préliminaires de dépdts de poudres de W sur substrat de W ont été réalisés durant un stage au laboratoire LISL
du CEA, dans le cadre du projet CREATE [317]. Méme avec les hautes puissances utilisées (~ 2000 W) et un
faisceau fin (~1 mm), les poudres fondues forment un bain instable qui produit un cordon discontinu, constitué
de billes a la surface (phénoméne de balling [318], [319]) du fait de la haute tension de surface du W liquide et
de la fusion limitée du substrat. De faibles débits de poudres et vitesses de balayage pourront étre employés
pour favoriser la fusion du substrat, en plus du préchauffage de ce dernier a I’aide d’un systeme de chauffage
par induction.
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Le Cu, de par sa haute conductivité thermique [315] et de sa faible absorption des longueurs d’ondes proches
de 1 um [320], nécessite de hautes puissances laser dont les réflexions peuvent endommager des composants
de la machine de fabrication [321], [322]. L’étude interne CEA de la projection de poudres de Cu sur substrat
de Cu (dans le cadre d’un stage au LISL [317]) a révélé les difficultés de fusion du Cu, méme en utilisant un
faisceau relativement fin (~1 mm) et de hautes puissances (~2000 W). Les dépdts sont constitués de particules
de Cu frittées entre elles, et les couches sont donc peu denses et peu adhérentes. Les réflexions du laser depuis
la surface solide du cuivre ont par ailleurs provoqué des surchauffes de la fibre laser.

Des liaisons entre le Ni et Cu ont déja pu étre réalisées par projection laser [41], [323]-[326], facilitées par le
fait que le Ni liquide ait une meilleure absorptivité laser proche de 1 um (35% contre 16% pour le Cu) [320].
Le dépobt direct de Ni sur substrat de Cu sablé sera donc évalué, avec des puissances modeérées et vitesses et de
hauts débits de poudres, pour minimiser le risque de réflexion de haute puissance par la surface de Cu.

Pour la fabrication dans le sens W sur Cu, les poudres seront plus réfractaires que le bain, et le bain sera plus
réfractaire que la sous-couche. Des poudres non-dissoutes dans le bain et des manques de mélange a I’interface
bain — sous-couche sont donc a prévoir. Les basses vitesses seront favorisées en premiére approche pour
maximiser la dissolution et le mélange. Les passages de Cr a Mo et de Mo a W pourraient étre particuliérement
difficiles du fait des grandes différences de températures de fusion (~800 °C), de leur manque de ductilité a
température ambiante, ainsi que de leurs hautes températures de fusion qui nécessiteront de hautes puissances.
Pour permettre ces dépo6ts, il pourra étre mis en place des gradients de composition pour diminuer les différences
de propriétés entre les couches, ou encore le préchauffage de la piéce (avant le dép6t) pour faciliter la fusion et
diminuer les risques de fissuration.

2.2 Moyens expérimentaux

2.2.1 Machine de fabrication

Pour réaliser les dép6ts par projection laser une machine de la marque Optomec est employée, constituée d’une
enceinte de fabrication (Figure 40, gauche) contenant la téte de projection laser, d’une unité laser, et d’une unité
d’apport de poudre avec quatre différents réservoirs de poudre (Figure 40, droite).

Réservoir de poudre

Figure 40 : (gauche) enceinte de fabrication de la machine de projection laser ; (droite) unité d’apport de
poudre avec quatre différents réservoirs de poudre

Pour réaliser les fabrications, du gaz d’argon est introduit dans I’enceinte pour réaliser une atmosphere inerte.
Une unité de recirculation et de filtration de 1’atmosphére permet de capter en continu 1’oxygéne résiduel. Un
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détecteur d’oxygeéne permet de s’assurer que les fabrications sont toujours effectuées a moins de 20 ppm
d’oxygene dans I’enceinte de fabrication.

L’unité laser est le modele YLS-3000-CT de la marque IPG Photonics. Le laser est continu et de puissance
maximale de 3000 W. Ce laser est de type « laser a fibre », I’amplification du signal (créé par des diodes) étant
réalisé dans une fibre optique (fibre « cceur »), dopée en terres rares (ici ytterbium). Aprés passage dans cette
fibre « cceur », le faisceau laser est transporté par une fibre optique « procédé » jusqu’a I’enceinte de fabrication.
Les tests du fournisseur sur le faisceau laser en sortie de la « fibre procédé » indiquent une longueur d’onde 4
de 1070 nm et un facteur de qualité M? de 41.8.

La téte de projection laser est constituée d’une téte optique mettant en forme le faisceau laser (Figure 41, Figure
42 gauche), a la sortie de laquelle est fixée une buse de projection de poudre (Figure 41, Figure 42 gauche).
Cette buse regoit un mélange d’argon et de poudres depuis les réservoirs de poudre. Ce mélange est focalisé en
un jet vers la surface de travail a 1'aide d’un cone a la sortie de la buse, coaxial au laser (Figure 41, Figure 42).
Pour permettre un bon transport des poudres dans les tuyaux et a I’intérieur de la buse poudre, les tailles de
particules recommandées par le fournisseur Optomec sont de 45 - 150 um.

Fibre procédé
Téte optique

laser

s a Lentille de

collimation
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de protection
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Figure 41 : schéma simplifié de la téte de projection laser, pas a l’échelle, et pour une surface de travail en-
dessous du plan focal du jet de poudre et du faisceau laser

La surface de travail est celle d’un substrat de métal, placé sur les plaques en céramiques du plateau de
fabrication (Figure 42). Les déplacements horizontaux du plateau de fabrication et verticaux de la téte de
projection laser sont réalisés par commande numérique, a partir d’un code (langage G-Code) importé dans
I’unité de commande de 1’enceinte de fabrication. Les déplacements de la surface par rapport a la téte de
projection laser permettent de générer des cordons (Figure 41).
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La Figure 42 présente la téte de projection laser et le plateau de fabrication durant des fabrications. Un pyrométre
laser (spot de 2 mm, longueur d’onde de mesure de 2.4 um, fréquence d’acquisition de 1 Hz) est pointé sur le
substrat pour estimer sa température (Figure 42, droite), pilotée par un systéme de chauffage par bobine a
induction présent en-dessous du plateau de fabrication. Le chauffage uniforme du substrat permet des dépdts
avec des gradients thermiques plus faibles dans la piéce, et ainsi moins de risque de fissuration du fait de trop
grandes déformations thermiques et contraintes. Apres projection laser, le refroidissement de la piéce jusqu’a
température ambiante est contrdlé par le systéme de chauffe par induction.

optique

LT

ll  Substrat
| préchauffe |

4 Plateau de
fabrication
Pyrométre laser

Figure 42 : photographies de [’intérieur de [’enceinte de fabrication, pour la fabrication d’un bloc massif de
316L (gauche), et le revétement d’un substrat de Cu préchauffé (droite)

AW

=S~ | Plateaude
fabrication

Le jet de poudre généré en sortie de la buse ayant une distance de focalisation typiquement de I’ordre de 12-15
mm, la distance de travail a été prise égale a 15 mm. Le diamétre 2, roc du jet a son plan focal est de I’ordre

de 3-5 mm (par analyse par image).

La distance entre la sortie de la buse et le plan focal du laser étant plus grande que 15 mm, le spot laser formé a
la surface est ici défocalisé. Pour estimer sa taille nous utilisons 1’Equation 14 présentée précédemment (section
1.2.1.1).

Equation 14 :

o, = Qlfoc.\/1+ (%)2

Le diametre o, £, du faisceau laser a son plan focal est déterminé a partir du spot laser en sortie de fibre procédé

(égal au diamétre interne de cette fibre) et du grandissement du systeme optique, égal au rapport de la distance
focale de la lentille de focalisation sur la distance focale de la lentille de collimation (Equation 15).
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Equation 15 :

. — o focfocalisation
l — “lfib
Joc Jibre foccollimation

Dans notre cas le calcul aboutit & un diametre du faisceau laser au plan focal de 1.07 mm. La distance de
Rayleigh RL peut alors étre calculée avec 1’Equation 16.

Equation 16 :

RL_(@zfoc>2n 1 (107-10%\° = L o
2 ) amz” 2 1070-10-9418 ™™

La longueur de défocalisation (z — z¢,.) mesurée expérimentalement étant de 10 mm pour une distance de
travail de 15 mm, on estime finalement (avec 1’Equation 14) une taille théorique de spot laser & la surface comme
égale a 1.2 mm.

On peut noter que puisque le diametre du faisceau laser a la surface est plus faible que celui du jet de poudre, et
que le bain étant généralement de taille proche du spot laser, une partie non-négligeable de la poudre injectée
ne pénétrera pas la surface du bain et le rendement matiére ne sera donc pas de 100%.

2.2.2 Matériaux

De nombreux types de poudres et de substrats métalliqgues ont été utilisés pour les fabrications. Nous
synthétisons ci-aprés leurs caractéristiques de base (chimie, taille, morphologie). A noter que la poudre Ni
Deloro est un alliage base Ni comportant 2.5% de Si et 1.4% de B (en masse). Cette poudre sera par la suite
dénommée D22.

Le Tableau 2 récapitule le taux de pureté et le taux d’impureté (O, C et S) des matériaux utilisés pour les
fabrications. Les taux annotés d’un astérisque ont été mesurés par le laboratoire EAG a partir d’échantillons de
notre stock. Les autres sont des mesures fournies par les fournisseurs.

Tableau 2 : fractions massiques des métaux utilisés

Nature Fournisseur Pureté O C S
Poudre Ni Sandvik >99.3% 0.13% <0.01% <0.003%
Poudre Ni Si2.5 B1.4 Deloro >08.3% 0.022% 0.02% -

Poudre Cr TLS >99.7% 0.1%* 0.0022%* -

Poudre Mo Tekna >09.95%  0.013% <0.002% -

Poudre Mo Hoganas >09.96%  <0.1% <0.1% -

Poudre W Tekna >09.98%  <0.01% <0.001% -

Plaque Cu Bronmetal >99.0% 0.016%* <0.001%* <0.001%*
Plaque Ni Goodfellow >99.9% - 0.020% <0.001%
Plagque Mo Starck >09.95%  0.0021%* <0.001% -

Plaque W Starck >99.95%  <0.001%* 0.0016% -

Plaque 316L Bollinghaus Steel >99.9%*  0.0045%* 0.015%* 0.022%*

Le Tableau 3 présente les dimensions caractéristiques des poudres. Le diamétre moyen (ep moyen) et le
coefficient de circularité des poudres ont été calculés a partir de clichés des particules, avec le module d’analyse
de particules du logiciel ImageJ, en utilisant au moins 100 particules. Les centiles 10, 50 et 90 des distributions
des diamétres des poudres (Tableau 3, droite) sont fournis par les fournisseurs. Ceux annotés d’un astérisque
sont tirés de mesures par diffraction laser, les autres de mesures par tamisages.
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Tableau 3 : statistiques des dimensions des poudres, pondérées en volume

ZP].O ®P5O ngo

Poudre Fournisseur @p moyen (Um) Circularité (um) (um) (um)
Ni Sandvik 62.4 0.73 >45 - <90
Ni Si2.5 B1.4 Deloro 78.8 0.89 >53  75-106 <150
Cr TLS 64.2 0.95 50.8*  71.6* 99.6*
Mo Tekna 66.8 0.84 46.3* 61* 86.3*
Mo Hoganas 50.6 0.76 >45 - <90
w Tekna 82.4 0.9 >45 - <90

La Figure 43 présente des clichés permettant d’évaluer la morphologie des poudres. De la poudre Ni Sandvik a
¢été enrobée puis polie pour permettre d’analyser une coupe, qui n’a pas révélé de porosité. Une coupe est
également ajoutée pour la poudre Mo Hoganas, poreuse du fait de son procédé d’élaboration qui est
I’agglomération et le frittage de fines particules. Les poudres Mo Tekna et W Tekna sont plus denses et
sphériques, de par un retraitement par torche plasma réalisé par le fournisseur. Globalement les poudres sont
relativement sphériques, et leur coulabilité n’a pas posé probléme durant leur projection.

Figure 43 : micrographies de poudres par MEB, et par microscope optique pour la poudre Ni Sandvik

Des mesures des débits massiques de poudre ont été réalisées, en placant un récipient sous la buse de projection,
le remplissant de poudre pendant 40 minutes avec un débit machine de 2 % tr/min, et en pesant finalement le
gain de masse avec une balance de précision. Nous présentons en Figure 44 les débits volumiques
correspondant, ramenés au débit machine utilisé, pour différentes poudres.
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Figure 44 : ratio du débit volumique total sur débit machine pour différentes poudres

On peut constater que la majorité des poudres étudiées présentent un débit volumique de I’ordre de 1.3 mm3/s
par ¥ de tr/min. La poudre de Mo de la marque Hoganas a un débit volumique presque 3 fois plus faible, ce qui
s’explique sans doute de par une moins bonne coulabilité du fait de sa taille plus faible et sa rugosité accrue.

2.2.3  Moyens de caractérisations matériaux

Apreés fabrication, la surface des dépdts est analysée par loupe binoculaire. Des dépdts d’intérét sont ensuite
découpés par micro-trongonnage de précision (modéle ACCUTOM-10 de la société Struers) avec une lame de
0.5 mm d’épaisseur. Des morceaux trongonnés sont ensuite enrobés dans une résine conductrice (PolyFast). Les
¢chantillons enrobés sont ensuite polis a I’aide d’un systéme de polissage automatique (de la marque Struers),
avec une gamme de papier SiC 500, 800, 1200 puis 2000, et pour finir un polissage avec une suspension de
silice colloidale (OPS) pendant 10 min.

Un microscope optique est utilisé pour réaliser des macrographies des dépots, au moyen d’une option de
cartographie automatigque (assemblage de multiples images).

Des analyses microstructurales et chimiques des coupes sont réalisées au moyen de microscopes électroniques
a balayage munis d’un détecteur EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy). Le premier MEB utilisé est un
modele Tescan Vega 3, avec comme source d’électrons un filament de tungsténe chauffé. Le deuxiéme type de
MEB utilisé est un modéle JEOL JSM-7000F, utilisant comme source un canon a émission de champ (FEG,
Field Emission Gun) qui permet de meilleurs grossissements. Les détecteurs EDS sont de modele XFlash 6 | 30
Bruker. La quantification chimique EDS point par point est réalisée a partir de spectres générés par au moins
10 000 coups par point, et en employant la méthode ®(pz) (sans standard) disponible dans le logiciel ESPRIT
de Bruker. Dans ces conditions, les incertitudes de mesure sur les fractions sont de I’ordre de + 3%.

2.2.4  Stratégie et déroulement de 1’étude

La stratégie de balayage adoptée dans ce travail a été unidirectionnelle, et sans rotation entre les couches.
L’espacement latéral entre les cordons formant une couche est typiquement de 0.5 mm, correspondant a un
recouvrement laser d’environ 58%, qui permet d’assurer la continuité de chaque couche formée (pour des
cordons a la largeur proche de la largeur du spot laser). La hauteur des couches formées est de 1’ordre de 0.2
mm, environ 17% de la largeur du spot laser, ce qui a généralement été une valeur assez basse pour éviter les
manques de fusion a ’interface. Pour les dépots multi-couches, chaque couche posséde un nombre de cordons
supérieur a la couche suivante, de fagon a pouvoir analyser sur les bords de chaque couche les dimensions des
cordons (hauteur et largeur) n’ayant pas été recouverts par la couche d’apres.
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Au préalable des études pour la fabrication W-Cu, une premiere étude du dépét de poudre de Cr sur substrat de
316L a été realisée, pour évaluer la paramétrie permettant la construction de Cr, et pour fournir des premiers
échantillons a comparer au modele numérique du bain de fusion.

Pour I’étude du revétement de W sur Cu avec matériaux intermédiaires, une transition W-Cu courte et constituée
de métaux conducteurs est d’intérét pour viser a minimiser la résistance thermique du composant (dissipateur
thermique face au plasma). En premiere approche il a donc été choisi de ne pas utiliser de stratégie de mélange
de poudres projetées, pour chercher a obtenir une transition courte d’un métal a un autre (Ni, Cr, Mo puis W).
A noter que des alliages et des dépots en gradient de composition peuvent toujours étre générés, par refusion de
la couche précédente (sous-couche) et mélange dans le bain de fusion.

L’étude des dépbts de W sur Cu a été décomposée en plusieurs étapes dans le but de faciliter I’obtention des
paramétres optimaux et 1’identification des phénoménes et défauts spécifiques. Des études préliminaires de
dépot de poudre de Ni sur substrat de Cu ainsi que de poudre de Cr sur substrat de Ni ont ensuite été effectuées,
dans I’optique d’identifier les paramétres permettant la réalisation du multi-couches Cr-Ni-Cu (Cr sur Ni sur
Cu). L’étude de dépdts de poudre de Mo a par la suite été réalisée sur des dép6ts Cr-Ni et Cr-Ni-Cu. L’étude du
dépot de poudre de W a ensuite été effectuée sur des dépdts Mo-Cr-Ni-Cu, et une fabrication compléte W-Mo-
Cr-Ni-Cu a finalement été analysée.

Les substrats de Cu utilisés ont été sablés pour diminuer la réflexion du laser par la surface de Cu, puis
préchauffés par induction pour diminuer la puissance nécessaire a la fusion et pour diminuer les contraintes
thermiques. La température est contrdlée par mesure avec un pyrometre laser a la surface du substrat de Cu
sablé. La valeur de I’émissivité de cette surface de Cu sablé, en phase solide a haute température (juste avant la
fusion), a été estimée comme étant entre 0.2 et 0.3, en utilisant pour la calibration la fusion d’un morceau de Cu
pur de température de fusion connue. Les températures de préchauffage utilisées pour le substrat de Cu, avant
chaque dépbt de couche, ont été entre 670 et 730°C (pour une émissivité entre 0.2 et 0.3). La vitesse de
refroidissement & température ambiante a été fixée a 2.5°C/min (refroidissement total d’environ 4 heures).

Des caractérisations ont été effectuées pour évaluer la santé matiére des échantillons, la répartition chimique
des différents éléments, ainsi que les microstructures obtenues aprés fabrication. Des outils théoriques sont
développés et employés pour comprendre I’influence des différents phénoménes physiques sur les
caractéristiques des dépdts multi-matériaux, et ainsi guider I’interprétation et tendre vers la maitrise de ces
fabrications complexes. Nous détaillons dans les sections suivantes les différents outils théoriques mis en ceuvre.

2.3 Simulation numérique du bain de fusion

Dans le but de comprendre les phénomenes en jeu durant le procédé et aider a la maitrise des fabrications multi-
matériaux réalisées, un modele de simulation multi-matériaux du bain de fusion est développé avec le logiciel
commercial Comsol Multiphysics® [327].

2.3.1 Définition du systeme modélisé et de la géométrie

Le systeme étudié est un morceau de métal autour du centre du laser et du jet de poudre, composée d’un substrat,
a la surface duquel ont été déposées des couches. Un repére cartésien est fixé a la surface des couches formées,
au centre de la distribution laser a la surface (Figure 45). A I’état stationnaire, le bain de fusion formé a la
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surface est donc immobile par rapport au repére. La géométrie reste fixe (approche eulérienne), a part pour la
surface de la fabrication qui sera déformée verticalement pour prendre en compte la construction de cordons.

Axe faisceau laser (apport d’énergie)

Axe jet de poudre (apport de matiére)

Sortie de matiére, a la
vitesse de balayage

Substrat métallique

Couches déposées = =

Mouvement de la matiére, a la vitesse de balayage

m
0.02  0.02 n

Figure 45 : (gauche) géométrie totale (avec maillage), (droite) zoom sur le domaine fluide (avec maillage)

Température fixée a la face du bas

La solution recherchée est un état stationnaire du dépot d’un cordon linéaire, proche du centre de la couche,
solution considérée comme représentative de la majorité de la construction de cette couche. En effet, au cours
de la formation d'une large couche par le chevauchement successif de cordons linéaires, le dép6t des cordons
évolue progressivement vers un état d'‘équilibre. A ce stade, aucune différence significative ne sera détectable
entre les bains de fusion des cordons superposées qui suivront. A partir de travaux existant dans la littérature
[328]-[331], nous avons estimé que cet état était typiquement atteint lorsque la largeur de la couche dépasse
environ le triple de la largeur d’un cordon. Dans la simulation, pour prendre en compte la présence des cordons
précédents de la couche, nous utilisons la composition et le profil de surface obtenus avec le cordon simulé pour
reproduire les compositions et profils des cordons précédents (supposés identiques). Egalement, en désactivant
cette prise en compte des cordons précédents, le cordon simulé n’est plus représentatif de la fabrication d’une
large couche, et devient alors représentatif du dépdt du 1°" cordon de la couche.

Durant la fabrication réelle, le bloc de métal est translaté pour permettre la création d’un cordon. Pour prendre
cette translation en compte dans le modele, nous appliquons une entrée de matiére sur les faces « avant » (plans
normaux a I’axe X, aux valeurs de x positives) et une sortie de matiére sur les faces « arriéres » (plans normaux
a I’axe X, aux valeurs de x négatifs) (Figure 45), avec une vitesse égale a la vitesse de balayage. L’énergie
thermique est apportée a la surface de la couche (flux de chaleur entrant) par le laser et est conduite dans toute
la piece. Une température constante est fixée a la face du bas de la piéce, et a I’équilibre thermique (a I’état
stationnaire) cette face permet la dissipation de 1’énergie (flux de chaleur sortant) apportée par le laser.

Un domaine « fluide » restreint autour du centre du laser est utilisé pour simuler le bain de fusion (avec prise
en compte de tous les phénomeénes) (Figure 45, droite), et le reste de la géométrie (Figure 45, gauche) est
considéré comme solide (prise en compte uniquement de la conduction). Un terme constant d’advection
thermique est appliqué dans la partie solide pour prendre en compte la translation du substrat.

On notera également que la phase gazeuse, le jet de poudre et la propagation du faisceau laser dans 1’air ne sont
pas explicitement modélisés. Des conditions aux limites appliquées a la surface du bain permettront de prendre
en compte leurs impacts (localement moyennés).
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2.3.2  Hypotheses simplificatrices
2.3.2.1 Bain de fusion

Le métal liquide dans le bain de fusion liquide est traité comme un mélange liquide incompressible, localement
homogeéne et continu. La diffusion entre les éléments est simplifiée par un unique coefficient de diffusion effectif
entre la poudre et 1’alliage de la sous-couche. L’effet de la dilatation thermique sur la dynamique du bain est
négligé devant I’amplitude des effets induits par la tension de surface [158]. En d’autres termes la convection
naturelle est négligée devant I’effet Marangoni.

2.3.2.2 Poudre

Les particules de poudre n’étant pas explicitement modélisées dans ce modele, le flux massique est localement
continu. Cet apport de masse a la surface du bain de fusion est pris comme vertical et de forme gaussienne, avec
incorporation et mélange instantané de la matiére dans le liquide. On suppose en premiére approche que la
fraction de particules résiduelles (solides) dans le liquide sera suffisamment faible pour pouvoir négliger leur
impact sur la solution du bain.

L’interaction de la poudre avec le laser augmente avec le débit de poudre, comme le montrent les travaux de
Tabernero et al. [148] ainsi que de Wirth et al. [149]. Les débits de poudre utilisés étant relativement bas durant
nos fabrications (du fait des basses vitesses de balayage), nous avons négligé 1’influence de I’interaction laser-
poudre sur I’énergie, par rapport a 1’énergie laser totale absorbée par le bain.

2.3.2.3 Thermique

On néglige I’impact du champ thermique instationnaire du dépot des couches et des cordons précédents par
rapport au champ thermique stationnaire du dép6t du cordon simulé. En d’autres termes on suppose compléte
’homogénéisation de la température de la piece avant le dépét du cordon simulé. Egalement, les pertes de
chaleur par rayonnement et par échange avec I’air ambiant sont négligées devant les hautes énergies laser
absorbées.

2.3.3  Equations des phénomeénes
Un glossaire des notations utilisées dans les équations présentées est disponible en Annexe 1.
2.3.3.1 Vitesses et pression

Les champs des vitesses et de la pression dans le domaine fluide sont calculés en résolvant deux équations de
Navier-Stokes, la conservation de la masse (Equation 17), et la conservation de la quantité de mouvement
linéaire (Equation 18). L’influence de la gravité sur le fluide est prise en compte dans 1’Equation 18.

Equation 17 :
V(o) =0

Equation 18 :
- S\ - = e J = T - — -
p(@-V)ui=v- ((# + ur + s) <(‘7u) + (V) ) - pl) + Gp — Sparcy (@ — Usé;)

Pour progressivement atténuer la vitesse durant la solidification, et jusqu’a ce qu’elle atteigne la vitesse Us du
solide en translation dans la direction 7, nous utilisons une augmentation artificielle de la viscosité (Equation
19) en conjonction avec une force volumique introduite a la fin de I’Equation 18, avec le coefficient de Darcy
Sparcy défini par 1’Equation 20, dont la forme est originellement tirée du travail de Asai et Muchi [230].
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Equation 19 :
s = 10 * flc2hs(—f;, + 0.5, —0.5)

Equation 20 :
0.01(1 — f,)?
SDaT‘C_’V = 1011( 0.01 +fL3

f,, est la fraction atomique de liquide, dont I’évolution en fonction de la température est estimée avec I’Equation
21.

Equation 21 :
1 SIT>T,
T —Ts .
fL: TL—TS SlTL>T>TS
0 SiT <Ts

La combinaison des deux techniques d’atténuation de la vitesse du fluide en phase solide nous a permis des
résolutions plus rapides que lorsqu’une seule des deux était utilisée. La fonction flc2hs est propre au logiciel
Comsol et permet une transition progressive de 0 a 1. La Figure 46 présente 1’évolution de Spqrcy €t de g avec
la fraction de liquide.
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8E+10 -
7E+10 -
6E+10 -
5E+10 -
4E+10 -
3E+10 A
2E+10 -
1E+10 A
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O NWAMANOU OO~ ®O
us (Pa-s)

Figure 46 : coefficient de Darcy et de la viscosité artificielle solide, en fonction de la fraction atomique de
liquide

Sur la face avant du domaine fluide (du coté des x positifs) la vitesse du fluide est fixée égale a la vitesse de
balayage du substrat (positive dans le sens des x négatifs). Sur la face arriere est spécifiée une sortie du fluide,
avec une condition de pression relative moyenne égale a zéro.

L’apport continu et vertical de poudre implique d’imposer a la surface du bain une vitesse normale (Equation
22) ainsi qu’une contrainte tangentielle [228] (Equation 23), liées a 7% le flux (élémentaire) de volume de poudre
injectée (par seconde) exprimé en m3-m™2 - s~1. Les contraintes tangentielles induites par les gradients de
tension de surface du liquide sont également appliquées a la surface du bain (Equation 23, dernier terme).

Equation 22 :

—

— 1 =74 —>
u-n=(Tz= TL);.OP(_]P ")
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Equation 23 :
6, = (T = Ty)pp(—J¢ - 1) (ﬁ - (—fg)) (51 + Ez) + (T = TL)‘?ty

Le calcul numérigue des équations de Navier-Stokes est stabilisé dans le logiciel Comsol par les méthodes de
diffusion le long des lignes de courant et de diffusion transverse (stabilisations dites cohérentes, diminuant avec
le raffinement du maillage).

2.3.3.2 Turbulence

Il est nécessaire de considérer le role de la turbulence du fluide sur le transport dans le bain de la quantité de
mouvement, de la chaleur, et des éléments [153], [170]. L’ajout d’une viscosité turbulente py permet d’intégrer
les effets macroscopiques moyens de la turbulence dans le bain (hypothese de Boussinesq).

Le modéle RANS k-¢-v2-f est ainsi utilisé pour obtenir la distribution compléte de uy, avec prise en compte de
I’atténuation anisotropique et non-locale par les bords du bain [242]-[244]. La version alternative k-e-C-a
présente dans Comsol est utilisée [244], [332] ; elle facilite la résolution numérique grace au changement de la
variable v2 par {=Vv?/k, et avec o correspondant a f. Les définitions et valeurs exactes de tous les parametres du
mode¢le sont disponibles dans I’article original de Hanjali¢ [332] et le manuel de simulation numérique du fluide
proposé par Comsol [333].

Equation 24 :
Hr = pCukturbz‘[
Equation 25 :

- = = HT\ 5
pu-Vkeyrp =V - ((M + O__k) thurb) + Py — pe — SDarcykturb

Equation 26 :

O¢

. . . CI !
pu-Ve=V- <<,u + 'u—T> Ve) +%1Pk - %zpe — Sparcy€
Equation 27 :
= .7 — U BT\ G 2 BT\ G . O ¢
pil- Vg =V- <<u +4) vz) +2 (@ +E) - VS + (1= @iy + @ o= £ P = Sparey
Equation 28 :

L3V2a+1=a—Spurey

Avec k., ’énergie cinétique turbulente, € le taux de dissipation de la turbulence, ¢ la fluctuation relative de
la vitesse normale aux lignes de courant, et « la fonction de mélange elliptique.

Les sources volumiques ajoutées a la fin des équations de transports (associées au terme Spqrc,) permettent
I’annulation progressive de la turbulence dans la zone pateuse (température entre le liquidus et le solidus).

2.3.3.3 Vaporisation

Nous avons mentionné dans 1’état de I’art (section 1.2.4.2) que Stokes et al. ont utilisé le modele de vaporisation
1D d’Ytrehus pour estimer certaines caractéristiques du jet de vapeur depuis la surface [199], dans le cas de la
vaporisation d’une surface de 316L a une température fixée T3;,, dans une atmosphére d’argon sous pression
Pamp- NOUS cherchons ici a comparer les estimations avec le modele analytique d’Ytrehus a leurs résultats
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obtenus avec le modéle numérique (modele DSMC). L’utilisation du modéle d’Ytrehus implique de considérer
gue le jet sortant de la couche de Knudsen (a la surface) pénétre un gaz a pression ambiante étant constitué
exclusivement de vapeur métallique. Cette hypothése n’est pas tenable lors de I’initiation de la vaporisation en
fabrication additive (sous gaz inerte), mais pourrait étre justifiée pour le cas ou la vaporisation a atteint 1’état
stationnaire, d’intérét ici. En effet, en analysant les résultats de simulation de Stokes et al. [199], on constate
que la diffusion de gaz inerte jusqu’a la base du jet de vapeur (en état stationnaire) est trés limitée (Figure 47),
du fait des hautes vitesses du flux de vapeur. En d’autres termes, le gaz situé a la surface, dans la couche de
Knudsen, et a la sortie de la couche de Knudsen peut étre considéré comme composé uniquement de gaz de
métal vaporisé.

400
Bow
350 shock
300 Axis of
symmetry
250
£ 200
[\N]
150 X
100

Vortex

b)) Barrel Mach
shock

Figure 47 : résultats de Stokes et al. [199] de la simulation de la vaporisation d'un bain de 316L a 3500 K,
dans une atmosphere d’argon a 1 bar : (@) distribution du nombre de Mach du gaz ; (b) distribution de la
température du gaz et de la fraction atomique de vapeur de métal

L’¢tude de Mayi et al. [191] sur la simulation numérique en milieu continu de la vaporisation d’un bain de
fusion sous argon permet également d’observer que la présence de gaz inerte est négligeable a la surface du
bain, et on peut de plus constater (Figure 48) que pour un état proche de la stationnarité (a la surface) la pression
du jet de vapeur de métal devient quasiment égale a la pression atmosphérique des sa sortie depuis la surface
(écart relatif de I’ordre de 2%). Ainsi, il apparait raisonnable d’appliquer en 1% approche le modéle d’Ytrehus
pour tenter d’obtenir de bonnes estimations des caractéristiques de la vaporisation a la surface, lorsque la
température d’ébullition est dépassée. Nous négligeons dans ce travail le flux diffusif de vaporisation se
produisant aux tempeératures plus basses que la température d’ébullition. Le terme « vaporisation » sera ainsi
associé ici au jet de vapeur dense due au dépassement de pression atmosphérique.
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Figure 48 : résultats de Mayi et al. [191] de la simulation de la vaporisation d’un bain d’Inconel® 625 dans
une atmosphere a 1 bar : (gauche) distribution de la pression relative ; (droite) distribution de la vitesse du
gaz et isocontours de la fraction atomique de vapeur de métal

Pour évaluer les erreurs induites par 1’utilisation du modele approximatif d’Ytrehus, le Tableau 4 indique le
nombre de Mach Maj,,, la vitesse u;,; et la température Tj,, du jet a la sortie de la couche de Knudsen calculés
par interpolation & partir des tables du modele d’Ytrehus [251], [252], et présente pour comparaison

les caractéristiques calculées par Stokes et al. [199] avec leur modele complet (valeurs maximales, proches de
la base du jet).

Tableau 4 : application du modeéle d’Ytrehus [251] a [’étude de Stokes (vaporisation de 316L dans une
atmosphere d’argon) et al. [199] et comparaison aux résultats de leur modele complet

Modele Ytrehus [251] Modele Stokes et al. [199]
Pamp @M)  T316, (K) | Majet Ujer (MIS) Tet (K) Maje, Wjer (M/S) Tet (K)
5 3500 0.182 163 3255 0.18 158 3376
1 3250 0.47 383 2689 0.48 387 2770
1 3500 >1 > 761 > 2348 1.7 1052 2724

On peut constater que le modele d’Ytrehus permet d’obtenir de trés bonnes estimations des caractéristiques du
jet en sortie de couche de Knudsen pour des cas subsoniques (erreurs relatives inférieures a 4%). Le modéle
d’Ytrehus permet également de savoir si le flux devient supersonique, mais pas de calculer les valeurs exactes
des caractéristiques étudiées. Cependant, on sait que dans ce cas le coefficient de recondensation du flux de
vapeur sera de toute facon égal a 18.6% [251].

L’étude de Stokes et al. [199] a également pu évaluer I’influence de la nature du gaz ambiant sur les
caractéristiques du jet de vapeur a la surface, en comparant des simulations avec gaz ambiant d’argon, d’hélium,
et de néon. En comparant les résultats de leurs simulations, on calcule a 1.8% la différence relative maximale
entre les nombres de Mach a la surface, et a 0.4% la différence relative maximale entre les températures du jet
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a la surface. Ainsi, bien que ces 3 gaz aient des propriétés différentes, comme cela peut étre constaté dans les
documents complémentaires du travail de Stokes et al. [199], I’influence sur les caractéristiques du jet de vapeur
a la surface est trés faible. On peut également remarquer que les différences de propriétés entre ces 3 gaz sont
du méme ordre que les différences de propriétés entre 1’argon et le gaz de 316L équivalent [199]. Cela permet
de comprendre pourquoi I’utilisation du modeéle d’Ytrehus, pour lequel le gaz ambiant est uniquement du métal
vaporisé, donne de bonnes estimations des caractéristiques de la vaporisation du 316L en atmosphére sous

argon.

Nous utilisons par la suite le modele d”Ytrehus pour estimer les caractéristiques de la vaporisation a la surface
du bain de fusion simulé. Pour obtenir un calcul direct du coefficient de vaporisation ¢ (égal a 1 moins le
coefficient de recondensation), nous utilisons une formule analytique simple (Equation 30), calibrée sur les
données du modeéle d”Ytrehus [251] (Figure 49). L’erreur relative maximale est de 3.3%.

Figure 49 : coefficient de vaporisation en fonction du rapport de la pression de vapeur saturante sur la
pression atmosphérique, depuis le modele d’Yirehus et depuis le calcul avec formule approximative
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Equation 29 :
0 Si Psat < Patm
* Dsat —-1.63 .
(P 1- (i) Sl Psat > Patm
Patm
Equation 30 :
B {¢* si¢* < 0.816
¢ = 0.816 si¢p* = 0.816

— Approximation e Modeéle de Ytrehus

1 12515175 2 22525275 3 32535375 4 4254547

Psat'Patm

Dans le cas d’un modéle entre plusieurs matériaux, la pression totale de vapeur saturante pg,; st la somme de
la pression partielle de vapeur saturante py,,; de tous les éléments, exprimée par I’Equation 31. f; est la fraction

atomique de 1’élément i dans le mélange et y; est le coefficient d’activité chimique de 1’élément i dans le

mélange.

Equation 31 :

Loap; " Mi [ Top,
Psat = Z Psat; = Zifiyicpatmexp (Rm 'lTebi <1 - T l>
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En premiére approximation nous considérons que les mélanges seront idéaux, les coefficients y; sont donc pris
égaux a 1.

A partir du coefficient de vaporisation du mélange de vapeurs métalliques a la surface, la perte de chaleur Qvap

a la surface du fait de la vaporisation est donnée par I’ Equation 32 [247], [334], et exprimée en W -
-2

m -.

Equation 32 :

M;
Qvap = § qvapi =¢ § Lvapipsati ZTTRl T
- - v
i i

Apres des calculs préliminaires, il s’est avéré que la diminution des fractions massiques induite par la
vaporisation des éléments est trés faible devant les débits massiques regus par le bain de fusion (inférieure 4 0.1
% de variation relative), elle est donc négligée ici.

L’expression exacte de la pression de recul générée par la vapeur est donnée par I’Equation 33 [334].

Equation 33 :
0 Si Psat < Patm
Precut = 1 Pvap T ]
Psat5|1+5 (1 —¢) (1 +—L vap) — Patm SU Psat = Patm
2 Psat Tsat

AVEC Pyqp €t Tygp la masse volumique et la température de la vapeur en sortie de couche de Knudsen, qu’on

Pvap Th Tvap

peut calculer avec le modele d’Ytrehus. En approximant le terme —= par 1, on obtient une approximation

Psat !sat

de la pression de recul avec une erreur relative maximale égale a 6.5% (pour Ma = 1). Pour le modéle du bain
de fusion, nous utilisons I’Equation 34 pour approximer la pression de recul sur la surface libre du bain.

Equation 34 :

0 Si Psat < Patm
Precul =

1 .
psatz(l + (1 - ¢)) — Patm Sl Psat = Patm
2.3.3.4 Température

Le champ de température dans le domaine entier est obtenu en résolvant 1’équation de conservation de chaleur
(Equation 35), avec incorporation de la chaleur latente de fusion pour les zones de fusion et de solidification, et
avec ¢ un flux (élémentaire) de chaleur transférée (par seconde), exprimée en W - m=2.

Equation 35 :
p(c+LfW)ﬁ-l7T= -7
Equation 36 :

q= (k +c H—T) VT
Pry
Le terme comportant la viscosité turbulente ur est utilisé pour prendre en compte 1I’augmentation de la diffusion
thermique macroscopique par la turbulence. Le paramétre Pry correspond au nombre de Prandtl turbulent,
calculé dans Comsol par le modéle de Kays-Crawford [333], [335], et qui durant nos simulations est resté proche
de 1.5 dans le cceur du bain.
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Sur la face inférieure du domaine entier est imposée une température fixée, déterminée expérimentalement par
une mesure de la température du substrat, celui-ci étant chauffé par induction avant la fabrication. Sur la face
supérieure du domaine fluide est spécifiée 1’énergie absorbée (Equation 37) du faisceau laser défocalisé, de
distribution approximée ici par une forme Gaussienne. Le détail du calcul du diamétre o; du faisceau laser
défocalisé a la surface est disponible dans la section 1.2.1.2. Une mesure précise de la distribution réelle
d’énergie (avec présence du jet de poudre) serait a terme nécessaire pour permettre au modele d’étre réellement
prédictif.

A la surface du bain de fusion sont également prises en compte les pertes de chaleur Qvap Provoguées par la
vaporisation. Les autres faces sont isolées thermiquement.

Equation 37 :
_(_j'ﬁ)z ((_jl'ﬁ)_%}ap

Equation 38 :

G =—_—Sexp|—

n()\ 2(3)

-

€3

2.3.3.5 Transport des éléments

Les fractions massiques de la poudre (wp) et de la sous-couche (wgc) sont calculées par résolution de 1’équation
de conservation de la matiere dans le domaine fluide (Equation 39), avec j; un flux (élémentaire) de masse
transférée (par seconde) exprimée en kg - m=2 - s 1.

Equation 39 :
pii-Vw; ==V -J;
Equation 40 :

- ,uT = =
Ji=— (po + E> <‘7wi - wiZ an)
n

Le dernier terme de 1’expression du flux massique (Equation 40) est une correction permettant d’assurer que la
conservation de matiere soit respectée. Le paramétre Scy est le nombre de Schmidt turbulent, calculé dans
Comsol par le modéle de Kays-Crawford [333], [335], et qui durant nos simulations est resté proche de 0.85
dans le cceur du bain.

Sur la face avant du domaine fluide (dans le sens des x positifs) le cordon simulé est utilisé pour émuler le
cordon précédent. Pour cela le champ de fraction massique de la face avant est fixé comme égal au champ de
fraction massique de la face arriére translaté latéralement, avec un espacement égal a 1I’espacement inter-cordon
HD (Hatching Distance) (Equation 41).

Equation 41 :
wi(xfront:y' Z) = wi(xrear'y — HD,z)

A la surface du domaine fluide est imposée 1’addition de poudre, avec J» le flux (élémentaire) de masse de
poudre transférée (par seconde), et j% le flux (élémentaire) de volume de poudre injectée a la surface (par
seconde), expriméeen m3 - m=2 - s~ 1L,
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Equation 42 :

—jp = pp(T 2 T)(p - (1 — wp)
Equation 43 :
R A |

27p\? 2/p\?
2 () 2(4)

Qp étant le débit volumigue totale de poudre et 2, le diamétre de la distribution du jet de poudre a la surface,
pris égale a 5 mm.

2.3.3.6  Surface libre

La forme de la surface libre a 1’équilibre est celle qui minimise 1’énergie de déformation totale face aux
différentes contraintes normales appliquées. Ces contraintes sont générées par I’effet de la tension de la surface
courbée, de la gravité, des contraintes visqueuses normales du fluide, et des pressions a la surface du fluide
[158]. Pour la méthode de résolution de ce probléme, nous nous basons sur le modéle de Picasso et Hoadley
[228], qu’on adapte pour le passage en trois dimensions et la prise en compte des cordons précédents émulés.

L’Equation 44 d’équilibre des forces a la surface est résolue dans le référentiel de la géométrie déformée
(Xg,Yy), avec zg4, ¢ 1’é1évation verticale de la surface déformée (par rapport a la surface initiale).

Equation 44 :

ngdef =i+ <gpzdef + (2:“% n-— p) + precul)

aZdef 2 aZdef 2
\J1+(axg)+(ayg) /
L’incorporation de la fraction atomique de liquide f; dans 1’équation est réalisée pour prendre en compte le

passage progressif en phase solide. A est un multiplicateur de Lagrange permettant de satisfaire la conservation
de matiére totale (Equation 45).

Vg .

Equation 45 :

ppUs '[ Zdef dLg _f Zdef dLg = f pP(T 2 TL)(]-}'{ ’ ﬁ) dstop
L

Irear Lgfront top

Le terme de gauche correspond a I’élévation de surface par le cordon déposé. Une premiére intégrale est calculée
sur la face arriére du domaine, prenant en compte 1’é1évation de la surface par le cordon déposé simulé (partie
verte de la Figure 50) et les cordons précedents (partie rouge de la Figure 50), a laquelle est soustraite une
deuxieme intégrale calculée sur le c6té avant et qui ne prend donc en compte que les cordons précédents présents
(partie rouge de la Figure 50). On obtient ainsi I’aire effective créée par le dépdt du cordon simulé (partie verte
de la Figure 50).
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Figure 50 : résultat d’'une simulation montrant la surface créée au-dessus de la surface par le cordon déposé
(en vert) et par les cordons précédents (rouge).

Le multiplicateur de Lagrange A agit sur la déformation z4, globale et permet au terme a gauche de 1’égalité
d’étre égale au terme a droite, qui correspond a ’apport total de matiére entrante dans le bain a la surface du
domaine fluide (S¢,p).

Sur le c6té gauche du domaine (pour les y positifs) est imposée une déformation nulle. La déformation des
cordons précédents a été réalisée en utilisant I’Equation 46 comme condition & la limite sur le coté avant du
domaine. Cette équation traduit le fait que le profil du cordon obtenu avec le bain simulé est utilisé pour
reproduire les profils des cordons précédents, par translation de 1’espacement inter-cordon (Hatching Distance
HD).

Equation 46 :

Zdef (ngront' Yg) = Zdef (Xgrear’ Yo = HD)

Pour faire adopter a la surface en phase solide le profil du cordon généré par 1’é1évation du bain liquide, nous
implémentons comme contrainte numérique 1’Equation 47, avec en Equation 48 les forces de contrainte
associées utilisées dans la forme faible du probléme [336].

Equation 47 :
dzdef
< =
(T <T5) =0
Equation 48 :
( . dr
J test(zdef) si @ =0
<
(T - TS) test dZdef . dar <0
es ax, si ax,

La géométrie est ensuite déformée verticalement pour que 1’¢élévation de la surface corresponde au champ de
déformation z4.r calculé. Nous utilisons pour cela un champ de déformation explicite dz (Equation 49)
déterminé par résolution de I’équation de Laplace en une dimension, et fonction de I’épaisseur initiale (—Z,
du domaine déformé.

min)

Equation 49 :

Zy
Az = Zger(Xg, Yg) | 1 — —

Imin
2.3.3.7 Absorptivité effective
Dans le cas ou une cavité profonde est formée a la surface, par exemple du fait de hautes pressions de recul par

vaporisation, le faisceau laser peut étre absorbé plusieurs fois par la surface du fait de réflexions par les parois.
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Une formule analytique (Equation 50) tirée du modéle de Kelly [337], assimilant la cavité & un cone, est utilisée
pour obtenir une estimation du coefficient d’absorption totale de la surface du liquide a;,. Une approche

similaire est utilisée par Feuer et al. [338] ainsi que par Fetzer et al. [339].

Equation 50 :
1+ (A =)0 — sin3(6°))
T - 09) + 6°

Avec 0¢ le demi-angle d’ouverture caractéristique de la cavité, assimilée a un cone (Figure 51).
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Figure 51 : schéma d’une cavité (assimilée a un cone) formée par vaporisation par chauffe laser, depuis une
surface déformée

Le demi-angle d’ouverture caractéristique 8¢ de la cavité (par rapport a la direction verticale) est calculé dans
le modele a partir de la droite formée par deux points de la surface simulée : le point du fond de la cavité, et le
point le plus bas de I’ouverture de la cavité.

Concernant I’absorptivité en phase solide, 1’étude de Wirth el al. [149] sur I’absorptivité (a 1 um) d’un acier et
d’un alliage de Co, montre une réduction de I’ordre de 40% de la réflectivité en phase solide par rapport a la
réflectivité en phase liquide. Dans notre modeéle, nous approximons ainsi 1’absorptivité en phase solide par
1’Equation 51.

Equation 51 :
als =1- (1 - 04)(1 - al)

Apres des calculs préliminaires, nous avons pu constater que la valeur exacte du coefficient de réduction de la
réflectivité n’avait pas un trés fort impact sur les solutions, du fait que le laser irradie généralement le bain (en
phase liquide) plutét que la phase solide.

2.3.4  Propriétés

Pour simplification, les propriétés de chaque matériau sont approximées par des couples de deux valeurs fixées,
une valeur correspondante a la phase solide et une autre a la phase liquide. Les propriétés dans les zones de
fusion et de solidification sont estimées par des lois des mélanges linéaires, & partir de la propriété
correspondante en phase solide X5 et en phase liquide X, et en fonction de la fraction de liquide atomique (f;,)
(Equation 52), massique (wy), ou volumique (g,).
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Equation 52 :

X=Xs(1-f)+ X1,

Pour faciliter la résolution numérique, une température de solidus artificielle est utilisée, fixée comme 100 K
inférieure a la température de liquidus.

Pour des mélanges entre plusieurs matériaux, chaque propriété Xs (de la phase solide) et X, (de la phase
liquide) est estimée par des lois des mélanges linéaires, en fonction des fractions atomique (f;) (Equation 53 et
Equation 54), massiques (w;), ou volumigues (g;).

Equation 53 :

X :ZfiXS
i

Equation 54 :

%9 :EfiXL
i

Les fractions volumiques de chagque matériau sont obtenues a partir de la fraction volumique locale de poudre
dans la simulation (gp) (Equation 55), et en fonction des fractions initiales dans la poudre (9ip) et dans la sous-

couche (g;,)-
Equation 55 :
9i =9ip 9pr + Jigc " (1 — gp)

Les fractions massiques et atomiques sont déduites des fractions volumiques.

Une exception a la loi des mélanges linéaire est faite pour la conductivité thermique en phase solide du mélange
entre deux métaux purs. Dans les métaux la conduction de chaleur est réalisée par deux types de porteurs de
chaleur, les phonons et les électrons. Lors de I’insertion d’éléments d’alliage (en solution solide), le transport
d’électrons a travers la maille cristalline est fortement réduit, ce qui se traduit par une forte diminution de la
conductivité thermique totale par rapport au métal pur initial (Figure 52) [340]. Cette diminution est moins
flagrante lors du mélange entre deux alliages, puisque ces derniers comportent déja, avant le mélange, des
¢léments d’alliage ayant diminué la conductivité. On peut ainsi noter qu’a température ambiante, 1’ajout de 10%
de Ni & du Cu pur fait chuter sa conductivité thermique de ~84% [340], alors qu’entre 30% et 40% de Ni la
conductivité thermique de I’alliage ne diminue que de ~14% [340]. On constate également que cet effet est
davantage marqué pour les basses températures (Figure 52).
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Figure 52 : évolution de la conductivité thermique d’alliages CuNi en fonction de la fraction massique de Ni,
pour différentes températures [340]

Pour prendre en compte cet effet nous utilisons la formule de Nordheim [341] qui introduit un terme quadratique
pour 1’augmentation de la résistivité en fonction du degré de mélange. L’Equation 56 est ainsi utilisée pour
estimer la conductivité thermique des alliages (en phase solide) avec f; la fraction atomique de I’élément B
dans I’alliage AB, et C,5 le coefficient de Nordheim (de résistivité thermique) spécifique au couple mélangé et
estimé par des données de la littérature (voir Annexe 4).

Equation 56 :
-1
fe , (1—fp)
kgP = (k— + i+ Canfa(1 = f)
S S

Pour des mélanges entre les différents alliages binaires formés (CuNi, NiCr, CrMo, et MoW), nous utilisons
une loi des mélanges linéaire (Equation 56 avec coefficient de Nordheim nul) pour estimer les conductivités
thermiques des alliages formes.

Le coefficient de diffusion de I’élément de la poudre dans le liquide est estimé par I’ Equation 57 [342], [343],
dérivée de 1’équation de Stokes-Einstein pour une particule de petite taille.

Equation 57 :
kT
Dy = ——
e AnTion

Avec 1;,, le rayon ionique [344] de I’é1ément constituant la poudre.
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Egalement, les absorptivités a haute température des différents alliages liquides créés n’ayant pas été trouvées
dans la littérature, nous avons utilisé 1’Equation 58, présentée dans le livre de Brandes et al. [315] et obtenue &
partir des équations de 1’électromagnétisme de Maxwell. Cette équation permet d’estimer 1’absorptivité de
métaux en fonction de la longueur d’onde du laser A; et de la résistivité électrique p,; (dépendante de la
température). Le premier terme de cette formule correspond a la relation de Hagen-Rubens, qui a déja été utilisée
dans la littérature pour estimer 1’absorptivité de bains de fusion & haute température [180], [263], [345]. A noter
que ces relations ne permettent pas une approximation valide pour des lasers de longueur inférieure a
I’infrarouge [315].

Equation 58 :
1/2 3/2
a; = 0.365 (@> + 0.0667 (@> + 0.0061 (@)
Ay A A

Le livre Smithells de référence de propriétés de métaux (7eme édition) [315] ainsi que la base de propriétés du
logiciel Comsol ont été utilisés pour estimer les propriétés en phase solide a haute température (a la température
du solidus) et liquide (& la température du liquidus) des métaux utilisés, dont les valeurs sont présentées en
Annexe 4.

Les différentes approximations utilisées ne permettent pas au modéle d’étre réellement prédictif. Durant une
étude de sensibilité du modeéle (présentée en conférence [346]) nous avons pu identifier que les propriétés les
plus influentes sur la taille et la température du bain sont 1’absorptivité, la conductivité thermique et la
température de fusion. Pour progresser vers la prédiction de fabrications, ces propriétés devraient donc étre
mesurées le plus précisément possible. Durant notre these, nous avons utilisé le modéle pour reproduire certaines
fabrications, en utilisant notamment la hauteur ou la composition réelles des couches formées comme donnée
d’entrée de la simulation.

2.3.5 Résolution numérique

Le modéle mathématique présenté est implémenté dans le logiciel de simulation numérique par éléments finis
Comsol. Des fonctions d’interpolation linéaires sont utilisées pour toutes les variables discrétisées. Chaque
variable est normée par sa valeur maximale durant le calcul. Les différentes équations sont successivement
résolues de maniere itérative avec le solveur linéaire direct Pardiso [347] implémenté dans Comsol, jusqu’a ce
que la différence relative entre la solution calculée et la solution de I’itération précédence devienne inférieure a
0.1%. Un maillage quadrilatéral régulier est utilisé pour discrétiser le domaine fluide (Figure 45). Pour le reste
du domaine entier, un maillage tétraédrique irrégulier (Figure 45) est généré par algorithme. Une étude de
I’impact de la taille du maillage sera réalisée en section 3.1.

Une station de calcul portable a été utilisée pour réaliser les calculs, dotée d’un processeur Intel® Xeon® E-
2286M et de 64 Go de mémoire vive. Les calculs sont réalisés typiquement entre 30 min et 7 h, en fonction de
la complexité de la simulation (variations brutales de propriétés ou de variables calculées). Ce temps de calcul
modéré permet une utilisation quotidienne, couplée aux fabrications réelles.

La Figure 53 est un exemple de simulation d’un dépdt multi-matériaux, pour de la poudre de Mo injectée dans
un bain a la surface d’une couche de Cr pur. On peut remarquer sur la face avant la distribution de composition
et le profil correspondants au cordon précédent. Les contours bleu et noir représentent les isothermes de la
température de fusion locale et de la température d’ébullition locale (dépendantes de la composition). Le contour
bleu représente 1’isotherme de température de fusion de la poudre (Mo pur). La pression de recul exercée par la
vaporisation dans cette zone provoque un certain creusement de la surface (Figure 53).
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Figure 53 : vue de perspective du domaine fluide d une simulation exemple, avec la distribution de Mo, les
isothermes caractéristiques du bain, et les fleches des vecteurs vitesse a la surface

Le modele proposé permet de fournir des estimations des caractéristiques du bain, ce qui est utile pour la
compréhension de I’influence des phénomenes et des tendances en fonction des parameétres. Les principales
caractéristiques obtenues sont les dimensions des cordons formés (présentées dans la Figure 54), la température
et vitesse maximale a du fluide, et la composition moyenne de la poudre mélangée a la sous-couche.

Profil cordon N-1 Cordon déposé N

Surface initiale

Trace de fusion
. du dépot
Traces de fusion
précédente
Sous-couche

Espacement Largeur du cordon

Hauteur
moyenne

Profondeur
moyenne

Figure 54 : exemple de simulation finalisée, coupe verticale de la couche (normale a la direction de
fabrication), avec traces du cordon déposé et du cordon précédent, et la distribution de la composition du
matériau injecté
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2.4  Calcul de la dissolution et mélange des particules dans le liquide
2.4.1  Calcul de la proportion de particules résiduelles

Les particules solides intégrées au bain peuvent passer en phase liquide du fait de deux mécanismes, la fusion
dans la partie chaude du bain, et la dissolution progressive par diffusion dans le liquide. En prenant en compte
ces deux phénomeénes il est possible d’estimer la fraction volumique de particules solides résiduelles apres
solidification du bain.

On considere d’abord que les particules injectées a la surface liquide vont toutes intégrer le coeur du bain,
qu’elles soient liquides ou toujours sous forme solide. Il est supposé que les particules sont instantanément
portées a la température de la surface, et elles seront donc considérées comme fondues si cette température

dépasse leur point de fusion. Le débit volumique totale QKM de poudre intégrée dans le bain peut alors étre
décomposé en deux contributions (Equation 59), un débit volumique de poudre intégrée sous forme solide

(Q‘,((TZTL)&(RTf P)), et un autre sous forme liquide (Q}.((TETL)&(TETf P)).
Equation 59 :

ytot v(T2TL)&(T<Tfp) v(T2TL)&(T2Typ,)
p =Cp + 0Qp

Ces deux débits volumiques de poudre sont obtenus par intégration a la surface du bain simulé par le modele
numérigue.

(T=TL)&(T=T -
QLT (T2Tfp) _ GY 1) (T 2 T)(T = Ty, )dSrop
Stop

(T=TL)&(T<T N
QPV WE(T<Trp) = (]-)IPK 1) (T = TL)(T < Tfp) d'stop
Stop
Pour estimer la fraction volumique grs rusion de poudre résiduelle dans le bain, aprés fusion partielle d’une

guantité de poudre donnée, nous utilisons la fraction volumique de poudre intégrée sous forme liquide par
rapport & la quantité totale intégrée dans le bain (Equation 60).

Equation 60 :
v(T2T)&(T<Typ)

P
v (T2TL)&(T<Tfp)
Qp

9p res fusion = T=T)&(T=Typ)

(
+Q)

Pour quantifier la dissolution moyenne des particules solides dans la partie froide du bain (pour T < T, ), nous
nous basons sur le modele de Hsu et Liu [278] détaillé précédemment (section 1.3.1.1.2). Nous rappelons en
Equation 61 I’équation de la vitesse de diminution de la taille d’une particule solide par diffusion dans le liquide
depuis la surface.

Equation 61 :
ng DmL p
—, = ~25h P wpSet —wp) )

Les propriétés dans le liquide (coefficient de diffusion massique de la poudre dans le liquide D,,,, masse
volumique liquide p, fraction de poudre alliée dans le liquide wp,) sont estimées par des moyennes dans la
partie froide (pour T < Tf,) du bain simulé.
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La fraction massique a saturation wp;%* est calculée a partir de la fraction atomique a saturation fpi‘”, estimée

en supposant une évolution linéaire de T;, (la tempeérature du liquidus du melange) avec la fraction atomique fp,
de 1’¢1ément de la poudre réfractaire alli¢ au liquide (Equation 62).

Equation 62 :
f sat __ T3 — TLO
sat ___ Lo
LT T =T,

Avec Tr, la température de fusion de la poudre et T; ; le liquidus du matériau de la sous-couche sans élément

de la poudre, et T5% la température du liquide a la surface de la particule, qu’on estime par la température
moyenne dans la partie froide du bain simulé (pour T < Tf,).

Sh est le nombre de Sherwood, défini dans ce probléme par 1’Equation 63.

Equation 63 :

1
(o)
D,

Avec Up la vitesse relative moyenne de la particule dans le liquide, et v la viscosité cinématique moyenne du
liquide dans la partie froide du bain.

N =

Uy - @
5h=2+0.6(%)

Lorsque la particule est de densité différente de celle du fluide, elle possédera du fait de la gravité une
accélération verticale non-nulle. Une force de trainée s’opposera a cette accélération dans le fluide. A 1’état
stationnaire (équilibre des forces verticales) la vitesse verticale Up , peut étre définie par I’Equation 64 [278].

Equation 64 :

2 p 5/7 \3/7
Up, = (559 o 1) @ ()

Le fluide étant considéré comme turbulent, il existe également une vitesse turbulente du liquide autour de la
particule. L’amplitude moyenne de cette vitesse Uy, peut étre estimée a partir de la vitesse moyenne non
turbulente Uy, avec I’Equation 65 tirée des travaux de Chakraborty et al. sur I’analyse théorique de la
turbulence dans les bains de fusion formés par laser [169].

Equation 65 :
Ururp = 0.5889U,,,,
La valeur de la vitesse U, est estimée par la moyenne de la vitesse dans la partie froide du bain.

Durant nos simulations, il a été constaté que les composantes horizontales (x, y) de la vitesse et de la turbulence
du fluide sont généralement grandes devant la composante verticale (z). En négligeant la présence de cette
composante verticale dans la vitesse Uy, ON écrit finalement la vitesse totale caractéristique du fluide autour
de la particule avec I’Equation 66.

Equation 66 :

Up = "UPE + Utzurb
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Pour résoudre 1’Equation 61 nous utilisons une vitesse et un nombre de Sherwood constant, déterminés pour
une particule solide caractéristique de diametre op,. Ce diamétre caracteristique op, est défini comme le
diametre moyen de la poudre injectée. Des calculs numériques prenant en compte des vitesses et des nombres
de Sherwood variant avec le diamétre ne différent que de 4% en moyenne par rapport au calcul analytique
approximatif.

La résolution de I’Equation 61 en partant d’un diamétre initial @p o bermet d’aboutir a I’expression du diametre

op en fonction du temps, et ainsi d’estimer le diamétre moyen 4 la fin de la dissolution dans le liquide (Equation
67).

Equation 67 :

p
— 2 _ . . t _
QPdisso - zPO 4tL Sh DmL Pp (Wpia WPL)

Avec t; le temps de passage caractéristique en phase liquide, calculé par I’Equation 68.

Equation 68 :
b= leoy
L US

leOy étant la longueur moyenne du bain (déterminée avec la simulation du bain), et Us la vitesse de balayage.

Pour une quantité de poudre donnée, la fraction volumique de poudre résiduelle aprés dissolution partielle
Jres aisso €St donnée par I’Equation 69.
Equation 69 :

3/2

3

2 D

— Paisso — my, p sat

9P res disso = = 1_4tL'Sh_2 — Wp; —WPL)
@p 2p, Pp

0
On peut également en déduire I’expression de la durée t4;s5, (Equation 70) nécessaire pour que la dissolution
soit compléte, c’est-a-dire pour que gp res aisso devienne égale a zéro.

Equation 70 :

-1
Dy,
taisso = | 4 Sh 22 Lp_ WPiat - WPL)
Po FP

La fraction volumique totale g5%%che de poudre résiduelle au sein du cordon déposé va dépendre du taux de
dissolution gp s gisso d€ 1a poudre par le bain, mais également de la fraction g®/°%t de I’aire de la zone en
cours de construction et de sa fraction volumique de poudre infondue gp ,es fusion, ainsi que des fractions
gref cordon gt gref couche (g refysion avec le cordon précédent et avec la couche précédente, et des fractions

de poudre résiduelle associées ghel 4™ gt ghef couche (Equation 71).

P res P res
Equation 71 :
couche _ ajout ref cordon ,ref cordon ref couche ,ref couche
IPres = (gP res disso)(g J gpres fusion + g f gp res + g f gP res )
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La Figure 55 illustre la zone construite, la zone refondue du cordon précédente, et la zone refondue de la sous-
couche, pour une simulation exemple.

Construit

Refusion
cordon
% précédent

Refusion
couche
e Trace de fusion
. du dépot
Traces de fusion
précédente

Figure 55 : exemple de simulation finalisée, coupe verticale de la couche (normale a la direction de
fabrication), avec zones caractéristiques du cordon déposé

En prenant en compte que le cordon déposé est similaire au cordon précédent, et en supposant que la
distribution de particules est homogene dans les cordons, on peut écrire la relation de 1’Equation 72.

Equation 72 :
he _ . ref cordon
glgorlé(:; ¢ = gP res
On peut alors obtenir I’Equation 73.
Equation 73 :
he __ 9P res disso i he .ref couche
Grres” = (1 — grefeordongy s disso> (gajoutgp res fusion t gref Cregp res

Les fractions g#/out, gref cordon et gref couche gont déterminées avec la simulation du bain (Figure 55).

Finalement pour une quantité de poudre donnée, le taux volumique gp res mix de particules résiduelles apres
fusion et dissolution est déterminé par 1’Equation 74, a partir du rapport du taux de poudre résiduelle sur le taux
de poudre total (sous forme liquide et solide) dans la couche g5°*<¢ déterminé ici par la simulation.

Equation 74 :
_ gt
gP res mix — couche
9p

On peut alors utiliser ce taux pour estimer en tout point, a partir d’un champ de fraction volumique de poudre
local gioc@, et de la fraction volumique locale gi°c% . ... de poudre résiduelle (Equation 75).

Equation 75 :
local — local ,
9presmix = 9p 9P res mix

Enfin, on peut calculer la fraction locale de poudre alliée dans le liquide :

Equation 76 :
}Joeal — gll’ocal(l — 9P res mix)
t 1- g})ocal " 9P res mix
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En appliquant ce calcul a la distribution de la fraction de poudre de la simulation du bain de fusion, on peut

. . . T<T . .. . .
finalement obtenir la fraction moyenne Wpi <Trp) d’élément de poudre alliée au liquide dans la partie froide

du bain (pour T < Tf,).

N .. . . . , , T<T . .
Le probléme est non-linéaire puisque le calcul de la dissolution dépend au départ de WPE < f”), dans I’Equation

, . e e . (T<Tfp) .
69. La résolution est réalisée dans Comsol, par itération jusqu’a ce que la valeur de wp L TP” soit stabilisée

(écart relatif inférieur a 0.1%).
2.4.2  Calcul du mélange dans le liquide

Lorsqu’une particule est fondue dans le bain (devenant une gouttelette), le mélange avec le liquide est réalisé
par déformation de la gouttelette et diffusion progressive (pour des métaux miscibles en phase liquide). Des
analyses d’échelles fournies par Villermaux [348] indiquent que pour une gouttelette de diametre initiale o,
cisaillée dans un liquide avec un taux de deformation y ., le temps caractéristique t,,,;,, permettant un mélange
homogeéne peut étre estimé par 1’ Equation 77 [348].

Equation 77 :
1 1

tmix = Pe3

mix Yaer

Avec Pe le nombre de Péclet du systéme (Equation 78) [348].
Equation 78 :

_ Yder * (®P0)2

Pe
Dy,

Avec D, le coefficient de diffusion massique de la poudre dans le liquide.

Nous estimons ici le taux de déformation caractéristique d’une gouttelette dans le bain avec I’Equation 79,
fonction de la vitesse caractéristique a la surface Usy,rqce €t du rayon de la recirculation du fluide dans, pris
égale a la moiti¢ de 1’épaisseur totale du bain ep; .

Equation 79 :
_ Usurface
Vaef 0.5ep,

Le temps caractéristique du passage en phase liquide t; (durée de vie de la phase liquide) est calculé
avec I’Equation 80.

Equation 80 :
o= leoy
L US
leoy étant la longueur moyenne du bain, déterminée avec la simulation numérique du bain, et Us la vitesse de
balayage.

On peut exprimer Mix I’indicateur de I’homogénéité du mélange en comparant les deux temps caractéristiques
(Equation 81).
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Equation 81 :

1
2 3
t 21p U .D
Mix = —2 = <_ moy) <( Surface) mL)

tmix  \3 Us 0.25ep? - (@PO)Z

Lorsque cette valeur est supérieure a 1, le temps de passage en phase liquide dépasse le temps caractéristique
permettant un mélange homogene. On peut constater que le mélange s’améliore notamment plus la vitesse de
balayage est basse, plus la vitesse du fluide est élevée, ou encore plus la taille de la gouttelette initiale est faible.

I est également possible d’estimer, a partir du travail de Villermaux [348], f7/'** la fraction atomique résiduelle

maximale de la poudre injecté dans le liquide pur aprés mixage et solidification du bain avec 1’Equation 95.
Cette fraction peut étre vue comme un indicateur d’hétérogénéité du mélange.

Equation 82 :

1

\4J(D%Q (1 +%(Vdef : tL)Z)/

QPO)

finex = erf

En prenant des valeurs caractéristiques de 0.2 mm d’épaisseur et 1 mm de longueur du bain [124], une particule
liquide de 100 um de diamétre, 10 mm/s de vitesse de balayage, 100 mm/s de vitesse du fluide, ainsi qu’un
coefficient de diffusion de 2 um?/ms [124], on obtient une fraction résiduelle maximale de 1’ordre de 1.7% (dans
le coeur du cordon). Ainsi la durée du passage en phase liquide permet en théorie un mélange homogene, comme
cela est généralement constaté expérimentalement lorsque la poudre injectée est fondue et mélangée par le bain
(pour des métaux miscibles en phase liquide et des vitesses pas trop élevées). L’indicateur f77'%* sera utilisé

pour mieux comprendre les différents mélanges obtenus durant nos fabrications.
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3 Etude de cas dépot Cr sur 316L et validation du modéle
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Une étude de cas d’une fabrication dissimilaire « modéle » a été en premier lieu réalisée et comparée a des
simulations avec le mod¢le numérique du procédé a 1’échelle du bain de fusion.

3.1 Moyens et méthodologie

Un dépdt de couche de Cr pur sur 316L a été utilisé pour la comparaison a la simulation, du fait de sa
disponibilité au moment du développement du modéle. La bonne miscibilité du Cr avec le 316L (base Fe-Ni-
Cr), la bonne connaissance des propriétés du Cr pur et du 316L, ainsi que de la différence non-négligeable des
températures de fusion (~400 °C) font de ce dépdt un cas d’intérét a analyser pour progresser dans la
compréhension de la fabrication additive avec matériaux dissimilaires.

Une plaque de 316L de dimensions 100x50x20 mm est utilisée comme substrat, sans préchauffage. 5 couches
sont construites par projection laser de poudre de Cr pur. La premiere couche comporte 8 cordons, les 4 autres
couches comportent 6 cordons. Le dernier cordon de la 1°® couche n’est pas recouvert par la couche supérieure,
et il est analysé et comparé a la simulation. Aprés optimisation paramétrique, la puissance utilisée pour 1’étude
a été de 800 W, la vitesse de balayage de 10 mm/s, et I’espacement latéral de 0.8 mm (Hatching Distance). La
hauteur des couches de Cr est en moyenne de 0.49 mm, correspondant a un débit volumique de fabrication égal
a 3.9 mm3/s. Pour ces premiéres simulations, nous avons supposé que les températures maximales restent
inférieures a la température d’ébullition du liquide. Les hauteurs des cordons fabriqués sont ici utilisées comme
paramétres d’entrée pour les simulations. Le détail de tous les parametres et des propriétés matériaux utilisés
est donné dans I’article basé sur cette étude [349].

La Figure 56 présente les clichés optiques de la section du 1° cordon et de la section du dernier cordon de la 1°
couche construite, avec les contours tracés a partir du contraste de 1’image.

i S AN )

Figure 56 : (gauche) cliché optique de la section du 1* cordon, (droite) cliché optique de la section du
dernier cordon ; les traits en pointillé indiquent les contours détectés de la surface des cordons

3.2 Importance de la turbulence

La turbulence peut avoir une importance non-négligeable sur le mélange de différents métaux dans des bains de
fusion [170]. Cependant, comparés aux bains de fusion des travaux de Wirth et al. [165] ou de Chakraborty et
al. [170], les bains de fusion formés en fabrication additive peuvent étre de bien plus petites tailles. Lorsque la
taille du systéme est réduite, la turbulence du fluide diminue en intensité, jusqu’a disparaitre pour une taille
critique correspondant a un nombre de Reynolds critique [166]. Le nombre de Reynolds critique n’ayant pas été
formellement défini pour les bains de fusion en fabrication additive, nous utilisons ici deux modéles, un utilisant
le modele de turbulence low-Reynolds RANS k-¢-v2-f, et un autre sans prise en compte de la turbulence (modéle
dit laminaire), dont nous comparons les résultats aux analyses de la fabrication réelle. La simulation du dernier
cordon de la 1% couche de Cr sur 316L est choisie pour cette étude, qui a donné lieu a une publication [349].
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Une étude de convergence du maillage a tout d’abord été réalisée, pour le modele avec turbulence, pour s’assurer
que les gradients sont correctement résolus et que ’erreur numérique du fait de la discrétisation est suffisamment
faible. En analysant des simulations préliminaires, nous avons constaté la présence de forts gradients verticaux
de la vitesse sous la surface du bain, induits par I’effet Marangoni. A partir des ratios entre les gradients de
vitesse verticaux a la surface et dans le cceur du bain, les épaisseurs verticales des éléments situés proches de la
surface (dans une épaisseur de 40 um) ont été prises comme 10 fois plus petites que les épaisseurs verticales du
reste du domaine liquide (sous 40 pum depuis la surface). De maniére similaire, la longueur et la largeur
(horizontales) des éléments ont été prises comme 3 fois plus grandes que 1’épaisseur verticale des éléments du
domaine liquide sous 40 um depuis la surface. La Figure 57 et la Figure 58 permettent d’évaluer 1’évolution des
principales caractéristiques de la solution en fonction du nombre d’éléments total.
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Figure 57 : évolution de la largeur du bain, taux (volumique) de poudre dans le bain, et température
maximale du bain, avec le nombre d’éléments
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Figure 58 : évolution du maximum de la vitesse du fluide et de la viscosité turbulente, avec le nombre
d’elements

Comme indicateur de la vitesse est choisie la vitesse au point ou la viscosité turbulente est maximale, qui
apparait bien caractériser le champ de vitesse au cceur de la surface du bain (Figure 59). La valeur de 0.4 m/s
calculée ici est d’ailleurs proche des valeurs des vitesses maximales moyennes mesurées par camera rapide a la
surface de bains de fusion [153].
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Figure 59 : isovaleurs de la viscosité turbulente a la surface du bain de fusion (simulation avec turbulence),
vecteurs vitesses (amplitude maximale de 2.2 m/s), et valeur de la vitesse du fluide au point ou la viscosité
turbulente est maximale (encadré gris)

Pour la validation du modéle et I’étude de la turbulence, nous avons sélectionné le maillage comportant 323193
éléments, d’épaisseur de maille égale a 2 um au minimum (au contact de la surface libre) et 20 pum au maximum.
Le temps de calcul total est de 7 heures.

La Figure 60 présente le résultat de simulation avec turbulence du dépdt du dernier cordon de la 1% couche. On
peut constater que le bain recouvre partiellement le cordon précédent. Le sens de circulation du liquide a la
surface est majoritairement du centre vers la périphérie, du fait des plus basses températures a la périphérie de
la surface qui provoquent ici une augmentation de la tension de surface. La largeur du bain est d’environ 1.25
mm pour les deux modéles (avec et sans turbulence).
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Figure 60 : vue de perspective de la simulation du dépét du dernier cordon, avec distribution de la fraction
massique de Cr, et a la surface les fleches des vecteurs vitesse (amplitude maximale de 2.2 m/s), les
isothermes liquidus et solidus, et les arétes du maillage sur les faces latérales

La Tableau 5 présente le maximum de la température et celui de la vitesse du fluide a la surface, ainsi que le
nombre de Reynolds Re que nous définissons selon 1’Equation 83, pour les simulations des modéles avec et
sans turbulence.
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Equation 83 :

max
_ U Lpain

Re =

Vmax 2

Avec U™ |a vitesse maximale du fluide, Ly, 1a longueur du bain, et v™2* la viscosité cinématique maximale
du liquide (viscosité intrinséque).

Tableau 5 : maximum de la température et de la vitesse du fluide a la surface, et nombre de Reynolds calculg,
pour les simulations des modéles avec et sans turbulence

Modéle Tmax ymax Re
Avec turbulence 2900 K 2.2m/s 1485
Sans turbulence 3200 K 3.7m/s 2602

On peut comparer les nombres de Reynolds calculés a des estimations du nombre de Reynolds critique (pour
les bains de fusion) proposeées dans la littérature. Chakraborty et al. ont proposé dans leurs études sur la
turbulence dans les bains de fusion [157], [168], [171] que le Reynolds critique était de 1’ordre de 100, avec des
données expérimentales suggérant une valeur proche de 600. Les valeurs calculées ici (Tableau 5) sont de 1’ordre
de 1000, on peut donc penser que la turbulence est effectivement non-négligeable dans notre cas.

On constate avec le Tableau 5 que la prise en compte de la turbulence provoque une baisse de la température et
de la vitesse maximale, comparé a la simulation sans turbulence. Le Tableau 6 permet d’évaluer I’importance
des diffusivités turbulentes introduites par le modele de turbulence, par rapport aux diffusivités intrinséques
(viscosité, diffusivité thermique, coefficient de diffusion chimique). Il est a rappeler que ces diffusivités
turbulentes sont des représentations macroscopiques de 1’effet moyen et local des transports advectifs causés
par les tourbillons turbulents. On constate que cette diffusion turbulente augmente la diffusion de la quantité de
mouvement jusqu'a un facteur de 20 (par rapport a la viscosité cinématique intrinseque) et la diffusivité
thermique jusqu'a un facteur de 0.6 (par rapport a la diffusivité thermique intrinséque). L’introduction de ces
effets de diffusion supplémentaires est la raison de la diminution de la température et de la vitesse maximale
par rapport a la simulation sans turbulence (Tableau 5).

Tableau 6 : maximum des diffusivités turbulentes et des ratios de la diffusivité turbulente sur diffusivité
intrinseque, pour la simulation avec turbulence

Viscosité ~ Thermique  Chimique
Diffusivité turbulente maximale (m?2/s) 5-107° 4-107° 6-107°
Maximum du ratio diffusivité turbulente sur intrinseque 20 0.6 7000

Les vitesses élevées générées a la surface du bain entrainent I’apparition de vortex dans le bain, mis en évidence
par les lignes de courant dans la Figure 61. Une augmentation de la viscosité ayant tendance a diffuser la
vorticité, des vortex plus larges sont observés pour la simulation avec turbulence (Figure 61).
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Figure 61 : coupe verticale du bain (plan xz & y=0) des simulations avec (gauche) et sans turbulence (droite),
avec la distribution de la fraction massique de Cr, les isothermes liquidus (en blanc) et solidus (en noire), et

des lignes de courant de [’écoulement

Dans les deux simulations, environ 0.1 mm de substrat en 316L est fondu et partiellement mélangé avec le Cr
dans le bain de fusion (Figure 61). La forme irréguliére de I'isotherme du liquidus est attribuée a la complexité
du mélange résultant de la dynamique du fluide et la diffusion entre le bain et le substrat. En effet, la température
de fusion du chrome étant environ 400 K supérieure au liquidus du 316L, une transition de la température de
solidification s’opére a I’interface bain — substrat. Lorsque du liquide riche en Cr du bain pénétre la zone fondue
du substrat et s’y mélange partiellement, sa température passe en-dessous du point de fusion du Cr et ce liquide
va donc commencer a se solidifier, tout en continuant a se mélanger partiellement avec le substrat encore liquide.

La Figure 62 présente les coupes de la simulation du dernier cordon (apreés solidification du bain) recouvrant le

cordon précédent.
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Figure 62 : coupe verticale (plan yz apres solidification du bain) des simulations avec (gauche) et sans
turbulence (droite), avec distribution de la fraction massique de Cr, et les contours des zones chauffées au-

dela du liquidus (en blanc) et du point de fusion du Cr pur (en magenta)

La Figure 63 révele les profils de composition du Cr le long des fleches en pointillé, avec la cordonnée z prise

ici égale a 0 a la surface du substrat.
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Figure 63 : évolution de la fraction massique de Cr le long des fléches verticales en pointillé sur la Figure 62,
et comparaison avec la distribution du profil EDS effectuée le long de la fleche verticale en pointillé sur la
Figure 66

On constate que le mélange de Cr dans le substrat (en-dessous de z=0) est surestimé par la simulation (Figure
63). Cet écart sera discuté en détail par la suite. Une zone homogene en composition est visible dans la partie
haute des cordons, d'environ 200 um d'épaisseur pour la simulation avec turbulence (partie horizontale de la
courbe rouge dans la Figure 63), et d'environ 100 um d'épaisseur pour la simulation sans turbulence (modéle
laminaire). La zone homogeéne plus épaisse dans la simulation avec turbulence peut étre attribuée en partie a la
présence du vortex plus large a ’arriére du bain (Figure 61). Dans la simulation sans turbulence, le mélange des
espéeces est essentiellement réalisé par le transport advectif, et la distribution finale de la concentration dans le
cordon est donc générée par la circulation complexe de I'écoulement dans le bain de fusion (Figure 62). Dans le
cas de la simulation avec turbulence, les plus larges vortex et I’augmentation de la diffusion effective jusqu’a
un facteur 7000 provoquent le passage d’un mélange dominé par 1’advection vers un mélange contrdlé par la
diffusion turbulente, ce qui tend a lisser les isovaleurs de la distribution de fraction massique (Figure 62). Il est
a rappeler que cette diffusion turbulente macroscopique est en réalité due a la présence des tourbillons turbulents
microscopiques (non résolus par le maillage utilisé). A cette petite échelle, I'entrelacement des lignes de courant
sur des distances trés courtes provoque des cisaillements intenses, et donc de la diffusion a 1’échelle
macroscopique.

La Figure 64 permet de caractériser I’intensité de la diffusion turbulente calculée. On constate que les zones du
bain les plus turbulentes se trouvent prés de la surface, du fait des forts gradients de vitesse générés par 1’effet
Marangoni.
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Figure 64 : coupe verticale du bain (plan xz a y=0) de la simulation avec turbulence, avec la distribution du
ratio de la viscosité turbulente sur la viscosité cinématique intrinseque, et avec les isothermes de
solidification

Pour approfondir la caractérisation de la turbulence dans ce bain de fusion, nous présentons ici les distributions
(Figure 65) de la fluctuation relative de la vitesse normale aux lignes de courant ¢ ainsi que de la fonction de
mélange elliptique a, toutes deux des variables propres au modele k-¢-{-o utilisé, et qui ont été introduites dans
la section 1.2.4.2.
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Figure 65 : évolution de { la fluctuation relative de la vitesse normale aux lignes de courant, et de o la
fonction de mélange elliptique, le long de la fleche verticale en pointillés sur la Figure 64

Une valeur de o inférieure a 1 indique que la turbulence est localement amortie par I’atténuation globale induite
par les frontiéres solides du bain de fusion. La Figure 65 nous permet donc de conclure que dans le bain de
fusion, I’amortissement par les frontiéres a un effet global, depuis le fluide proche de ces frontiéres jusqu’aux
zones proches de la surface libre ou la turbulence est maximale. La valeur de { est également inférieure a 1, ce
qui indique que la turbulence est anisotrope dans tout le bain de fusion. Cette anisotropie est la conséquence de
I'effet d'amortissement global par les frontiéres solides, ainsi que de la forte nature rotationnelle de I'écoulement
dans le bain de fusion. Ces observations permettent de souligner la pertinence du modele de type v2-f pour
modéliser la turbulence dans un bain de fusion. En effet les modéles classiques k-¢ a hauts nombres de Reynolds
supposent que la turbulence est isotrope (¢ partout égal a 1) et de plus ils ne considérent I’amortissement par les
frontiéres solides qu’au niveau local (proche de ces frontiéres) au moyen d’une fonction dite « de paroi ». Ces
approximations peuvent résulter en une surestimation de I’intensité de la turbulence [242].

Sur la Figure 66 est inclus le profil de quantification chimique par EDS réalisé sur la coupe de la fabrication, le
long de la fléche noire en Figure 63.
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Figure 66 : cliché optique de la section du dernier cordon, avec les contours bleus délimitant
approximativement les zones fondues expérimentales, et les contours blanc et magenta délimitant les zones
fondues dans la simulation avec turbulence

En comparant ce profil expérimental aux profils des simulations, nous avons pu calculer que 1’erreur relative
sur la fraction massique moyenne de Cr dans la couche (Figure 63) s'‘éléeve a 10% pour la solution sans
turbulence, et 5% pour la solution avec turbulence. Pour ce qui est de la reproduction des zones fondues, la
Figure 66 permet d’observer que le résultat de la simulation (ici avec turbulence) est relativement proche des
zones fondues expérimentales. Les contours bleus délimitent approximativement les zones fondues
expérimentales. Les contours blanc et magenta sont tirés de la simulation, correspondant au contour de la zone
chauffée au-dela du liquidus (en blanc) et au-dela du point de fusion du Cr pur (en magenta). On peut corréler
la zone simulée correspondant a la fusion des particules de Cr (contour magenta) au cceur homogéne du cordon
de la coupe expérimentale (contour bleu foncé). La zone simulée correspondant a la fusion du substrat (sous le
contour magenta) peut étre corrélée dans la coupe expérimentale & une zone fondue du substrat (contour bleu
clair), qui apparait étre une interface irréguliére entre le dép6t et le substrat moins réfractaire.

Il apparait que le mélange du liquide riche en Cr avec le 316L fondu (sous z=0 dans les Figure 62, Figure 63 et
Figure 66) est plus faible en réalité que ce qui est calculé. Une cause possible de cet écart est I'apport de poudre,
dont la description dans le modéle est tres simplifiée par rapport a la réalité, puisque définie comme un apport
de matiére continu au lieu de particules discretes. Au cours de I'expérience, certaines particules de Cr infondues
ont probablement pu perturber la dynamique du bain a la surface, et ainsi altérer la pénétration du liquide dans
le substrat fondu. On peut d'ailleurs observer sur la Figure 66 la présence de morceaux de Cr résiduels situés a
I’interface bain — substrat, le cercle vert mettant en avant la présence d’une possible particule résiduelle.
D’autres de ces particules résiduelles ont pu étre identifiées aux interfaces et sur les bords du cordon. La prise
en compte explicite de ces particules dans la simulation pourrait étre nécessaire pour améliorer la justesse du
modele. Une meilleure modélisation de la dynamique du fluide dans la zone pateuse serait également utile pour
correctement prédire le mélange aux interfaces, en prenant notamment en compte la ségrégation lors de la
solidification, ainsi que la germination et le mouvement de grains formés dans la zone pateuse. Pour aboutir a
un modele réellement prédictif il serait de plus nécessaire d’utiliser des propriétés matériaux plus précises.

Concernant le choix de I'utilisation ou non d’un modéle de turbulence pour simuler le bain de fusion en
projection laser, il apparait que la turbulence dans le fluide ait un impact non négligeable sur les caractéristiques
du bain simulé, et que sa prise en compte permet une meilleure estimation du profil de fraction massique de Cr
dans le cordon final.
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Pour clarifier davantage I’influence de la turbulence du fluide dans les bains de fusion en fabrication additive,
nous avons effectué des simulations supplémentaires avec différentes largeurs de bain de fusion (entre 0.04 mm
et 8 mm). La taille du spot laser, la puissance et le débit massique sont ajustés pour obtenir des bains de fusion
de méme rapport de largeur sur taille de spot laser, et de méme rapport de la hauteur sur taille de spot laser.
Pour une meilleure identification de I’apparition de la turbulence, la vitesse caractéristique utilisée pour calculer
un nouveau nombre de Reynolds Re* (Equation 83) a été choisie comme étant la vitesse au point ol la viscosité
turbulente est maximale & la surface. La Figure 67 présente les valeurs du rapport de la viscosité turbulente
maximale vi*®* sur la viscosité intrinseque maximale v™%* 3 la surface de chaque bain simulé (d’environ 1 -
1076 m?/s), en fonction du nombre de Reynolds Re*,
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Figure 67 : évolution du ratio vi*®*/v™a* 3 la surface des bains de fusion, en fonction du nombre de
Reynolds Re* ; les nombres présents au-dessus de chaque point indiquent la taille (en mm) du spot laser
correspondant au bain simulé

Les bains de fusion plus larges présentent des nombres de Reynolds et viscosités turbulentes plus élevées, ce
qui engendre dans les bains simulés des diffusions plus fortes de la quantité de mouvement, de la chaleur, et des
éléments (par rapport a des simulations sans turbulence). Un point d'inflexion de la courbe (Figure 67) est
détecté entre les points correspondant a des Re* entre 268 et 446 (spots laser entre 1.4 mm et 4.2 mm). L’analyse
des deux simulations associées révele que cette transition correspond au moment ou la viscosité turbulente
moyenne (volumique) dépasse la viscosité intrinseque maximale.

Il est a noter également que les calculs sans turbulence pour les bains de fusion plus larges que 1.25 mm (spot
laser de 1.4 mm) n’ont pas pu étre convergés en-dessous d’une variation relative de 1073, et nécessiteraient
probablement un maillage plus fin et une résolution transitoire avec de faibles pas de temps.

Cette analyse indique que la turbulence du fluide serait pleinement activée lorsque la valeur de Re* dépasse ~
450 (largeur ~ 4 mm), et que sa présence pourrait étre négligée pour des valeurs de Re* inférieures a ~ 100
(largeur ~ 0.04 mm). Ces valeurs sont cohérentes avec 1’ordre de grandeur du Reynolds critique égal a 100
proposée par Chakraborty [157], [168], [171]. Par conséquent, dans le cas du bain de fusion de 1.25 mm de
large étudié précédemment (spot laser de 1.4 mm), résultant en un Re* de 330, la turbulence n'est pas négligeable
mais peut également ne pas étre totalement activée. 1l est a noter que le modéle low-Reynolds RANS k-g-v2-f
n’est pas le plus adapté pour capter au mieux les transitions du régime laminaire au régime turbulent [350]-
[352], du fait de ’homogénéisation faite de la turbulence (spatiale et temporelle). Des calculs de turbulence
complets de type DNS (simulation numérique directe) [173] seraient idéalement nécessaires pour mieux
capturer cette transition d’un bain de fusion non-turbulent en un bain de fusion fortement turbulent.

Les résultats de la turbulence pour ces différentes simulations (de tailles de bain variées) ont ensuite été utilisés
pour calibrer un modeéle de turbulence simplifié, utilisant une viscosité turbulente constante dans le liquide. Pour
accélérer encore le calcul tout en permettant une bonne estimation de la taille du bain et de la température
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maximale, une augmentation de la viscosité intrinseque du bain a également été utilisée. Le détail de la
construction de ce modele rapide est disponible en Annexe 3. Nous avons par la suite utilisé la solution du
modele simplifié comme point de départ pour le modéle complet (avec viscosité intrinséque inchangée, et le
modele turbulence k-g-v2-f). La solution du modéle simplifié étant proche de la solution finale, le calcul de la
simulation avec le modele complet est grandement raccourci, passant typiquement de 7h a environ 1h30min. Le
calcul complet (modéle simplifié suivi du modéle complet) est finalement réalisé en moins de 2h, et nous a
permis dans la suite de ce travail d’aider a la compréhension et maitrise des phénoménes rencontrés durant
différents dépéts.

3.3 Importance de I’effet Marangoni

Le modéle du bain a été utilisé pour étudier le dép6t du 1 cordon du dép6t de Cr sur 316L, qui apparait
beaucoup plus dilué (taux de fusion du substrat plus élevé) que le dernier cordon (Figure 56). Du fait de cette
plus forte dilution, le taux de 316L dans le bain devient plus élevé. Le 316L utilisé comme substrat contient 220
ppm de soufre en masse, ce qui est assez élevé pour avoir un impact non-négligeable sur la tension de surface
du bain lorsque ce dernier est riche en 316L, du fait de la ségrégation préférentielle de soufre a la surface en
fonction de la température [162]. Pour estimer la tension de surface liquide du 316L, nous utilisons la formule
(Equation 84) présentée dans le travail de Sahoo et al. [162] de la tension de surface du Fe en fonction de la
température et du taux de soufre. Les détails de 1’obtention de cette formule et du choix des paramétres
numérigues pour le couple Fe - S sont disponibles dans les articles de Sahoo et al. [162] et de Belton [353].

Equation 84 :

—1.662 - 10°
Yy =1.943-43-107%(T — 1690) — 1.3 - 107°R,, T - In{ 1 4+ Wyoyfre - 3.18 - 10 3exp —
m

AVEC Wyoy fre la fraction massique de soufre dans le liquide et R,, la constante universelle des gaz parfaits.
Avec cette formule, pour du 316L avec 220 ppm de soufre en masse, la dérivée de la tension de surface avec la
température est positive de la température de solidus jusqu’a 2100 K.

La Figure 68 illustre les coupes des simulations du dépbt du 1¢" cordon, avec et sans prise en compte des éléments
tensio-actifs.
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Figure 68 : coupe du cordon simulé pour le dépdt du 1* cordon, avec distribution de la fraction massique de
Cr. Avec (droite) et sans (gauche) prise en compte des éléments tensio-actifs ; les fleches ont été ajoutées pour
indiquer de maniére schématique le sens de circulation du fluide dans le bain

Dans le cas ou la présence de soufre est négligée (Figure 68, gauche), la dérivée de la tension de surface avec
la température est toujours négative, et le sens de circulation du fluide a la surface est du centre vers la périphérie.
De ce fait la forte chaleur au centre de la surface est redistribuée sur les bords, et la zone fondue est finalement
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large et peu épaisse. En prenant en compte 1’effet du soufre sur la tension de surface, le sens de circulation du
fluide est inversé (Figure 68 droite). La forte chaleur du centre de la surface est transportée vers le fond du bain,
et la zone fondue devient alors profonde et moins large. En analysant la coupe du 1% cordon de la fabrication
(Figure 56), et en comparant ses dimensions avec celles des cordons simulés (Tableau 7), on comprend que la
prise en compte de la dynamique du fluide et de I’effet des impuretés est primordiale pour correctement simuler
le bain de fusion.

Tableau 7 : comparaison des dimensions mesurées sur le 1*" cordon fabriqué par rapport aux cordons
obtenues par simulation

Dimension du cordon Réelle Modele sans S Ecart relatif  Modeéle avec S Ecart relatif
Largeur (um) 1308 + 57 1680 28% 1291 1.3%
Epaisseur (um) 787 +19 405 49% 753 4.3%

L’inversion du mouvement du fluide & la surface du bain entre le 1°" et le dernier cordon de la couche de Cr sur
316L peut s’expliquer par 1’utilisation d’une distance inter-cordon (Hatching Distance, HD) suffisamment
faible pour produire un recouvrement non-négligeable du cordon déposé sur le cordon précédent (ce qui permet
la continuité de la couche déposée). Le 1% cordon ne recouvrant pas de cordon précédent, sa hauteur est plus
faible que celle du dernier cordon. Les cordons suivant le 1°" voient leur hauteur augmenter du fait du
recouvrement successif, et cette augmentation de hauteur produit une diminution de la dilution dans le substrat,
faisant baisser le taux de S dans le bain. La dérivée de la tension de surface avec la température finit alors par
devenir majoritairement négative, et le sens de circulation du bain est finalement inversé (du centre vers la
périphérie). Le bain devient alors moins profond, et cela accentue encore la diminution de la dilution. Cet effet
d’amplification peut expliquer la différence marquée de rapport d’aspect et de composition entre le 1¢ et le
denier cordon. Cet exemple montre ainsi I’importance de la prise en compte du mélange multi-matériaux et du
recouvrement lors de la simulation du bain de fusion en projection laser.

En comparant les coupes, dimensions et compositions simulées et mesurées expérimentalement pour le
1°" cordon et le dernier cordon, on peut conclure que le modéle est apte a donner des estimations des
caractéristiques des dépots. Cette 1° étude de cas a également pu montrer ’importance de la prise en
compte de I’effet de la turbulence du fluide, ainsi que de I’effet Marangoni a la surface.
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Nous présentons dans ce chapitre les études paramétriques réalisées dans 1’objectif d’aboutir a une fabrication
multi-matériaux W-Cu avec utilisation des métaux intermédiaires Mo-Cr-Ni, choisis pour maximiser la
miscibilité entre les couches et pour réduire les écarts de propriétés. Différents phénomenes et défauts
spécifiques sont identifiés et commentés, au regard des différences de propriétés entre les matériaux en jeu.

4.1 Dépots de Ni : influence des éléments d’addition sur les porosités

Une étude paramétrique du dépdt de 1 couche de Ni pur sur un substrat de Cu pur a été réalisée, dans le but
d’identifier les paramétres permettant un dép6t sans défaut macroscopique. La poudre de Ni a été étuvée avant
les fabrications (20 heures a 60°C sous air), pour diminuer 1’humidité a la surface des particules.

42 échantillons ont été fabriqués et analysés, avec des puissances variant de 700 a 1300 W, des vitesses variant
de 2.5 mm/s a 17 mm/s, et pour deux distances inter-cordon HD (Hatching Distance) différentes (0.5 et 0.6
mm). Le débit machine de poudre a été fixé a la valeur minimale de 2 % de tour par minute, ce qui permet
I’utilisation d’un débit massique faible et donc d’une faible vitesse de balayage, favorisant ainsi la fusion du
substrat et le mélange des éléments dans le bain. Nous présentons en Figure 69 les différentes vitesses de
balayage et puissances utilisées, avec indication de la présence ou absence de défaut de type manque de fusion
(du fait d’un manque d’énergie).

« Sans manque de fusion a4 Avec manque de fusion

18
A Y +<4 Nij-Cu n°3
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Figure 69 : répartition des essais en fonction de la puissance laser et de la vitesse de balayage, avec
indication de la présence ou absence de défaut dans les dépdts

La Figure 70 permet de visualiser les coupes de 4 fabrications caractéristiques du dépdt de 1 couche de Ni sur
Cu, avec le Tableau 8 associé indiquant les paramétres utilisés. Sur la coupe du dép6t Ni-Cu n°1 est identifié
un défaut de type manque de fusion.

Tableau 8 : paramétres de fabrication de 4 dep6ts caractéristiques de Ni sur Cu

n° Puissance (W) Vitesse (mm/s) HD (mm)
Ni-Cu n°1 1000 10.2 0.6
Ni-Cu n°2 1200 10.2 0.6
Ni-Cu n°3 1200 16.9 0.5
Ni-Cu n°4 1100 51 0.6
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Figure 70 : clichés optiques de coupes (normales au sens de balayage) de dép6ts de 1 couche de Ni sur Cu
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D’apres la Figure 69 et les coupes de dépdts en Figure 70, il apparait que 1’utilisation d’une puissance assez
élevée est nécessaire pour obtenir une couche continue de Ni sur un substrat de Cu pur (hautement conducteur
de chaleur), sans mangue de fusion indiquée par exemple dans la coupe du dép6t n°1 Figure 70.

En plus de manques de fusion obtenus pour des dépbts a basse puissance, pour I’ensemble des fabrications
réalisées des macroporosités ont été détectées dans la couche de Ni déposée (Figure 70), majoritairement situées
proche de ’interface avec le substrat de Cu. Du fait de I’aspect sphérique des porosités, leur origine a pu étre
I’introduction de gaz a la surface du bain par le jet d’argon [215], la vaporisation d’éléments [289], ou encore
la ségrégation d’impuretés gazeuses lors du refroidissement du bain [216]. Les interfaces entre le dép6t de Ni
et le substrat de Cu sont par ailleurs particulierement irréguliéres. Des ségrégations de Ni pénétrant le substrat
de Cu peuvent étre observées ces interfaces, comme le met en évidence la cartographie de la fraction massique
de Ni réalisée a I’interface du dépdt n°2 (par mesures EDS, avec une incertitude de 1’ordre de £ 3%).

100% Ni

0% Ni

Figure 71 : cartographie de la fraction massique de Ni réalisée a l’interface du dépot n°2

Une possible cause de ces ségrégations est le fait que la température de fusion du Ni soit supérieure a la
température de fusion du Cu, ce qui engendre une large zone de solidification a I’interface bain — substrat,
comme cela a été décrit dans les travaux de Yang et Kou [281]. Il est possible que le caractére instable de cette
large zone de solidification ait été une des raisons de la présence préférentielle de porosités piégées a I’interface
Ni-Cu.

Le Tableau 9 et la Figure 72 présentent les parameétres de fabrication et la coupe d’un essai de dép6t de 2 couches
de Ni sur Cu. La puissance a d( étre fortement diminuée par rapport a la 1% couche pour éviter I’apparition de
fumées, ce qui s’explique par le fait que la couche de Ni allié a du Cu est moins conductrice que le substrat de
Cu pur. De maniére génerale, et comme on peut le constater avec la Figure 72, nous avons observé un bien plus
faible nombre de macroporosités pour les 2°™ couches de Ni, dans le cceur de la couche ainsi qu’a ’interface
avec la 1% couche de Ni.
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Tableau 9 : paramétres de fabrication d’un dépét de 2 couches de Ni sur Cu

n° Couche Puissance (W) Vitesse (mm/s) HD (mm)
Ni-Cu n°5 Ni 1 1100 135 0.6
Ni-Cu n°5 Ni 2 600 7.6 0.5

Dernier cordon de la 2¢™ couche

L ., TNt e i skt R P B ST S
T Borosites defal colche === 1 "y Pt CRGIN, A -

Figure 72 : cliché optique d 'une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépdt de 2 couches de Ni sur Cu

La plus faible puissance utilisée pour cette 2°™ couche de Ni a probablement abouti & une dynamique du bain
moins violente, ayant réduit I’apparition de porosités gazeuses par rapport a la 1% couche (Figure 72). Il est a
noter que cette puissance ne nous a pas permis de former un bain de fusion stable pour la 1¢¢ couche (cordons
discontinus). On peut également émettre 1’hypothése que I’interface avec le Cu pur piége particuliérement
efficacement des bulles, du fait de la large zone de solidification du bain riche en Ni, et du fait de la haute
conductivité thermique du Cu et de sa solidification rapide (sur un intervalle de température virtuellement nul,
du fait de sa pureté).

La Figure 73 présente la coupe d’un dép6t d’une couche de Ni réalisé avec les parametres n°4 (Tableau 8), mais
durant lequel le débit de poudre réel a ét¢ extrémement faible du fait d’un probléme de bouchage de la buse. Il
est intéressant de constater que pour ce dépot on ne détecte pas de porosités a I’interface avec le substrat. Cela
peut étre principalement imputé a la différence de composition du bain, en effet le faible débit de poudre de Ni
injectée ici a induit une forte dilution avec le substrat de Cu, ce qui a modifié les propriétés du bain (par rapport
aun bain tres riche en Ni), et notamment réduit la différence de température de fusion entre le bain et le substrat.
Un gradient de composition trés progressif, sur de nombreuses couches, pourrait étre une solution pour parvenir
a réaliser un dépot riche en Ni sur du Cu pur sans porosité a 1’interface.

Figure 73 : cliché optique d’'une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépot de 1 couche de Ni sur Cu,
avec un tres faible débit de Ni

Apres étude de la littérature sur 1’apparition de porosités gazeuses durant la fabrication additive de Ni, nous
avons identifié les travaux de Karnati et al. [354] sur la fabrication de mélanges Ni-Cu par projection laser. La
présence de porosités gazeuses a également été constatée, et les auteurs ont montré que 1’utilisation de poudre
de Ni avec addition de Si et B permettait une forte diminution du nombre de ces macroporosités. Ces éléments
sont connus pour leur effet fluidifiant dans les bains de fusion de métaux [355], [356], notamment du fait de la
diminution de la température de fusion du mélange, qui augmente le degré de surchauffe du liquide.

La poudre commerciale Deloro-22 (D22), alliage de Ni avec 2.4% de Si et 1.3% de Bore (en masse), a été
approvisionnée et utilisée pour la suite de 1’étude paramétrique. 20 fabrications ont été réalisées avec différents
paramétres (notamment avec des puissances de 600 a 1000 W), et I’analyse des découpes a révélé la disparition
quasi-totale des macroporosités gazeuses dans les dépdts. Le Tableau 10 et la Figure 74 présentent les
parameétres et des macrographies de 2 fabrications caractéristiques des dép6ts de 1 couche de D22 sur substrat
de Cu.
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Tableau 10 : parametres de fabrication de 2 dépots caractéristiques de D22 sur Cu

n° Puissance (W) Vitesse (mm/s) HD (mm) Débit (¥a tr/min)
D22-Cu n°l 800 10.2 0.6 2
D22-Cu n°2 700 16.9 0.5 4

D22-Cu n°1

Figure 75 : cliché optique d’'une coupe (normale au sens de balayage) de la fin du dépot n°l de 1 couche de
D22 sur Cu

L’interface entre la couche riche en D22 et le substrat de Cu est toujours assez irréguliére (Figure 75), mais
apparait bien exempte de macroporosités. Cela peut étre imputé a la fluidité accrue du bain (par la présence de
Si et B), qui a sans doute permis une évacuation efficace des bulles présentes dans le bain. Egalement, la
température de fusion du D22 étant environ 300 °C inférieure a la température de fusion du Ni pur, I’écart entre
la température de fusion du bain et la température de fusion du substrat de Cu a probablement été réduit, en plus
de la puissance utilisé, ce qui a pu étre bénéfique a la réduction de la production et rétention de porosités a
’interface bain-substrat.

Pour conclure, nous avons pu constater que le dépdt de poudre de Ni pur a la surface de substrats de Cu pur,
moins réfractaire, apparaissait mener a I’apparition de porosités sphériques, préférentiellement a I’interface
couche — substrat. L’utilisation d’un alliage de Ni comportant du Si et du B a permis de faire disparaitre ces
porosités macroscopies a I’interface avec le substrat de Cu, sans doute du fait de I’augmentation de la fluidifié
et de la diminution de 1’écart entre les températures de fusion du bain et du substrat.

4.2 Dépots de Cr : gestion des manques de fusion

Une étude paramétrique du dépdt de 1 couche de Cr pur sur 1 couche de Ni sur Cu a été réalisée par la suite.
Ces essais ont d’abord été réalisés avec des couche de Ni réalisées avec la poudre de Ni pure, la poudre de D22
n’étant pas disponible au moment de 1’étude. 31 échantillons ont été fabriqués et analysés, avec des puissances
balayées entre 400 et 750 W, des vitesses entre 2 et 5 mm/s (restant donc relativement faibles), des débits
machine de 2-3-4 (Y4 tr/min), et une distance inter-cordon HD égale a 0.5 mm.

Durant ces dépdts dissimilaires (la poudre de Cr ayant une température plus élevée que la sous-couche riche en
Ni), nous avons pu constater que la quantité de poudre apportée au bain avait un fort impact sur la qualité de la
couche formée. Pour quantifier cette quantité de poudre apportée au bain nous utilisons ici un indicateur de
hauteur H;,,4;. (Equation 85), dépendant du débit machine, de la vitesse de balayage, et de la Hatching Distance,
et correspondant a une quantité de volume injectée par unité de surface.
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Equation 85 :

Débit machine
ndic = “yitesse - HD

Cet indicateur de hauteur a été obtenu en partant du constat que la hauteur moyenne d’une couche déposée
pouvait étre calculée avec 1’Equation 86.

Equation 86 :

H _ Débit volumique de fabrication
moy Vitesse - HD

Le débit volumique de fabrication peut étre calculé avec I’Equation 87, en fonction du débit volumique total du
jet de poudre, et du rendement de poudre (fraction volumique de poudre incorporée au bain).

Equation 87 :
Débit volumique de fabrication = Débit volumique total - Rendement

Le débit volumique total (en mm3/s) peut étre considéré comme proportionnel au débit machine (en tours par
minute), en considérant en 1% approximation des rendements constants. On peut ainsi écrire I’Equation 88 :

Equation 88 :
Débit volumique total « Débit machine
D’ou I’expression de I’Equation 89 :
Equation 89 :

Débit machine

H <
moy =" Vitesse - HD

Nous utilisons par la suite cet indicateur de hauteur H;,,4;. (Equation 85), pour comparer les différents dépots
dont les Débit machine (en ¥ tour/min), Vitesse (en mm/s), et HD (en mm) varient.

La Figure 76 présente la répartition des essais en fonction de la puissance laser et de 1’indicateur de hauteur,
avec indication de la présence ou absence de défaut dans les dépots.
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indication de la présence ou absence de défaut dans les dépots

Plusieurs types de défauts ont été détectés dans les dépots de Cr, que nous avons classifié en deux principales

classes :

- les manques de fusion : particules résiduelles produisant un dépot a la surface rugueuse du fait d’un
manque de fusion de la poudre (température trop basse) ; et/ou présence de porosités a I’interface Cr-

Ni du fait d’un manque de pénétration du bain dans la sous-couche [130]

- lafissuration de la couche, apparaissant pour des dépots de Cr tres peu dilués dans le Ni, le Cr pur étant

en effet fragile [316] et donc prompt a la fissuration a froid

Il apparait avec la Figure 76 que ces deux classes principales de dépdt sont divisées en deux différents domaines.
Pour des puissances trop basses par rapport a I’apport de poudre dans le bain (évalué par I’indicateur de hauteur),
ou des apports de poudre trop élevés par rapport a la puissance, des manques de fusion de la poudre et/ou de la
sous-couche de Ni apparaissent et provoquent des surfaces rugueuses, des porosités a 1’interface Cr-Ni, ou

encore des fissures de la couche riche en Cr.

Pour illustrer ces défauts, le Tableau 11 et la Figure 77 présentent les parameétres et clichés de coupes de 4
fabrications caractéristiques des dépdts de 1 couche de Cr sur Ni-Cu.

Tableau 11 : paramétres de fabrication de 4 dépdts caractéristiques de Cr sur Ni-Cu

n° Puissance (W) Vitesse (mm/s) Débit (¥a tr/min) Hindic
Cr-Ni-Cu n°1 400 5 4 1.57
Cr-Ni-Cu n°2 500 5 4 1.57
Cr-Ni-Cu n°3 700 5 4 1.57
Cr-Ni-Cu n°4 750 5 2 0.78
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Cr-Ni-Cun°1 Dernier cordon de Cr
Dernier cordon de Ni _,

Figure.77...clichés optiques de coupes (normales au sens de balayage) de dép6ts de 1 couche de Cr sur Ni-Cu

La couperdu dépdt Cr-Ni-Cu n°1 permet d’illustrer la présence d’un grand nombre de particules résiduelles de
Cr (pas complétement fondues ni dissoutes), et d’une surface tres irréguliere. Ce type de surface irréguliére est
a éviter lors de revétement laser et de fabrication additive, car il est susceptible d’induire des porosités a
I’interface avec la couche supérieure (manque de pénétration par le bain).

L’augmentation de la puissance par rapport au dépot n°1 permet clairement de faire fondre la grande majorité
des particules réfractaires (Figure 77 n°2 et n°3), mais des porosités apparaissent a 1’interface avec la sous-
couche (du fait d’une refusion insuffisante), ainsi que des fissures dans la couche riche en Cr.

Le dépot n°4 est un exemple typique de I’obtention de dép6t sans défaut majeur, gréace a la diminution du débit
et de ’utilisation d’une puissance relativement élevée, qui ont permis une certaine refusion de la sous-couche
et une bonne liaison a I’interface.

Par la suite, en se basant sur les conclusions précédentes, nous avons privilégié des puissances assez grandes,
pour favoriser la fusion de la poudre réfractaire et obtenir une surface de dép6t de Cr assez réguliere, tout en
utilisant un apport de poudre assez faible, pour favoriser la refusion et avoir un mélange assez important avec
la sous-couche de Ni, et éviter ’apparition de porosités a I’interface et de fissures. Une deuxiéme couche de Cr
a été déposée pour diminuer le taux de Ni avant le passage au Mo, et ainsi diminuer le risque de formation de
phases intermétalliques entre les deux.

Aprés une étude paramétrique du dép6t de 2 couches de Cr sur 1 couche de D22 sur Cu, nous avons retenu les
parametres présentés en Tableau 12 (avec une distance inter-cordon HD égale a 0.5 mm), qui permettent de
produire le dép6t multi-couches de la Figure 78. Les fractions massiques de Cr dans les couches sont obtenues
par moyenne de profil EDS, et les taux de dilution des dépdts de Cr sont calculés avec la formule suivante :

Equation 90 :

0, —0
A)vol Crcouche /Ovol Crsous—couche

Dilution =1 —
1- %vol Crsous—couche
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Tableau 12 : paramétres de fabrication retenus pour le dépét de Cr sur D22-Cu

Couche  Puissance (W) Vitesse (mm/s) Débit (Yatr/min)  Hingic %masse Cr  Dilution (%)

D22 700 16.9 4 0.47 - -
Crl 450 6.8 4 1.18 58+3 62+3
Cr2 550 5.1 2 0.78 76+3 45+3

. eme
Dernier cordondela2  couche de Cr ——p,

Figure 78 : cliché optique d 'une coupe (normale au sens de balayage) du dépdt de 2 couches de Cr sur D22-
Cu

Des particules de Cr résiduelles sont toujours observées dans les dép6ts de Cr, en particulier aux interfaces et
aux bords des cordons, ou les températures ont sans doute €té plus basses que dans le centre du bain.

Le 1* dépbt de Cr semble comporter davantage de particules résiduelles, probablement du fait du bas taux de
Cr dans le liquide et de la plus basse puissance, deux facteurs qui ont pu diminuer la température du bain et
donc limiter la fraction de poudre Cr fondue avant solidification. On peut noter que bien que le débit de poudre
ait été divisé par 2 pour la 2°™ couche, la hauteur de cette 2™ couche n’a pas significativement diminué. On
peut évaluer le rapport des rendements des deux dépots avec I’Equation 91 :

Equation 91 :
12 1 Débit fabrication™? Débit machine™!
Tpoudre M ovdre ~ Débit machine™? Débit fabrication™!

Avec les débits de fabrication estimés par la formule suivante :
Equation 92 :
Débit fabrication = Vitesse  HD * Hp,,,,

L’application de ces formules indique que le 2™ dépdt de Cr a un rendement augmenté de 2.37 fois par rapport
au 1°" dép6t. Nous justifions cette forte augmentation du rendement par la plus grande quantité de particules
résiduelles a la surface du 1°" dépdt (Figure 78), qui ont pu empécher I’intégration d’un certain nombre de
particules dans le bain, phénomeéne qui a notamment été observé par caméra rapide par Siva Prasad et al. [176].
Durant le 26™ dépot, I’augmentation de la température du bain a sans doute permis une fusion plus efficace des
particules réfractaires, et in fine un plus haut taux d’incorporation de poudre arrivant a la surface.

Nous nous sommes interroges sur la difficulté d’obtenir des dépdts sains de Cr sur Ni-Cu avec une faible
dilution, par rapport par exemple aux dép6ts de D22 sur Cu réalises précédemment. Trois hypothéses peuvent
étre proposées :

- Passage d’un bain riche en particules résiduelles a un bain homogeéne réfractaire : 1’ajout de 25% de
puissance par rapport au dép6t n°1 (riche en particules de Cr résiduelles) améne au dép6t n°2, qui ne possede
quasiment plus de particules résiduelles mais qui souffre de manque de fusion (manque de pénétration dans
la sous-couche) (Figure 78). Il s’avére qu’en augmentant de 25% la puissance, la hauteur de la couche est
passée de ~0.16 mm pour le dép6t n°1 a ~0.2 mm pour le dépdt n°2. Cela est sans-doute lié en partie a la
disparation des particules résiduelles a la surface (Figure 78), susceptibles de provoquer le rebond de
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particules projetée sur le bain [176] et donc de limiter le rendement. Cette augmentation de la hauteur du
dépét aura tendance a diminuer la dilution. De plus, le liquide devenant riche en Cr du fait de la fusion des
particules et de la diminution de la dilution, sa température de solidification augmentera. Pour une méme
puissance absorbée, cela se traduira en une diminution de 1’épaisseur du bain liquide, et aura donc tendance
a également réduire la dilution. Finalement, I’augmentation de la dilution aura pu étre assez forte pour causer
une sur-construction générant des porosités a ’interface (Figure 77).

Présence d’un eutectique : un eutectique est présent dans le diagramme binaire Cr-Ni, pour ~53%masse de
Cr. Entre cet eutectique et le point de fusion du Cr pur, la température de fusion augmente de 518 °C. Cette
augmentation rapide de la température du mélange peut étre une des raisons de la difficulté I’obtention
d’une couche de Cr sur Ni avec une faible dilution et sans porosité a I’interface.

Surface rugueuse de la sous-couche : les surfaces des couches de Ni comportent par endroit des
protubérances (particules frittées a la surface) (Figure 70) qui pourraient étre une des raisons de 1’apparition
de porosités a I’interface de dépots Cr-Ni faiblement dilués (Figure 77). La réalisation de dép6ts de 1 couche
de Cr sur un substrat de Ni pur a effectivement pu montrer qu’il était possible d’obtenir une couche de Cr
tres faiblement diluée sur une surface plane de Ni (sans protubérance), sans porosité a 1’interface (Figure
79).

0.5 mm

Figure 79 : cliché optique d’une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépot de 1 couche de Cr sur
feuille de Ni

Il est également & noter que les problématiques de particules résiduelles (et diminutions de rendement associés)
n’ont pas été constatées durant des essais de fabrication de Ni sur Cr. Pour exemple nous présentons en Figure
80 une fabrication de couches de Ni pur sur couches de Cr pur.

% ‘Avant derniéere
‘, couche Cr

Figure 80 : cliché optique d 'une coupe verticale et normale au sens de balayage d’un dépot de 4 couches de
Ni sur un bloc de Cr pur.

On constate que I’interface Ni sur Cr est plus réguliere que I’interface Cr sur Ni visible par exemple dans la
Figure 79, et qu’aucune particule de Ni résiduelle n’est détectable dans les couches de Ni ou a I’interface Ni sur
Cr. Cela est sans nul doute di au fait que la température de fusion du Ni étant inférieure a la température de
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fusion du Cr, le bain formé a la surface du Cr aura une température minimale depassant la température de fusion
de la poudre de Ni, permettant ainsi la fusion de I’ensemble des particules projetées a la surface du bain.

Pour conclure, nous avons pu constater que pour le dépdt de Cr sur couche riche en Ni, moins réfractaire,
des manques de fusion de type particules résiduelles et porosités a I’interface dépot — sous-couche étaient
susceptibles d’apparaitre. L’utilisation d’un apport de poudre modéré et d’une puissance assez élevée a
été nécessaire pour assurer la pénétration du bain dans la sous-couche ainsi que le mélange des particules
réfractaires dans le liquide.

4.3 Dépots de Mo : gestion de la dégradation des sous-couches
4.3.1 Mo-Cr-Ni

En paralléle de 1’étude du dépot de Cr et Ni sur substrat de Cu présentée auparavant, une premiére étude
paramétrique du dépdt de Mo a été réalisée sur des dépdts de Cr sur substrat de Ni. Cette étude nous a permis
d’identifier les principaux défauts et phénomenes associés au dépdt de Mo sur Cr par projection laser. La poudre
Mo Tekna a été choisie pour cette premiére étude. Des feuilles de Ni de 3 mm d’épaisseur ont été utilisées
comme substrats, et préchauffées a 730-800°C par induction avant les dépdts. Pour chaque dép6t de Mo, une
couche de Cr est d’abord déposée sur la feuille de Ni. Les paramétres optimisés pour le dépot de Cr sur 3 mm
de Ni pur sont une puissance de 570 W, une vitesse de balayage de 7.2 mm/s, une HD de 0.8 mm et un débit
machine de 9 ¥ tr/min. La hauteur moyenne de cette couche est de 0.3 mm, et de fraction massique de Cr
supérieure a 90% (par mesure EDS). La Figure 81 est un cliché d’une coupe d’une de ces couches de Cr sur Ni,
gui confirme la bonne santé matiere de cette couche (pas de porosité ou fissure macroscopique).

Feuille Ni

Figure 81 : cliché optique d’une coupe (normale au sens de balayage) de dép6t de 1 couche de Cr sur
substrat de Ni

Au total, 60 échantillons de dépdts de 1 couche de Mo (sur 1 couche de Cr sur Ni) ont été réalisés et analysés,
avec des puissances entre 300 et 1000 W, des vitesses entre 3.6 et 12.7 mm/s, des HD entre 0.3 et 0.73 mm, et
des débits machine entre 2 et 9 % tr/min. Le Tableau 13 et la Figure 82 présentent les paramétres et calcul
de I’indicateur de hauteur Hingic ainsi que des clichés de coupe de 4 fabrications caractéristiques du dép6t de Mo
sur Cr-Ni, permettant d’illustrer les différents défauts rencontrés et les phénomeénes associés.

Tableau 13 : paramétre de fabrication de 4 dépdts caractéristiques de Mo sur Cr-Ni

n° Puissance (W) Vitesse (mm/s) HD (mm) Débit (¥ tr/min) Hindic
Mo-Cr-Ni n°1 1000 3.6 0.5 2 1.11
Mo-Cr-Ni n°2 765 12.7 0.35 2 0.45
Mo-Cr-Ni n°3 580 7.2 0.5 2 0.56
Mo-Cr-Ni n°4 450 7.2 0.5 2 0.56
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Figure 82 : clichés optiques de coupes (normales au sens de balayage) de dép6ts de 1 couche de Mo sur Cr-
Ni

Le dép6t n°1 a été réalisé avec une puissance relativement élevée et une vitesse relativement lente (induisant un
indicateur de hauteur élevé), dans I’objectif de créer une couche de Mo fondu. On constate avec la Figure 82
que la couche de Mo formée n’est pas continue ni liée a la sous-couche de Cr, signe que le bain n’a pas ét¢ assez
stable, et ce qu’on peut qualifier de manque de fusion du fait d’une sur-construction (manque de pénétration).
La présence d’un cratére pénétrant les sous-couches suggere que la puissance a été assez élevée pour vaporiser
ponctuellement les sous-couches (moins réfractaires), possiblement lorsque des instabilités du bain aménent a
ce que le laser illumine directement la surface de la couche de Cr.

Par rapport au dépdt n°1, les dépbts n°2 et 3 ont été réalisés avec des puissances diminuées, ce qui est a priori
bénéfique pour éviter la vaporisation de la sous-couche, ainsi qu’un indicateur de hauteur diminué, ce qui est a
priori bénéfique pour éviter la sur-construction. Les couches déposées apparaissent continues, signe que la
puissance a été suffisante pour réaliser cette couche riche en Mo. Des porosités sont toutefois présentes a
I’interface, ce que nous attribuons a des instabilités du bain (plus réfractaire que la sous-couche) générant des
porosités a I’interface par manque de pénétration, ou a de la vaporisation ponctuelle de la sous-couche de Cr. Il
est en effet connu que la cavité formée par la pression de recul de la vapeur est capable de générer des porosités
aprés solidification du bain [130], [213], du fait d’instabilités de la dynamique de la cavité. Certaines porosités
semblent avoir été comblées par une phase apparemment riche en Ni et Cr, peut-étre du fait du passage en phase
liquide de la sous-couche, ou de la diffusion en phase solide & haute température.

La puissance encore diminuée utilisée pour le dépot n°4 n’a apparemment pas été suffisante pour assurer la
continuité et 1’homogénéité de la couche riche en Mo. La surface est rugueuse, avec de nombreuses particules
de Mo résiduelles détectables dans le ceeur de la couche. Les bains formés ont sans doute été moins larges et
moins chauds et que pour les dép6ts n°2 et n°3, ce qui aurait abouti & des cordons moins réguliers et plus riches
en particules de Mo infondues.
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Globalement, il apparait difficile de réaliser sans défaut le dépot direct d’une couche homogeéne de Mo pur
(faiblement diluée) sur une couche de Cr.

4.3.2 Mo-Cr-D22-Cu

Une deuxiéme campagne d’optimisation paramétrique du dépot de Mo sur Cr a par la suite été réalisée, en
remplacant le substrat de Ni par le dép6t d’une couche de D22 sur substrat de Cu, et en remplagant la poudre de
Mo de la marque Tekna par la poudre de Mo de la marque Hoganas. Cette poudre dit « agglomérée-frittée » n’a
pas subi de traitement de sphéroidisation. La Figure 83 permet d’observer la morphologie d’une poudre
représentative, qui est constituée d’une multitude de particules frittées entre elles, de diamétres de I’ordre de 1-
5 pm.

Figure 83 : cliché BSE d’une particule de poudre Mo de marque Hoganas

La poudre Mo Hoganas est poreuse (porosités de type ouvertes), ce qui pourrait introduire des porosités dans la
fabrication. Cependant cette morphologie singuliére pourrait d’un autre c6té étre bénéfique a la dissolution des
particules de Mo dans des bains riches en Cr. En effet d’apres 1’équation de la durée de dissolution présentée
dans la partie 2.4.1, une masse de particules de 5 um de diametre sera pleinement dissoute 1000 fois plus vite
qu’une méme masse de particules de 50 um de diamétre, qu’on prend ici comme le diamétre caractéristique de
la poudre de Mo Tekna. En réalité, les fines particules sont partiellement densifiées entre elles (par frittage)
pour former une poudre de diamétre apparent de I’ordre de 50 um, ainsi la diminution de la durée de dissolution
sera sans doute moins forte que ce qui est calculé ici.

Egalement, cette poudre agglomérée-frittée étant moins sphérique et moins lisse que la poudre de Tekna, leur
coulabilité est moins bonne, et nous avons constaté que pour un méme débit machine le débit volumique de la
poudre Mo Hoganas était 2.64 fois plus faible que pour la poudre Mo Tekna. Cette réduction du débit nous a
permis d’obtenir des dépdts plus fins, avec un mélange plus prononcé avec la sous-couche de Cr (dilution plus
éleveée).

Pour cette étude paramétrique, chaque dépét de poudre Mo (Hoganas) est réalisé sur une fabrication Cr-D22-
Cu optimisée dont les parametres et la morphologie ont été présentés dans le Tableau 12 et Figure 78 de la
section 4.2. 54 échantillons de dép6t de 1 couche de Mo ont été réalisés et analysés, avec des puissances entre
400 et 640 W, des vitesses entre 3.8 et 7.2 mm/s, une HD de 0.5 mm, et des débits machine entre 2 et 16 ¥4
tr/min. La Figure 84 présente la répartition de ces essais en fonction de la puissance laser et de I’indicateur de
hauteur Hingic, et avec indication de la présence ou absence de porosités dans les dépdts (de type manque de
fusion ou vaporisation).
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Figure 84 : répartition des essais en fonction de la puissance laser et de !’indicateur de hauteur, avec
indication de la présence ou absence de défaut dans les dépots

Encore une fois, I’utilisation d’un apport de maticre trop élevé (correspondant a de hautes valeurs de Hindic) est
corrélée a I’apparition de défauts, ici de type manques de fusion a I’interface et porosités de vaporisation. Des
mesures par EDS de la fraction moyenne de Mo dans le dép6t ont été également effectuées sur 40 des
fabrications réalisées, et qui peuvent étre reliées aux calculs de I’indicateur de hauteur Hingic (Figure 85).
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Figure 85 : distribution des fractions massiques moyennes de Mo dans les dépats en fonction de [’indicateur
de hauteur Hingic

Une corrélation positive semble étre présente, confortée par un coefficient de corrélation linéaire calculé égal a
0.92. Ainsi de hautes valeurs de Hingic tendent en moyenne a produire de plus faibles taux de dilution, et donc
de plus hauts taux de Mo dans le dép6t. Cela peut également étre illustré par la comparaison entre les dépots
suivants (n°1 et n°2, Tableau 14, Figure 86) :

Tableau 14 : parametres de fabrication de 2 dépdts de 1 couche de Mo sur Cr-D22-Cu

n° Puissance (W) Vitesse (mm/s) Débit (Y4 tr/min) Hingic %masse Mo  Dilution (%)
n°l 580 5.1 8 31 80+3 26+3
n°2 580 51 3 1.2 53+3 56+3
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Avec les fractions volumiques de Mo de la couche et de la sous-couche calculés par moyenne de profil EDS.

Mo-Cr-D22-Cu n°1

Mo-Cr-D22-Cu n°2

Figure 86 : clichés BSE de coupes (normales au sens de balayage) de dépbts de 1 couche de Mo sur Cr-D22-
Cu

Pour le dépdt n°1, le débit de poudre relativement élevé a généré un taux élevé de Mo dans le bain et la couche
créee (Tableau 14). L’aspect irrégulier et hétérogene de cette couche réfractaire (Figure 86) est un signe que le
bain correspondant (riche en Mo et peu dilué) a sans doute été instable. Il est a noter que des porosités ont pu
tre détectées a cette interface lors d’analyses complémentaires.

Le dep6t n°2 apparait plus stable, et sans porosité a I’interface avec la sous-couche. Nous attribuons cela a la
diminution de I’apport de matiére utilisé, qui a permis une plus forte pénétration dans la sous-couche, ainsi que
I’obtention d’un plus bas taux de Mo dans le dép6t (53% en masse). Cela aura en effet sans doute permis de
réduire 1’écart des températures de fusion entre le bain et la sous-couche moins réfractaire, générant ainsi une
interface plus stable entre le bain réfractaire et la sous-couche, comparée a la large interface irréguliére du dépét
n°1 (Figure 86).

Une étude du dépdt de couches supplémentaires de Mo a été effectuée, dans le but d’aboutir a un taux élevé de
Mo a la surface tout en assurant une bonne santé matiére. Des dépbts de 2 a 3 couches de Mo ont été réalisés
sur la fabrication Cr-D22-Cu, avec des vitesses de balayage 5.1 mm/s et des puissances allant jusqu’a 1000 W
pour les derniéres couches de Mo.

De maniére similaire a I’étude du dépot de la 1¢ couche de Mo sur Cr-D22-Cu, I’utilisation d’apports de poudre
élevés (Hinaic élevés, et donc faibles dilutions), s'est traduite par des dépots instables et 1’apparition de défauts.
Nous illustrons la présence de ces défauts avec le dép6t n°3 de deux couches de Mo sur Cr-D22-Cu (Tableau
15, Figure 87).
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Tableau 15 : paramétres de fabrication d’un dépot de 2 couches de Mo sur Cr-D22-Cu (n°3)

Couche Puissance (W) Débit (Y4 tr/min) Hingic  %masse Mo Dilution (%)
Mo 1 550 5 2.0 7443 33+3
Mo 2 620 2 0.8 95+3 21+3

Mo-Cr-D22-Cu n°3

Figure 87 : cliché BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépét de 2 couches de Mo sur Cr-
D22-Cu

La 1% couche de Mo (Figure 87) apparait particulierement irréguliére et hétérogéne similairement au dép6t n°1
présenté précédemment (Figure 86). La 2°™ couche apparait moins hétérogéne, et les particules réfractaires de
Mo semblent avoir été fondues en majorité, ce que nous attribuons au taux élevé de Mo dans ce dépét. En effet
ce haut taux de Mo a sans doute provoqué une plus forte température de fusion du bain, et donc permis un taux
élevé de fusion de la poudre dans le bain. Cependant de larges porosités sont présentes a I’interface entre la 2°™
et la 1% couche de Mo, sans doute générées par des instabilités du bain (du dép6t de la 2™ couche) a cette
interface ainsi qu’a de la vaporisation de Cr encore présent.

Nous présentons en Tableau 16 et Figure 88 une fabrication (n°4) caractéristique avec obtention de dépdts
stables pour les deux 1°*s couches de Mo.

Tableau 16 : paramétres de fabrication d’un dépaot de 2 couches de Mo sur Cr-D22-Cu (n°4)

Couche Puissance (W) Débit (¥ tr/min) Hingic ~ %masse Mo Dilution (%)
Mo 1 500 3 1.2 48+3 61+3
Mo 2 600 2 0.8 7443 55+3
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Dernier cordon 2°™ couche Mo-Cr-D22-Cu n°4

. Fissure

Mo-Cr-D22-Cu n°4

Figure 88 : clichés BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépét de 2 couches de Mo sur Cr-
D22-Cu

L’utilisation d’apports de poudre réduits pour ce dép6t n°4 a permis d’augmenter la pénétration dans la sous-
couche (augmentation de la dilution) et de lisser 1’augmentation du taux de Mo dans les bains (Tableau 16),
réduisant ainsi les différences de propriétés entre les couches et permettant des dépdts plus stables. 1l est déja
connu que des taux de dilution trop faibles augmentent de maniere générale le risque d’apparition de défauts de
type manque de fusion a I’interface avec la sous-couche [130], et nous pensons que ce risque est ici amplifié du
fait du dépot d’un matériau plus réfractaire que la sous-couche. En effet, le bain devenant riche en élément
réfractaire Mo lors la diminution de la dilution, sa température de solidification augmentera. Pour une méme
puissance absorbée, cela se traduira en une diminution de la pénétration du cceur du bain dans la sous-couche,
risquant alors de générer des porosités de manque de fusion a I’interface du bain avec la sous-couche.

Quelques particules résiduelles subsistent dans les couches (Figure 88). Pour tenter de les faire disparaitre, il
pourrait étre judicieux d’augmenter la puissance apportée au bain, pour faire fondre une plus grande partie de
la poudre. Une augmentation trop sévére d’énergie pourrait cependant provoquer la vaporisation sévere des
métaux les moins réfractaires encore présent dans le bain (Cr, Ni, Cu). Egalement, une diminution de la vitesse
permettrait d’augmenter la durée du passage des particules dans le bain de fusion (avant solidification), et serait
donc susceptible d’augmenter la dissolution et le mélange des particules infondues.

Hormis ces particules résiduelles, les couches apparaissent relativement homogénes sur le cliché BSE (Figure
88). Des interfaces diffuses sont présentes entre les couches (de ’ordre de 50-100 um d’épaisseur). Des
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microségrégations peuvent &tre observées, majoritairement sous forme de dendrites, et le refroidissement a donc
sans doute été trop rapide pour qu’une homogénéisation en phase solide se fasse par diffusion.

Des fissures macroscopiques ont également pu étre détectées dans certaines fabrications, et notamment dans la
fabrication présentée Mo-Cr-D22-Cu présentée en Figure 88. Des fissures similaires ont également pu étre
détectées dans les couches de Cr et de D22, préférentiellement proche des bords des couches supérieures. Ce
type de dégradation des sous-couches provient sans doute de 1’accumulation des contraintes résiduelles induites
par les multiples de matériaux réfractaires. Jusqu’a présent, le chauffage du substrat par induction n’était réalisé
que pour préchauffer la piéce avant le dép6t de chaque couche. Le chauffage par induction était en effet coupé
lorsque la téte de projection laser se rapprochait de la surface pour déposer la poudre, dans le but d’éviter
I’interaction du champ électromagnétique avec la téte. Durant la fabrication d’une couche, le substrat se refroidit
jusqu’a des températures d’environ 500-550 °C. Dans 1’optique de diminuer le risque d’apparition de ces
fissures et défauts associés, nous avons par la suite maintenu le chauffage de la piéce par induction, pour garantir
une température stable, de I’ordre de 730-800 °C, durant toute la fabrication.

Pour conclure, nous avons pu constater que le dépdt de couche riche en Mo sur sous-couche riche en Cr
était susceptible de souffrir de défauts similaires au dép6t de Cr sur Ni en section 4.2 (poudres résiduelles
et bain instable, porosités a l’interface avec la sous-couche), sans doute dus a la faible dilution
(augmentant le risque de manque de pénétration), combinée a la haute température de fusion du Mo, qui
génére une interface irréguliere avec la sous-couche moins réfractaire. A cela s’est rajoutée la
problématique de vaporisation de la sous-couche, sans doute du fait des températures d’ébullition des
éléments Cr et Ni étant proches de la température de fusion du Mo. Les instabilités du bain et les
dégradations des sous-couches ont pu étre maitrisées au moyen d’une fabrication en plusieurs couches
avec des taux de dilution élevés, permettant une bonne pénétration du bain dans la sous-couche ainsi que
I’augmentation progressive du taux de Mo, évitant notamment de trop grandes différences de
températures de fusion entre le bain et la sous-couche (menant a des interfaces irréguliéres).

4.4 Dépdts de W : impact de la nature du substrat
4.4.1 Dép6t de W sur substrat de W pur

Une étude préliminaire du dépdt de W a été réalisée sur un substrat de W, pour évaluer les paramétres nécessaires
a la fabrication de W pur. Il est a noter que le débit de gaz porteur de poudre a été multiplié par 2 pour la
projection de W (passant de 5 LPM a 10 LPM) pour diminuer le risque de dégradation de la téte de projection
laser du fait des nombreux éjectas et fumées générés par le bain pour des puissances supérieures a 1000 W.

La Figure 89 et Figure 90 présentent la vue du dessus de deux dépdts de 3 cordons de poudre de W sur substrat
de W, pour deux puissances différentes (1250 W et 2050 W). La vitesse de balayage utilisée a été prise égale a
5.9 mm/s, le débit machine égal & 2 ¥ tr/min, la HD égale a 0.5 mm, et la température de préchauffage du
substrat entre 700 et 750 °C (émissivité du substrat de W prise égale & 0.5).
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Figure 89 : cliché de la surface d’'un dépot de 3 cordons de W sur substrat de W, avec une puissance laser de
1250 W

Figure 90 : cliché de la surface d’un dépét de 3 cordons de W sur substrat de W, avec une puissance laser de
2050 W

On constate que la puissance de 1250 W n’a pas été suffisante pour obtenir des bains assez stables. Les cordons
formés par le dépdt a 2050 W suggérent que les bains ont été suffisamment larges pour étre stables et éviter les
manques de fusion entre les passes. La nécessité d’utiliser de trés haute puissance pour permettre le dépot de W
est & imputer a la trés haute température de fusion et a la haute conductivité thermique du W pur.

L’observation d’une coupe d’une couche déposée avec une puissance 2050 W (Figure 91) révele la présence de
quelques porosités sphériques, potentiellement générées par I’apport de gaz a la surface du bain [215], par la
vaporisation d’éléments [289], ou encore par la ségrégation d’impuretés gazeuses lors du refroidissement du
bain [216].

Figure 91 : cliché optique d’'une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépét de 1 couche de W sur
substrat de W (surface indiquée par les pointillés blanc), avec une puissance laser de 2050 W

4.4.2 Dép6t de W sur substrat de Mo pur

Pour évaluer la possibilité de déposer du W sur du Mo, nous avons réalisé une étude paramétrique de la
projection laser de poudre de W sur un substrat de Mo pur. Les débits machine et la HD ont été fixés a 2 ¥
tr/min et 0.5 mm. La température de préchauffage du substrat est entre 700 et 750 °C (émissivité du substrat de
Mo prise égale a 0.5). Les puissances ont été variées entre 500 et 1850 W, et les vitesses de balayage entre 1 et
30 mm/s. Les essais W-Mo n°1 et 2 sont deux dépdts caractéristiques des fabrications de 1 couche de W sur
Mo, dont les parametres sont présentés dans le Tableau 17. La fraction massique de W dans la couche est
calculée par moyenne de mesures EDS, et la dilution est calculée & partir de cette fraction moyenne (Tableau
17).
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Tableau 17 : parametres de fabrication de 2 dépots de 1 couche de W sur Mo.

n° Puissance (W) Vitesse (mm/s) Hingic ~ %masse W Dilution (%)
n°l 1700 2.7 1.48 88+3 20+3
n°2 1500 15 0.27 39+3 75+3

Dernier.cordon

Surface de Mo

Y ot

W-Mo n°

Figure 92 : cliché optique d 'une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépaot de 1 couche de W sur Mo

W-Mo n°1

Figure 93 : cliché BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépét de 1 couche de W sur Mo

De nombreuses porosités sphériques sont observées a I’interface entre le dépot n°l riche en W (peu dilué) et le
substrat de Mo (Figure 92, Figure 93). Des fissures sont présentes dans le dépbt riche en W ainsi que dans le
substrat de Mo (Figure 92, Figure 93), et peuvent étre attribuées a la faible ductilité de ces matériaux réfractaires,
qui se sont a priori fissurés lors du refroidissement aprés le passage laser. Des particules de W partiellement
mélangées dans le dépot sont également observées, signe que la température du bain n’a pas permis la fusion
de la totalité des particules injectées a sa surface.

Pour le dép6t n°2, la puissance et la vitesse sont diminuées (Tableau 17), ce qui réduit 1’énergie apportée au
bain, et augmente ici la dilution. On obtient ainsi pour la fabrication n°2 un dép6t plus fin (Figure 94, Figure
95), signe que le bain a été plus petit, ainsi qu’un plus bas taux de W. On constate une diminution notable du
nombre et de la taille des porosités. Des particules résiduelles sont toujours présentes, ainsi que quelques fissures
dans le dépot.
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Dernier cordon
K
L ; . . y . »

W-Mo n°2 0.5 mm

Figure 94 : cliché optique d 'une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépét de 1 couche de W sur Mo

Figure 95 : cliché BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépét de 1 couche de W sur Mo

Une étude paramétrique du dépot d’une 2™ couche sur cette 1% couche (dép6t n°2) a été effectuée par la suite,
et nous présentons ici une fabrication caractéristique de cette étude (Tableau 18).

Tableau 18 : paramétres de fabrication d’'un dépét de 2 couches de W sur Mo

n° Couche Puissance (W) Vitesse (mm/s) Hingic  %omasse W Dilution (%)
n°3 w1 1500 15 0.27 37+3 76+3
n°3 W 2 1300 13 0.31 83+3 63+3

Dern}iﬁr cordon de la 2°™ couche

< 4 ® . ...,‘.’*" - ' w . _.-

0.5mm

K.
W-Mo n°3

Figure 96 : cliché optique d 'une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépot de 2 couches de W sur Mo

0.1 mm

Figure 97 : cliché BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) d’un dépéot de 2 couches de W sur Mo

Des porosités sont toujours observées a I’interface entre la 1°® couche de W et le substrat de Mo (Figure 96,
Figure 97), et les paramétres du dép6t de la 1% couche seraient donc a optimiser davantage pour garantir
’absence totale de défauts. La 2°™ couche apparait cependant quasiment exempte de porosités Mo (Figure 96,
Figure 97).

La problématique d’apparition de nombreuses porosités au fond de la 1°® couche de W semble étre ici spécifique
au dépot de W sur substrat de Mo pur, puisque cette quantité de porosités n’a pas été observée lors du dépot de
W sur W pur, et n’a pas été détectée a I’interface entre la 2™ couche de W et la 1¢® couche de W sur Mo (Figure
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97). Du fait de I’aspect sphérique de ces porosités, leur origine a pu étre 1’introduction de gaz dans le bain par
le jet d’argon, la vaporisation d’impuretés peu réfractaires, ou encore la ségrégation d’impuretés gazeuses lors
du refroidissement du bain. L’étude de Marinelli et al. [10] sur la réalisation d’un gradient de composition W-
Mo par fabrication additive TIG - fil a également révélé la présence de macroporosités a I’interface entre le
dépot de W et la sous-couche de Mo.

Le parallele peut étre fait entre les porosités a I’interface W-Mo et les porosités a 1’interface Ni-Cu que nous
avons rencontré au début de ce chapitre (section 4.1). Pour ces deux dépbts, un bain de fusion plus réfractaire
que la sous-couche est formé sur un substrat de métal pur, trés conducteur de chaleur. Dans la littérature, nous
avons pu identifier deux travaux de projection laser pour lesquels un substrat hautement conducteur de chaleur
était revétu par un dep6t plus réfractaire. Yoo et al. [357] ont ainsi réalisé le revétement d’un substrat d’alliage
Al (& la conductivité élevée) par un acier, et indiquent que I’interface entre le dépot et le substrat est trés
irréguliere, et contient également des porosités sphériques. Palumbo et al. [358] ont revétu un alliage d’Al (a2 la
conductivité élevée) par un alliage riche en Cu (plus réfractaire), et I’interface produite est également irréguliere
et comportant des porosités sphériques. Une possible explication de la présence préférentielle de porosité a
I’interface entre un dépot et un substrat pur moins réfractaire serait I’instabilité de la zone de solidification entre
le bain (peu stable) et le substrat du fait de la plus grande température du bain [281], couplée a la solidification
rapide du substrat pur (du fait de sa haute conductivité et I’absence d’intervalle de solidification). De plus, la
haute dissipation de chaleur par le substrat nécessite en général I’utilisation de hautes puissances pour le dépot,
ce qui générera de hautes températures dans le bain de fusion, pouvant augmenter le risque d’apparition de
bulles de gaz (du fait d’une dynamique du fluide plus violente). Les bulles présentes dans la zone de
solidification large et instable pourraient finalement étre préférentiellement piégées a I’interface avec le substrat
pur. L’utilisation d’une dilution plus élevée permettant généralement de réduire I’écart entre la température de
fusion du bain et du substrat, cela pourra aboutir a une plus fine zone de solidification entre le bain et le substrat,
et ainsi réduire le risque d’instabilités a I’interface avec le substrat (qui favoriseraient I’apparition de porosités).
Cela a effectivement pu étre observé durant notre étude de la projection laser de Ni pur sur Cu pur, la réduction
du débit de Ni pour un dép6t ayant en effet provoqué une forte dilution avec le substrat ainsi que la disparation
des porosités (Figure 73 en section 4.1). L’utilisation d’un long gradient de composition (sur plusieurs couches)
entre le W et le Mo pur pourrait donc probablement étre une solution pour éviter 1’apparition de porosités a
I’interface W-Mo.

L’étude de la projection laser de poudre de W sur Mo a ensuite été poursuivie en remplacant le substrat de Mo
pur par des fabrications multi-couches Mo-Cr-D22-Cu.

4.43 Dép6t de W sur multi-couches Mo-Cr-D22-Cu

Des dépdts de W sur fabrications Mo-Cr-D22-Cu ont été réalisés avec un chauffage du Cu par induction en
continu, pour assurer une température minimale entre 730°C et 800°C durant toute la fabrication. Les puissances
utilisées ont di étre réduites par rapport aux dépots de W sur W et de W sur Mo, pour éviter I’apparition de
fumées et d’éjectas trop nombreux, risquant d’endommager la téte de projection laser. Cela peut se comprendre
par le fait que la fabrication Mo-Cr-D22 n’est pas constituée de couches de métaux purs, mais plutot d’alliages
principalement de type solution solide (avec ici plus de 10% d’éléments d’alliage en masse), générés par les
refusions successives et les mélanges liquides des éléments. La présence d’atomes en solution solide diminuant
fortement la mobilité des électrons, cela réduit grandement la conductivité thermique par rapport aux métaux
purs. Ainsi la puissance nécessaire a la formation d’un bain de fusion d’une certaine largeur (ici de I’ordre du
spot laser) diminue lors du passage a un substrat de métal pur a un substrat constitué d’alliages en solution solide
(moins conducteurs).
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Les parameétres optimisés du dép6t de 2 couches de W sur Mo-Cr-D22-Cu sont présentées dans le Tableau 19.
Il est & noter que I'utilisation de puissances plus élevées a mené a ’apparition de fumées et a la formation de
cratéres dans les sous-couches, similairement au dépdt de Mo sur Cr (section 4.3.1).

Tableau 19 : paramétres de fabrication du dép6t de 2 couches de W sur Mo-Cr-D22-Cu

Couche Puissance (W) Vitesse (mm/s) Hingic ~ %masse W Dilution (%)
W1 750 12.7 0.31 64+3 5343
W 2 1000 18.2 0.22 88+3 40+3

Dernier cordon Qa 2¢m couche de W

0.5 mm

Figure 98 : cliché BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) du dép6t de 2 couches de W sur Mo-Cr-
D22-Cu

Figure 99 : cliché BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) du dernier cordon de la 2*™ couche de W,
du dép6t de 2 couches de W sur Mo-Cr-D22-Cu

Les 2 couches de W déposées apparaissent exemptes de porosité (Figure 98), contrairement aux dépbts de W
sur Mo que nous avons précédemment étudiés. Cela pourrait s’expliquer par les puissances plus faibles utilisées
pour les dépdts de W sur Mo-Cr-D22-Cu, et par le fait que la sous-couche étant un alliage Mo-Cr-D22-Cu, la
solidification a I’interface avec cette sous-couche a pu étre plus stable et progressive (comparé a une
solidification sur du Mo pur), grace a la diminution de la conductivité et de la présence d’un intervalle de
solidification non-nul (entre le liquidus et le solidus de 1’alliage Mo-Cr-D22-Cu de la sous-couche).
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La 2°™ couche semble moins riche en particules résiduelles que la 1°® couche (Figure 98), en particulier en haut
de la couche, sans doute du fait d’un bain de fusion plus chaud de par I'utilisation d’une puissance plus élevée
et de I’obtention d’un bain de fusion plus riche en W (augmentant la température de fusion du bain). Des
microségrégations sont détectées (Figure 99), signe que le refroidissement a apparemment été trop rapide pour
que I’homogénéisation en phase solide ait été compléte.

Des fissures microscopiques sont visibles dans la 2°™ couche de W (Figure 99), probablement générées lors du
refroidissement de la couche apres le dépot. L utilisation d’une température de préchauffage plus élevée ou d’un
refroidissement plus progressif pourrait étre nécessaire pour éviter toute fissuration des couches riches en
matériaux réfractaires [359]-[361].

En conclusion de cette section sur le dép6t du W, nous avons pu mettre en lumiere la forte influence de
la nature du substrat sur les parametres permettant une fabrication saine. Les hautes conductivités
thermiques des substrats de W et Mo purs nécessitent d’utiliser de hautes puissances pour permettre la
fabrication. Pour les dépdts de W sur substrat de Mo, de nombreuses porosités sphériques ont été
détectées a l’interface dépot — substrat. Leur présence pourrait étre liée au fait que le substrat soit un
métal pur, de conductivité thermique élevée, et de température de fusion plus basse que le dépot
(induisant une zone de solidification instable a I’interface bain — substrat). Le dép6t de W sur sous-couche
d’alliage de Mo-Cr-D22-Cu (moins conducteur) a finalement pu étre réalisé sans défaut majeur, avec des
taux de refusion (dilution) relativement élevés, permettant de générer un gradient de composition, et avec
augmentation progressive de la puissance.
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Chapitre 5 : Analyse de la fabrication W-Cu finale

Dans ce chapitre, la fabrication finale W-Mo-Cr-D22-Cu est analysée couche par couche de maniére
systématique, a 1’aide de caractérisations matériaux et des outils théoriques, dans le but de caractériser les
phénomenes en jeu durant cette fabrication complexe et mieux comprendre leur influence sur les caractéristiques
des bains et des couches obtenues.

5.1 Parameétres de fabrication

La fabrication multi-matériaux finale, d’environ 1.8 mm de hauteur, 4 mm de largeur et 8 mm de longueur, est
le résultat d’optimisations paramétriques réalisées matériau par matériau. Pour rappel, le dépot du D22 (alliage
de Ni) sur le substrat de Cu est réalisé en 1 couche. Pour chaque dépdt de poudre réfractaire (Cr, Mo, W), 2
couches sont réalisées. La taille du spot du faisceau laser a la surface a été de 1.2 mm, et le substrat de Cu a été
maintenu a des températures entre 730-800 °C (pour une émissivité de substrat entre 0.2 et 0.3) durant toute la
fabrication (par chauffage par induction).

Les parametres utilisés pour chaque couche sont indiqués dans le Tableau 20, avec Hingic I’indicateur de hauteur
théorique (calculé a partir des paramétres, et dont I’équation est donnée en section 4.2).

Tableau 20 : paramétres de la fabrication W-Cu couche par couche

Couche Puissance (W) Vitesse (mm/s) Débit (Y4 tr/min) Hindic
D22 700 16.9 4 0.47
Cr1l 450 51 2 0.79
Cr2 550 6.8 2 0.59
Mo 1 550 51 5 1.97
Mo 2 650 51 2 0.79
W1 750 12.7 2 0.31
W2 1000 18.2 2 0.22
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5.2 Analyse globale

Le cliché MEB (en mode BSE) d’une coupe de la fabrication (normale au sens de balayage), en Figure 100,
permet de révéler par contraste chimique les couches déposées, de compositions différentes. Quelques porosités
rondes sont présentes dans la fabrication, potentiellement dues a du gaz capturé par le bain depuis la surface, ou
du fait de la ségrégation et coalescence d’impuretés gazeuses lors du refroidissement du liquide. Il est également
possible que la vaporisation préférentielle d’éléments volatils ait provoqué I’apparition de bulles dans le liquide,
capturées ensuite par le front de solidification du bain. Des particules résiduelles sont présentes dans les couches
W 1 et Mo 2, signes que le bain de ces dépdts n’a sans doute pas été assez chaud pour faire fondre toutes la
poudre apportée.

Figure 100 : cliché MEB BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) de la fabrication W sur Cu avec
matériaux intermédiaires

La Figure 101 présente 1’évolution des fractions massiques des principaux éléments le long de la fléche bleue
de la Figure 100 (profil de mesures EDS, espacées de 5 um). Les traits verticaux en pointillé indiquent les
positions approximatives des interfaces entre les couches, estimées a partir des contrastes sur le cliché BSE
(Figure 100) et des variations des fractions massiques mesurées (Figure 101).
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Figure 101 : évolution des fractions massiques des principaux éléments le long de la fleche bleue de la Figure
100

Lors du dép6t de chaque couche une partie de la couche précédente est refondue et mélangée avec la poudre
dans le bain (phénomeéne de dilution). Ces refusions couche par couche générent des gradients de composition
verticaux a travers la fabrication multi-couches (Figure 101). Des gradients internes aux couches sont également
présents, probablement causés par des mélanges incomplets dans le bain (du fait de la solidification rapide) et
par la diffusion a haute température entre les couches.

Les transitions de composition aux interfaces (Figure 101), générées par la diffusion a haute température et du
mélange partiel dans la zone de solidification, sont de longueurs de 1’ordre de 50 pm. Les clichés (mode BSE,
dit contraste chimique) présentés en Figure 102 permettent de constater la continuité de matiére aux interfaces,
ainsi que la présence de particules résiduelles et de macroségrégations de solidification. Les microstructures
observées sont fines et complexes, du fait des variations de composition et du refroidissement rapide des dépots,
générant notamment de fines microségrégations [120], [130].
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Figure 102 : clichés MEB BSE des interfaces de la fabrication W-Cu

Les fortes variations de composition observees par endroits sur la Figure 101 sont principalement dues aux
particules résiduelles présentes (Figure 100, Figure 102). La Figure 103 d’un zoom a I’interface entre une
particule résiduelle de W pur et la matrice de la couche W 1 (alliage riche en W et Mo) permet de constater la
continuité métallurgique entre la poudre résiduelle et la matrice. Dans la matrice de la couche (partie droite),
des microségrégations sont mis en évidence par le contraste, provoqué en mode BSE par les différences de
masse atomique des éléments. Des mesures EDS ont pu confirmer que les zones foncées (microségrégations)
sont riches en éléments légers Cu, Ni et Cr (au total 55+3%nm), & bas point de fusion, alors que les zones claires
sont riches en éléments lourds W et Mo (au total 97+3%m), & plus hauts points de fusion, qui tendent a se
solidifier en dernier lors du refroidissement du bain [120], [130].

116



Chapitre 5 : Analyse de la fabrication W-Cu finale

Particuledew /ool o8 coucheW1
; i/ (98%p au total de W et Mo)

4

. ®

' !t 2 Ed
- : i 3 » .,
‘¢ » ' p—
5 ; : Microségrégations
;_"”‘? _ (55%n au total de Cu, NietCr) ~ *
{ ¥ .
- N,
F :
L__L. %
1 pm

Figure 103 : cliché MEB BSE (d 'une coupe de la couche W 1) d’un zoom a l’interface entre une particule
résiduelle de W pur (partie gauche) et la matrice de la couche

Des variations de composition génerent des variations de propriétés, et en particulier des températures de
liquidus T, (début de la solidification du mélange liquide) et de point de bulle Ty (début de la vaporisation du
liquide). Des estimations de ces températures sont calculées pour chaque point du profil EDS (Figure 101), a
partir de formules tirées de la thermodynamique des mélanges a I’équilibre, et en considérant en 1°%¢
approximation les mélanges comme idéaux et les chaleurs latentes de changements d'états comme constantes
(Annexe 2). La Figure 104 présente I’évolution de ces estimations T; et Tz le long de la fleche bleue de la
Figure 100.
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Figure 104 : évolution des estimations T;" et T le long de la fleche bleue de la Figure 100

La valeur de T;" augmente progressivement avec la hauteur de la fabrication multi-matériaux, ce qui était le but
initial lors du choix des matériaux intermédiaires entre le Cu et W. Pour ce qui est de la température Ty, sa
valeur reste aux alentours de 2900 K jusqu'a la couche du dépot Mo 2, puis augmente jusqu’a environ 3300 K
au sommet de la fabrication (dans le 2°™ dépot de W), avec d’occasionnels pics dus a des hétérogénéités riches
en W. Contrairement a la température T;', I’augmentation de Tg ne se produit que pour de hauts taux d’éléments
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a basses pressions de vapeur saturante (ici Mo et W). Cette différence d’évolution est détaillée dans 1’ Annexe
2, et est due aux hautes énergies de vaporisation des métaux. Méme pour de hauts taux de métaux réfractaires
W et Mo (ici ~70-90% en masse) la température Tz du mélange n’augmente pas significativement, du fait de la
vaporisation préférentielle des éléments a haute pression de vapeur saturante (ici Cu, Ni, et Cr). Le passage de
la fabrication a ces taux intermédiaires (ici ~70-90% en masse) peut s’avérer critique du fait d’une forte
augmentation de la température T; combinée a une faible augmentation de la température T5. En effet, 1’écart
entre Tg et T, est alors susceptible de diminuer fortement, comme on peut le constater avec la Figure 104,
augmentant alors le risque de vaporisation a la surface du bain. Ce point sera abordé plus en détail par la suite,
a I’aide de simulations des bains de fusion.

5.3 Analyses couche par couche

L’étude de la physique des bains de fusion formés couche par couche est d’intérét pour la compréhension des
phénomenes en jeu lors d'une telle fabrication multi-matériaux, I’interprétation de l'analyse post-fabrication, et
pour finalement progresser vers la maftrise générale de la fabrication additive multi-matériaux. Nous présentons
dans cette section différents calculs expérimentaux et théoriques réalisés pour chaque couche, qui seront utilisés
par la suite pour discuter de I’importance et de 1’évolution des différents phénoménes durant la fabrication.

Des estimations (a partir des différences de contrastes) des largeurs des cordons et hauteurs des couches sont
réalisées par mesure sur des clichés BSE des derniers cordons de chaque couche (Figure 107), qui n’ont
délibérément pas été recouverts par une couche supérieure. Les Figure 105 et Figure 106 sont deux exemples
de ces clichés, montrant le dernier cordon des couches des dépbts Mo 1 et W 1.

Figure 105 : cliché MEB BSE d’une coupe (normale a la direction de balayage) du dernier cordon du dépot
Mo 1, avec indication des mesures des dimensions du dernier cordon

Figure 106 : cliché MEB BSE d’une coupe (normale au sens de balayage) du dernier cordon du dép6t W 1,
avec indication des mesures des dimensions du dernier cordon

La Figure 107 présente les largeurs et hauteurs moyennes de chaque dépdt, avec les intervalles correspondant
aux valeurs minimales et maximales mesurées. Les résultats de simulation numérique seront commentés plus
loin.
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Figure 107 : hauteur moyenne de couche et largeur moyenne de cordon des dép6ts, mesurées et simulées

Les hauteurs des couches formées sont de ’ordre de 200 um, et les largeurs des cordons de I’ordre de 1 mm

(proche de la largeur du spot laser, égale a 1.2 mm) (Figure 107). Les cordons des dépbts de W sont les moins
larges, avec des valeurs inférieures a 1 mm.

A partir des largeurs mesurées sont déterminés les taux de recouvrement des cordons entre eux, c’est-a-dire la
fraction de la largeur du cordon déposé qui recouvre le cordon précédent (espacée latéralement de la longueur
HD), et qui est calculée avec 1’Equation 93.

Equation 93 :

Largeur cordon — Hatching Distance
Largeur cordon

Recouvrement =

A partir des hauteurs sont calculés les débits de fabrication et les rendements matiére par dépét (voir équations
en section 4.2). Pour chaque dépdt, des estimations des fractions moyennes de 1’élément injecté (formant la
couche) sont obtenues par moyenne des mesures EDS dans chaque couche (Figure 101). Les taux de dilution

de chaque couche avec la sous-couche sont estimés a partir des fractions volumiques moyennes, avec 1’Equation
94.

Equation 94 :

Y%y0r matériau d'apport oucne — Yoyor matériau d'apportsoys—couche
1 =%y materiau d,apportsous—couche

Dilution =1 —

Le Tableau 21 présente ces caractéristiques couche par couche, qui seront utilisées dans la prochaine section
pour discuter de I’évolution des phénomenes durant la fabrication.
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Tableau 21 : caractéristiques des déepdts

Couche Recouvrement (%) Rendement (%) %masse matériau d'apport Dilution (%)
D22 53+7 59+5 80+3 17+3
Crl 62+4 24+3 43+3 52+3
Cr2 67+3 31+3 62+3 63+3
Mo 1 62+6 28+5 50+3 57+3
Mo 2 61+4 47+ 10 71+3 59+3
w1 48 + 6 35+10 64 +3 54+3
W2 37+6 72+ 10 88+3 40+3

Les recouvrements entre les cordons sont de 1’ordre de 50%, qui ont permis I’obtention de couches continues
entre elles (sans manque de fusion entre les cordons). Les dilutions obtenues sont de I’ordre de 50% pour les
dépots de poudres plus réfractaires que la sous-couche. Cela a permis 1’augmentation progressive des taux de
matériaux réfractaires, et d’éviter des instabilités du bain a I’interface avec le substrat, qui peuvent générer des
porosités (comme observées durant les études des dépdts de Mo et Cr, en sections 4.2 et 4.3).

A partir des compositions moyennes, les estimations T;" et T3 sont calculées pour chaque dép6t. La Figure 108
présente leur évolution, accompagnée des tempeératures de fusion des poudres utilisées pour chaque depot (Tr

poudre) ainsi que d’une estimation de la température maximale du bain de fusion. Le calcul de cette estimation
(Tynax Simulation) est détaillé dans la prochaine section.

—o—TL* —e—TB* —e—Tf poudre Tmax simulation
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D22 Cr1l Cr2 Mol Mo2 W1 W2
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Figure 108 : températures maximales des bains simulés couche par couche, températures de fusion des
poudres, et estimations des températures T, et Tz moyennes pour chaque couche

On remarque que 1’écart entre T, et Tz diminue progressivement pour chaque nouvelle couche, devenant
presque nul pour la derniere couche. De la vaporisation a la surface du bain de fusion a donc probablement été
induit lors de ces dép6ts, phénomene qui peut profondément altérer le bain de fusion et générer des porosités
[260], [289], [362] (1.2.2.4). Les faibles écarts entre T, et Tz pour les dernieres couches sont a imputer a
I’évolution quasi-linéaire de T;" avec la composition, alors que T; n’augmente significativement que pour de
trés hauts taux d’éléments réfractaires du fait de la vaporisation préférentielle des éléments a hautes pressions
de vapeur saturante (Annexe 2).
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On peut également constater que pour les dép6ts de poudre réfractaire (Cr, Mo, W), la température de fusion de
la poudre injectée est plus élevée que le liquidus du mélange liquide estimé (Figure 108). Dans ce cas la fusion
de I’ensemble des particules dans le bain de fusion n’est pas garantie, et seule la dissolution des particules
infondues pourra permettre un certain mélange des atomes des particules dans le liquide. Si la dissolution n’est
pas compléte lors de la solidification du liquide, des particules résiduelles seront présentes dans la couche.

Pour estimer les valeurs de caractéristiques clés des dépots, le modele numérique du bain de fusion a été utilisé
pour reproduire les dépdts, a partir des parameétres expérimentaux (Tableau 20) (notamment puissance, vitesse
de balayage, et Hatching Distance HD). La température du substrat est fixée a 800°C. La vaporisation a la
surface du bain est prise en compte, en approximant les mélanges liquides par des mélanges idéaux (section
2.3.3.3). Pour reproduire au mieux le dépdt de chaque couche, les débits volumiques utilisés pour chaque
simulation sont ajustés pour que la composition moyenne de la couche simulée soit égale a la valeur mesurée
expérimentalement (voir Tableau 21).

Les largeurs des cordons simulés sont obtenues par calcul de la largeur de I’isotherme du liquidus du bain. La
Figure 107 présentée précédemment permet de comparer les largeurs et hauteurs calculées et mesurées
expérimentalement. On peut constater que les simulations permettent de reproduire les tendances générales.
L’erreur relative maximale est de 24%, ce qui est de I’ordre de grandeur des erreurs de simulations de modeles
similaires au nétre [181], [232], [258]. L’utilisation des dilutions mesurées expérimentalement comme
paramétres d’entrée apparait tre un bon moyen de reproduction de ces fabrications multi-matériaux complexes.
Il est & noter que les nombreuses approximations réalisées dans ce modéle ne lui permettent pas de pouvoir
prédire la réalisation de telles fabrications complexes.

Les simulations sont par la suite utilisées pour fournir des estimations de caractéristiques qui n’ont pas pu étre
mesurées expérimentalement, notamment les températures maximales Ty, des bains (Figure 108).

Egalement, pour mieux comprendre la dissolution et le mélange des particules dans le bain, nous utilisons les
formules présentées dans la partie 2.4.2. Pour rappel fz7“* (Equation 95) est I’estimation de la fraction atomique
résiduelle maximal d’élément injecté dans le bain, aprés mélange et solidification d’une gouttelette de particule
fondue de taille 2 ,. Cette estimation de la fraction résiduelle maximale de poudre mixée dans le liquide est ici
utilisée comme indicateur de 1’hétérogénéité du mélange.

Equation 95 :

1

\4 DmL)ZtL (1 +%(ydef-tL)2)/

(QPO

fnex = erf

Avec t;, le temps caractéristique du passage en phase liquide, et y4.¢ le taux de cisaillement caractéristique dans
le bain (calculé ici avec la vitesse moyenne a la surface et 1’épaisseur de liquide), également utilisé comme
indicateur de la recirculation du fluide dans le bain. Le coefficient de diffusion massique D,,, caractéristique
est déterminé par la moyenne de la diffusion intrinseque dans le bain simulé.

L’évolution des indicateurs en fonction de la couche déposée est donnée en Figure 109.
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Figure 109 : indicateurs de recirculation, de durée de mélange, et d’hétérogénéité couche par couche

On constate que les indicateurs de durée de mélange (en phase liquide) sont particulierement élevés pour les
bains de Cr et Mo, principalement due a I’utilisation de vitesses assez faibles pour ces dépots (Tableau 20). Pour
les dépbts de W, on peut noter les faibles valeurs des indicateurs de la durée de mélange et de la recirculation
liquide, qui induisent des indicateurs de fraction résiduelle maximale plus élevés.

Une estimation du taux de fusion gp ryi0, des particules injectées a la surface du bain est calculée a partir de
la simulation numérique du bain de fusion, avec 1I’Equation 96. Ce calcul est détaillé dans la section 2.4.1. Ce
taux gp rusion COrrespond a la fraction volumique de poudre injectée dans le bain qui a été fondue par le liquide.
Une valeur de 1 indiquera que toutes les particules injectées a la surface ont été fondues.

Equation 96 :

Qg(TZTL)&(T<TfP)

gp fusion = 1—gpres fusion =

v (T2TL)&(T<Tfp) v (T2TL)&(T2Ty )
P P

+0Q

Une estimation du taux de dissolution gp 4isso de particules dans le bain est calculée avec I’Equation 97, en
utilisant le modele de diffusion 1D présentée dans la partie 2.4.1. Ce taux gp 4isso COrrespond a la fraction
volumique de poudre infondue dans le bain qui aura été dissoute par le liquide. Une valeur de 1 indiquera que
toutes les particules solides ont pu étre dissoutes avant solidification du bain.

Equation 97 :

QPO

3
-1 -1 Dp disso
gpr disso = L — 9P resdisso = 1 —

L’évolution de ces deux indicateurs gp rysion €t gp aisso €N fonction de la couche déposee est donnée en Figure
110.
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Figure 110 : estimations des taux de fusion et taux de dissolution dans chaque dépdt

Les taux de fusion théoriques sont systématiquement plus élevés pour les seconds dép6ts de poudre réfractaire.
Les taux de dissolution théoriques apparaissent plus élevés pour les premiers dépdts de poudre réfractaire.
Egalement les taux de dissolution théoriques sont particulierement élevés pour les dépdts de Mo et Cr, sans
doute du fait d’une durée de mélange plus élevé pour ces bains (Figure 109).

Enfin, une estimation de la fraction volumique de particules résiduelles (non fondues et non dissoutes
entiérement) dans la couche est réalisée avec I’Equation 98. Cette équation est tirée de la section 2.4.1.

Equation 98 :

ref couche ,ref couche
Ip res

couche _ ( 9P res disso

gP res 1 _ gref cordon ) (gajoutgp res fusion + g

9P res disso
La Figure 111 permet de comparer les évolutions des estimations des taux de particules résiduelles théoriques
et expérimentales en fonction de la couche déposée. Les valeurs expérimentales des fractions volumiques de
particules résiduelles ont été estimées en utilisant le module d’analyse de particules du logiciel ImagelJ
(identification des particules par contraste), pour chaque couche (avec les clichés BSE).
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Figure 111 : estimations des taux de particules résiduelles théoriques et expérimentales dans chaque dépot ;
les parties rouges représentent la fraction de particules ayant été fondues, et les parties bleues représentent la
fraction de particules (infondues) qui ont ensuite été dissoutes

Les nombreuses approximations effectuées pour les simulations et calculs théoriques ne permettent pas de
reproduire les fractions exactes de particules résiduelles, mais on peut constater que ces outils permettent de

décrire les tendances générales. Des taux plus élevés sont notamment détectés pour les dépéts de W.

Des figures tirées des simulations sont présentées par la suite pour illustrer les simulations réalisées. Les vues
3D (Figure 112, Figure 113) permettent d’observer les isothermes caractéristiques a la surface du bain, la
circulation du fluide, ainsi que le mélange progressif de I’apport de maticre dans le liquide, ici pour les dépdts

D22 et W 2.
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Figure 112 : vue 3D du bain du dépdt D22, avec distribution de la fraction massique de D22, les fleches de
vecteurs vitesse a la surface (amplitude moyenne de 0.37 m/s), et deux isothermes caractéristiques (7}, noir,

poudre
Ty

magenta)

On peut noter pour cette simulation (Figure 112) que I’isotherme de fusion de la poudre de D22 (contour
magenta) coincide presque avec ’isotherme du liquidus du bain (contour noir). Cela est la raison du haut taux
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de fusion de poudre pour ce dépbt (Figure 110), et est due au fait que la température de fusion du D22 (d’environ
1433 K) n’est pas beaucoup plus élevée que la température de fusion du substrat en Cu (d’environ 1358 K).
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Figure 113 : vue 3D du bain du dépbt W 2, avec distribution de la fraction massique de W, les fleches de
vecteurs vitesse (amplitude moyenne de 0.10 m/s), et trois isothermes caractéristiques (T}, noir, Y}poudre
magenta, T, bleu)

Comparée au dépdt de D22 sur Cu, la surface du bain simulé du dép6t de W 2 sur W 1 est creusée. Dans cette
simulation la pression de vapeur saturante du liquide au centre du bain a dépassé la pression ambiante (ici égale
a 1 bar), et une pression de recul est donc appliquée (voir section 2.3.3.3 pour son expression).

Les coupes xy des bains de fusion (Figure 114, Figure 115) des dépdts de Mo 1 et de W 1 permettent 1’analyse
de la température dans le bain et de la circulation du fluide dans le bain.
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Figure 114 : coupe xz du bain du dép6t Mo 1, avec distribution de température, les fleches de vecteurs vitesse
(amplitude moyenne de 0.13 m/s), et trois isothermes caractéristiques (T, noir, TFO¥s~couche grig, 7}”"”‘1”"
magenta)

La circulation du fluide a la surface du bain de Mo 1 sur Cr 2 (Figure 114) est du centre vers les périphéries du
fait du gradient de température présent.
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Figure 115 : coupe xz du bain du dép6t W 1, avec distribution de température, les fleches de vecteurs vitesse
(amplitude moyenne de 0.07 m/s), et deux isothermes caractéristiques (T, noir, TO¥S~couche gris)

1000

Il apparait pour cette simulation du dép6t de W 1 (Figure 115) que la température maximale du bain n’a pas
dépassé la température de fusion de la poudre injectée (ici du W pur).

Pour ces simulations du dépét de la couche Mo 1 et de la couche W 1, la pression de vapeur saturante maximale
a la surface a dépassé la pression ambiante, ce qui a engendré une pression de recul ayant creusé la surface
liquide (Figure 114 et Figure 115) et finalement augmenté la pénétration du bain dans la sous-couche.

Avec les coupes yz des dépbts simulés (par exemple Figure 116 et Figure 117) on peut évaluer les dimensions
de la zone fondue par le bain, ainsi que la distribution de la fraction massique du matériau injecté dans les

cordons déposés. Le contour blanc indique 1’isotherme correspondant a 7,"%>*"*"* couche 13 température de
liquidus a la composition moyenne de la couche (indiguée dans le Tableau 21).
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Figure 116 : coupe yz de l’arriere du bain du dépot Mo 1, avec distribution de la fraction massique de Mo, et
trois isothermes caractéristiques (T}, noir, T,™%7""*¢ ©°*<"¢ planc, T;sous—couche gris)
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Figure 117 : coupe yz de [’arriére du bain du dépot de W 1, avec distribution de la fraction massique de W, et
trois isothermes caractéristiques (T, noir, T,™%*"™¢ €°““"€ plang, Tgous=couche gris)

Pour ces deux simulations on peut noter la présence d’une interface large et irréguliére entre le bain de fusion
et la sous-couche (Figure 114 & Figure 117). L’isotherme du liquidus local T;, en noir est irréguliére a I’interface
avec la sous-couche (Figure 116, Figure 117), variant entre 1’isotherme du liquidus de la composition moyenne
du bain (en blanc) et I’isotherme du liquidus de la sous-couche (en gris). Cela est di au fait que pour ces dépots,
la composition moyenne du bain ait une température de liquidus plus élevée que celle de la sous-couche (Figure
108). Ainsi une large interface, instable, apparait entre le bain et la sous-couche moins réfractaire.

En comparant ces résultats de simulation du dépét de Mo 1 (Figure 116) et de W 1 aux coupes des dép6ts réels
(Figure 105 et Figure 106), on peut noter que pour les dépdts réels la surface du dernier cordon apparait étre
creusée, ce qui n’est pas le cas pour les cordons simulés. Nous attribuons cette différence principalement a
I’accumulation durant les dépots réels de particules réfractaires résiduelles sur le bord du bain a I’interface avec
la surface de la sous-couche (Figure 105 et Figure 106), ou la température du liquide est la plus faible. Ces
particules ne sont pas prises en compte dans la simulation, du fait de 1’utilisation d’un apport de masse de type
flux continu. L’accumulation de particules résiduelles sur le bord du bain aura pu augmenter la hauteur des
bords du cordon formé, et aboutir finalement a 1’aspect creusé de sa surface.
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5.4 Interprétation et discussion
5.4.1 Variation de paramétres

En considérant les paramétres de la fabrication (Tableau 20) (qui ont fait I’objet d’une optimisation couche par
couche pour permettre une fabrication saine) par rapport aux caractéristiques des bains de fusion, nous pouvons
mieux comprendre leurs évolutions au cours de la fabrication. L'élévation graduelle du liquidus des couches
(Figure 108) peut notamment étre corrélée a l'augmentation de la température maximale du bain (Figure 108)
et de la puissance laser utilisée (Tableau 20), augmentation qui a été nécessaire pour assurer la formation de
bains assez larges et éviter les manques de fusion entre les cordons et les porosités a 1’interface.

La puissance relativement élevée nécessaire pour le dép6t de D22 sur substrat de Cu pur serait plutot a attribuer
a la haute conductivité thermique du Cu, comparée a la conductivité thermique des couches déposées (de valeur
entre 50 et 70 W mt K™1). Une autre explication pourrait étre la réflectivité élevée du Cu a la longueur d'onde
du laser (~ 1 um) [321], [322], cependant en analysant la simulation du bain (Figure 112) nous avons pu en
conclure que le laser illuminait principalement le bain riche en D22 (13% seulement d’intensité laser est envoyée
sur du Cu pur a plus de 95%). Ni et Cu étant entiérement miscibles, le mélange Ni-Cu obtenu présente une
absorptivité accrue par rapport a du Cu pur. Ainsi, dans notre modele le bain riche en D22 a une absorptivité
estimée a 32%, ce qui est environ le triple de I’absorptivité du Cu liquide (a la longueur d’onde de 1 um).
L'utilisation d’un haut débit de Ni apparait donc bien étre un moyen efficace d’éviter les problémes de réflexions
laser a haute puissance qui peuvent survenir lors de la fabrication additive employant du Cu pur [321], [322].

Les variations des rendements matiere (Tableau 21) entre les dép6ts sont en partie dues aux différences de taille
et de température des surfaces des bains de fusion formés. Pour les dép6ts de poudres réfractaires (Cr, Mo, W),
les rendements des 2°™s couches apparaissent étre systématiquement plus élevés que pour les 1 couches
correspondantes (Tableau 21). Cela peut étre corrélé a des taux de fusion plus faibles pour ces 1% couches
(Figure 110). En effet, pour de faibles taux de fusion on peut s’attendre a la présence de particules infondues a
la surface du liquide. Une présence non-négligeable de particules résiduelles proches de la surface peut
notamment étre observée a la surface des dépdts Mo 1 et W 1 (Figure 105 et Figure 106). Ces particules solides
sont susceptibles de provoquer le rebond de particules injectées a la surface, comme cela a déja été mis en
évidence par observation par caméra rapide [176]. Cela diminuera alors le rendement, qui nous a conduit a
I’augmentation des débits de poudre pour permettre des constructions suffisantes.

5.4.2 Fusion et dissolution partielles des poudres

Bien que les températures de fusion des poudres injectées soient plus élevées que les températures de liquidus
estimées des couches avec Cr, Mo, et W (Figure 108), la dilution des particules dans le liquide reste possible
par dissolution progressive ou fusion dans la zone chaude du bain. La comparaison des températures maximales
théoriques Ty, 4, avec les températures de fusion des poudres et des couches (Figure 108) indique que la majorité
des bains formés ont effectivement pu étre assez chauds pour faire fondre une partie des particules injectées a
la surface. Cela n’est pas le cas pour la 1°® couche de W, pour laquelle on observe effectivement un nombre
particulierement élevé de particules résiduelles (Figure 100).

En analysant la Figure 110, nous avons noté que pour les dép6ts de poudre réfractaire (Cr, Mo, W) les taux de
fusion de poudre des 2°™s couches apparaissent étre systématiquement plus élevés que les taux de fusion des
1° couches. Cela peut étre expliqué par le fait que pour les seconds dépots de ces poudres, le bain de fusion
formé est plus riche en élément réfractaire, augmentant la température de liquidus du bain simulé (Figure 108).
De plus, la puissance a été augmentée pour chacun de ces seconds dépdts, dans le but d’obtenir des bains de
fusion suffisamment larges pour éviter les manques de fusion. Ainsi les températures minimales et maximales
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des bains sont globalement augmentées lors des passages aux 2™ couches de matériau réfractaire, ce qui
explique ’accroissement de la proportion de surface permettant la fusion directe des particules.

On peut également constater que les taux de fusion des dép6ts de W sont particuliérement faibles, bien que les
différences entre la température de fusion de la poudre et le liquidus de la couche soient du méme ordre que
pour les autres dépots réfractaires (~600 K pour les 1¢® couches et ~300 K pour les 2°™s couches). Cela
s’explique par des degrés de surchauffe liquide plus bas pour les bains des dépdts de W, liés a des cordons et
bains de plus faibles tailles.

La fraction de poudre n’ayant pas été fondue a la surface du bain est progressivement dissoute dans le liquide,
jusqu’a ce que ce dernier arrive a saturation ou bien se solidifie. Les calculs théoriques (Figure 110) indiquent
des taux de dissolution plus élevés pour les 1°* dépdts de poudre réfractaire (Cr, Mo et W) comparés aux dépots
des 2°™s couches. Cela pourrait étre expliqué par des taux de poudre réfractaire plus faibles dans les bains des
1% couches, du fait de la dilution avec la sous-couche, ce qui engendre un liquide éloigné de la saturation et
donc une dissolution plus sévére. Egalement, les dépots de Cr et Mo ont des taux de dissolution théoriques trés
élevés, principalement du fait de bains de fusion particuliérement larges et lents, augmentant la durée de passage
en phase liquide.

La combinaison de la fusion partielle et de la dissolution partielle, avec prise en compte de la refusion avec la
couche et cordon précédents, permet d’estimer les fraction volumique de particules résiduelles dans les couches,
qu’on peut comparer (Figure 111) avec les fractions mesurées sur les clichés MEB en mode BSE. Le modeéle
indique notamment des taux élevés de particules résiduelles dans les dépots de W, qu’on peut imputer
principalement aux plus faibles surchauffes du liquide des bains ainsi qu’aux vitesses de balayage élevées. La
fraction de particules résiduelles dans le dépdt W 2 apparait surestimée. Il est probable que cela soit di & une
sous-estimation du taux de particules fondues. L’obtention des températures exactes de la surface du liquide,
par exemple par caméra thermique, serait nécessaire pour a terme arriver a réellement prédire le taux de
particules fondues. Egalement, notre calcul ne prend en compte que la fusion instantanée de 1’entrée de poudre
a la surface, et il est en réalité possible que des particules infondues a la surface ou dans le ceeur du bain se
fassent transporter par le fluide vers une zone assez chaude pour les faire fondre [268].

A travers ces analyses, on peut notamment souligner la grande importance du taux de poudre réfractaire alliée
au bain. Les calculs suggerent qu’a bas taux d’éléments de poudre mélangé au liquide, la dissolution est
particulierement forte et permet donc le mélange efficace des éléments dans le liquide, surtout pour des bains
lents et larges. A haut taux d’élément de poudre mélangé au liquide, ce dernier sera plus proche de la saturation
et la vitesse de dissolution aura donc tendance a diminuer, mais 1’augmentation du liquidus du mélange pourra
aboutir a de plus hautes températures dans le bain et donc de plus hauts taux de fusion des particules, surtout si
la puissance est augmentée (dans le but de conserver une taille de bain suffisamment grande).

5.4.3 Homogénéité des mélanges

Outre la présence de particules réfractaires résiduelles, les outils d’analyse théorique permettent de mieux
comprendre le mélange des éléments par la dynamique du liquide.

La simulation permet notamment de mieux comprendre la présence d’hétérogénéités spécifiques aux interfaces.
Lorsque la température de fusion de la couche précédente est inférieure a celle de la couche déposée, une large
zone de solidification se forme entre les températures de solidification du cceur du bain et de la sous-couche
[11], [281], [283]. A cette interface dite instable, du liquide riche en élément réfractaire du bain est susceptible
de pénétrer la sous-couche encore liquide et commencer a se solidifier tout en s’y mélangeant partiellement.
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Cela pourra laisser des hétérogénéités macroscopiques apreés solidification compléte de I’interface [11], [281],
[283], y compris des particules résiduelles piégées, comme visible dans les Figure 105 et Figure 106. La
simulation du bain de fusion permet d’obtenir une idée de 1’épaisseur de cette interface hétérogéne couche —
sous-couche (entre les contours noir et gris des Figure 116 des Figure 117). Pour diminuer I’ampleur de ces
manques de mélange, il pourrait étre utile de réaliser de longs gradients de composition, sur plusieurs couches,
dans le but de réduire les différences entre les températures de solidification du bain et de la sous-couche.

En analysant globalement les résultats expérimentaux et théoriques, il semble que les dépdts de W soient plus
hétérogenes que les autres (Figure 100, Figure 101). Cela peut d’abord étre attribué a la présence de nombreuses
particules résiduelles, mais également a la plus faible recirculation du fluide et durée de mélange dans le bain
(Figure 109). En effet, les indicateurs d’hétérogénéité fz** sont par conséquent plus eleves pour ces dépdts de
W. Ce faible mélange est d0 aux vitesses de balayage élevées utilisées pour ces dépodts, ainsi qu’aux faibles
tailles et faibles vitesses du fluide des bains (Figure 115). Egalement, les dépdts de Cr et Mo présentent des taux
de recouvrement plus élevés que pour les dépbts de W (Tableau 21), ce qui se traduit par de plus hauts taux de
refusion du cordon précédent et finalement de meilleurs mélanges.

On peut finalement noter que dans la couche W 2 (Figure 100), les particules apparaissent avoir été
préférentiellement fondues dans la partie haute. Cela peut étre corrélé dans la simulation aux hautes fractions

de W a la surface du bain (Figure 113, isotherme Tfp"”dre en magenta), préférentiellement dans la partie arriére,
gui engendrent une réduction des pertes de chaleur par vaporisation et donc une augmentation de la température.

Une augmentation des puissances utilisées pour les dépdts de W pourrait en théorie aboutir a de meilleurs
mélanges (comme obtenus pour les dépots de Mo), cependant durant les essais préliminaires 1 utilisation de
puissances plus élevées a provoqué de la vaporisation excessive du bain, empéchant I’obtention de dépdts sains,
et présentant un danger pour les parties optiques de la machine.

5.4.4  Vaporisation préférentielle

L’occurrence de vaporisation sévére durant la fabrication par projection laser n’est pas systématique, du fait de
’utilisation de larges spot laser [46], associée a des densités d’énergie plus modérées que pour la fabrication
additive type SLM par exemple. Ici, la présence des éléments Cu, Ni et Cr a apparemment limité 1’augmentation
de la température d’ébullition dans les dépdts riches en Mo et W, provoquant alors de la vaporisation
préférentielle durant ces dép6ts a hautes puissances et hautes températures. Il a effectivement été détecté durant
ces dépbts (poudres Mo et W) I’apparition de fumées et d’éjectas. Un autre indice de I’activation de la
vaporisation est la haute profondeur de zone fondue de certains dépdts, notamment ceux de Mo (Figure 100,
Figure 105), qui peut étre due & un creusement de la surface du bain par la pression de recul d’un jet de vapeur
sortant [191].

En analysant la Figure 108, on constate qu’a partir du dép6t de la couche Cr 2, la température maximale des
bains simulés dépasse la température T5 du dépbt. Pour ces dépbts, les données tirées des simulations indiquent
que la pression de vapeur maximale a la surface des dép6ts réfractaires a effectivement dépassé la pression
ambiante (de 1 bar ici), provoquant la déflexion de la surface du bain et un creusement non-négligeable des
bains de fusion des dép6ts de Mo (Figure 114).

La valeur de la température T3 dépendant fortement de la température et de la composition, il est crucial de
prendre en compte le mélange de la chaleur et des éléments dans le bain de fusion.

La vaporisation d’éléments a bas point d’ébullition pourrait étre une des raisons de la présence des porosités
rondes dans les dépots de Mo (Figure 100), du fait d’instabilités de la dynamique des bains comme cela a pu
étre décris dans la littérature [260], [289]. Ces porosités pourraient aussi avoir été générées par la pénétration
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de gaz d’argon dans le bain [215], par la présence de porosités dans les poudres utilisées [214], ou encore par
I’agglomération de microporosités de retrait et d’impuretés gazeuses [216].

Il est aussi a noter que durant la recherche paramétrique de la fabrication W-Cu, des cratéres ont été formés lors
de I'utilisation de puissances plus élevées (par rapport a celles optimisées présentées ici) ou de couches de
matériaux intermédiaires plus fines. Notre hypothése est que dans ces cas, le creusement de la surface induit par
la vaporisation, a pu par moment (lors d’instabilités du bain) devenir assez important pour passer en mode
« keyhole », c’est-a-dire formant une cavité creusant dans les couches sous-jacentes (a plus bas point
d’ébullition), et qui n’aurait pas ensuite été rebouchée par le liquide [260], [289]. Une autre explication serait
la fissuration de couches moins réfractaires (et moins résistantes a la déformation) du fait des hautes
températures de préchauffage et des hautes puissances de dépét. Il apparait que 'utilisation de Mo comme
¢lément d’alliage au Cr, ainsi que la formation de couches intermédiaires épaisses et homogenes, a ici bien
permis d’aboutir a des dépots de W a hautes puissances avec fusion des particules de W et sans défaut
macroscopique lié a de la vaporisation excessive ou de la fissuration de couches moins réfractaires.

En conclusion, une analyse détaillée de la fabrication finale W-Cu a été réalisée, utilisant le modele de
simulation pour I’analyse théorique des bains de fusion de chague couche. Des gradients de composition
sont générés par le mélange couche par couche de la poudre avec une partie refondue de la sous-couche
(dilution). La variation des parameétres optimisés est corrélée aux variations de propriétés des bains
générés, et en particulier de leur température de fusion. La fusion et la dissolution des particules varient
couche par couche, en fonction notamment des températures de fusion et des températures du bain, de
la composition du liquide, et de la durée du mélange en phase liquide. On peut conclure que des bains
larges et lents, obtenus par Dutilisation de hautes puissances et de basses vitesses de balayage, tendent a
produire les dépots les plus homogenes. Comme P’indiquent les calculs théoriques cela serait di aux
hautes températures générées dans le bain, susceptibles de faire fondre les particules réfractaires, ainsi
qu’a la durée élevée de passage en phase liquide qui favorise la dissolution des particules et le mélange.
Des températures élevées peuvent cependant provoquer la vaporisation d’éléments peu réfractaires a la
surface, creusant le bain, et pouvant aboutir a des défauts.
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Conclusion générale

Synthése

Cette thése, réalisée dans le cadre du projet PTC CREATE au CEA Saclay, a porté sur la fabrication additive
par projection laser de revétements combinant des méetaux fortement dissimilaires, avec insertion de métaux
intermeédiaires permettant la liaison. Du fait des nombreux parametres et phénomenes associés au procédé, des
outils théoriques ont été développés pour guider le choix des paramétres et I’interprétation des résultats. Le
systeme étudié a été le dépdt de W sur Cu, d’intérét pour la réalisation de dissipateurs thermiques face au plasma
dans des réacteurs a fusion nucléaire, du fait de la résistance mécanique du W a hautes températures couplée a
la conductivité trés élevée du Cu. La fabrication de cette piece multi-matériaux est rendue complexe par les
grandes différences de propriétés entre les deux, avec en particulier la température de fusion du W dépassant la
température d’ébullition du Cu.

L’étude bibliographique a permis d’identifier les différentes incompatibilités pouvant survenir lors de la
combinaison de deux métaux dissimilaires par projection laser, apparaissant en phase liquide (dans le bain de
fusion) ou en phase solide. Le mélange dans le bain de fusion est notamment rendu complexe lorsque les métaux
possédent des températures de changement d’état trés éloignées, avec risques de manques de fusion de I’élément
le plus réfractaire (particules infondues, manques de liaison a I’interface) ou de vaporisation préférentielle des
éléments moins réfractaires. Lorsque le métal le plus réfractaire des deux reste a 1’état solide, la diffusion vers
le liquide peut devenir le mécanisme principal permettant le mélange et la liaison métallurgique. Lors de la
solidification du mélange liquide, des phases intermétalliques fragiles indésirables sont susceptibles d’apparaitre
pour certains mélanges de métaux, et ménent souvent a de la fissuration lors du refroidissement de la piéce.
Pour contourner ces incompatibilités, des couches de métaux intermédiaires peuvent étre introduites, choisis en
premier lieu a partir des diagrammes de phases a I’équilibre. La création de gradients de composition entre deux
alliages dissimilaires semble également étre une méthode efficace pour permettre une liaison saine, grace a la
réduction des différences de propriétés entre chaque couche déposée. L’insertion de métaux intermédiaires et
de gradients de composition ajoute néanmoins de la complexité a la fabrication. La projection laser est
particulierement adaptée a la fabrication de telles structures multi-matériaux complexes, du fait de la possibilité
de modifier localement les matériaux injectés et les parametres utilisés. Les phénomenes physiques et défauts
associés a la projection laser multi-matériaux restent cependant a clarifier et a maitriser, pour a terme construire
une méthodologie générale de combinaison de matériaux incompatibles par fabrication additive. Dans cet
optique, la simulation du procédé apparait étre un outil précieux, pour guider la conception de la piece multi-
matériaux, sa fabrication, et I’interprétation des résultats.

Des métaux purs ont par la suite été sélectionnés dans le but de permettre le dépdt de W sur substrat de Cu par
projection laser avec couches intermédiaires, en premier lieu en utilisant les diagrammes de phases binaires.
Deux principaux critéres ont été utilisés pour le choix de la transition de métaux de Cu a W : éviter la présence
de phase intermétallique et de lacune de miscibilité en phase liquide, et éviter le cas ou la température de fusion
du métal déposé dépasse la température d’ébullition du métal de la couche précédente. En deuxiéme critére de
sélection nous avons cherché a maximiser la miscibilité en phase solide. La séquence de métaux purs retenue a
été W sur Mo sur Cr sur Ni sur Cu, qui permet une transition graduelle de la température de fusion. Différentes
poudres ont par la suite été approvisionnées et caractérisées.

En paralléle de la préparation de la fabrication W-Cu par projection laser, un modele de simulation du procédé
al’échelle du bain de fusion a été construit a ’aide d’un logiciel commercial de calcul par éléments finis Comsol.
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Les principaux phénomenes physiques ont été pris en compte, identifiés aux préalables dans I’étude
bibliographique, notamment la dynamique du fluide, la déformation de la surface du bain, et la vaporisation a
la surface. Des calculs de la dissolution de poudre dans le bain de fusion et du mélange en phase liquide ont
également éte présentés.

Une premiére étude de cas de fabrication dissimilaire « modéle » a été effectuée pour confronter les résultats du
modele du bain de fusion a des fabrications réelles. Une couche de Cr sur substrat 316L a été réalisée par
projection laser, et le bain de fusion du dépdt du dernier cordon de la couche a été reproduite avec le modéle
numérique, avec prise en compte de 1’effet macroscopique de la turbulence du fluide au moyen d’un modele de
type low-Re RANS V2-f. En comparant les résultats a ceux d’une simulation sans prise en compte de la
turbulence, il apparait que 1’augmentation de la diffusion effective du fait de la turbulence dans le fluide méne
a une diminution non-négligeable de la température et de la vitesse maximale a la surface, ainsi qu’a une
augmentation de 1’homogénéité dans le cordon solidifié. Des simulations supplémentaires ont permis de
quantifier I’augmentation de I’intensité de la turbulence avec I’augmentation de la taille du bain de fusion. Les
résultats de simulations du dép6t du 1% et du dernier cordon de la couche de Cr ont ensuite été comparés a des
caractéristiques de la fabrication réelle, ce qui a permis de confirmer que le modéle était capable de reproduire
les dimensions de cordons réels, et a également mis en évidence la forte influence de 1I’effet Marangoni sur ces
dimensions.

A travers différentes études paramétriques réalisées dans ’objectif de construire le multi-matériaux W-Mo-Cr-
Ni-Cu, nous avons pu mettre en évidence plusieurs aspects critiques de la fabrication par projection laser de
métaux dissimilaires.

Le dépot de poudre a la surface d’un substrat pur moins réfractaire apparait notamment mener a 1’apparition de
porosités sphériques préférentiellement a I’interface (couche — substrat). Ce phénoméne pourrait étre lié a la
zone de solidification large et instable générée entre le bain de fusion et le substrat pur moins réfractaire,
susceptible de piéger préférentiellement des porosités lors du refroidissement rapide du bain par le substrat de
métal pur (hautement conducteur). Pour le dépbt de couches riches en Ni sur substrat de Cu, I’utilisation d’un
alliage de Ni comportant du Si et B a permis de faire disparaitre ces porosités macroscopiques a I’interface avec
le substrat, sans doute du fait de 1’augmentation de la fluidifi¢ et de la diminution de 1’écart entre les
températures de fusion du bain et du substrat.

Les dépdts de couches réfractaires (notamment Cr et Mo) sur sous-couches moins réfractaires ont nécessité la
gestion de I’apparition de manques de fusion (bains instables avec poudres résiduelles, porosités a 1’interface
avec la sous-couche). Ces défauts semblent étre dus a des taux de dilutions trop faibles, augmentant le risque de
mangue de pénétration dans la sous-couche, couplée a la génération de bains trés réfractaires par rapport a la
sous-couche (induisant une interface irréguliére). Nous avons également pu mettre en évidence que 1’utilisation
de trop hautes puissances pour le dép6t de couches réfractaires (notamment de Mo) sur sous-couches moins
réfractaires pouvait mener a ’apparition de cratéres, du fait de la vaporisation des éléments peu réfractaires
présents en sous-couche (Cu, Ni, Cr).

L’utilisation de gradients de composition a été mise en place comme moyen efficace pour pallier a ces
problématiques de bain réfractaire instable et de dégradation de la sous-couche moins réfractaire. Les dépots
des poudres réfractaires Cr, Mo, et W ont ainsi pu été réalisés avec plusieurs couches et des taux de dilution de
I’ordre de 50%, permettant des transitions graduelles des propriétés et 1’absence de porosité macroscopique. Les
parameétres utilisés ont di étre adaptés couche par couche du fait de la variation des propriétés des couches
déposées. La nature des matériaux en sous-couche semble également avoir une grande influence, le dép6t de W
sur W pur nécessitant par exemple de tres hautes puissances comparé au dép6t de W sur Mo-Cr-Ni-Cu, du fait
de la haute conductivité du W pur.
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Une fabrication finale de W-Mo-Cr-Ni-Cu a gradients de composition a finalement été analysée plus en détail,
en employant notamment le modele numérique pour reproduire les bains de fusion des dépdts couche par couche
et étudier 1’évolution des phénoménes durant cette fabrication complexe. L’augmentation progressive de la
puissance utilisée pour déposer les couches W-Mo-Cr est a imputer a I’augmentation des températures de fusion
couche par couche, et s’est traduit ici en une augmentation graduelle des températures des bains de fusion
simulés. Ces calculs de températures ont pu étre utilisés pour évaluer couche par couche la quantité de particules
réfractaires fondues. La présence d’une zone homogene a la surface de la derniére couche de W suggére la
fusion de particules de W dans le bain, ce qui est corroboré par la simulation, et qui est a attribuer aux hautes
puissances utilisées ainsi qu’aux haut taux de W dans cette derni¢re couche. Les dépdts de W apparaissent par
ailleurs plus hétérogenes que les autres, ce qui a pu étre expliqué avec les outils théoriques comme une
conséquence des vitesses de balayage plus élevées utilisés et des bains de fusion plus petits obtenus, limitant
notamment la dissolution des particules et le mélange en phase liquide. Egalement, la présence d’une large zone
de solidification a I’interface entre le bain réfractaire et la sous-couche (moins réfractaire) semble contribuer a
I’hétérogénéité des dépots.

Durant les dép6ts a hautes températures de Mo et de W, de la vaporisation apparait avoir eu lieu, comme
I’indique les simulations et 1’observation de ces fabrications (apparition de fumées, zones fondues profondes).
Les calculs indiquent que cela serait due a la vaporisation préférentielle des éléments a haute pression de vapeur
saturante (Cr, Ni et Cu) encore présents dans le liquide. Cette vaporisation provoque le creusement de la surface
des bains ainsi que des pertes non-négligeables de chaleur. Pour autant, la génération de défauts macroscopiques
(crateres) due a de la vaporisation trop sévére a pu étre évitée pour cette fabrication finale, sans doute grace a
I’ajout du Mo avant le passage au W, et a I'utilisation de hauts taux de refusion permettant des transitions
graduelles des propriétés et des puissances utilisées, et in fine des bains stables.

Conclusion et remarques générales

Les travaux menés durant cette thése ont pu montrer la possibilité de réaliser par projection laser des fabrications
combinant des métaux incompatibles (ici W et Cu) au moyen de couches de matériaux intermédiaires et de
gradients de composition générés par les refusions couche par couche. Les analyses ont permis de souligner que
le choix des compositions et des épaisseurs des couches intermédiaires, ainsi que des paramétres associés,
s’avere critique pour controler les problémes de fabrication tels que les manques de fusion (poudre infondue,
porosités), les hétérogénéités chimiques, et la vaporisation excessive d’éléments peu réfractaires.

La fabrication W-Cu réalisée ouvre la voie a de nouvelles opportunités pour la réalisation de dissipateurs
thermiques de haute performance par fabrication additive multi-matériaux. Les outils théoriques développés ont
été appliqués pour analyser couche par couche la fabrication multi-matériaux, et ont permis de mieux
comprendre I’impact des parametres et 1’évolution de phénomeénes clés comme la fusion des particules, le
mélange dans le liquide, et la vaporisation d’éléments peu réfractaires. Il apparait a travers les différentes
analyses que des puissances laser élevées tendent a générer de meilleures mélanges des éléments, du fait de
bains plus larges et plus chauds (favorisant la fusion et la dissolution des poudres réfractaires), mais peuvent
¢galement augmenter le risque d’apparition de défauts liés a de la vaporisation excessive d’éléments peu
réfractaires. La réduction des vitesses de balayage apparait comme une bonne solution pour assurer un bon
mélange des éléments tout en évitant d’augmenter la vaporisation d’éléments peu réfractaires. Des conclusions
similaires peuvent étre trouvées dans la littérature sur la fabrication SLM multi-matériaux [123]-[125], [299].
Une diminution de la vitesse balayage entrainera par contre une augmentation de la durée de fabrication de la
couche, mais ces basses vitesses pourraient n’étre utilisées que pour un nombre limité de couches, correspondant
a la transition entre deux matériaux d’une piéce multi-matériaux.
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Les méthodes et outils utilisés ainsi que les analyses effectuées contribuent a la construction d’une méthodologie
générale pour la combinaison de matériaux hautement dissimilaires par projection laser. Une telle méthodologie
devra intégrer une méthode globale de sélection de matériaux intermédiaires, reposant en premier lieu sur
I’analyse des phases apparaissant lors du mélange des matériaux de la couche et de la sous-couche. La sélection
des matériaux liants devra entre autres assurer une miscibilité suffisante des éléments (a minima en phase
liquide), éviter I’apparition de phases fragiles durant la solidification, et prévenir la vaporisation d’éléments peu
réfractaires durant le dépbt. Des gradients de composition peuvent étre introduits pour lisser les différences de
propriétés et assurer une fabrication saine, notamment lors du dép6t d’une couche plus réfractaire que la sous-
couche. Des simulations du procédé a 1’échelle du bain de fusion, comme celles mises en place dans ce travail,
pourront permettre de guider le choix des matériaux et des géométries, pour permettre d’éviter I’apparition de
défauts comme des manques de fusion a I’interface ou encore la vaporisation excessive du bain.

Au-dela de la compatibilité de la couche déposée avec la couche précédente, les différences de propriétés
thermomécaniques entre les matériaux sont susceptibles d’entrainer des dégradations dans toute la fabrication,
en particulier la fissuration de matériaux fragiles. L’insertion de gradients de composition ainsi que la gestion
de la température de la fabrication (par exemple par chauffage par induction) peuvent permettre de palier a cette
problématique. L’utilisation de simulations thermiques et mécaniques de la fabrication pourraient guider le
choix des matériaux et des géométries, pour minimiser les risques de telles dégradations.

Les outils de simulation du procédé a 1’échelle du bain et de la piéce pourront par la suite étre utilisés pour
guider le choix des parameétres couche par couche, et pour encore progresser dans la compréhension des
différents phénomenes observés. On peut imaginer qu’a terme ces outils permettront d’éviter la formation de
défauts, et controler le mélange des éléments ainsi que les microstructures formées.

Outre la faisabilité de la fabrication, la conception d’une transition multi-matériaux entre deux matériaux
dissimilaires devra également prendre en compte I’application visée. Les propriétés d’une telle transition
devront en effet étre compatibles avec les sollicitations imposées en service, et les matériaux et géométries
utilisées devront donc étre optimisés en conséquence.

Perspectives

Les perspectives de ce travail seraient en premier lieu le dép6t de couches supplémentaires de W sur la
fabrication finale W-Cu (analysée en chapitre 5) afin d’obtenir une couche protectrice suffisamment épaisse, de
I’ordre de 5 mm pour les composants face au plasma du divertor d’ITER (voir section 1.1.1). L'augmentation
de la teneur en Mo dans le gradient entre Cr et W pourrait également étre utilisée pour diminuer encore la
vaporisation lors des dép6ts des couches les plus réfractaires. Des fabrications supplémentaires pourraient aussi
étre réalisées pour minimiser les défauts, et chercher & maximiser la conductivité thermique de la transition W-
Cu (par exemple en réduisant les épaisseurs des couches d’alliages en solution solide). Cela passera par exemple
par de nouvelles campagnes d’optimisation de paramétres, la modification de matériaux intermédiaires, ou
encore ’inversion du sens de fabrication (devenant du W vers le Cu).

Des caractérisations microstructurales plus poussées de la fabrication W-Cu seraient ensuite nécessaires (par
exemple par EBSD) pour notamment identifier les phases formées, et ainsi évaluer la présence ou absence de
phases intermétalliques fragiles. L’analyse des microstructures obtenues pourra ensuite étre utilisée pour
I’interprétation de mesures de propriétés thermiques et mécaniques a effectuer sur des échantillons prototypes.
Des premiéres mesures de la dureté de chaque couche de la fabrication finale W-Cu ont notamment pu étre
réalisées (Figure 118), et les hautes valeurs obtenues pour les couches Mo 1 et Mo 2 pourraient étre attribuées
a la présence de phases intermétalliques de type Mo-Cr-Ni.
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Figure 118 : dureté moyenne (de 5 mesures) de chaque couche de la fabrication finale W-Cu, avec barres
indiquant les duretés maximales et minimales associées

Par la suite des essais de tenue sous flux thermique, représentatifs des conditions dans un réacteur a fusion,
pourront également étre entrepris sur de nouveaux échantillons. Des simulations de ces essais pourraient étre
effectuées pour chercher a prédire et optimiser les propriétés thermomécaniques de la transition W-Cu. L’impact
de la présence des gradients de composition et des particules résiduelles serait notamment a évaluer.

Des outils théoriques plus sophistiqués seraient également nécessaires pour pousser plus loin I'analyse des
fabrications multi-matériaux par projection laser. L’apport de matiére devrait notamment étre modélisé de
maniere plus réaliste, en représentant explicitement chaque particule et en prenant en compte leur interaction
avec le laser et avec le bain, pour finalement pouvoir simuler leur chauffe, leur incorporation a la surface, et
leur dissolution. Il serait également nécessaire d'utiliser des propriétés matériaux exactes, dépendantes de la
température et des phases en présence, et obtenues éventuellement par des mesures directes ou par des logiciels
dédiés. L absorptivité réelle d’énergie a la surface du bain devrait également étre mieux modélisée, notamment
en prenant en compte la possibilité de particules solides flottantes a la surface, et en calculant de maniere plus
réaliste la possible réflexion du laser dans la cavité de vapeur. Des observations in situ de la dynamique et de la
thermique des bains de fusion seraient trés utiles pour approfondir la compréhension des phénomeénes et pour
la comparaison aux simulations. Les calculs de la thermique du bain pourraient étre finalement couplés a des
simulations thermomécaniques pour mieux comprendre 1’apparition de fissures dans les dépdts et les sous-
couches, et étudier I’influence des paramétres du procédé et de la composition des couches intermédiaires.

Enfin, d’autres couples de matériaux incompatibles pourraient étre étudiés, en appliquant les méthodes et outils
présentés dans ce travail. D’autres procédés de fabrication additive seraient également d’intérét a utiliser,
notamment la fusion laser sur lit de poudre, qui permet la réalisation de géométries plus fines et complexes.
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Annexes

- Annexe 1 : glossaire

Tableau 22 : notations utilisées pour le modéle numérique

Capacité thermique massique i Durée pour mélange liquide homogeéne
Coeffl_ment de Nordhe_zlm de resistivite T Température
thermique en phase solide
Déformation du domaine T, Température d’ébullition
Coefficient de diffusion massique T, Ts Liquidus, solidus
Vecteurs unitaires u Vecteur vitesse
Epaisseur maximale du bain liquide U Amplitude de la vitesse
Fraction atomique de 1’élément i Ug Vitesse de balayage (linéaire)
Vecteur accélération de la pesanteur X, Y, 2 Coordonnées cartésiennes
. . . Coordonnées cartésiennes dans le repére
Fraction volumique de i Xg, Yy, S . .
de la géométrie non-déformee
Hatching distance Zges Elévation de la surface déformée
Flux (€lémentaire) de masse de i a fonction de mélange elliptique
transférée (par seconde) g Pt
Flux (€lémentaire) de volume de poudre | Absorptivité liquide (2 1070 nm)
injectée a la surface (par seconde)
Conductivité thermique y Tension de surface liquide-gaz
Constante de Boltzmann 124 Coefficient d’activité chimique de i
Energie cinétique turbulente Yder Taux de déformation par cisaillement
Longueur moyenne du bain £ taux de dissipation de la turbulence
. . . Fluctuation relative de la vitesse normale
Enthalpie massique de fusion { :
aux lignes de courant
Enthalpie massique de vaporisation 6° Deml-angl,e d"ouverture - caractéristique
de la cavité
Masse molaire de i A Longueur d’onde du laser
Vecteur normal, tangentiel u, v Viscosité dynamique, cinématique
Pression (relative a 1 atm) p Masse volumique
Pression de recul a la surface vaporisée Pp Masse volumique de la poudre
Pression de vapeur saturante Pel Résistivité électrique
Pression atmosphérique (1 atm) Oy Vecteur de contrainte tangentielle
Puissance laser totale w; Fraction massique de i
Flux (élémentaire) de chaleur transférée é Coefficient de vaporisation
(par seconde)
Flux (élémentaire) de chaleur apportée o Diamétre D4o de la distribution du jet de
par le laser & la surface (par seconde) JP poudre & la surface
" Diamétre D4c de la distribution du laser
Perte de chaleur par vaporisation 2 N
a la surface
Débit volumique totale de poudre @p Diametre de particule
Rayon effectif sous forme ionique v Opérateur gradient
Constante universelle des gaz parfaits v Op eratgur gradient dans la géométrie
9 déformée
Durée pour dissolution compléte v, Opérateur gradient tangentiel
Durée de passage caractéristique en phase
liquide
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- Annexe 2 : diagramme de phase théorique, pour des mélanges idéaux

Dans le but d’estimer les températures de changement d’état d’un alliage de type solution solide, nous
considérons en 1°¢ approximation des mélanges idéaux (interactions équivalentes entre tous les atomes,
coefficients d’interaction chimique égaux a 1), se faisant il est possible de calculer les températures de
changement d’état (solide-liquide, liquide-vapeur) des mélanges [363] en fonction uniquement des propriétés
des éléments purs. Les potentiels chimiques u{ des phases solides (S) et liquides (L) de chaque composant pur
i peuvent alors étre exprimés comme suit, ici pour 1I’équilibre solide-liquide [363] :

.uiCS = .uicpurs +Ry-T- ln(fig)
.uicL = .uicpurL +Ry T ln(fiL)
Avec f; la fraction atomique de 1’élément i dans le mélange, pf,,, le potentiel chimique de I’élément i sous
forme pure, T la température et R,,, la constante des gaz parfaits.
Par égalité des potentiels chimiques a 1’équilibre solide-liquide on a pour chaque composant [363] :
Hig=Hi,
D’ou la relation suivante :
fis
.uicpurL - 'uicpurs = Rm -T-In <f_
iL

A partir de la relation de Gibbs-Helmholtz, et en considérant constantes la capacité thermique de la phase solide
et la capacité thermique de la phase liquide, la variation de potentiel chimique lors du changement d’état liquide-
solide d’un élément i pur peut étre exprimée par la relation suivante [363] :

c c _ (Tfl_T)
#ipurL - ruipurs = Lfi ' MiT—

fi
Avec Ly, I’énergie de changement d’état de I’élément i sous forme pure (ici entre la phase solide et la phase
liquide), Ty, sa température de changement d’état, et M; sa masse molaire.

On a alors la relation suivante [363] :

In (&) Ly, M (T, - T)

fi,) Rm-T Ty,

En tout point de 1’équilibre solide-liquide sont satisfaites les relations suivantes :

i

4

La température de solidus T¢ d’un liquide de composition connue (f;) peut finalement étre obtenue par
résolution de 1’équation suivante :
i
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Qui peut étre exprimée comme sulit :

L¢. - M;
Zﬂexp fl L
i i

Tr.
<1— f;) -1
TS

De maniere similaire on peut déterminer la température de liquidus T; d’un solide de composition connue (f;)
avec la relation suivante :
2fu =1
i

Ry, - Ty

Qui devient :

Le - M; Ty,
fi l fi
Ef-exp - <1— *> =1
i ' Rn - Ty, T,

Cette méthodologie est également appliquée pour le changement d’état liquide-vapeur d’un mélange de
composition connue.

Les températures théoriques de solidus T, de liquidus T}, de point de bulle Ty, et du point de rosée Ty, peuvent
ainsi étre obtenues par résolution numérique des équations suivantes :

. Ly Mi (0 Try
Tstellequeriexp Rm—Tfl l_T_; =1
L

. Ly Mi (- Ty,
T} telle que Zfi exp _Rm : Tfl- 1-— T =1
L

Lyap, - M; Tep;
Ty telle que Zf- exp +<1 - *‘> =1
5 ; ' Ry - Tebi TR

Lyap, - M; Tep;
Tj telle que Zf- exp| — L (1 - *l> =1
R ; ' Ry - Tebi Tr

Avec Lvapi I’énergie de passage en phase vapeur et T, ; la température d’ébullition de 1’élément i sous forme

pure.

Avec ces températures on peut tracer des diagrammes de phase a 1’équilibre théoriques (pour des mélanges
supposés idéaux). Pour illustrer le propos, nous nous intéressons ici au systéme binaire Cr-Mo, deux métaux
aux températures de fusion et d’ébullition éloignées, et miscibles a hautes températures.
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Figure 119 : diagramme de phase théorique de [’alliage binaire Cr-Mo (mélanges supposés idéaux)

Par rapport au diagramme de phase solide-liquide Cr-Mo expérimental [312], I’erreur relative maximale sur le
liquidus et solidus est de 7.2%. Nous n’avons pas trouvé de diagramme de phase liquide-vapeur Cr-Mo dans la
littérature.

On constate que I’évolution des températures T et T; est quasiment linéaire avec la composition, contrairement
aux températures Ty et Tp. Cette différence de comportement se situe a travers les équations principalement au
niveau des différences d’énergie de changement d’état, les énergies de vaporisation Ly, étant beaucoup plus
elevees que les énergies de fusion Ly. Il s’avére que des valeurs élevées d’énergie de changement d’état tendent
a produire des fuseaux trés larges, avec donc des températures de changement d’état variant trés non-
linéairement avec la composition.

Ainsi lors de I’augmentation de la fraction de Mo, le liquidus T;" augmente de maniére quasi-linaire, alors que
I’accroissement de la température Ty est limitée par la vaporisation préférentielle de Cr, et ne devient proche de
Teb py, que pour de tres hautes fractions de I’élément réfractaire Mo (ici >90%).

- Annexe 3 : modéle simplifié¢ de la dynamique du bain de fusion

Dans le but d’aboutir a un modéle assez rapide pour permettre une utilisation réellement couplée aux
fabrications, nous avons étudié I’utilisation de simplifications permettant d’accélérer la résolution, mais
fournissant toujours de bonnes estimations des caractéristiques de la couche déposée. Chakraborty et al. ont
proposé en 2007 une analyse d’échelle de la thermofluidique des bains de fusion turbulents, et nous nous
sommes basé sur leurs estimations des caractéristiques de la turbulence dans le bain pour aboutir a une
estimation de la viscosité cinématique turbulente v, moyenne dans le bain (toujours dans le cadre de
I’approximation de I’hypothése de Boussinesq), qui puisse étre utilisée a la place du modéle de turbulence k-e-
v2-f. Leur analyse repose sur I’hypothése que I’état d’équilibre est atteint dans le bain de fusion, et prend en
compte uniquement la mise en mouvement du fluide par I’effet Marangoni thermique. Le détail des
démonstrations et des autres hypothéses sont disponibles dans la publication de Chakraborty et al. [157].
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Les Equation 99 et Equation 100 fournissent des relations de proportionnalités sur I’énergie cinétique turbulente
kb €t le taux de dissipation de la turbulence e caractéristiques dans le bain, en fonction de Uy, la variation
turbulente de la vitesse dans le bain et § 1’épaisseur de la couche limite caractéristique (en-dessous de la surface
libre du bain) [157], [166].

Equation 99 :
kturb x (Uturb)z
Equation 100 :

Uturb
o —
o)

En réalisant le bilan des contributions a I'énergie cinétique turbulente dans la couche limite du fluide (attachée
a la surface libre), Chakraborty et al. [157] proposent la relation de I’Equation 101.

Equation 101 :
Uturb X Usurface
A partir de Iéquilibre entre les forces de friction et d’inertie [364], on peut en déduire la relation suivante :

Equation 102 :

(V + VT) *Xref

U surface

AveC Ugyrrace la vitesse caractéristique du fluide a la surface du bain, et x,..r la taille caractéristique de la
surface.

En utilisant I’expression de la viscosité turbulente v, en fonction de k et & (Equation 103) [157], [166], on peut
finalement écrire la relation de proportionnalité de I’Equation 104.

Equation 103 :

k2
vr = 0.09—

Equation 104 :

Vr X JUsurface (v + VT) *Xref

Nous nous sommes ensuite attachés a obtenir la valeur du coefficient de proportionnalité de la relation de
’Equation 104 par calibration avec nos simulations avec modéle de turbulence k--v2-f. Nous avons choisi
d’utiliser la moyenne de la vitesse  la surface Usy,rqce COMMe vitesse caractéristique du fluide a la surface, et
la longueur du bain ls,,rqce COMmMe longueur caractéristique. Comme viscosités caractéristiques nous utilisons
la moyenne dans le liquide du bain v,,;,,. Ces quantités sont calculées a partir de la simulation du bain (avec le
modele k-e-v2-f). Pour réaliser cette calibration de 1’Equation 104, nous nous basons sur les viscosités turbulentes
moyennes du bain v 4, tirées des simulations avec modéle k-e-v2-f du dép6t de Cr sur 316L avec différentes
tailles de bain de fusion, présentées dans la section 3.2 et la Figure 67. Pour chacune des simulations nous avons
calculé ensuite la quantité suivante (tirée de I’Equation 104) :

141



Equation 105 :

v?ase = \/Usurface ' (ﬁbain +vr bain) ' lsurface
La Figure 120 permet de montrer 1’évolution de cette quantité v2s¢ (Equation 105) par rapport a la viscosité
turbulente moyenne v 4, des bains simulés avec le modéle de turbulence k-g-v2-f.

2.E-04

1.E-04 - y= 35.395x X
R2=0.998 .~
1E-04 - -

1.E-04 . -
8.E-05 A .

6.E-05 -

4.E-05 -
26054 .7

o’
O.E+OO T T T T
0.E+00 1.E-06 2.E-06 3.E-06 4.E-06 5.E-06

Moyenne de v dans le bain (m?/s)

VTBase (mZ/S)

Figure 120 : évolution de la quantité vE®¢par rapport a la viscosité turbulente moyenne des bains simulés, et
droite tirée de la régression linéaire associée

Une régression linéaire est effectuée a partir de ce graphique, pour obtenir le coefficient de proportionnalité
reproduisant au mieux la viscosité turbulente moyenne v , i, & partir de la quantité v2as¢, 11 est a noter que le
changement de matériaux, et donc de propriété, ne produira pas forcément un coefficient de proportionnalité
exactement égal a celui déterminé ici pour la simulation de Cr sur 316L. L utilisation de vitesses de balayage
différentes (ici restée égale a 10 mm/s) serait également susceptible de modifier ce coefficient.

A partir de la relation obtenue par régression linéaire, nous en avons déduit 1’Equation 106, qui permet une
estimation de la viscosité cinématique turbulente moyenne vy ,4i, Sans modele de turbulence complet.

Equation 106 :

17T bain — 4- 10_4 ) Usurface ' lsurface (1 + Jl + 2 Vbain )

4-10_4'1_/surface'lsurface

Egalement dans 1’optique d’accélérer le calcul de la dynamique du fluide, Morville a utilisé durant ses travaux
sur la simulation de la projection laser [258] une augmentation artificielle de propriétés du fluide, et notamment
de la viscosité, pour diminuer les temps de calculs sans trop modifier la taille du bain et la température maximale
calculées. Partant de ce constat, nous avons étudié¢ I’impact d’une augmentation artificielle de la viscosité
intrinseque du liquide sur le temps de calcul et les caractéristiques de la solution, comparé a la simulation de
référence (sans viscosité liquide artificielle et avec le modéle de turbulence k-e-v2-f). Nous avons retenu une
augmentation artificielle de la viscosité intrinséque égale a 5 - 10~ m/s (Equation 107), qui correspond environ
a une multiplication par 10 de v, (viscosité intrinséque initiale).

Equation 107 :
v=v,+5-107°

v étant la nouvelle viscosité cinématique du liquide et v, la viscosité intrinséque initiale (réelle) du liquide.
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A partir des travaux de Chakraborty et al. [157] nous avons identifié la relation de I’Equation 108 permettant
de calculer U;’Ijrface* une estimation de la vitesse moyenne a la surface du bain pour un calcul avec viscosité
intrinseque inchangée v,, a partir de la vitesse moyenne Uy, 4., du calcul avec viscosité intrinséque

augmentée (ici de 5 - 107° m?/s).

Equation 108 :

77V0 * _ 7 5 ) 10_6 1/3
Usurface - Usurface I+ 170 pain + 17T bain

Nous utilisons cette formule pour approximer la vitesse moyenne qui serait obtenue en utilisant le modéle de
référence (sans augmentation de la viscosité intrinséque, et avec le modéle de turbulence k-g-v2-f).

L’Equation 109, déduite de I’Equation 105 et de la relation de proportionnalité de la Figure 120, est finalement
implémentée et résolue (également dans le logiciel Comsol) pour calculer I’estimation vy 4, de la viscosité
turbulente moyenne dans le bain.

Equation 109 :

_ 5-10-6 /3
Vr bain* = 0.0283 Usurface (1 +- = *> ' (170 bain T Vr bain* ) ’ lsurface
Vo bain t VT bain

Nous utilisons par la suite cette estimation vy pqin* COMmMe viscosité turbulente v uniforme dans tout le
domaine liquide (T > T;). Les coefficients turbulents de conductivité et de diffusion chimique sont calculés a
partir de cette viscosité turbulente uniforme, en utilisant un nombre de Prandtl turbulent Pr; égal a 1.5 et un

nombre de Schmidt turbulent Sc égal a 0.85, valeurs caractéristiques tirées des simulations du bain avec le
modele k-g-v2-f.

L’augmentation de la viscosité réduisant les gradients de vitesse, il est possible de diminuer le nombre de mailles
utilisées pour le modele simplifié. Aprés une étude de convergence du maillage, le nombre d’éléments
sélectionné pour le modele simplifié est de 102097 éléments. Le calcul est finalisé en environ 15 min pour la
simulation du dépdt de Cr sur 316L, ce qui est 28 fois plus courts que pour le modéle complet de référence.

Le Tableau 23 permet d’analyser les erreurs relatives de caractéristiques obtenues avec la simulation simplifiée
(viscosité intrinséque augmentée, viscosité turbulente uniforme, nombre d’éléments réduit) par rapport a la
simulation de référence.

Tableau 23 : erreurs relatives du modéle simplifié par rapport au modéle de référence, pour des
caractéristiques du bain

. . Fraction de Cr v * _ *
T maximale Largeur du bain dans le cordon surface VT bain
-2.3% -5.2% -4.3% -4.8% 8.1%

A la vue des erreurs raisonnables sur les principales caractéristiques du bain de fusion (inférieures & 10%), le
modele simplifié permet bien de fournir rapidement des estimations de caractéristiques du bain en projection
laser.
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- Annexe 4 : propriétés des matériaux utilisées pour la simulation de la fabrication finale

Le Tableau 24 présente les propriétés des matériaux utilisées pour la simulation de la fabrication finale (W sur
Cu, en section 5.3), tirées de la base de données Comsol et du livre Smithells de référence de propriétés de
métaux (7°™ édition) [315].

Du fait de I’absence de données sur la plupart des propriétés de 1’alliage D22, nous avons utilisé¢ a la place les
propriétés du Ni pur, excepté pour la température de liquidus et la masse volumique a température ambiante
(valeurs obtenues aupres du groupe Deloro).

Tableau 24 : propriétés des métaux utilisés la simulation de la fabrication finale

Symbol Unit Cu D22 Cr Mo W
cL Jkg 1K™t 516.2 715.5 756.4 420.6 193.5
Cs Jkg *K1 520.8 654.6 1062.6 571.4 299.6
ken, Wm K1 166 54.6 35.0 73.1 70.9
King Wm K1 338 87.5 40.2 82.9 87.7
Ly J kg™t 2.06:10° 2.98-10° 4.02-10° 2.75-10° 1.93-10°
Lyap J kg™t 47.3-10° 64.6:10° 66.2:10° 62.3-10° 44.8-10°
M kg mol™1 63.5:1073 58.7:1073 52.0-1073 96.0-1073 184-1073
T, K 1358 1433 2131 2896 3666
Tep K 2835 3003 2945 4912 5828
Yo Nm™ 1.46 2.27 2.39 3.04 3.61
dy/dT Nm™'k~! | —-1.30-10™* | -2.85:10™* | —3.2:107* | —2.60:10~* | —3.10-107*
u Pas 4.2-1073 4,7-1073 5.8:1073 5.0:1073 741073
P20°C kg m3 8937 8500 7150 10220 19300
oL kgm™3 6280 7850 6170 9100 17980
Ps kg m™3 6700 8173 6575 9500 16480
Pely om 7.51-1078 6.67:1077 1.72-1077 8.48:1077 7.50:1077
dpe/dT OmK1 9.94-107'' | 10.4-107'' | 50.3:107'' | 4.84-107'' | 15.0-107%
Tion m 7.7-10711 6.9:10711 7.3-10711 6.9-1011 6.6:10711

En Tableau 25 sont présentés les coefficients C45 de Nordheim de résistivité thermique en phase solide, utilisés
dans I’Equation 56 (section 2.3.4), pour la simulation de la fabrication finale. Ces coefficients ont été estimés &
partir de données de la littérature de la conductivité thermique d’alliages binaires. Pour chaque couple, a partir
de la formule polynomiale de la conductivité thermique de I’alliage en fonction de la composition (Equation 56
de la section 2.3.4) nous ajustons le coefficient C,z pour reproduire au mieux les données disponibles
(régression par la méthode des moindres carrés).

N’ayant pas trouvé de donnée sur la conductivité d’alliages D22-Cu et Cr-D22, nous avons utilisés a la place
les données sur les alliages Ni-Cu et Cr-Ni.

Egalement, nous n’avons pas trouvé de donnée sur la conductivité thermique des alliages Mo-Cr et W-Mo. Des
données étant disponibles sur les conductivités électriques d’alliages de Mo-Cr et de W-Mo, nous les avons
utilisé pour estimer la conductivité thermique des alliages et en déduire des approximations des coefficients
Cap. Pour cela nous avons appliqué la loi de Wiedemann-Franz [365] (Equation 110) fournissant une
approximation de la conductivité thermique des métaux a partir de la conductivité électrique.
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Equation 110 :

kg = 2.44-1078

pels

Tableau 25 : coefficient de Nordheim de résistivité thermique en phase solide des couples des métaux utilisés
la simulation de la fabrication finale

Couple Cyg (KmW™1) Source utilisée pour I’estimation de C,p

D22-Cu 4.81:107 (conductivité therrfi:gl d’alliages Ni-Cu)
Cr-D22 4.57:107 (conductivité therr[n?)izi]e d’alliages Cr-Ni)
Mo-Cr 1.27-1072 (conductivité élect£i3c?u7€]3 d’alliages Mo-Cr)
W-Mo 2351072 (conductivité électg?cffg d’alliages W-Mo)
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Résumé

La fabrication additive multi-matériaux par projection laser offre de nouvelles opportunités pour la création de composants
de haute performance combinant différents métaux aux propriétés complémentaires. L’existence d’incompatibilités entre
certains couples de métaux, comme la précipitation de phases indésirées a partir du mélange, le manque de fusion
d'éléments réfractaires et la surchauffe d'éléments volatils limite cependant son adoption. L’obtention de dépots sans défaut
est de plus rendue complexe par I'évolution de la composition et des propriétés associées, qui requiert une adaptation
conjointe des paramétres de procédé au cours de la fabrication afin d'assurer le contrdle des différents phénoménes dans le
bain de fusion. Dans ce travail, pour permettre le revétement par projection laser de cuivre par un métal beaucoup plus
réfractaire, le tungsténe, une stratégie d’introduction d’interface de compatibilité avec multiples gradients de composition
a été utilisée. La méthodologie mise en place repose sur le choix d’une succession de matériaux liants a 1’aide de la
thermodynamique, suivi de ’optimisation des paramétres pour chacune des différentes couches en s'appuyant sur la
caractérisation des matériaux et I'analyse théorique de la phénoménologie du procédé. Pour cela un modéle de simulation
numérique par éléments finis a I’échelle du bain de fusion a été élaboré et exploité, prenant en compte les phénoménes de
conduction, de déformation et de dynamique du métal liquide, de vaporisation et de mélange des éléments. L’étude a révélé
I’importance de la maitrise du taux de refusion de la sous-couche par le bain de fusion, qui permet de générer des gradients
de composition et d’éviter d’une part I’apparition de défauts a I’interface entre deux métaux dissimilaires et d'autre part de
limiter la vaporisation sévéere des éléments volatils. La succession de ces gradients de composition a permis d'atteindre
l'objectif initial d’augmentation progressive de la température du bain de fusion, depuis le substrat de cuivre jusqu’aux
couches riches en tungstene. Un revétement de cuivre par une couche contenant 90% en masse de tungsténe a ainsi €té
obtenu, avec une interface de compatibilité faite de 6 couches intermédiaires pour une épaisseur totale d'environ 1.6 mm
et montrant une bonne continuité métallurgique. L’analyse théorique a mis en lumiére I’importance du réle de la dissolution
des particules infondues permettant le mélange des éléments réfractaires, et du role de la vaporisation préférentielle des
éléments volatils, sur les caractéristiques des couches formées. Ce travail contribue globalement a la construction d’une
méthodologie générale pour la conception, la fabrication par projection laser et I’analyse de composants multi-matériaux
combinant des métaux fortement dissimilaires.

Mots-clés : métallurgie, fabrication additive, modélisation, thermodynamique, revétements, multi-matériaux

Abstract

Multi-material additive manufacturing by laser deposition offers new opportunities for the processing of high-performance
components combining different metals with complementary properties. Incompatibilities between metals, such as
precipitation of undesired phases, lack of melting of refractory elements, and overheating of volatile elements, limit its
usage. Obtaining defect-free deposits is further complicated by the variation in composition and associated properties,
which requires concurrent adaptation of process parameters during fabrication to ensure control of the various phenomena
in the melt pool. In this work to create coatings by laser deposition of copper by a much more refractory metal, tungsten, a
strategy of introducing compatibility interfaces with multiple composition gradients was used. The implemented
methodology consists of the selection of a succession of binding materials using thermodynamics, followed by the
optimization of parameters for each layer, supported by the material characterization and theoretical analysis of the process
phenomenology. To that end, a fast numerical simulation model by finite elements at the scale of the melt was developed
and applied, taking into account the phenomena of conduction, deformation and dynamics of the liquid metal, as well as
vaporization and mixing of the elements. The study revealed the importance of controlling the remelting ratio of the sub-
layer by the melt pool, which allows for the generation of compositional gradients and prevents the appearance of defects,
such as porosity at the interface between two dissimilar metals as well as severe vaporization of volatile elements. The
succession of the compositional gradients allows to achieve the initial goal of a progressive increase in melt pool
temperature, from the copper substrate to the tungsten-rich layers. A coating with a layer containing 90% in mass of
tungsten on copper was finally obtained, with a compatibility interface made of 6 intermediate layers for a total thickness
of about 1.6 mm, showing good metallurgical continuity. The theoretical analysis highlighted the important role of the
dissolution of unmelted particles, leading to the mixing of the refractory elements, as well as the role of the preferential
vaporization of the volatile elements, in determining the characteristics of the produced layers. This work contributes to
the construction of a general methodology for the design, fabrication by laser deposition, and analysis of multi-material
components combining highly dissimilar metals.

Keywords: metallurgy, additive manufacturing, modeling, thermodynamics, coatings, multi-materials
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