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Introduction

Introduction

La fabrication additive (FA), également connue sous le nom d’impression 3D ou de prototypage
direct, regroupe I'ensemble des procédés consistant a réaliser une piece par ajout de matiere, a
I'inverse des procédés conventionnels au cours desquels la piece souhaitée est réalisée par retrait
des parties non nécessaires d’un bloc de matiére. Actuellement, les procédés de fabrication additive
métallique sont utilisés dans de nombreux domaines, allant du médical a I'aérospatial en passant par
le batiment et trouvent de nombreuses applications, parmi lesquelles la construction de composants
et la réparation de pieces [Attaran 2017]. Les avantages majeurs de ces techniques de fabrication
reposent sur la possibilité de construire des pieces de trés petites dimensions, a géométrie complexe,
et sur mesure, tout en limitant les pertes de matiére. Ces avantages expliquent en grande partie
I'intérét croissant suscité ces dernieres décennies.

Dans ce contexte, le Commissariat a I'Energie Atomique et aux Energies Alternatives (CEA) a choisi de
s’intéresser aux potentialités de la fabrication additive pour I'énergie nucléaire, notamment pour la
réalisation par fusion laser sur lit de poudre de certains composants en acier austénitique 316L. Cette
technologie, largement répandue en FA métallique et bien connue sous le terme Laser Beam Melting
(LBM), consiste a construire des pieces en effectuant des cycles de fusion-solidification sur des
couches de poudre déposées successivement. Les structures de grains des pieces réalisées par LBM
sont directement liées aux mécanismes impliqués au cours de la solidification de la poudre fondue.
En particulier, I'histoire thermique générée dans le matériau par la combinaison de la forte densité
d’énergie fournie par le laser et de sa vitesse de déplacement élevée, ainsi que les valeurs élevées de
gradient thermique et de taux de refroidissement entrainent la formation d’une structure de grains
colonnaires, principalement dirigée selon la direction de construction [Andreau 2019].

Les propriétés mécaniques de certains matériaux, parmi lesquels les aciers inoxydables, découlant
directement de leur composition chimique et de leur structure granulaire, I'aspect colonnaire des
grains formés en LBM génére un comportement mécanique fortement anisotrope [Liverani 2017].
Cette anisotropie n’est pas une difficulté en soi dans la mesure ou elle peut étre prédite ou
contrblée. Les caractéristiques des grains sont amenées a varier selon les parametres opératoires
choisis, la stratégie de construction adoptée ainsi que les conditions machine appliquées [Cherry
2015]. La prédiction de I'anisotropie doit alors passer par la compréhension de la formation des
grains au cours du procédé ainsi que par I'étude de l'influence des paramétres procédé sur ces
grains.

Pour y contribuer, I'objectif de ces travaux de these est de mettre en place un modeéle numérique
capable de prédire les structures de grains formées au cours du procédé LBM. Le modele développé
pour cela dans la thése se décompose en deux parties : un modéle Eléments Finis (EF) thermique
permettant de simuler les champs de température produits par le procédé, et un modéle de
croissance granulaire basé sur la méthode Automate Cellulaire (AC). Cette approche, initialement
développée par Gandin et Rappaz [Rappaz 1993], est connue sous I'appellation de modéle « CAFE ».
Bien qu’ayant montré sa capacité a prédire la structure granulaire de piéces obtenues par fonderie
[Gandin 99] ou encore par soudage [Chen 2014], cette méthode a été tres peu appliquée au procédé
LBM et n’a pas encore été développée en 3D pour cette application. Le modele défini dans le cadre
de cette these présente donc la particularité d’étre a la fois un modéle 3D appliqué a la fabrication
par LBM et le premier outil permettant la prédiction des structures de grains au sein du CEA. De plus,
I'originalité de ces travaux de thése réside également dans la réalisation, en paralléle de la mise en
place du modele numérique, d’essais instrumentés LBM permettant d’identifier les phénomenes
physiques a intégrer au modele. En outre, ces essais permettront également de caractériser les
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structures de grains obtenues a 'issue des essais pour les comparer aux résultats de simulations. De
par la complexité de la physique du procédé LBM et dans I'optique de limiter les facteurs pouvant

By

influencer les structures de grains, nous nous intéressons uniquement a des géométries
monocordons au cours de cette étude de these.

Le manuscrit est décomposé en cing chapitres :

Le premier chapitre consiste en une étude bibliographique présentant le procédé LBM, les
structures de grains généralement obtenues via ce procédé, la théorie de la solidification
ainsi que les différents modeles numériques permettant la prédiction des structures
granulaires a deux échelles: microscopique (celle des particules de poudre) et
macroscopique (celle de la piéce). L’articulation de la thése est également présentée.

Le deuxiéme chapitre détaille le modéle CAFE défini dans le cadre de cette these pour
prédire numériquement la formation des structures de grains. Les modéles EF et AC sont
décrits ainsi que leur couplage.

Le troisieme chapitre est consacré a I'étude expérimentale menée au cours des travaux de
these. Les différentes campagnes d’essais réalisées sont détaillées et les résultats exposés et
discutés.

Le quatriéme chapitre présente I'application du modele CAFE 3D a la configuration ligne de
fusion. D’une part les résultats de simulation sont présentés, d’autre part I'étude de
I'influence de la loi de croissance et des parametres procédé sur les structures de grains
formées est étudiée. La confrontation des résultats avec les données expérimentales est
également effectuée.

Enfin, le cinquieme chapitre expose les résultats de simulation CAFE obtenus sur des
géométries de cordons monocouches. Tout comme dans le chapitre 4, lI'influence des
parameétres opératoires sur les résultats thermiques et de solidification sont discutés.
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Lors de la production de pieces en acier inoxydable par Fabrication Additive (FA), des structures de
grains vont se former et générer une microstructure caractéristique, différente de celles obtenues
habituellement par procédés conventionnels (notamment la fonderie). En effet, et comme exposé en
introduction, en FA les grains observés sont généralement uniqguement colonnaires, principalement
orientés dans la direction de fabrication. Ces structures de grains sont directement liées aux
conditions de solidification induites par le procédé. Afin de positionner le travail par rapport aux
recherches actuelles, nous nous intéresserons dans les premiere (§ 1.1) et deuxiéme parties (§ 1.2)
respectivement a la fabrication additive et au procédé de fusion laser sur lit de poudre (LBM). Nous
étudierons dans un troisieme temps (§ 1.3) les structures de grains couramment observées en LBM
puis dans une quatrieme partie (§ 1.4) la physique régissant la solidification. Nous présenterons dans
une cinquiéme partie (§ 1.5) les méthodes numériques permettant de modéliser la formation de
grains dans les procédés de fabrication impliquant des cycles de fusion-solidification de la matiére.
Enfin, nous ferons une synthése de la revue bibliographique (§ 1.6) et présenterons les choix adoptés
pour la these (§ 1.7).

1.1. Généralités autour de la fabrication additive

La fabrication additive, communément connue sous le nom « d’impression 3D », regroupe
I’ensemble des procédés consistant a construire une piéce par ajout de couches successives de
matiere. La premiére « imprimante 3D » a été créée en 1984 par Charles W. Hull [Hull 1984], et
depuis, le nombre et la diversité des procédés de fabrication additive n’ont cessé de croitre, ainsi que
I'intérét que lui porte la communauté scientifique. La Figure 1.1 décrit I'évolution du nombre de
publications annuelles liées a la fabrication additive depuis 1997. Ce graphique a été tracé en
utilisant la base de données scientifiques ScienceDirect, depuis laquelle a été relevé le nombre de
publications rattachées chaque année au terme « additive manufacturing ». Il ressort de ce
graphique que depuis les années 2000, le nombre d’articles publiés chaque année en lien avec la FA
est en constante augmentation (a quelques exceptions pres), et qu’a partir de 2010, cette
augmentation annuelle est systématiquement supérieure a 14 %. Par ailleurs les domaines d’études
liés a ces articles sont trés variés puisqu’ils vont de I'application médicale [Revilla-Ledn 2017] a la
fabrication de composants aérospatiaux [Shapiro 2016] en passant par les applications
architecturales [Cruz 2020].

Aujourd’hui, les procédés de fabrication additive s’intégrent dans la chaine numérique et peuvent
étre décomposés en 4 étapes principales :

- La conception : représentation tridimensionnelle de la piéce souhaitée par conception
assistée par ordinateur (CAO), puis conversion du fichier généré en format stéréo
lithographique (STL) ;

- La préparation logicielle : découpe du fichier STL en tranches horizontales, générant une
succession de plans 2D empilés selon la direction de construction. Ces plans correspondent
aux couches fabriquées consécutivement lors de la réalisation de la piece ;

- Lafabrication : construction de la piece couche par couche ;

- Le post-traitement : désolidarisation de la piece et du substrat quand nécessaire, nettoyage
de la piece, application de traitements thermiques et finitions. Cette quatrieme étape varie
fortement en fonction des procédés et matériaux utilisés ainsi que de I'application finale de
la piece.

Cet intérét grandissant pour la FA s’explique par les divers avantages qu’elle procure. Tout d’abord,
ce mode de construction permet de fabriquer des pieces de géométrie complexe, impossibles a
obtenir par des procédés conventionnels, tout en consommant moins de matiere premiére (pas de
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nécessité de masselottes de fonderie ni d’usinage de brut). De plus, les cycles de production sont
courts et permettent de réaliser des pieces unitaires, sur-mesure, trés facilement et sans utilisation
d’un outillage spécifique. Elle permet également de fabriquer des pieces ayant été concues par
optimisation topologique, et donc d’obtenir un gain de masse important. Une étude réalisée en 2017
compléte la liste non exhaustive des avantages cités précédemment [Attaran 2017].

Année
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Figure 1.1. Evolution du nombre de publications annuelles contenant les termes "Additive Manufacturing" sur
le moteur ScienceDirect

1.2. Le procédé de fusion laser sur lit de poudre (LBM)

Il existe une multitude de procédés rattachés a la fabrication additive. On peut citer notamment la
stratoconception, la stéréo lithographie, le frittage laser sélectif ou encore le dépot direct de
matiere. Dans le cadre de cette étude nous nous intéressons a la fabrication additive métallique, et
plus particulierement au procédé de fusion laser sur lit de poudre, communément désigné par
I'acronyme anglais LBM (Laser Beam Melting). Ce procédé est présenté en détail dans les
paragraphes qui suivent.

1.2.1.Principe de fonctionnement du procédé LBM

Le procédé de fusion laser sur lit de poudre LBM, également appelé Selective Laser Melting (SLM), est
représenté de maniere schématique sur la Figure 1.2. Il consiste a déposer une couche de poudre sur
un substrat au moyen d’un outil (raclette ou rouleau), puis a faire fondre localement a I'aide d’un
laser qui balaye la surface suivant une trajectoire prédéfinie la couche de poudre, qui en se solidifiant
forme un solide dense. Une fois la couche traitée, le substrat se déplace verticalement vers le bas,
permettant ainsi le dép6t d’une nouvelle couche de poudre. En fonction des modeles de machines
utilisées, I'apport de poudre sur la plateforme de construction peut s’effectuer par étalement de la
poudre présente dans la chambre de distribution via la raclette (ou rouleau) ou par dépoét direct de
poudre dans le cas ou la poudre est stockée dans la raclette. La construction de la piéce se fait dans
une enceinte sous atmosphére contrélée (argon la plupart du temps, azote ou hélium dans certains
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cas) afin d’empécher I'oxydation de la piece et pour limiter la formation de porosités au cours de la
fabrication. Une fois la totalité des couches effectuées, la piece est désolidarisée du substrat et subit
des finitions permettant I'obtention de la piece finale.

Le procédé LBM peut étre utilisé pour une trés large gamme de matériaux métalliques : des aciers,
des alliages de titane, d’aluminium, a base nickel et cobalt-chrome, ou encore des métaux précieux
[DebRoy 2018]. La composition chimique des matériaux obtenus dépend directement de celle des
poudres utilisées. En plus des avantages communs aux différentes techniques de fabrication additive,
le procédé LBM se distingue par sa capacité a réaliser avec une bonne précision dimensionnelle des
pieces complexes pouvant étre tres fines et de petites dimensions, parfois issues d’optimisations

topologiques.
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Figure 1.2. Principe de fonctionnement du procédé de fusion laser sur lit de poudre [CustomPart 2008]

1.2.2.Parametres procédés et propriétés de la poudre

Lors de la fabrication d’une piece par LBM, de nombreux parameétres entrent en compte. lls peuvent
étre regroupés dans quatre catégories distinctes : les paramétres liés a la poudre, ceux dépendant du
laser, ceux associés a la stratégie de fabrication et enfin, ceux rattachés aux conditions de fabrication.
Les parametres les plus influents sur les propriétés finales de la piece sont présentés ci-apres,
regroupés par catégorie. L'ensemble de ces parametres joue un role sur les échanges thermiques et
donc sur les conditions de solidification.

Figure 1.3. Comparaison entre différentes qualités de poudre [Sames 2016]. De (a) vers (c) la qualité s’améliore
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Tableau 1.1. Paramétres opératoires du procédé LBM et valeurs de référence associées [DebRoy 2018] et

[Gunenthiram 2018]
Parameétres Valeurs de référence
P : puissance (W) 50 <P <1000
5 v : vitesse de balayage (mm.s?) 100 < v <2000
,_; Mode du faisceau Pulsé (d-e) ou continu (a-c) et (f)
5 A, : longueur d’onde (nm) Dépendante du laser
@ : diameétre focal du faisceau (um) 50< ¢ <200
t : épaisseur du lit de poudre (um) 20<t <100
Pour une couche : - une seule direction avec un ou deux sens de balayage (a-b)

- avec répétition d'un motif ("Island scanning") (c)

- avec contour (e-f)
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Figure 1.4. Stratégies de construction possibles [Sames 2016]

Inter-couche : rotation possible [45 a 90°]

HD : distance inter-cordon (um) 50<HD <120
Direction de construction choisie Verticale, horizontale ou avec un angle
2 =
6 2 | Gazde régulation du taux d’oxygéne Argon, azote ou hélium
ie 3
S § Température du plateau (°C) 20<T <300
1.2.2.1. Les parameétres de la poudre

Ils dépendent de la poudre et sont par conséquent fixés une fois la poudre choisie. Ils comprennent :

- La composition chimique de la poudre, donnée par le fournisseur. C'est le premier
parameétre qui motive le choix d’'une poudre parmi d’autres ;

- La géométrie des grains de poudre : il est préférable dans la mesure du possible d’utiliser
des poudres sphériques et sans satellites afin de limiter le taux de porosité du matériau
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obtenu [Sames 2014] ainsi que la rugosité finale de la piéce, mais aussi pour améliorer ses
propriétés mécaniques [Brika 2020] (Figure 1.3).

- La taille des particules de poudre et leur distribution : il est important de prendre en compte
ce parameétre car il est déterminant pour les propriétés finales de la piece. Une étude
récente menée sur un alliage de titane a montré qu’une poudre ayant une grande quantité
de particules de petites tailles voyait son comportement rhéologique se dégrader et la
densité du lit de poudre diminuer, détériorant par conséquent la densité finale et I'état de
surface des pieces fabriquées [Brika 2020]. En LBM, les poudres ont généralement un
diametre moyen (dso) compris entre 15 et 45 um.

1.2.2.2. Les paramétres opératoires

Les parametres appartenant aux trois autres catégories peuvent étre qualifiés de parameétres
opératoires. lls sont listés et regroupés dans le Tableau 1.1, avec leur plage d’utilisation en LBM. Les
indices (a a f) présents dans le tableau sont ceux de la Figure 1.4 inclue dans le Tableau 1.1.
L'influence de ces parameétres procédé sur la formation du bain fondu en LBM et sur la formation des
structures de solidification générées est étudiée dans la section 1.3.2. Il est important de noter que
I'apport d’énergie fourni par le laser varie en fonction des parameétres opératoires, modifiant ainsi les
conditions de solidification de la piéce et par conséquent les structures de grains obtenues.

1.2.3.Physiques du procédé

L'obtention d’une piece par procédé LBM est rendue possible grace a la formation d’un bain liquide
généré au cours de l'interaction laser-matiere puis grace a la solidification du métal liquide au cours
du procédé. Au début du procédé de fabrication de la piece, le rayon laser incident vient frapper la
surface du lit de poudre [DebRoy 2018]. En entrant en contact avec les particules de poudre,
I’énergie transmise par le laser est en partie absorbée par la poudre, en partie réfléchie jusqu’a ce
gue son intensité devienne négligeable ou jusqu’a ce que le rayon sorte du systéme (fleches noires
sur la Figure 1.5 (a)).

a) b)
Faisceau Faisceau
laser laser
) \. Lit de
poudre Bain de fusion
T ——

Substrat 4'// \\‘.

—— Flux de chaleur — Rayon laser —— Flux de chaleur — Rayon laser — Ecoulement fluide

Figure 1.5. Représentation schématique de I'interaction (a) laser-lit de poudre et (b) laser-bain de fusion

Dans le cas ou I'énergie absorbée par une particule de poudre n’est pas suffisante pour qu’elle
atteigne la température de liquidus, la particule de poudre reste a I'état solide et la chaleur est alors
transmise par conduction aux particules voisines et au substrat (fleches bleues sur la Figure 1.5 (a)). A
I'inverse, si la température du matériau dépasse la température de liquidus suite a I'absorption de
suffisamment d’énergie, un bain liquide se forme : le laser n’interagit alors plus avec le lit de poudre
mais avec le bain de fusion (Figure 1.5 (b)).
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Suite a la formation du bain de fusion, de nouveaux phénomenes physiques interviennent au cours
du procédé. Les travaux menés par Matthews et Khairallah en 2016 [Matthews 2016, Khairallah
2016] et ceux conduits en 2018 par V. Gunenthiram au cours de sa thése [Gunenthiram 2018], font
état de quatre phénomenes principaux, détaillés succinctement ci-aprés et représentés sur la Figure
1.6.

de gouttelettes liquides

Colonne de

. Vapeur

-

“Instabilites ZF + dénudation

Figure 1.6. Mise en évidence des quatre principaux phénoménes physiques intervenant au cours de la
fabrication de monocordon 316L par fusion laser sur lit de poudre [Gunenthiram 2018]

1.2.3.1. Ecoulements dans le bain liquide

Des forces motrices apparaissent dans le liquide, générant des mouvements dans le fluide,
représentés par des fleches rouges sur la Figure 1.5 (b). Une des principales forces motrices
intervenant dans le cas du procédé de fusion laser sur lit de poudre est la force de Marangoni,
détaillée dans la section 2.2.1.3. Les mouvements générés par ces forces sont plus ou moins atténués
par les forces d’extinction intervenant dans le fluide, forces directement liées a sa viscosité. Les
transferts thermiques en présence du bain liquide sont gouvernés par la conduction, mais également
par le phénomene d’advection au sein du fluide. Le rapport entre les forces motrices et les forces
d’extinction permet d’évaluer la prédominance éventuelle d’'un des deux modes de transferts
thermiques sur l'autre (cf. 2.2.1.4). Les écoulements sont souvent perturbés en LBM par des
instabilités hydrodynamiques entrainant des fluctuations des dimensions et de la géométrie du bain,
et par conséquent des irrégularités au niveau des cordons formés.

1.2.3.2. Phénomene de dénudation
En fabrication LBM, et notamment dans le cas de la construction de monocordons, une zone
dépourvue de poudre est souvent observée au voisinage du cordon : on parle de zone de dénudation
(Figure 1.7 (a) et (b)). Plusieurs études se sont intéressées au phénomeéne de dénudation afin de
comprendre les mécanismes le régissant. Yadroitsev et al. [Yadroitsev 2010, 2013] ont observé
expérimentalement cette zone de dénudation et attribuent sa formation a la présence de particules
de poudre situées juste a c6té de la zone d’irradiation du laser et qui se retrouvent attirées dans le
bain, laissant un espace vide de poudre. Dans deux études menées en 2016 [Khairallah 2016,
Matthews 2016], des chercheurs ont proposé une explication plus précise pour la formation de la
zone de dénudation. Selon eux, deux flux de vapeur métallique ayant des effets opposés agissent sur
les grains de poudre situés directement aux environs du bain fondu : un flux dirigé vers I'intérieur du

-10-
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bain entrainant les particules de poudre dans le bain, et un flux dirigé vers I'extérieur et en particulier
vers l'arriere et les c6tés du bain contribuant a éloigner les particules de la zone fondue. Ces
phénomeénes d’attraction et d’éjection ont été observés expérimentalement et sont visibles sur la
Figure 1.7 sur laquelle les fleches bleues et jaunes correspondent au déplacement des particules de
poudre ayant été respectivement incorporées au bain fondu ou éjectées.

¢

(a) Laser

e \L'i't:d,e poudre

3\
o
o°

Figure 1.7. Zone de dénudation (a) représentée schématiquement [Yadroitsev 2013] et (b) observée
expérimentalement [Gunenthiram 2018]. (c) Suivi par imagerie rapide de particules de poudre au cours du
procédé LBM [Matthews 2016]

Les quatre études citées précédemment ont également toutes signalé I'influence non négligeable
qu’a la zone de dénudation sur les caractéristiques des cordons formés. L'étude de Yadroitsev et al. a
notamment montré qu’elle modifie les dimensions du cordon [Yadroitsev 2013] et celle de Matthews
et al. gu’elle impacte son état de surface [Matthews 2016]. Néanmoins, Bidare et al. [Bidare 2018]
ont observé que son influence est surtout significative dans les premiéres couches fabriquées.

1.2.3.3. Formation d’un jet de vapeur
Au niveau de la zone d’interaction entre le laser et le bain, une colonne de vapeur métallique a
souvent été observée au cours du procédé LBM. Cette colonne de vapeur métallique généere une
dépression au-dessus de la zone fondue, perturbant ainsi la surface libre du bain [Matthews 2016].
Dans le cas ou les perturbations sont importantes, l'interface liquide-gaz peut devenir instable,
perturbant ainsi la solidification du cordon.

1.2.3.4. Ejection de matiére liquide
La dynamique du bain ainsi que I'interaction entre le laser et le bain entraine localement I'éjection de
gouttelettes de métal liquide, comme I'a observé V. Gunenthiram [Gunenthiram 2018] au cours de
ses travaux de these (Figure 1.6). Ces gouttelettes atterrissent ensuite et se solidifient sur le cordon
déja formé ou bien en dehors de la piece fabriquée, sur le lit de poudre, pouvant conduire a des
défauts.

1.2.3.5. Spécificités du bain fondu en LBM
Le bain fondu (BF) formé en LBM est généralement trés allongé et présente une forme semi-
circulaire en coupe transversale [Zhang 2013, Antony 2014, Liu 2017, Sun 2017, Kurzynowski 2018,

-11-
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Zhang 2019b]. Concernant ses dimensions, elles sont de |'ordre de la centaine de micrométres, ce qui
correspond a des BF bien plus petits que ceux habituellement observés en soudage, généralement de
I'ordre du centimétre. Par ailleurs, leur profondeur dépasse la hauteur d’une couche [Yasa 2011,
DebRoy 2018], ce qui permet la fusion totale de I'épaisseur de poudre déposée et la refusion au
moins partielle de la couche précédemment construite, assurant ainsi une continuité entre les
couches.
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Figure 1.8. (a) Section transverse d’un empilement de 3 couches en 316L obtenu par LBM, (b) évolution des
largeurs de bain fondu expérimentales et numériques pour les 3 couches [Liu 2018b]

Il est également relevé de facon récurrente dans la littérature que la taille des BF augmente au cours
de la fabrication des premieres couches [Manvatkar 2014, Liu 2017, Liu 2018b]. Cette augmentation
des dimensions du BF est due a I'accumulation de chaleur dans la piéce causée par I'éloignhement du
substrat, qui réduit la dissipation thermique par conduction a travers ce dernier. Le bain fondu est
alors plus large, profond et allongé que dans les couches précédentes. Nous pouvons observer cette
augmentation sur I'image (a) de la Figure 1.8 représentant la coupe transverse d’un empilement
comportant trois couches superposées. Cette méme étude a néanmoins montré que lI'augmentation
des dimensions du BF ralentit progressivement a cause de la diminution de I'influence du substrat
dans les échanges thermiques (Figure 1.8 b).

1.2.3.6. Effet des parametres procédé sur le bain fondu
Dans la section précédente nous avons présenté les caractéristiques du bain de fusion généralement
formé au cours du procédé LBM. Cependant en fonction de I'importance des différents phénomenes
cités dans les sections précédentes, le bain obtenu est amené a changer. Ces phénomenes
dépendant eux-mémes des parametres opératoires, cette section a pour objectif d’étudier I'influence
des parameétres procédé sur la physique du bain.

Les études qui se sont intéressées a 'influence des paramétres de fabrication sur le bain fondu ont
toutes montré que la densité volumique d’énergie E (J.m3), proportionnelle au rapport P/v (W.s?),
et donc par extension les parametres de vitesse v et de puissance P du laser, sont les plus influents.
La densité d’énergie correspond au rapport de la puissance sur le produit de la vitesse v, de la
distance inter-cordon HD (ou du diamétre focal du faisceau dans le cas d’un monocordon) et de
I’épaisseur d’'une couche t (cf. paragraphe 3.3.1.4).

Si nous nous intéressons dans un premier temps a la taille du bain, il a été remarqué que
I'augmentation de la densité d’énergie, par augmentation de la puissance ou par diminution de la
vitesse, provoque un accroissement de la largeur et de la profondeur du bain [Antony 2014, Bertoli
2017, Sun 2017, Zhang 2019b]. Les valeurs de profondeur et largeur de bain obtenues

-12 -
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expérimentalement pour la fabrication d’'un monocordon avec différentes densités volumiques
d’énergie sont présentées sur laFigure 1.9. Des observations similaires ont été faites par Zhang et al.
lors d’'une étude couplant essais et simulations numériques [Zhang 2019b].

(a) Profondeur du bain fondu (um) (b) Largeur du bain fondu (um)
700 T T T T T 200 T T T T T
600 -
500 |- ot .
— —x
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300 |- 4
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100 - —v—400W
500 W |
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0 250 300

Figure 1.9. Evolution de (a) la profondeur et (b) la largeur du bain fondu en fonction de la densité d’énergie
volumique (J.mm3) [Bertoli 2017]

Concernant la géométrie du bain, il ressort qu’en fonction des valeurs de densité d’énergie
appliquées, deux modes de fusion peuvent étre rencontrés [King 2014, Bertoli 2017, Zhang 2019b] :
le mode de conduction et le mode « keyhole » (Figure 1.10). Lorsque la densité d’énergie apportée
est trop importante, le bain formé est alors trés profond et atteint des températures tres élevées qui
entrainent la vaporisation localisée du métal : c’est le mode « keyhole » [King 2014]. Ce mode,
combiné a I'effet Marangoni, peut générer des porosités dues a la présence de gaz piégé dans le bain
(Figure 1.10 (a)).

(a) Mode « keyhole » (b) Mode de conduction (c) Phénomeéne de balling

Qosifés

Figure 1.10. Coupes transversales de bains fondus obtenus en mode (a) « keyhole » [King 2014] (b) de
conduction classique [King 2014] et (c) présentant un défaut de type« balling » [Zhang 2013]

A l'inverse, quand I'énergie délivrée au lit de poudre est insuffisante, le cordon est discontinu et des
manques de fusion sont observés (Figure 1.11 (c) et (d)). Des amas ellipsoidaux et sphériques de
différentes tailles sont alors visibles a la surface du cordon, conduisant a un mauvais état de surface.
Les températures et les dimensions du bain fondu étant alors tres faibles, les zones de contact entre
le bain fondu, les particules de poudre et le substrat sont limitées. Par conséquent, certaines
particules n’entrent pas complétement dans la phase liquide, conduisant a une fusion incompléete et
générant un défaut appelé « balling » [Tolochko 2004] visible en coupe transversale sur la Figure
1.10c.
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Figure 1.11. Vue de dessus de monocordons 316L obtenus pour différentes valeurs d’énergie [Bertoli 2017]

De nombreuses études ont montré que la continuité des cordons dépend des variations de densité
d’énergie [Zhang 2013, Antony 2014, Bertoli 2017, Mukte 2018, Sun 2017, Zhang 2019b]. Elles ont
notamment mis en avant le fait qu’une valeur de E élevée favorise I'obtention d’un cordon continu
(Figure 1.11), limite I'apparition de porosités dans la piéce réalisée, et permet donc I'obtention d’une
densité de la piece finale élevée [Yasa 2011, Cherry 2015, Wang 2016, Mutke 2018, Bertoli 2019]
(Figure 1.12 a). L'étude menée par Bertoli et al. en 2017 a toutefois montré que pour une valeur de

densité d’énergie constante, si la vitesse devient trop élevée le cordon est discontinu (Figure 1.11 (a)
et (b).
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Figure 1.12. Evolution de la densité relative de la piece en fonction de : (a) la densité volumique d'énergie [Wang
2016], (b) la température de préchauffage du plateau [Zhang 2013]

L'effet sur le bain fondu d’autres parametres moins influents a aussi été étudié. L'influence du temps
d’exposition et de la distance inter-cordon sur le bain a notamment été étudiée par Mutke et al.
[Mutke 2018]. Dans une autre étude, Andreau et al. se sont intéressés a la facon dont les dimensions
et la géométrie du bain sont affectées par le lien entre la direction de balayage et le flux de gaz
[Andreau 2019]. Ces travaux de recherche ont permis d’observer que lorsque le flux de gaz est aligné
avec la direction de balayage, la profondeur du bain diminue de 33 %. Une étude menée par Zhang et
al. en 2013 s’est penchée sur I'impact du préchauffage du plateau sur la densité finale de la piece
obtenue [Zhang 2013]. lls ont mis en avant le fait qu’un préchauffage du plateau permet de limiter
I'apparition de porosités dans la piece et donc favorise I'obtention d’une piece de densité élevée
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(Figure 1.12 b). Des travaux de recherche réalisés par Kruth et al. en 2010 ont montré la méme
augmentation de densité mais en fonction du nombre de refusions de la zone d’intérét [Kruth 2010].

Les valeurs de puissance et de vitesse appliquées au cours du procédé et par extension celle de
densité d’énergie influencant directement la géométrie du bain, les conditions de solidification sont
amenées a évoluer.

1.2.4.Diagramme de Kurz

L'analyse des caractéristiques du bain nous permet d’évaluer deux grandeurs physiques
fondamentales en solidification : le gradient thermique et le taux de croissance le long du front de
solidification, localisé au niveau de l'interface liquide/solide dans la partie arriere du bain [Kurz
1984]. Ces deux grandeurs vont en effet déterminer en grande partie les caractéristiques
morphologiques et dimensionnelles de la structure de solidification qui va se former.

1.2.4.1. Le gradient thermique G

Le gradient thermique G, donné en K.m™, est orienté dans la direction normale aux isothermes. Il
peut varier fortement le long de I'interface solide/liquide en fabrication additive. Une étude menée
par Wang et al. en 2016 s’est intéressée aux mécanismes de croissance agissant au cours de la
fabrication par LBM d’une pieéce en 316L [Wang 2016]. Cette étude principalement basée sur
I’'analyse des champs thermiques a I'intérieur du bain liquide, a montré que le gradient thermique
varie fortement en fonction de sa position le long de I'interface solide/liquide (Figure 1.13). En effet,
nous pouvons observer sur la Figure 1.13 (b) que le gradient thermique a l'interface solide/liquide,
supposée confondue avec I'isotherme de liquidus, est plus élevé dans I'axe de symétrie du bain (axe
OM) que dans I'axe orienté a 45° (axe ON).
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Figure 1.13. (a) Champ de températures au niveau du bain fondu calculé en coupe transversale. (b) Distribution
des températures selon les lignes (OM) et (ON) [Wang 2016]

De maniére générale, il est observé en soudage comme en fabrication additive que le gradient
thermique a linterface solide/liquide est plus élevé sur les bords du bain de fusion, ol la
solidification démarre, qu’a I'arriere du bain, ou la solidification s’achéve [Gaumann 1999, Liu 2018a].

1.2.4.2. Le taux de croissance V
Le taux de croissance V, exprimé en m.s?, correspond & la vitesse de déplacement de l'interface
solide/liquide. Il est lié a la vitesse de balayage ou plus généralement a la vitesse de déplacement de
la source de chaleur. Il peut étre approximé de fagon simplifiée comme suit :
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V| = |v|cos(p) (1)

ou v est la vitesse de la source de chaleur en m.s' et ¢ I'angle entre la normale a l'interface
solide/liquide et la direction de déplacement de la source (Figure 1.14).

Tout comme le gradient thermique, le taux de croissance varie fortement selon la position
considérée par rapport a la limite du bain de fusion. L’équation (1) et la Figure 1.14 montrent que le
taux de croissance augmente depuis la partie inférieure du bain, ou I'angle ¢ est égal a 90°, vers
I'arrieére du bain, ou I'angle ¢ est nul. A cet endroit, le taux de croissance est ainsi égal a la vitesse de
déplacement de la source.

1.2.4.3. Relation entre V, G et structures de solidification
Nous avons évoqué en début de paragraphe 1.2.4. la dépendance des caractéristiques des structures
de grains aux valeurs de V et G. En effet, la morphologie du front de solidification dépend du rapport

g , tandis que la finesse de la microstructure formée découle du produit GV, produit correspondant
au taux de refroidissement, |T|. La Figure 1.14 (a) proposée par Kurz et Fischer [Kurz 1984] permet
d’illustrer I’évolution des structures de grain en fonction des valeurs de G et V. Partir d’un rapport%
élevé puis diminuer sa valeur progressivement (i.e. se déplacer du coin inférieur droit vers le coin
supérieur gauche) conduit a un changement de morphologie du front de solidification, qui passe
successivement d’une morphologie planaire a cellulaire, colonnaire dendritique, puis équiaxe
dendritique. Pour un rapport % constant, I'augmentation du produit GV conduit a un raffinement de
la microstructure et des structures granulaires (déplacement du coin inférieur gauche vers le coin
supérieur droit).

(a) ¢ (b)
Faible G
Dendritique V élevé
équiaxe
= e
E E = 7 (22222
E \_/’ ] .
)\ 9/ \ Colonnaire
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| Q@\ ' , .
b < , . ; ! G élevé
W "\ 7 | ‘ : ' Faible V

7 AT I I I
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Figure 1.14. (a) Effet du gradient thermique (G) et du taux de croissance (V) sur la morphologie et la taille des
sous-structures [Kurz 1984]. (b) Représentation des variations de structure de grains au sein d’une zone fondue
en FA [Liu 2018a]

Nous avons vu précédemment que les valeurs de V et G varient fortement le long de la frontiére du
bain de fusion, comme représenté sur I'image (b) de la Figure 1.14. Par conséquent les structures de

grains formées vont varier en fonction de leur localisation dans le bain. Comme le rapport v diminue

depuis la partie inférieure du contour du bain vers l'arriere du bain (G diminue alors que V
augmente), il est possible dans certains cas d’observer un changement de morphologie de la
structure de grains qui passe de colonnaire en périphérie, a équiaxe dans la partie centrale : on parle
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alors de transition colonnaire-équiaxe (CET). La maitrise de G et VV permettrait donc de contréler la
structure granulaire formée dans le cas du monocordon.

Lors de la fabrication d’une piece par procédé LBM, une puissance élevée est fournie sur une zone
focale réduite (50-100 um), produisant ainsi des densités d’énergie considérables [DebRoy 2018]. Par
ailleurs, le flux de chaleur généré se déplace rapidement a cause des vitesses de balayage élevées, et
de facon répétée a cause de la superposition des couches successives en FA. De la combinaison de
ces conditions résultent alors en LBM, de tres forts gradients thermiques et taux de croissance [Li
2017, DebRoy 2018, Mukherjee 2018b, Mukte 2018]. La Figure 1.15 représente le diagramme GV
obtenu pour la fabrication par LBM de plusieurs pieces en 316L composées de 5 couches
superposées, réalisées a différentes vitesses de balayage [Mukherjee 2018b]. Nous pouvons voir que
les valeurs de gradient thermique varient entre 4.10° et 1.10” K.m™ et que le taux de croissance est
de I'ordre du m.s. D’aprés ce diagramme, les structures résultantes devraient donc étre constituées
de grains colonnaires.
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Figure 1.15. Valeurs de G et V obtenues pour quatre vitesses de balayage lors de la réalisation par LBM
d’éprouvettes en 316L composées de 5 couches superposées [Mukherjee 2018b].

1.3. Structures de grains observées en FA LBM

Il existe une grande diversité de structures de grains observées en fabrication additive, du fait des
spécificités liées aux différents procédés. Dans ce paragraphe nous nous focaliserons sur les grains
habituellement observés dans des aciers inoxydables austénitiques obtenus par fusion laser sur lit de
poudre, ainsi qu’a l'influence des paramétres procédés présentés au paragraphe 1.2.3 sur ces grains
et sur la formation du bain fondu. Rappelons qu’avec le procédé LBM, le laser vient chauffer
localement la poudre jusqu’a produire sa fusion et se déplace, formant ainsi un bain fondu qui se
déplace lui aussi, suivant la position du laser. La solidification se produit alors au sein du liquide situé
a l'arriére du bain de fusion.

1.3.1.Caractéristiques des structures de grain LBM

En LBM les piéces fabriquées étant tres majoritairement formées sur un substrat de méme
composition chimique, la formation des structures cristallines lors de la premiére couche de poudre
déposée se déroule quasiment exclusivement par croissance épitaxiale a partir des grains
partiellement fondus du substrat présents a I'interface avec la zone fondue [Yasa 2011, Sun 2017,
Mutke 2018, Andreau 2019]. Pour les couches suivantes, la formation des grains se fait par
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croissance épitaxiale des structures de grains formées dans les couches précédentes et ayant été en
partie refondues. Les caractéristiques de la structure granulaire finale vont dépendre des valeurs de
VetG.

Cela correspond bien a ce qui est généralement observé dans la littérature : les diverses études
menées sur des aciers inoxydables austénitiques obtenus par LBM font toutes état de grains
colonnaires traversant plusieurs couches déposées, orientés dans la direction de construction
(direction verticale) [Casati 2016, Liverani 2017, Wang 2016, Zhang 2013, Zhong 2015, Andreau 2019,
Kong 2019]. Par ailleurs, I'ensemble de ces études montre également que les grains colonnaires sont
orientés majoritairement suivant les directions <100>. Ceci s’explique par le fait que le gradient
thermique est maximal dans la direction de construction a cause du pompage thermique effectué par
le plateau (Figure 1.13), et par le fait que les directions <100> correspondent aux directions
préférentielles de croissance des métaux cubiques a face centrés (CFC). Les grains dont les directions
<100> sont faiblement désorientées par rapport a la direction de construction, malgré leur
croissance plus lente, vont donc bloquer la croissance des grains voisins : c’est le phénomene de
croissance compétitive. Ce phénomene explique I'obtention d’une structure colonnaires texturée
visible sur la Figure 1.16.

Figure 1.16. Grains colonnaires observés dans deux piéces en 316L fabriquées par LBM et formés par croissance
épitaxiale a partir du substrat (a) [Kurzynowski 2018] (b) [Cherry 2015]

Cependant, une étude menée en 2017 par Sun et al. a montré une variation d’orientation
cristallographique entre les dernieres couches fabriquées et le reste de la piéce, témoignant selon
eux d’'une germination au niveau des derniéres couches formées [Sun 2017]. Une autre étude datant
de 2018 a également montré localement la présence de grains d’apparence équiaxe au niveau du
centre du bain fondu, ce qui semblerait montrer qu’il y a eu germination de nouveaux grains [Mutke
2018]. Par ailleurs, certaines études LBM menées sur des alliages de titane [Antonysamy 2013] ou sur
des alliages d’aluminium [Thijs 2013] ont révélé la formation de petits grains équiaxes sur les bords
du bain fondu ou a l'interface entre deux couches (au niveau du bas du bain fondu). Néanmoins trés
peu d’explications sont fournies dans ces différentes études sur les raisons de la présence de ces
grains équiaxes, qui restent donc a préciser.

Un aspect supplémentaire qui ressort régulierement dans la littérature est 'augmentation de la taille
des grains dans la hauteur de la piece (Figure 1.17). Cela peut s’expliquer d’une part par le
phénomeéne de compétition de croissance, et d’autre part par le fait que lors de la fabrication des
premieres couches, le substrat dense et massif favorise le refroidissement des cordons par
conduction thermique, accélérant la solidification du bain de fusion [Manvatkar 2015, Liu 2018b]. Au
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fur et a mesure de la fabrication de la piece, le substrat va ensuite se trouver de plus en plus éloigné
de la couche en cours de réalisation, évacuant alors moins bien la chaleur et modifiant donc le
gradient. Par conséquent, la piece se réchauffe et le taux de refroidissement diminue, laissant
davantage de temps aux grains pour se former lors de la solidification. Cependant, le substrat
s’éloignant de plus en plus, son effet sur le refroidissement du cordon devient négligeable, ce qui se
caractérise par une stabilisation de la taille des grains a partir d’un certain nombre de couches
déposées.
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Figure 1.17. Taille des grains présents dans I’'unique couche d’un cordon monocouche et dans les trois couches
d’un cordon triple couche [Liu 2018b]

ol

Figure 1.18. Sous-structures cellulaires observées dans deux 316L LBM (a) [Casati 2016] b) [Zhong 2015]

Une autre originalité des structures observées en FA et notamment en LBM dans les aciers
inoxydables austénitiques, est la présence de sous-structures cellulaires a l'intérieur des grains
(Figure 1.18). Ces sous-structures sont dues aux forts gradients thermiques et a la solidification
rapide induite par un taux de refroidissement trés élevé et par le cyclage thermique du procédé [Yasa
2011, Zhang 2013, Wang 2016]. Ces sous-structures cellulaires peuvent varier a l'intérieur d’un
méme grain, ce qui génére une désorientation a l'intérieur du grain [Andreau 2019, Kurzynowski
2018].
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1.3.2.Influence des parametres procédeé sur les structures de grain

Tout comme pour le bain fondu, de nombreuses études se sont intéressées a l'influence de la densité
d’énergie sur les structures de grain. Tout d’abord, il a été montré qu’une augmentation de la densité
d’énergie, par diminution de la vitesse et/ou augmentation de la puissance, entraine un
grossissement de la taille de grains [Kruth 2010, Wang 2016, Sun 2017, Bertoli 2019]. Cette
augmentation de la taille des grains s’explique par le fait que pour des valeurs plus élevées de
densité d’énergie, les vitesses de refroidissement sont plus faibles, laissant davantage de temps aux
grains pour croitre. Cette hypothése est confirmée par I’étude menée par Wang et al., qui révéle une
augmentation de I'espacement des bras dendritiques primaires a mesure que la densité d’énergie
augmente [Wang 2016].

L’étude menée par Bertoli et al. en 2019 s’est intéressée en particulier a I'évolution des parameétres
de solidification (i.e. le gradient thermique G, le taux de croissance V, le taux de refroidissement GV

G . ) 2 L. .
et le rapport ;) en fonction de I’énergie linéique, qui correspond au rapport P/v. En observant les

deux graphiques présentés sur la Figure 1.19 nous pouvons voir que le taux de refroidissement est
inversement proportionnel a I'énergie linéique puisqu’il diminue fortement a mesure qu’elle
augmente. Le rapport G/V quant a lui n"apparait que trés peu affecté par les variations d’énergie
linéique, bien gu’une légere augmentation semble étre remarquée. Le rapport G/V gouvernant le
type de structures granulaires obtenues, cette étude a déduit qu'il était impossible d’obtenir une
transition colonnaire-équiaxe dans un monocordon réalisé par procédé LBM simplement en faisant
varier les valeurs des parametres procédés [Bertoli 2019].
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Figure 1.19. Evolutions en fonction du rapport P/v (a) du taux de refroidissement et (b) du rapport G/V [Bertoli
2019]

Cette étude ainsi que celle menée par Kurzynowski et al. [Kurzynowski 2018] ont montré
I'amélioration de I’alighement des grains avec la direction de construction (direction verticale)
lorsque la densité d’énergie augmente. Une explication probable a cette observation est que la
direction du gradient thermique, et donc du flux de chaleur, a été modifiée et s’est alignée avec la
direction de construction. Cette modification de direction du flux de chaleur entraine également la
modification de la texture de la piece [Kurzynowski 2018]. En effet, si nous comparons les figures de
poles (a) et (b) visibles sur la Figure 1.20, nous pouvons remarquer que la simple augmentation de la
puissance (de 100 W pour la ligne (a) a 200 W pour la ligne (b)) entraine un renforcement de la
texture cubique caractérisée par un fort alignement de I'axe <001> avec la direction de construction
(axe z). L'augmentation de densité d’énergie, en causant |'alignement de la direction principale de
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flux de chaleur avec la direction de construction, renforce alors la texture cristallographique de la
piéce.
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Figure 1.20. Cartographies EBSD et figures de péles correspondantes obtenues pour une configuration (a)
initiale, (b) identique a I'initiale mais avec une puissance doublée et (c) identique a la deuxiéeme mais avec une
refusion systématique de la partie fondue [Kurzynowski 2018]

La densité d’énergie n’est pas le seul parametre capable d’influer sur la texture cristallographique. La
stratégie de construction joue également un role important. Dans cette méme étude menée par
Kurzynowski, la stratégie initiale consistait a balayer la piece de fagon alternée puis a effectuer une
rotation de 90° entre chaque couche. Une deuxieme stratégie a été testée, identique a la premiere a
la différence prés que chaque couche a été refondue lors d’un deuxiéme balayage (alterné toujours
mais tourné a 90° par rapport au premier). La structure finale obtenue est alors bien différente de la
précédente, et I'on peut cette fois observer une texture fibreuse dans la direction <001> (Figure 1.20

().

Enfin il est important d’insister sur le fait qu’indépendamment des parametres procédé appliqués, la
géométrie de la piece influence fondamentalement les échanges thermiques et en particulier le
gradient de température et le taux de croissance, modifiant ainsi la structure de grains formée.
L'influence de la géométrie a été encore trés peu étudiée puisque la plupart des études se sont
intéressées a des géométries simples (cubique ou bloc rectangulaire) ou bien a des monocordons.

L'ensemble de ces études montre que les échanges thermiques différent au cours de la fabrication
en fonction des valeurs de paramétres opératoires appliquées, de la stratégie de construction choisie
ainsi que de la géométrie de la piece. Les structures de grains formées dépendant directement des
échanges thermiques et en particulier du gradient de température et du taux de croissance, il est
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donc envisageable de contrdler la structure de grains formée en adaptant les parameétres procédé.
Afin de comprendre plus en détails la formation de ces structures de grains dendritiques et
colonnaires observées dans le procédé LBM, la physique de la solidification est étudiée dans la
section suivante.

1.4. Physique de la solidification

Sont présentés dans cette partie les principaux phénomenes physiques intervenant lors de la
solidification, ainsi que leurs spécificités associées au soudage et a la fabrication additive. Elle
s’appuie principalement sur I'ouvrage de Dantzig et Rappaz [Dantzig 2009]. La solidification est une
transformation de I'état liquide a I'état solide qui se déroule dans un corps pur dés lors que le liquide
atteint une température inférieure a la température de fusion. Elle se décompose en deux
étapes principales : la germination et la croissance.

1.4.1.Germination

Dans le cas ol un métal est refroidi progressivement jusqu’a une température inférieure a sa
température de fusion, la solidification débute par une phase de germination. La germination, aussi
nommée nucléation, consiste en la formation de germes constitués de réseaux d’atomes organisés
suivant une structure cristalline spécifique. Ces germes vont ensuite donner naissance a des grains.
La proportion de solide a l'issue de cette étape est trés faible. Deux types de germinations se
distinguent : la germination homogene et la germination hétérogene.

1.4.1.1. Germination homogene
La germination homogéene se déroule dans le bain liquide. Pour bien comprendre ce phénomeéne il
est nécessaire d’introduire la notion de variation d’enthalpie libre, AG. Considérant un germe
sphérique de rayon r (m) formé au sein d’un liquide pur homogéne, la variation d’enthalpie libre
peut étre décrite comme la somme de deux contributions :

- AGy, la variation d’enthalpie libre liée au changement de phase liquide-solide. Cette
composante est proportionnelle au volume de liquide transformé et donc proportionnelle a
rd;

- AGs, la variation d’enthalpie libre liée a la création de l'interface solide/liquide. Cette
composante est proportionnelle a la surface de I'interface, et donc proportionnelle a 2.

La variation d’enthalpie libre AG étant la somme de ces composantes volumique et surfacique, elle
est calculée de la fagon suivante :

41
AG = AGy + AGs = —-.AG, .T% + 412y (2)

avec AG, la différence d’enthalpie libre par unité de volume des phases solide et liquide, en J.m3 ety
I’énergie de surface de I'interface solide/liquide en J.m=,

La Figure 1.21 représente I'évolution de I'enthalpie libre ainsi que celle de ses deux composantes en
fonction de r, dans le cas ol la température est inférieure a la température de fusion. A cette
température, le liquide est métastable et donc AGy, est négative, contrairement a AGs qui est
toujours positive, indépendamment de la température. En observant la Figure 1.21 nous pouvons
remarquer que deux cas se distinguent selon la taille du germe formé :
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1. r < ry:dansce cas I'augmentation du rayon du germe produit une augmentation de AG.
Un germe formé sous l'effet de I'agitation thermique aura donc tendance a disparaitre
pour minimiser son enthalpie libre. On parle alors d’embryon.

2. r > 1y :dans ce cas I'accroissement de la taille du germe entraine une diminution de AG.
Le germe va donc croitre pour minimiser son enthalpie libre, formant ainsi un grain.

rc } Embryons Germes

P
w

v
F 3
v

Figure 1.21. Evolution de la variation d’enthalpie libre AG en fonction du rayon du germe

Pour qu’un embryon devienne un germe capable de croitre pour donner un grain par la suite, il est
donc nécessaire que son rayon atteigne une valeur critique 1y a partir de laquelle la variation
d’enthalpie libre décroit. Ce rayon critique étant atteint pour une valeur maximale de AG, on a donc:

2y  2y.Ty (3)
AG,  pL.AT

Toz_

16my3

AG, = _)/2 (4)
3AG,

avec Ty, la température de fusion en K, p la masse volumique en kg.m3, L la chaleur latente de

fusion en J.kg?! et AT la surfusion en K (différence entre la température de fusion du métal et la
température du liquide).

Un germe de rayon critique 1y pourra donc ce former si I'agitation thermique permet de franchir la
barriere d’énergie AG, , qui correspond a I'enthalpie libre d’activation de la germination. Cette
barriére d’énergie, tout comme le rayon critique, diminue lorsque la surfusion augmente, c’est-a-dire
lorsque la température du liquide diminue.
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1.4.1.2. Germination hétérogene
La germination homogene demande une enthalpie libre d’activation importante pour pouvoir former
une phase solide a partir d’'une phase purement liquide. Lorsque la germination se produit a partir
d’un substrat solide préexistant, I'interface solide/liquide est partiellement remplacée par une
interface solide/solide, permettant ainsi de réduire fortement cette enthalpie libre d’activation
nécessaire a la germination, et donc de la faciliter. Dans ce cas, la germination est dite hétérogene.

\

\

0s} \ ‘ Mouillage

nul
0 06} _Cl
- - o

04 F

I.l “;

N\

Foreign substrate”
2 ks

Condition équiaxe
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0 30 60 90 120 150 180
01°

Figure 1.22. Représentation schématique de la germination hétérogéne et de I'angle de mouillage 6 et
évolution de f(8) en fonction de I'angle de mouillage [Dantzig 2009]

Plusieurs corps peuvent faire office de substrat : des particules solides présentes dans le liquide, les
parois d’'un moule, une couche d’oxydes, le métal de base pour une soudure, ou encore les grains de
poudre dans le cas de la fabrication additive. La Figure 1.22 permet d’illustrer la formation d’un
germe au cours de la germination hétérogeéne ainsi que la notion d’angle de mouillage. Pour une
germination hétérogéne, la variation d’enthalpie libre lors de la formation d’'un germe de rayon r est
donnée par la relation :

AGhétérogéne = AGhomogéne f(0) (5)

ou f(8) est fonction de I'angle de mouillage 6 € [0°; 180°]. Son évolution est visible sur la Figure
1.22 et elle est définie telle que :

(2+cos 0)(1—cos 6)? (6)

f(6) = ¢

Le phénomeéene de germination hétérogene nécessite ainsi des valeurs de surfusion relativement
faibles, qui peuvent étre de 'ordre de quelques degrés seulement, contrairement a la germination
homogene qui peut nécessiter pour certains métaux des surfusions de l'ordre de la centaine de
degrés. Par conséquent, la germination hétérogene est beaucoup plus fréquemment rencontrée que
la germination homogéne. Dans le cas de la fabrication additive, la solidification débutera alors au
niveau des grains partiellement fondus du substrat, ou a partir des particules de poudre en partie
solides ou couvertes d’un oxyde réfractaire qui se retrouveront dans le métal liquide. Ces différents
corps solides pourront en effet étre assimilés a des substrats en vis-a-vis du liquide présent dans le
reste du bain fondu. Signalons toutefois que lorsque le substrat est de méme composition que le
liquide, I'énergie de surface de I'interface substrat/solide formé est quasiment nulle, de méme que
I'angle de mouillage, ce qui fait que I’'enthalpie libre d’activation de la germination est nulle. La
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solidification est alors principalement gouvernée par la phase de croissance décrite dans les sections
suivantes.

1.4.2.Croissance dendritique et surfusion

1.4.2.1. Croissances équiaxe et colonnaire
Apres la germination, la solidification entre dans sa deuxieme phase : la croissance de l'interface
solide/liquide. Cette étape qui se traduit par 'augmentation de la taille des germes formés, permet
de diminuer I'enthalpie libre du systeme, et se manifeste par la progression de l'interface
solide/liquide.

(a) = (b)

/

Z el Z —

Figure 1.23. Représentation de deux types de croissances dendritiques : (a) colonnaire, (b) équiaxe
[Kurz 1984]

Lorsque la vitesse de déplacement de ce front est rapide, ce qui est généralement le cas en
fabrication additive, l'interface solide/liquide adopte une morphologie cellulaire ou dendritique
caractérisée par des bras primaires orientés suivant les directions de croissance préférentielles du
cristal. On distingue deux types de croissance principaux : la croissance libre (ou équiaxe) et la
croissance directionnelle (ou colonnaire). Ces deux modes sont présentés brievement ci-apres et
illustrés sur les Figure 1.23 et Figure 1.24.

Croissance équiaxe (aussi dite libre ou non contrainte)

Elle se déroule dans le cas d’un liquide présentant de faibles gradients thermiques et ayant été
refroidi sous la température de fusion (Figure 1.23 (b)). Les germes de taille critique croissent dans
toutes les directions, libérant la chaleur latente de fusion, qui va étre évacuée dans le liquide. Dans
ce cas, le cristal formé est la partie la plus chaude du systéme et par conséquent, le flux de chaleur
est radial et orienté dans la méme direction et le méme sens que la croissance des dendrites. Elles
peuvent donc croitre librement, jusqu’a rencontrer d’autres grains ou corps solides bloquant leur
progression.

Croissance directionnelle (aussi dite contrainte)

La croissance directionnelle aussi dite colonnaire, a lieu dans le cas d’un liquide présentant de forts
gradients thermiques (Figure 1.23 (a)). Les grains observés lors de ce type de croissance découlent de
la germination hétérogéne a partir d'un substrat plus froid que le liquide. C'est le mode de croissance
principalement observé en soudage ou en fabrication additive. En effet dans le cas de ces deux
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applications, les grains croissent par épitaxie a partir des grains partiellement fondus situés tout le
long de la frontiere du bain liquide formé. Dans ce cas, le liquide est la partie la plus chaude du
systéme puisque les cristaux formés sont en contact avec le substrat ou le métal non fondu. La
chaleur est alors conduite du liquide vers le substrat a travers les cristaux en croissance, ce qui
géneére un flux de chaleur opposé a la direction de croissance des dendrites. Leur croissance est donc
contrainte par le déplacement des isothermes, ce qui conduit a la formation de grains colonnaires
orientés perpendiculairement aux isothermes (Figure 1.24). Tout comme pour la croissance équiaxe,
les grains colonnaires vont croitre jusqu’a étre bloqués par un ou plusieurs autres corps solides.

z VL
__ Liquides | y_ _ ____________
AT (v.) - - 3= =~ o= —o— PN

v (AT(z))

o

<=

Figure 1.24. Représentation schématique de la solidification directionnelle [Rappaz 1993]

Il est intéressant d’ajouter que la croissance directionnelle s’"accompagne toujours d’une compétition
de croissance entre les grains, c’est-a-dire d’une sélection des grains les plus favorablement orientés.
Les grains favorablement orientés sont ceux dont la direction préférentielle de croissance est proche
de celle du gradient thermique. La direction préférentielle de croissance dépend de la nature du
cristal et dans le cas des matériaux CFC, ce qui est le cas des aciers austénitiques, elle correspond aux
directions <100>. Cela signifie que les grains dont les bras primaires de dendrites seront alignés avec
le gradient thermique dépasseront les grains plus défavorablement orientés, bloquant ainsi leur
progression (Figure 1.24). La compétition de croissance est donc accompagnée d’une réduction du
nombre de grains ainsi que d’une texturation de la structure cristalline puisque seuls persistent les
grains faiblement désorientés par rapport a la direction du gradient thermique. De récentes études
numériques effectuées par T. Takaki et al. [Takaki 2018] et Rai et al. [Rai 2016] ont permis d’illustrer
I'influence du gradient et de I'orientation initiale des grains dans le cas d’une solidification
directionnelle.
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1.4.2.2. Surfusion

Lors de la solidification, et cela pour les deux modes de croissance précédemment décrits, les
cristaux devraient croitre rapidement dans toute la partie liquide portée a une température
inférieure a la température de fusion (ou de liquidus dans le cas des alliages), puisque ce phénomene
diminue I'enthalpie libre du systéme. Cependant, des gradients thermiques, et dans le cas des
alliages des gradients de composition chimique apparaissent au voisinage du front de solidification,
conduisant a un retard de la croissance dendritique. Ce retard se traduit par un écart entre la
température de l'interface solide/liquide et la température de fusion (ou de liquidus dans le cas des
alliages) : c’est la surfusion du liquide, AT, La Figure 1.24 illustre cette surfusion et permet de la relier
a la croissance des dendrites. On distingue quatre origines possibles pour cette surfusion, détaillées
ci-dessous.

La surfusion thermique AT,

Lors de la solidification du liquide, la chaleur latente de fusion est libérée en pointe de dendrite,
élevant ainsi la température au niveau de l'interface solide/liquide, ce qui entraine un ralentissement
de la croissance dendritique. La différence entre la température a I'interface, T/, et celle du liquide
situé loin de cette interface, Ty, correspond a la surfusion thermique. Elle est définie par :

ATrp =Ts) — Too (7)

La surfusion de cinétique d’attachement AT 4

Lors de la croissance de I'interface solide/liquide, I'attachement d’atomes liquides au réseau cristallin
déja construit engendre un ralentissement de la solidification, traduit par la différence de
température entre I'interface statique et celle en mouvement. Plus la vitesse a l'interface est élevée
plus la surfusion de cinétique d’attachement est importante. Elle peut étre exprimée par la relation
suivante :

V.
AT, = =L (8)

Cc

ol vy, est la vitesse de croissance normale a l'interface solide/liquide en m.s™ et . le coefficient de
cinétique d’attachement en m.K.s.Pour les matériaux dont la croissance des cristaux se déroule de
fagon facettée, AT, contribue de fagon non négligeable a la surfusion totale.

La surfusion de courbure AT g

La géométrie courbe de l'interface solide/liquide génére une surfusion de courbure ATy. Elle peut
étre estimée par I’équation de Gibbs-Thomson :

2
AT, = — (9)
R R

avec I le coefficient de Gibbs-Thomson (K.m) et R le rayon de courbure en pointe de dendrite (m),
généralement de I'ordre du micron.
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La surfusion de courbure étant inversement proportionnelle a R, sa contribution dans la surfusion
totale peut-étre importante dans le cas de faibles rayons de courbure, et peut méme stabiliser a
nouveau l'interface solide/liquide conduisant alors a une croissance en front plan.

La surfusion constitutionnelle AT .

La surfusion constitutionnelle est due au rejet de solutés devant I'interface solide/liquide. En effet,
dans les aciers inoxydables austénitiques courants, le solide formé étant moins riche en solutés, la
solidification se traduit par un rejet des solutés dans le liquide au niveau de I'interface solide/liquide,
suivi de sa diffusion dans le liquide. Si la vitesse de déplacement du front de solidification est plus
élevée que celle de la diffusion chimique, alors cette derniére ne peut s’effectuer correctement,
générant un gradient de composition chimique dans le liquide. Ce gradient de composition conduit a
un écart de température de liquidus entre le liquide présent a l'interface et le liquide éloigné de
I'interface. Cette différence de température correspond a la surfusion constitutionnelle. Celle-ci
conduit a la déstabilisation de I'interface qui devient alors cellulaire-dendritique. En considérant un
alliage binaire et si on suppose que son diagramme de phase est représenté de facon simplifiée (les
lignes de solidus et de liquidus sont rectilignes), elle peut étre calculée pour une structure solide
paraboloide en pointe de rayon de courbure R, en utilisant I'’équation suivante :

1—-k)I,(Pe
AT, = —mlCo( ( ), (Pec) ) (10)
1—-(1-k)I,(Pec)
olu m; est la pente du liquidus (respectivement mg est celle du solidus), k le coefficient de partition
de I'espece chimique soluté de l'alliage binaire (k = mg/m;), Cy la concentration en soluté de
I'alliage, Pe. le nombre de Péclet solutal défini tel que :

R.Ud
Pec = ZDl (11)

ou v, est la vitesse de croissance de la pointe de la dendrite en m.s?, D; est le coefficient de
diffusion des espéces dans le liquide en m2.s™* et I,, la fonction d’lvantsov donnée par la relation :

I,(Pec) = Pecexp(Pec)E;(Pec) (12)

avec E; la fonction intégrale de I'exponentielle définie telle que :
e—S
E,(x) = f —ds (13)
X

La surfusion constitutionnelle est celle qui contribue le plus a la valeur de la surfusion totale dans les
alliages, car c’est la principale responsable de I'instabilité de I'interface solide/liquide.

1.4.2.3. Vitesse de croissance dendritique
La vitesse de croissance des dendrites est directement liée a la surfusion. Une relation liant ces deux
grandeurs physiques permet de modéliser la cinétique de croissance des dendrites. Plusieurs
modeles ont été développés pour cela, le plus couramment cité étant le modele proposé par Kurz,
Giovanola et Trivedi, souvent nommé modele KGT [Kurz 1986]. L'expression simplifiée du modéle
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KGT, reliant la vitesse de croissance de la dendrite v; en m.s™ a la surfusion AT en K est alors donnée
par la relation :

vy(AT) = a,AT™ (14)

avec a, et n coefficients d’ajustement du matériau en m.s.K™ et sans unité respectivement.

En fabrication additive la solidification est dite rapide, ce qui nous permet de faire I’hypothése que la
surfusion thermique est négligeable. Par ailleurs la solidification du 316L n’étant pas facettée, nous
négligeons également la surfusion de cinétique d’attachement, si bien que la surfusion totale peut
s’écrire :

AT = AT, + ATy (15)

Les coefficients a et n étant inconnus, il est nécessaire de les identifier. Pour cela les équations (9) a
(13) sont combinées. Trois inconnues restent présentes dans I'équation finale : la surfusion totale AT,
le rayon de courbure en pointe de dendrite R et la vitesse de croissance de la dendrite, v,. Afin de
résoudre le systéeme pour un AT donné, il est nécessaire d’utiliser une équation supplémentaire de R
et v;. Pour cela, Kurz et al. ont proposé d’utiliser le critere établi par Langer et Muller-Krumbhaar en
1977 [Langer 1977] nommé critere de stabilité marginale, qui suppose que le rayon R est égal a la
longueur d’onde minimale A,,;, des perturbations responsables de [linstabilit¢é du front de
solidification plan. L'égalité suivante peut alors étre établie :

r
R= A . =210 |—— (16)
min = £ mGée — G

ol G et G; sont respectivement les gradients de concentration en soluté et de température dans le
liquide a l'interface solide/liquide. G; est donné par la relation suivante :

__Ya(_ GQA-k) 17
G = D, (1 — I,(Pec)(1 — k)) )

Le facteur &, intervenant dans I’équation (16) est estimé de la fagon suivante :

(18)

Le modele choisi précédemment ne permet pas la prise en compte de la convection. Gandin et al.
ont proposé en 2003 un modele qui permet de la considérer [Gandin 2003]. Pour cela ils ont ajouté
au modele KGT l'influence des écoulements dans le liquide en considérant que la composition et la
température du liquide étaient totalement homogénéisées par la convection en dehors d’une
« couche limite » entourant les pointes de dendrites. A l'intérieur de cette couche limite, les
transferts de chaleur et de matiere sont considérés comme purement diffusifs. L’épaisseur de la
couche limite J est reliée a la vitesse et a la direction des écoulements a partir de la relation :

-29-



Chapitre 1 - Revue Bibliographique

_ 2R (19)
0= sh=2

avec Shle nombre de Sherwood dépendant de la vitesse d’écoulement et de son orientation.

1.5. Méthodes numériques de simulation du procédé et de la solidification

Comme expliqué précédemment dans ce chapitre, la fabrication d’'une piéce en LBM de par sa
nature, génere une distribution non homogene des températures ainsi qu’un cyclage thermique,
impliquant des variations de gradient thermique et de vitesse de croissance le long de la frontiere du
bain de fusion. Ces variations conduisent ensuite a I’évolution des structures de grains au cours de la
solidification. Par ailleurs nous avons vu que le procédé LBM fait intervenir de nombreux paramétres
dont les valeurs influent sur les caractéristiques du bain fondu et sur les structures de grains
obtenues (cf. paragraphes 1.2.3.6 et 1.3.2). C'est pourquoi il est important d’étudier la formation du
bain fondu et des grains formés au cours de la fabrication d’une piece ainsi que leur évolution au
cours du procédé.

Nous avons vu dans la section 1.2.3 que le procédé LBM fait intervenir des vitesses de croissance trés
élevées (plusieurs centaines de mm/s) et des échelles caractéristiques de la microstructure trés
réduites (échelle micrométrique). En conséquence, I'observation expérimentale du bain fondu et des
microstructures formées est particulierement complexe a mettre en place et se limite souvent a
I’'observation de la géométrie du bain a 'aide d’une caméra rapide [Andani 2018, Yin 2019], et a des
analyses post mortem de la microstructure des piéces fabriquées. Par ailleurs, bien que des
techniques expérimentales permettent de le faire (comme par exemple la pyrométrie [Cheng 2018]
ou via l'usage de thermocouples [Dunbar 2016]), mesurer les températures en cours de fabrication
reste délicat a mettre en ceuvre.

La modélisation apparait donc dans de nombreuses études comme une solution alternative
intéressante pour étudier le bain fondu et la formation des structures de grains en LBM. En effet, elle
permet d’obtenir des informations relatives au bain fondu, a la structure granulaire formée ou
encore au comportement mécanique de la piece. Dans cette partie nous nous pencherons dans un
premier temps sur les modeles de représentation du procédé LBM permettant la prédiction du bain
liguide formé. Dans un second temps nous aborderons les modeles permettant de simuler la
solidification. Enfin nous aborderons la validation expérimentale des modeles numériques.

1.5.1. Modélisation thermique du procédé LBM

La modélisation du procédé permet de prédire ou d’analyser les caractéristiques du bain fondu en
cours de fabrication. Ces modeles peuvent étre classés dans trois catégories différentes, liées a leur
échelle (Figure 1.25) :

e les modéles microscopiques : ils sont a I’échelle de la poudre et permettent de décrire de
facon détaillée I'interaction entre le laser et la matiere. Dans ces modeéles le lit de poudre
est considéré comme un milieu discret (les grains de poudre sont représentés
individuellement) ;

e les modeéles dits « mésoscopiques » : ceux-ci sont a I’échelle du lit de poudre. La
principale différence avec les modeles microscopiques réside dans le fait que le lit de
poudre est cette fois considéré comme un milieu continu ;

e Les modeles macroscopiques : ils permettent de décrire la fabrication a I'échelle de la
piece.

-30-



Chapitre 1 - Revue Bibliographique

Echelle temporelle
du phénomene

—
(7]
-
(/2]
— V4
4
(7]
—
o
&
(/2]
o0 e

- ‘_\0 Qe

N (¢)
< N
(/2]

t >

10° m 106 m 103 m 1m Echelle du modéle

Figure 1.25. Représentation des échelles intervenant dans les différents modeles [Sames 2016]

Chacun des trois types de modeles est présenté dans les grandes lignes ci-aprés. Pour chaque échelle
d’étude, des exemples d’applications sont présentés.

1.5.1.1. Physique des modeles
Indépendamment de I'échelle choisie, les modeles different également selon les phénomeénes
physiques qu’ils prennent en compte. Certains considerent les matériaux comme des milieux solides
et ne prennent en compte que les phénoménes de conduction thermique a travers la matiére
[Antony 2014, Wang 2016, Liu 2018b, Liu 2020b].
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Figure 1.26. Représentation des principaux phénoménes physiques pouvant étre modélisés [Cook 2020]

D’autres modeles (microscopiques ou mésoscopiques) prennent en compte, en plus de la conduction
thermique, les phénoménes gouvernant les mouvements de fluides tels que la tension de surface,
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I’effet Marangoni ou encore la pression de recul [Girtler 2013, Manvatkar 2015, Khairallah 2016,
Chen 2017, Rai 2017, Mukherjee 2018a]. La prise en compte de ces phénomenes fluides permet de
prédire de facon plus précise les caractéristiques du bain fondu formé. P. S Cook et A. B Murphy ont
publié en 2020 une revue sur les méthodes de simulation thermo-fluide permettant de modéliser le
comportement du bain fondu en fabrication additive [Cook 2020]. La Figure 1.26 représente les
principaux phénomeénes physiques pouvant étre pris en compte lors de la modélisation du procédé.
Certaines études ont également considéré les phénoménes mécaniques afin de simuler les
contraintes résiduelles ou encore les déformations générées dans la piece [Chen 2017, Hussein 2013,
Denlinger 2017].

Indépendamment de I'échelle choisie, la complexité de la modélisation des procédés de fabrication
additive réside dans la gestion des changements de phase. L’affectation et la gestion d’un « état »
dans le modeéle est en effet une étape délicate, nécessitant de définir des régles de transition.

1.5.1.2. Modeéles microscopiques
Plusieurs études récentes ont utilisé un modele microscopique pour décrire le procédé LBM [Boley
2015, Khairallah 2016, Panwisawas 2017, Yang 2018b, Liu 2020b]. L’approche consiste a décrire
I'interaction entre le faisceau laser et les grains de poudre. Elle se base sur la théorie du
rayonnement optique considérant que le rayonnement incident se divise en un rayonnement
réfléchi, transmis et absorbé [Yang 2018b].

Pour modéliser la trajectoire du faisceau laser et son apport d’énergie, la méthode de ray-tracing est
la plus utilisée [Winston 2005]. Les particules de poudre sont réparties afin de former le lit de
poudre, de facon réguliére ou suivant une distribution donnée (gaussienne, binomiale ou autre). Les
principales étapes nécessaires a la définition du modele sont visibles sur les images (a) a (c) de la
Figure 1.27.
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Figure 1.27. Représentation schématique des principales étapes nécessaires a la modélisation microscopique du
procédé LBM : (a) interaction laser-matiere [Liu 2020a] (b) répartition des particules pour former le lit de poudre
[Boley 2015] (c) trajectoires obtenues avec la méthode ray-tracing [Boley 2015]. Résultats de simulations
microscopiques décrivant le BF et donnant le champ de températures dans le lit de poudre (d) en coupe
longitudinale [Liu 2020a] (e) en vue de dessus [Khairallah 2016]
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Le choix de I'échelle microscopique offre la possibilité de décrire précisément le comportement de la
poudre au cours des essais, la formation du bain ainsi que les phénomenes physiques liés a son
évolution (effet Marangoni, tension de surface, pression de recul, dénudation). Néanmoins, la taille
des grains de poudre étant de I'ordre de la dizaine de micrometres, il est nécessaire de définir tres
finement le systéme d’étude (échelle micrométrique) ce qui engendre des temps de calcul élevés et
nécessite beaucoup de mémoire de stockage. Sur les images (d-e) de la Figure 1.27 sont visibles des
résultats de simulations permettant d’observer le bain fondu en cours de fabrication ainsi que
I’évolution des températures.

1.5.1.3. Modeéles mésoscopiques
La plupart des travaux de recherche menés sur la modélisation du procédé LBM utilisent des modeéles
définis a I'échelle mésoscopique [Hussein 2013, Manvatkar 2015, Wang 2016, Panwisawas 2017, Liu
2018a, Liu 2018b, Mukherjee 2018a, Koepf 2019, Zhang 2019b]. Ces modeéles visent a représenter
I'interaction entre le laser et le lit de poudre, considéré cette fois comme un milieu continu. Pour
cela des propriétés équivalentes sont attribuées au milieu considéré uniforme représentant la
poudre.
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Figure 1.28. (a-h) Représentation schématique des différentes sources de chaleur testées par Zhang et al. ;
Associées a chaque source : (i) les dimensions du bain fondu obtenu, (j) I’énergie déposée [Zhang 2019b]

Afin de représenter le faisceau laser, une source de chaleur équivalente, caractérisée par une
distribution surfacique ou volumique de densité de puissance, est appliquée sur ce milieu continu.
Zhang et al. ont montré qu’il est préférable de choisir une source volumique plutot que surfacique
puisque I'énergie déposée par le laser s’applique a la fois sur la surface du lit de poudre mais aussi a
I'intérieur du lit de poudre (ou a 'intérieur du bain fondu) [Zhang 2019b]. Cette méme étude s’est
intéressée a l'influence du type de source de chaleur sur les caractéristiques du bain fondu et a
montré la diversité des résultats obtenus en fonction de 8 sources différentes (Figure 1.28). Il ressort
de cette étude que la définition de la source de chaleur est une étape clé dans la mise en place du
modele mésoscopique puisque de sa bonne définition vont dépendre les caractéristiques du bain et
donc les valeurs des grandeurs calculées. La Figure 1.28 représente différents types de sources
envisageables ainsi que les dimensions du bain fondu formé et I'énergie déposée associés [Zhang
2019b].
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Par rapport aux modeles définis a I'échelle microscopique, les modeles définis a I'échelle
mésoscopique permettent de décrire le procédé de facon plus performante pour ce qui est du temps
de calcul et de la mémoire de stockage, mais de fagcon moins précise, en particulier en ce qui
concerne le comportement de la couche de poudre.

1.5.1.4. Modeéles macroscopiques simplifiés
Les travaux présentés précédemment s’intéressent la plupart du temps a des monocordons ou a des
pieces simples, principalement a cause du temps de calcul élevé. Bien que les pieces LBM soient de
petites dimensions (souvent centimétriques), elles sont tout de méme composées de plusieurs
centaines de couches, chacune comportant plusieurs cordons. Le temps de calcul requis pour simuler
une piéce entiére et donc la succession de centaines de couches peut alors étre trés important et par
conséquent non adapté a une application industrielle.

Afin de pouvoir modéliser la fabrication totale d’une piéce, une étude menée au Centre de Mise en
forme des Matériaux (CEMEF) a conduit a la mise au point d’un modele macroscopique, c’est-a-dire a
I’échelle de la pieéce [Zhang 2018]. Il repose sur une simplification de I'apport d’énergie et de matiére.
En effet, la piéce a fabriquer est représentée entierement puis découpée en couches successives,
elles méme fractionnées. Ces fractions de couches vont ensuite recevoir pendant une durée
d’exposition donnée, une quantité de chaleur prédéfinie. La Figure 1.29 représente le champ de
températures obtenu a l'issue de la simulation de la fabrication en LBM d’une turbine [Zhang 2018].
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Figure 1.29. Champs de températures obtenus lors de la simulation de la fabrication d'une turbine en LBM
utilisant un modele macroscopique simplifié [Zhang 2018]

Ce modele offre la possibilité de simuler la fabrication compléte d’une piéce en réduisant fortement
les temps de calcul par rapport aux modeles micro et mésoscopique. Néanmoins, I'apport d’énergie
étant appliqué de fagon partitionnée sur des domaines assez grands par rapport aux dimensions du
cordon, les résultats obtenus sont moins précis et les variations de températures ou de propriétés
mécaniques ne peuvent étre modélisées a I’échelle locale (celle du bain par exemple).

Afin de profiter des avantages proposés par les différentes échelles décrites précédemment,
certaines études ont couplé plusieurs modeles pour décrire le procédé LBM [Panwisawas 2017, Liu
2020b]. Cependant, la définition de modéles impliquant différentes échelles ainsi que leur couplage
restent complexes a mettre en place.

1.5.1.5. Meéthodes de calcul
Une fois les bases du modéle choisies (échelle et phénoménes physiques a intégrer) une méthode
doit étre sélectionnée afin de décrire le bain fondu.
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La quasi-totalité des études thermiques et thermomécaniques réalisées a I'échelle mésoscopique
utilise la méthode des éléments finis (EF) pour discrétiser le systéme [Hussein 2013, Antony 2014,
Denlinger 2017, Wang 2016, Liu 2018a, Liu 2018b, Koepf 2019]. Les modeéles thermo fluides (micro
ou mésoscopiques) préferent souvent recourir a des méthodes de description de la surface libre de
I'interface solide/liquide telles que la méthode Volume of Fluid (VOF) [Gurtler 2013, Liu 2020a]
décrite par Hirt et Nichols [Hirt 1981], la méthode Level Set [Osher 1988] appliquée au soudage
[Chen 2014] ou encore la méthode Lattice Boltzmann [Rai 2017]. Ces méthodes présentent
I’'avantage de pouvoir intégrer de nombreux phénomeénes physiques et donc de prédire relativement
précisément la thermique du procédé. Néanmoins, les temps de calcul résultant des simulations
utilisant ces modeles sont considérables. Une méthode semi-analytique couplant discrétisation
ponctuelle et différences finies est également proposée par Yang et al. pour décrire I'évolution du
champ thermique [Yang 2018a].
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Figure 1.30. Champs de températures obtenus par simulation numérique utilisant la méthode (a) level-set [Chen
2017] (b) élément finis [Mukerjee 2018] (c) VOF [Giirtler 2013] (d) semi-analytique [Yang 2018a]

Une fois le modele défini, le calcul des grandeurs d’intérét (températures, écoulements de fluides,
contraintes ou déformations mécaniques) est effectué par résolution des équations de conservation
(conservation de la masse, de I'énergie et de la quantité de mouvement) adaptée a la configuration
choisie (fonction des phénomeénes physiques pris en compte, des propriétés matériaux, des
conditions aux limites et de la méthode choisie). Des exemples de champs de températures obtenus
en utilisant les différentes méthodes citées précédemment sont présentés sur la Figure 1.30.

1.5.2.Modélisation de la solidification

Tout comme ceux développés pour la modélisation du procédé, les modeéles de solidification peuvent
étre regroupés selon I'échelle spatiale qui les caractérise. On distingue deux échelles différentes :
I’échelle microscopique qui permet la description de la formation des microstructures a l'intérieur
des grains (i.e. les dendrites ou les cellules) et I’échelle mésoscopique qui ne modélise que I'évolution
de I'enveloppe des grains. La Figure 1.31 permet de présenter les différents modéles et leur domaine
d’application. Dans cette partie sont présentés en premier lieu les modeles correspondant a la
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formation des microstructures puis dans un second temps ceux permettant de décrire le
développement des structures de grain.
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Figure 1.31. Représentation des différentes échelles disponibles pour les modéles de solidification [Carozzani
2012]
1.5.2.1. Modélisation des microstructures de solidification

Les modeles regroupés ici permettent de prédire la solidification a I’échelle de la dendrite (échelle
micrométrique). La plupart d’entre eux sont basés sur le suivi de I'interface solide/liquide permettant
une description morphologique des microstructures de solidification créées au niveau du front
solide/liquide. Dans ce paragraphe sont présentés les plus couramment rencontrés.

Méthode de suivi de front

Cette méthode proposée en 2001 par Tryggvason et al. permet de suivre de fagon explicite l'interface
solide/liquide grace a l'utilisation d’une chaine de marqueurs [Tryggvason 2001]. En effet les
changements de morphologie de I'interface ainsi que les variations de phases sont pris en compte
dans ce modéle permettant de décrire de fagon détaillée I'évolution de l'interface. Le principe de
fonctionnement de ce modele est décrit précisément dans I'article de Juric et Tryggvason publié en
1996 [Juric 1996].

L’avantage principal de cette méthode est qu’elle permet d’obtenir un niveau de détail avancé sur le
comportement et I'évolution de linterface solide/liquide. Cependant elle ne permet pas de
reproduire le phénomeéne de fusion et les temps de calcul requis sont trés importants. Ces raisons
expliquent pourquoi aucune application de cette méthodologie a la fabrication additive métallique
n’a encore été publiée.
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Méthode des champs de phase microscopique

La méthode des champs de phase repose également sur le suivi du front de solidification avec en
plus I'introduction d’une fonction continue comprise entre deux entiers correspondant aux milieux
considérés a l'interface. Dans le cas de la solidification par exemple, deux milieux sont présents : le
liquide et le solide. On introduit alors une fonction comprise en 0 et 1 valant 0 dans le liquide et 1
dans le solide, et dont la valeur oscillera entre 0 et 1 au niveau de l'interface. Cette méthodologie est
basée sur la minimisation de I'énergie libre du systeme et son principe est détaillé dans les travaux
de Boettinger et al. [Boettinger 2002]. A l'issue d’une simulation effectuée selon la méthode des
champs de phase, la taille des grains et leur structure dendritique interne sont connues, ainsi que les
proportions de phase solide et liquide. L’épaisseur de linterface solide-liquide est également
calculée.
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Figure 1.32. Résultats de simulations de champ de phase représentant la morphologie des dendrites formées en
fabrication additive lors de la solidification de différents métaux : alliage d’aluminium (a) [Wang 2019] et
alliages de titane (b) [Sahoo 2016] (c) [Ji 2018]

La méthode des champs de phase est la méthode la plus utilisée a cette échelle de modélisation et
plusieurs travaux menés sur des problématiques de fabrication additive métalliques I'utilisent [Sahoo
2016, Ji 2018, Wang 2019]. Son usage fréquent vient principalement du fait qu’elle s’affranchit des
conditions aux limites a l'interface, inconnues la plupart du temps au moment de définir le modeéle,
ainsi que de la possibilité qu’elle offre de reproduire les changements de morphologies de I'interface,
méme complexes. La Figure 1.32 expose des résultats de simulations de champ de phases appliquées
a la fabrication additive métallique.

-37-



Chapitre 1 - Revue Bibliographique

Méthode Automate Cellulaire microscopique

Les modeles Automates Cellulaires (AC) appliqués au phénomeéne de solidification ont été introduits
par Rappaz et Gandin en 1993 [Rappaz 1993] afin de décrire le développement du front
solide/liquide a I’échelle des grains formés (cf. paragraphe 2.3). Afin d’obtenir des informations plus
précises sur I’évolution de I'interface solide/liquide (morphologie et dimensions des dendrites), une
version modifiée du modele mésoscopique AC a été proposée par Dilthey and Pavlyk [Dilthey 1997].
Elle est proche de celle du champ de phase mais présente I'avantage d’étre plus performante en
matiere de temps de calcul, notamment par le fait que I'épaisseur de I'interface solide/liquide ne soit
modélisée que par une rangée de cellules, permettant ainsi d’étudier des domaines plus larges. Cette
méthode permet également de prédire la structure dendritique du grain ainsi que les proportions
des phases solide et liquide. Un inconvénient notable de cette technique par rapport au champ de
phase est que la régularité de la grille AC peut générer une anisotropie dans les résultats observés.
Aucune étude utilisant la méthode AC microscopique et liée a la fabrication additive n’a encore été
publiée. Cependant certains travaux appliqués au soudage ont conduit a des simulations par
méthode AC microscopique [Tan 2011, Yin 2011, Choudhury 2012] permettant de prédire la
formation des dendrites lors de la solidification (Figure 1.33).

“-NWbHBOON®O

Figure 1.33. Morphologie de dendrites obtenues par simulation utilisant la méthode AC microscopique dans le
cas de configuration de soudage (a) [Choudhury 2012] (b) [Tan 2011] (c) [Yin 2011]

1.5.2.2. Modélisation des structures de grains
Les modeles de structure de grains, aussi appelés modéles « mésoscopiques », permettent la
prédiction de la formation des grains sans détailler leur structure interne. Les principaux modeles
utilisés actuellement sont présentés dans cette partie.

Modéle de champ de phase mésoscopique

Ce modele fonctionne sur le méme principe que celui présenté dans la partie 1.5.2.1, mais plutét que
de considérer les bras dendritiques individuellement, c’est I'enveloppe du grain qui est étudiée. Cette
enveloppe correspond au contour du grain et est considérée comme une surface continue reliant les
pointes de dendrites primaires entre elles. Les travaux de Steinbach détaillent le fonctionnement de
ce modele [Steinbach 1999].

Ce modele présente I'avantage de pouvoir obtenir des formes d’enveloppe de grains assez proches
de la réalité mais implique des temps de calcul importants, limitant son application a des domaines
de petites dimensions. P. W. Liu et ses collegues américains et anglais ont utilisé ce modele pour
étudier I'évolution des structures de grains durant la fabrication d’alliages de titane par faisceau
d’électron [Liu 2018a, Liu 2020b]. Leur modele est notamment parvenu a modéliser la croissance
épitaxiale des grains, la compétition de croissance entre les grains ainsi que localement, I'apparition
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de structures équiaxes liées a une germination en cours de fabrication. D’autres études menées cette
fois sur le procédé LBM se sont également servies de la méthode de champs de phase mésoscopique
pour modéliser la croissance granulaire au cours de la fabrication [Keller 2017, Lu 2018]. La Figure
1.34 illustre les structures granulaires obtenues par simulation via la méthode de champ de phase
mésoscopique.
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Figure 1.34. Résultats de simulations par méthode de champ de phase mésoscopique de la croissance des grains
en cours de fabrication additive d’alliages de titane (a) [Zhang 2019b], (b) [Liu 2018a] et (c) [Lu 2018]

Modéle CAFE

Le terme « CAFE » vient du couplage entre des Automates Cellulaires (AC) et des Eléments Finis (EF)
(Cellular Automaton-Finite Element). Ce modele a été proposé pour la premiere fois par Rappaz et
Gandin en 1993 afin de modéliser la formation des grains lors de la solidification en fonderie [Rappaz
1993]. La méthode AC repose sur une discrétisation spatiale du domaine en éléments géométriques
réguliers, puis a I'attribution d’un état et de caractéristiques a ces éléments. Ensuite un voisinage est
attribué et des regles de calcul sont définies pour permettre I'évolution des caractéristiques et de
I’état des éléments au cours du temps. Les regles dépendent d’un certain nombre de parametres
dont la température, et sont basées sur la physique des phénomeénes décrits (germination,
croissance granulaire par exemple). Cette température est calculée par le modéle EF puis transmise
aux AC, qui peuvent en retour, dans le cas d’'un couplage fort, avoir une incidence sur les
températures des AC dépendant des transformations subies par les cellules. La méthodologie AC
adaptée a la solidification est présentée en détails dans la partie 2.3. Comme dans le cas du modele
de champ de phase mésoscopique précédemment présenté, le modele CAFE permet de suivre
I’enveloppe des grains en cours de fabrication.

Le modele CAFE ne modélisant que I'enveloppe du grain formé, il ne prédit pas la structure interne
du grain. Néanmoins il permet de modéliser les phénomenes de fusion, germination et croissance
granulaire et c’est pourquoi de nombreux travaux ont appliqué cette méthode, en deux ou trois
dimensions. Plusieurs études utilisant des modeéles CAFE tridimensionnels se sont intéressées a la
formation de grains lors de la réalisation de pieces en alliages de titane, de nickel ou en acier
inoxydable austénitique par procédés LBM ou faisceau d’électrons : Koepf et al. ont modélisé la
fabrication d’un cylindre [Koepf 2019] et Dezfoli et al. [Dezfoli 2017], Panwisawas et al. [Panwisawas
2017], Zhang et al. [Zhang 2016] ainsi que les chercheurs du département d’ingénierie mécanique de
la Northwestern University [Lian 2018] se sont intéressés a la modélisation d’'un monocordon. Nous
pouvons observer sur la Figure 1.35 des grains colonnaires, principalement orientés dans la direction
de fabrication, ce qui correspond aux résultats expérimentaux observés jusqu’a maintenant. Le
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modele CAFE couplé avait auparavant déja montré sa robustesse pour la prédiction de structures de
solidification en soudage et fonderie [Gandin 1994, Gandin 1999, Chen 2014, Chen 2016].
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Figure 1.35. Structures de grains obtenues par simulations numériques CAFE pour différentes géométries de
pieces en FA: (a) cylindrique [Koepf 2019] et monocordon [Lian 2018]

Figure 1.36. Structures granulaires obtenues par simulation numérique utilisant la méthode des automates
cellulaires couplée (a) aux différences finies [Zinoviev 2016] (b) a la méthode Lattice-Boltzmann [Rai 2017]

Certaines études ont également utilisé les automates cellulaires pour modéliser la solidification,
couplés a d’autres méthodes de simulation des champs de température. Dans une étude
bidimensionnelle, Rai, Helmer et Kérner ont ainsi simulé les grains formés lors de la fabrication d’une
piece par faisceau d’électrons en couplant des AC avec les champs de températures obtenus par la
méthode Lattice-Boltzmann [Rai 2017]. Lors de travaux effectués en 2016, A. Zinoviev et ses
collegues ont transmis au modeéle AC le champ thermique calculé grace a la méthode des différences
finies [Zinoviev 2016]. Les structures de grains obtenues dans ces deux études sont présentées sur la
Figure 1.36. Les grains obtenus sont également colonnaires, orientés dans la direction de
construction et ont crli par épitaxie a partir des grains présents initialement dans le substrat.

Modéle Monte Carlo

La méthode Monte Carlo (MC) est une méthode probabiliste apparue en 1953 [Metropolis 1953]
souvent utilisée pour la prédiction de la croissance granulaire au cours de la solidification et basée
sur la minimisation de I’énergie de surface. Comme la méthode AC divise le domaine d’étude en
cellules, la méthode MC elle discrétise le domaine en sites. A chaque site sont attribués un nombre
représentant son état (liquide, solide, pateux) ainsi qu’un indice dans une plage représentant son
orientation cristallographique. Les sites adjacents ayant la méme orientation sont rattachés au méme
grain.
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Deux étapes se succedent dans I'approche MC : la germination de nouveaux germes positionnés de
facon aléatoire dans le domaine, et le tirage au sort d’un site dont I'état et les propriétés
cristallographiques sont amenés a évoluer en fonction de la variation d’énergie du site, qui dépend
elle-méme des caractéristiques des sites voisins. Le détail du modele MC appliqué a I'évolution des
structures de grains est présenté dans les travaux de Holm et Battaile [Holm 2001].

Direction de
balayage

(a) ol solide/liquide

Figure 1.37. Structures granulaires obtenues par simulation Monte Carlo (a) en coupe transversale et (b) en vue
de perspective [Rodgers 2017]

On trouve dans la littérature plusieurs études numériques Monte Carlo appliquées a la fabrication
additive [Rodgers 2017, Zhang 2019a, Zhang 2019c]. Les structures cristallines obtenues par
simulation Monte Carlo dans les travaux de Rodgers sont visibles sur la Figure 1.37 [Rodgers 2017].
Le choix de la méthode Monte Carlo pour prédire la formation des grains vient principalement du fait
que c’est une méthode performante en matiére de temps de calcul puisque son aspect probabiliste
permet son application a des domaines de grandes dimensions. Néanmoins, cette méthode ne
permet pas la prédiction de l'orientation cristallographique des grains, et donc ne semble pas
adaptée a la modélisation du comportement mécanique des pieces obtenues. De plus, une étude
réalisée en 2019 par Zhang et al. a montré que pour un méme calcul, la méthode AC était plus
performante en terme d’efficacité informatique puisqu’elle nécessite moins de pas de temps de
calcul pour obtenir le méme résultat [Zhang 2019c].

1.5.3.Confrontation expérimentale

Nous avons pu voir dans les deux paragraphes précédents de quelle facon la modélisation du
procédé et de la solidification peuvent aider a prédire la formation du bain fondu ainsi que les
structures de solidification. Cependant, ces modeles utilisent des lois mathématiques pour décrire de
maniere plus ou moins simplifiée les phénomenes physiques pris en compte, et il est donc nécessaire
d’étudier leur validité. Pour cela, certaines études ont comparé a des résultats expérimentaux les
champs thermiques obtenus, les dimensions de bains fondus formés, ou encore les structures de
solidification générées [Panwisawas 2017, Rai 2017, Rodgers 2017, Liu 2018, Yang 2018b, Koepf
2019, Zhang 2019b].
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l— 1.16 mm

-— —>

500 um 300 mm/s
Figure 1.38. Comparaison entre (a et c) cordons expérimentaux et (b et d) bains fondus numériques. Les figures
(a-b) proviennent des travaux de Z. Zhang et al. [Zhang 2019b] et les figures (c-d) de ceux de Manvatkar, De et
DebRoy [Manvatkar 2014]

—_— I 1 # . ‘ |
Figure 1.39. Comparaison entre structures de grains (a-c) exper/menta/es et (d -f) numer/ques obtenues dans le
cadre de trois études (a et d) [Rai 2017], (b et e) [Koepf 2019] et (c et f) [Rodgers 2017]

Concernant la modélisation du procédé, des bains fondus de formes et dimensions proches de ceux
observés expérimentalement a partir d’analyses post-mortem peuvent étre obtenus avec les
différentes méthodes de simulation aux échelles microscopique et mésoscopique. Des exemples de
résultats expérimentaux et numériques, obtenus dans le cadre de deux études, sont présentés sur la
Figure 1.38 [Manvatkar 2014, Zhang 2019b]. Les résultats expérimentaux et de simulation
s’accordent a montrer un bain semi-circulaire en coupe transverse, trés allongé dans la direction de
balayage, et dont la largeur augmente lorsque les couches se succedent dans la hauteur de la piece
(Figure 1.38 (c) et (d)). Des différences peuvent tout de méme étre observées localement,
notamment au niveau de l'arriere du bain, qui est plus arrondi et avec un angle d’ouverture plus
faible dans les résultats de simulation (Figure 1.38 (a) et (b)).

A propos de la modélisation de la solidification, des structures de grain expérimentales et
numériques issues de trois études effectuées a I'échelle mésoscopique en utilisant les méthodes
CAFE et MC sont exposées sur la Figure 1.39 [Rai 2017, Rodgers 2017, Koepf 2019]. Nous pouvons
remarquer un bon accord entre les résultats expérimentaux et de simulation. En effet dans les deux
cas nous pouvons observer des grains colonnaires caractéristiques des structures observées en
fabrication additive, orientés dans la direction de construction dans le cas d’une stratégie simple
(figures (a-b) et (d-e)) ou bien en « zigzag » dans le cas d’une stratégie de construction alternée
(figures (c) et (f)).
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1.6. Synthese bibliographique

Le procédé de fusion laser sur lit de poudre (LBM) permet de fabriquer couche par couche des pieces
métalliques a partir d’un lit de poudre et a 'aide d’un laser. Les caractéristiques des pieces obtenues
par LBM dépendent fortement des parametres de fabrication.

Outre 'effet déterminant des caractéristiques de la poudre, la stratégie de construction, la puissance
et la vitesse du laser ainsi que de facon plus générale la densité d’énergie volumique ont été
identifiés comme étant les plus influents. Ces paramétres déterminent les conditions de fabrication
de la piéce, et en particulier les étapes de fusion et solidification. Leur valeur variant en fonction de la
piece réalisée, les caractéristiques du bain fondu (morphologie, dimensions, températures) sont
amenées a évoluer. Le bain fondu généralement observé en LBM est trés allongé dans la direction de
balayage et d’assez petite taille. Par ailleurs, il existe une plage de valeurs de densité volumique
d’énergie a respecter afin d’éviter la formation de défauts (porosité en mode keyhole, balling). Enfin,
il a été observé que les dimensions du bain fondu ne sont pas constantes au cours de la fabrication,
sa taille ayant tendance a augmenter lors de la construction des premieres couches, et cela
indépendamment des paramétres de fabrication appliqués.

Les caractéristiques des structures de solidification dépendent principalement du gradient thermique
et de la vitesse de solidification. A cause des cinétiques de déplacement du bain trés grandes en LBM,
les vitesses de fusion et de solidification sont particulierement importantes, générant des gradients
thermiques et des vitesses de croissance des grains particulierement élevés. En conséquence, dans le
cas de la fabrication de piéces en aciers inoxydables austénitiques par LBM, on observe la formation
de grains colonnaires majoritairement orientés dans la direction de fabrication de la piece, formés
par croissance épitaxiale a partir des grains présents initialement dans le substrat ou dans les
couches inférieures. Par ailleurs une sous-structure cellulaire caractéristique est systématiquement

observée a l'intérieur des grains.

Les structures de solidification précédemment décrites engendrent une anisotropie dans la piéce,
pouvant étre dommageable dans le cas ou elle ne peut étre contrélée ou anticipée. La modélisation
apparait donc comme un outil intéressant pour anticiper cette anisotropie liée aux structures de
solidification. Différents modéles permettant la prédiction des structures de grains formées en LBM
ont été présentés. llIs reposent principalement sur I'association de deux modéeles : le premier décrit le
procédé et fournit I'évolution des champs de températures en cours de fabrication, le deuxieme
décrit la solidification et donc prédit les structures de grains générées. |l existe une grande diversité
de modeles et leur utilisation varie en fonction de I’échelle étudiée, de la méthodologie choisie et
des phénomenes physiques pris en compte. Afin de choisir le modele adapté a la problématique
étudiée, il est nécessaire de trouver un compromis entre précision des résultats souhaitée et temps
de calcul requis pour les obtenir. Enfin, la comparaison entre simulations numériques et résultats
expérimentaux apparait comme une étape cruciale pour I'étude de la validité du modele défini.

1.7. Problématique et articulation des étapes de la these

L'objectif principal de la thése est de mettre en place un outil de prédiction des structures de
solidification d’'une piéce en acier 316L obtenue par LBM. La revue bibliographique présentée
précédemment a révélé la diversité des modeles existants. Nous avons choisi d’étudier la formation
des grains a I'échelle mésoscopique afin d’obtenir des temps de calcul plus courts que ceux requis
dans la modélisation des microstructures. Ce choix a également été motivé par le fait que la
connaissance de la structure interne du grain n’est pas essentielle pour notre étude. Une
modélisation du probleme a I’échelle de la piece avait été exclue au préalable car trop imprécise.
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Parmi les modeles disponibles a I'échelle mésoscopique, le modele CAFE a montré de bons résultats
dans de précédentes études appliquées au soudage. Pour rappel, ce modeéle repose sur un couplage
faible (chainage) entre un calcul thermique modélisant le procédé, effectué grace a la méthode des
éléments finis (EF) et un calcul de solidification réalisé via la méthode automate cellulaire (AC). De
plus ce modéle offre un bon compromis entre performances informatiques (temps de calcul et
mémoire de stockage) et précision des structures de grain simulées. Des études récentes appliquées
a la fabrication additive par faisceau d’électrons ont également montré des résultats encourageants
dans la simulation des structures de grains par la méthode CAFE. C'est I'ensemble de ces raisons qui
ont motivé le choix du modéle CAFE pour prédire les structures de grains dans le cadre de cette
these.

Pour la modélisation du procédé, nous avons fait le choix d’un modele thermo-conductif, moins
complexe et couteux en termes de temps de calcul que les modeéles thermo-fluides. Les résultats
obtenus dans la littérature avec ce type d’approche ont en effet montré qu’elle permettait d’obtenir
des tailles de bain de fusion et des champs de températures proches de ceux obtenus
expérimentalement.

La revue bibliographique a également révélé la nécessité de comparer simulations numériques et
essais instrumentés afin d’étudier la validité du modele défini. Pour cette raison mais aussi et surtout
pour étudier la physique du procédé et identifier les phénomenes a prendre en compte dans notre
modele, une approche couplant essais instrumentés et modélisation numérique a été adoptée. Les
essais permettront I'obtention d’informations liées au bain fondu et aux grains formés mais aussi
I’étude des liens entre parametres procédé et structures de grains formées. Il est important de
remarquer que ces informations rempliront deux objectifs distincts et nous seront utiles a deux
moments différents au cours de la these :

1. Avant la mise en place du calcul CAFE, afin d’appréhender la physique du procédé et
pour étudier les liens entre parameétres procédé et structures de grains. L'étude
préalable permet également la définition de la source de chaleur du modeéle thermique ;

2. Apres sa mise en place, pour comparaison des caractéristiques des grains expérimentaux
et numériques.

<l/\./ Définition de la source
;\>’ de chaleur
~
—
) Temperatures
T(x.y.z)

Caractéristiques Caractéristiques

Numériques des grains Expérimentales des grains

Validation du modele
« CAFE »

Figure 1.40. Organigramme présentant l'articulation des étapes principales de la thése
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Les observables expérimentaux (i.e. les caractéristiques du bain fondu)seront utiles pour la
définition de la source de chaleur, et la comparaison des caractéristiques des grains permettra la
validation ou [l'identification d’axes d’amélioration du modéle CAFE préalablement défini.
L'articulation entre ces étapes est schématisée sur la Figure 1.40.

A plus long terme, la mise en place du modele de prédiction de grains permettra notamment de
prédire le comportement mécanique des pieces réalisées par fabrication additive. En effet le
comportement mécanique des pieces est directement conditionné par les caractéristiques des
grains, comme l'ont montré diverses études [Denlinger 2017, Liverani 2017, Kong 2019, Sun 2019].
Par ailleurs, bien que dans le cas de cette étude I'interpolation au niveau des cellules concerne les
champs thermiques, le modele a été défini de fagon a ce que d’autres champs puissent étre transmis
en fonction des applications choisies (modéle thermo-convectif par exemple). Enfin, ce modele de
prédiction des structures granulaires pourra aussi contribuer a faciliter le développer de nouvelles
méthodes de contrdles non destructifs basées sur la modélisation du procédé de controle afin
d’assister I'identification de défauts formés au cours de la fabrication.
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2.1.Présentation du modéle CAFE

Pour modéliser la formation des structures de grains formées en fusion laser sur lit de poudre, nous
avons choisi d’adopter la modélisation CAFE (cf. justification section 1.7). Rappelons que le terme
CAFE provient de I'anglais Cellular Automaton-Finite Element, du fait que le modele repose sur un
couplage entre deux calculs :

e Un calcul thermique effectué grace a la méthode des éléments Finis (EF) et permettant la
modélisation du procédé LBM ;

e Un calcul « des grains », réalisé a I'échelle mésoscopique et basé sur la méthode des
Automates Cellulaires (AC), capable de prédire les caractéristiques des grains formés a
I'issue de la fabrication d’'une piéece lorsque sont intégrés dans le modele les phénomeénes
physiques de solidification (germination, croissance dendritique).

Le modele CAFE a été introduit pour la premiére fois par Gandin et Rappaz en 1994 afin de décrire la
formation des grains en fonderie [Gandin 1994]. Ce premier modeéle bidimensionnel a ensuite été
amélioré en 1999 par les mémes auteurs pour décrire, en 3 dimensions cette fois, la formation des
structures de grain d’une aube de turbine obtenue par fonderie. Par la suite, les travaux utilisant le
modele CAFE se sont principalement intéressés au comportement mécanique des matériaux [Saluja
2012, Hewitt 2020, Li 2020] ou a la solidification de pieéces métalliques [Guillemot 2004, Carozzani
2012, Chen 2016]. Les études menées sont définies en 2 ou 3 dimensions en fonction des cas et
reposent principalement sur un couplage fort entre EF et AC ce qui signifie que la fraction solide et la
chaleur latente de fusion sont prises en compte dans le modeéle et transmises du calcul AC vers les
EF. Afin d’améliorer les performances des calculs CAFE 3D, qui nécessitent d’importantes ressources
de calcul (temps et mémoire de stockage), Carozzani a implémenté en parallele son modéle au cours
de sa these [Carozzani 2012]. Shijia Chen a développé au cours de sa thése un modele CAFE 3D
couplé appliqué a I'étude des structures de grains formées en soudage [Chen 2014].

Nous avons vu dans le premier chapitre que les grains formés dans des pieces réalisées par procédé
de fusion laser sur lit de poudre sont anisotropes, ce qui signifie que leurs caractéristiques varient en
fonction de la direction considérée. Par conséquent, nous avons fait le choix de définir un modele
CAFE tridimensionnel pour cette étude de thése, basé sur les travaux de modélisation de la
solidification précédemment cités, adaptés au procédé de fusion laser sur lit de poudre. Par ailleurs,
King et al. [King 2014] ayant montré qu’au cours du procédé LBM la chaleur latente résultant de la
solidification d’un acier 316L joue un réle négligeable par rapport a celle fournie au systeme par le
laser, nous avons fait le choix d’'un couplage faible entre EF et AC dans notre algorithme. Cela signifie
que les températures obtenues par simulation du procédé sont transmises au calcul de solidification
mais qu’a l'inverse, le calcul de solidification n’a aucune incidence sur les champs thermiques. Dans
ce chapitre sont présentés les modeles éléments finis et automates cellulaires, leur couplage, ainsi
que les étapes de validation numérique du modele CAFE.

2.2. Modele thermique Eléments Finis

Le modele EF permet la modélisation et I'analyse des variations de températures au cours du
procédé LBM. La nécessité d’intégration des transferts d’énergie et de masse dans la modélisation du
procédé a été mise en avant dans la partie bibliographique, tout comme celle de modéliser le
procédé en 3D plutét qu’en 2D afin de correctement modéliser le bain fondu et la texture. Par
ailleurs, nous avons vu qu’il existe un grand nombre de méthodes de modélisation du procédé,
permettant différents niveaux de prise en compte des phénomeénes physiques intervenant en LBM
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(Figure 1.26). Ces travaux de thése ayant pour objectif de mettre en place un modeéle couplé, il nous
est impossible de prendre en compte I'ensemble de ces phénomeénes : seulement les principaux sont
considérés a savoir la conduction et la convection. Le rayonnement sera néanmoins intégré
indirectement via I'utilisation d’un coefficient d’échange équivalent. Ces trois raisons nous ont
conduit a la définition d’'un modele tridimensionnel thermo-conductif effectué en utilisant la version
2019 du logiciel EF Cast3M [Cast3M 2019].

2.2.1. Phénomenes physiques pris en compte

Au cours du procédé LBM, le laser fournit de la chaleur au lit de poudre, qui peut étre modélisée par
une densité volumique de puissance apportée dans la zone d’interaction du laser avec le matériau,
formant localement le bain liquide. Cette chaleur se dissipe ensuite par convection et rayonnement a
partir des surfaces de la piece, et par conduction dans les couches inférieures ou dans le substrat
(Figure 1.26). Notons que les phénomenes de convection a l'intérieur du bain liquide formé peuvent
aussi contribuer au transfert de chaleur, notamment en favorisant ou ralentissant la conduction de
chaleur dans le reste de la piéce ou dans le substrat a partir des surfaces séparant le bain liquide du
métal solide. Afin d’estimer la contribution relative de chacun de ces modes de transfert de chaleur,
nous nous intéressons a certains nombres adimensionnels.

2.2.1.1. Nombre de Biot
Le nombre de Biot permet de caractériser le rapport du transfert thermique entre la surface d’un
corps et son environnement, sur celui di a la conduction dans le solide. Il est donné par la relation
suivante :

- _ hLc (20)
Bi= —<
T

ou h est le coefficient de transfert thermique (W.m2.K?), L, la longueur caractéristique du systéme
(m) et A la conductivité thermique du matériau (W.m™.K?). Dans le cas ou le nombre de Biot est
supérieur a 1 on parle de systéme mince, ce qui signifie que I'échange thermique de surface est plus
important que I'échange thermique massique. A l'inverse, un nombre de Biot inférieur a 1 nous
indique que l'influence de la conduction est prépondérante dans |’évolution de la température du
solide.

2.2.1.2. Nombre de Péclet
Le nombre de Péclet thermique permet de comparer le transport thermique au sein d’un fluide
effectué par convection vis-a-vis de celui assuré par diffusion. Il est calculé de la facon suivante :

L.U (21)
(24

Pe =

ou U correspond a la vitesse caractéristique de I’écoulement dans le fluide (m.s?) et « 3 la diffusivité
thermique donnée en m2.s%, calculée comme suit :

R (22)

ou p est la masse volumique du matériau (kg.m3), A sa conductivité thermique (W.m*.°C?) et Cp sa
capacité calorifique massique (J.kg™.°C?).
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Une valeur élevée du nombre de Péclet traduit un transport de chaleur essentiellement effectué par
convection, alors qu’une faible valeur du Péclet (<<1) correspond a un transfert de chaleur
principalement conductif dans le bain liquide.

2.2.1.3. Vitesse d’écoulement du bain fondu
En vue de déterminer le nombre de Péclet, il est nécessaire d’estimer la vitesse caractéristique
d’écoulement du fluide. Pour cela, nous utilisons I'expression de la somme des forces exercées sur la
surface du bain, en faisant I’hypothese qu’en LBM la force de Marangoni prédomine sur les autres.
L'égalité suivante peut alors étre écrite [Brochard 2009] :

i~ 227 (23

ou up est la viscosité dynamique du fluide donnée en kg.m™.s? et fy, la force de Marangoni définie
telle que :

4 (24)
=—=V,T
fu aT 'S
avec V¢T le gradient surfacique de température du bain et Z—’T/ donné en N.m™.°C? |a variation avec la

température du coefficient de tension de surface. La valeur de % est calculée en considérant

I’expression proposée par Sahoo pour les aciers a basse teneur en soufre [Sahoo 1988]. Le gradient
surfacique de température est quant a lui évalué en utilisant la relation suivante :

VST _ TMax - TSol (25)

Lc
avec Tyqx la température maximale atteinte par le liquide et Tg,; la température du solidus. La
valeur de température maximale a été fixée a 2000 °C [Cheng 2018]. En combinant les équations (23)
a (25), la vitesse d’écoulement du fluide peut s’écrire comme suit :

U = a_yTMax - TSol (26)
oT H,
2.2.1.4. Nombres adimensionnels appliqués au procédé LBM

Le nombre de Biot nous permet de comparer I'importance relative des transferts thermiques par
conduction dans le volume du métal chauffé localement par le laser, par rapport aux échanges
thermiques avec le milieu extérieur gazeux a travers les surfaces des pieces. Le nombre de Péclet
thermique permet de comparer au sein du bain liquide I'influence relative sur le transfert de chaleur
de la conduction et de la convection produite par les écoulements au sein du liquide.

Les valeurs utilisées pour déterminer ces grandeurs adimensionnelles ainsi que la vitesse
caractéristique d’écoulement du fluide et les nombres de Péclet et de Biot calculés sont résumés
dans le Tableau 2.1. Afin de calculer le coefficient de diffusivité, les propriétés du 316L liquide ont été
utilisées (cf. Annexe 1 [Depradeux 2004]). Par ailleurs, la longueur caractéristique L. a été fixée a 100
pUm ce qui correspond a la profondeur du bain fondu généralement observée en LBM. La valeur de
viscosité dynamique choisie est celle utilisée par Fan et al. dans I'étude d’un acier AISI-304 [Fan
2001].
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La vitesse caractéristique calculée en utilisant I’équation (26) et les valeurs précédemment citées est
de 12,8 m.s. A titre indicatif, une étude expérimentale réalisée en 2015 par des chercheurs de
I'Université d’Osaka, s’est intéressée aux vitesses d’écoulement du bain fondu formé au cours du
soudage a I'arc d’un plateau de titane pur [Nakamura 2015]. En réalisant des observations in situ par
rayons-X, cette étude réalisée avec une vitesse de déplacement d’arc de 17 mm.s?, a mesuré une
vitesse d’écoulement moyenne dans le bain de 0,57 m.s™. La vitesse moyenne mesurée est donc plus
de 20 fois inférieure a celle calculée dans notre étude. Dans I'étude expérimentale comme dans le
cas de notre étude la vitesse caractéristique d’écoulement du fluide est 30 fois plus importante que
la vitesse de déplacement de la source (une vitesse de déplacement laser de 400 mm.s? est
considérée pour le procédé LBM).

Tableau 2.1. Grandeurs physiques retenues pour la fabrication par LBM d’un 316L et nombres adimensionnels

calculés
Grandeurs Symbole Valeurs Unités
Longueur caractéristique L. 1.10* m
Conductivité thermique A 28,3 W.m1t°C?
Masse volumique p 7,3.10% kg.m?3
Capacité calorifique Cp 690 J.kgtec?
Coefficient de transfert thermique h 10 W.°Clm™?
Gradient de tension de surface Z—H 4.10* N.m2°C?
Température maximale du fluide Tvax 2000 °C
Température de solidus Tso1 1397 °C
Viscosité dynamique du fluide Up 5.102 kg.m1s?
Diffusivité thermique a 5,6.10° m2.st
Vitesse de I'écoulement U 4,8 m.s?
Nombre de Péclet Pe 86 -
Nombre de Biot Bi 3,5.10° -

Le nombre de Biot obtenu pour un coefficient de transfert thermique de 10 W.°Cl.m?2 est trés
largement inférieur a 1 (Tableau 2.1). En recalculant le nombre de Biot avec un coefficient 100 fois
supérieur a celui initialement choisi (h =103), le nombre de Biot est toujours largement inférieur a 1
(3,5.102). L'obtention d’une faible valeur du nombre de Biot indique que la conduction domine sur
les échanges de chaleur entre le solide et le milieu extérieur. Ce résultat nous permet de faire
I’hypothése que le systeme n’est pas directement sensible aux conditions aux limites appliquées aux
surfaces du domaine maillé en contact avec I'environnement extérieur.

Le nombre de Péclet ne permet pas de considérer comme négligeable le mode de convection par
rapport a celui de conduction au sein du bain liquide. Ce résultat peut poser probléme, car dans le
modele thermo-conductif retenu nous ne pouvons modéliser |'effet des écoulements dans le métal
liquide sur les transferts thermiques. Néanmoins, sa valeur dépendant directement de la vitesse
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d’écoulement du fluide, elle-méme fonction du gradient de tension de surface et de la viscosité
dynamique du fluide, elle est amenée a varier fortement. Par exemple 'laugmentation de pp par un
facteur 10 entraine la diminution de la vitesse d’écoulement du fluide et donc du Péclet d’un facteur

10 également. Si a cela est combinée une diminution de % alors la valeur du Péclet aura diminué

d’un facteur 100, donnant un résultat inférieur a 1. Par ailleurs, dans le cas du soudage TIG ou le
nombre de Péclet obtenu est également important (>>1) des études de modélisation du procédé par
un modele thermo-conductif ont montré que les résultats thermiques obtenus étaient suffisants
pour une premiere approche [Kolldr 2019]. Par ailleurs, cette difficulté peut étre en partie surmontée
grace a l'utilisation de modeéles de sources de chaleur complexes [Goldak 1984, Zhang 2019b], via
I"'augmentation artificielle de la conductivité du métal lorsque sa température devient supérieure a la
température de liquidus [Tan 2015] et/ou au calage des paramétres de la source sur les dimensions
du bain réel [Kollar 2019].

2.2.2. Modélisation du procédé

Comme énoncé en introduction de cette partie, nous avons fait le choix d’'un modéle thermo-
conductif dans le cadre de cette these. Cette option permet de prendre en compte de facon
simplifiée les principaux phénomeénes physiques intervenant au cours du procédé LBM tout en
s’affranchissant de temps de calcul importants. Par ailleurs, le modéle est décrit ici de fagon globale
afin qu’il puisse étre transposé a d’autres applications (autres procédés de FA , soudage multi-passes
ou autre).

2.2.2.1. Equation de conservation de I'énergie
Les températures sont obtenues par résolution de I'équation de conservation de I'énergie, qui dans
le cas d’'un modeéle conductif est donnée par I'’équation de Fourrier :

pC, 3—: = div(A.VT) +q, (27)
ou T est la température (°C), q,, est la contribution volumique de la source de chaleur (W.m?)
(source dépendante du procédé, cf. paragraphes 4.1.4 et 5.1.4), p la masse volumique du matériau
(kg.m?), 4 sa conductivité thermique (W.m™.°C"), C,, sa capacité calorifique massique (J.kg™.°C™) et
VT le gradient thermique (°C.m™). Les valeurs de p, 1 et C, dépendent de la température et du
matériau considérés (cf. paragraphe 2.2.2.2). Afin de résoudre I'équation (27), il est également
nécessaire de préciser les champs de températures initiaux ainsi que les conditions aux limites. Ces
conditions initiales et aux limites dépendent du systeme étudié.

2.2.2.2. Apport de poudre

L'apport de matiére en LBM se fait par ajout de couches de poudre successives puis par fusion du lit
de poudre par le faisceau laser (cf. paragraphe 1.2.1). Lors de la fabrication de piéces industrielles, la
poudre influence fortement les transferts de chaleur au cours du procédé. Il est donc important au
moment de la modélisation du procédé de prendre en compte la poudre. Des modéles discrets
permettant de modéliser les grains de poudre individuellement ont été présentés dans le chapitre 1
(cf. paragraphe 1.5.2.1). Cependant, ces calculs nécessitent la prise en compte de nombreux
phénoménes physiques dans le modele et sont couteux en temps de calcul et en mémoire de
stockage. Par conséquent, nous faisons I'hypothéese que le lit de poudre est un milieu continu auquel
sont attribuées les propriétés thermiques de la poudre (cf. 2.2.2.5).
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Seul le volume de matiere est maillé dans cette étude et les transferts thermiques avec le milieu
environnant sont alors modélisés par les conditions aux limites (cf. paragraphe 2.2.2.1). L'étape
d’initialisation du systéme consiste a désactiver les éléments correspondant a la matiére non
présente au début du procédé. Ensuite, afin de modéliser I'apport de matiere, les éléments
correspondant au matériau déposé sont activés par bloc au fur et a mesure de la construction de la
piece. La Figure 2.1 permet d’illustrer ces étapes d’initialisation et d’apport de matiére appliquées au
procédé LBM. Au début de la fabrication d’une piece par LBM, le seul matériau présent est le
substrat. Par conséquent I'étape d’initialisation consiste a désactiver tous les éléments ne
correspondant pas au substrat (Figure 2.1 (a)). Le dép6t de la couche de poudre est ensuite modélisé
par I'activation d’un bloc d’éléments correspondant a la hauteur de poudre déposée (Figure 2.1 (b)).

Eléments inactifs Zone d’interaction
P i , (0 couche n°2) Air dulaser
Eléments inactifs 4 7Z: = "V — =
y { A s / //‘4

Eléments denses
Lzp z
@) () © V',

Figure 2.1. Représentation schématique dans le cas de la modélisation du procédé LBM, des étapes (a)
d’initialisation, (b) d’apport de matiere et (c) d’évolution des propriétés matériau

Substrat

2.2.2.3. Transformation poudre — matériau dense

Au cours du procédé LBM, le bain fondu est formé grace a I'énergie fournie par le laser et est
alimenté par les grains de poudre situés a sa périphérie. La transformation de poudre a métal liquide
a donc lieu lorsque les particules de poudre atteignent une température nécessaire a leur fusion,
générant ainsi le bain fondu. Afin de modéliser la transformation de la poudre en un matériau dense,
les propriétés des éléments concernés sont modifiées (cf. paragraphe 2.2.2.5) et des éléments
appartenant initialement a la poudre sont alors rattachés a la zone définissant la piéce fabriquée
(Figure 2.1 (c)).

2.2.2.4. Dénudation

Au cours de la fabrication de piéces par procédé LBM, une zone dénuée de poudre est observée
autour du cordon formé: on parle de zone de dénudation. Cette zone vide de poudre est
principalement due a I'éjection d’une partie de la poudre située en périphérie du bain vers I'extérieur
du cordon et a I'alimentation du bain par d’autres grains de poudre (cf. paragraphe 1.2.3.2). Dans le
cas de la modélisation du procédé LBM il est donc utile de modéliser ce phénomene. Pour cela, nous
avons fait en sorte que les éléments du modele correspondant initialement a la poudre et respectant
certaines conditions géométriques puissent évoluer vers des éléments dits « air » (Figure 2.1 (c)). Les
conditions de transformation ainsi que les modifications des propriétés matériau associées sont
abordées dans la section 5.1.1.

2.2.2.5. Propriétés matériaux
Une fois I'apport de poudre modélisé et les différentes zones du maillage définies (substrat, piece
fabriquée, lit de poudre et zone de dénudation) il est nécessaire de spécifier les propriétés associées
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aux différents matériaux présents dans le systeme. De cette facon, les éléments rattachés a une
méme zone auront des propriétés matériau identiques.

Dans cette étude, I'"hypothése est faite que les propriétés du substrat et de la piece fabriquée sont
identiques. Cette hypothése est cohérente avec les travaux de Wang et al. [Wang 2016] qui ont
montré que la densité relative de la piece obtenue par procédé LBM est supérieure a 98 %. Par
conséquent, trois milieux distincts sont définis pour une application LBM : la poudre, le matériau
dense (substrat ou piece fabriquée) et I'air.

Au début du calcul, les éléments actifs se voient attribuer les propriétés du substrat ou du lit de
poudre en fonction de leur localisation dans le maillage. Ensuite, au cours du calcul thermique, les
propriétés des éléments situés initialement dans le lit de poudre sont amenées a évoluer selon les
régles qui auront été définies. Les propriétés indispensables a la caractérisation des matériaux sont :

e la capacité calorifique massique du matériau, C,, (J.kg-1.°C-1) ;
e saconductivité thermique, A (W.m-1.°C-1) ;

e sa masse volumique, p (kg.m-3) ;

e sestempératures de liquidus et de solidus, Ty, et Ts; (°C).

Ces grandeurs physiques sont souvent thermo-dépendantes. Les valeurs des propriétés matériau
utilisées dans le cadre de ces travaux de thése sont discutées dans les sections 4.1.2 et 5.1.2.

2.3. Modele AC

Afin de modéliser la formation des structures de grains formées au cours du procédé, nous avons
retenu la méthode Automate Cellulaire (AC). La prédiction des structures de grains par modélisation
AC présente notamment I'avantage de fournir une description détaillée des caractéristiques des
grains incluant leurs dimensions, leur morphologie ainsi que leur orientation cristallographique, ce
qui est rarement calculé avec les autres modeéles. En plus, les AC ont montré leur capacité de
prédiction de la solidification au cours de précédentes études effectuées sur des pieces de fonderie
ou soudées (cf. section 2.1). Par ailleurs, l'utilisation des AC est adaptée a la prédiction du
comportement mécanique des piéces (comportement en fatigue, fissuration a chaud ou autre), qui
fait partie des perspectives de ces travaux de these.

Le modele AC utilisé dans le cadre de cette thése s’appuie sur celui proposé initialement par Gandin
et Rappaz [Gandin 1994], focalisé sur I’évolution de I’enveloppe des grains au cours de la
solidification. La version utilisée pour les travaux présentés dans ce manuscrit a été entierement
développée au cours de la thése (de sa définition a son utilisation en passant par sa programmation)
et constitue le tout premier modele CAFE CEA appliqué a la solidification. Le modele est codé en
langage Fortran et compilé via le logiciel Cast3M. Dans un premier temps, la modélisation des
mécanismes physiques pris en compte est présentée, puis |'algorithme AC associé est détaillé.

2.3.1. Modélisation des mécanismes physiques pris en compte

Les principaux phénomeénes physiques intervenant au cours de la solidification, a savoir la fusion, la
germination et la croissance dendritique ont été présentés dans le premier chapitre (paragraphe
1.4). Indépendamment du procédé utilisé, au cours de la fabrication en FA d’une piece métallique, la
matiére subit une transformation solide-liquide: c’est le phénomene de fusion. Ensuite, en
refroidissant, la matiere se solidifie de nouveau suite au phénoméne de germination et de
croissance, dépendant des conditions thermiques du systeme et des caractéristiques des grains en
présence. Par conséquent, le modele défini doit étre en mesure de prendre en compte les
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caractéristiques des grains et de modéliser les phénomenes de fusion, de germination et de
croissance dendritique.

2.3.1.1. Modélisation d’un grain issu de la solidification

Un grain est composé d’une microstructure dendritique monocristalline, c’est-a-dire d’'un ensemble
d’atomes organisés selon un réseau cristallin ayant une unique orientation cristallographique dans
I'espace. Avec la méthode AC, un grain numérique est donc représenté spatialement par un
regroupement de cellules adjacentes partageant les mémes caractéristiques granulaires (cf. section
2.3.2). Nous avons vu dans le chapitre bibliographique qu’au cours de la solidification, les grains sont
formés depuis I'état liquide par germination et croissance, ou par croissance par épitaxie des grains
initialement présents a la frontiére du domaine liquide (cf. paragraphe 1.4). Une fois formés, les
grains croissent au sein du liquide dans toutes les directions de I'espace au cours du refroidissement,
jusqu’a ne plus pouvoir progresser lorsqu’ils rencontrent d’autres grains et/ou les frontiéres du
domaine métallique. Dans le cas du procédé LBM, les forts gradients et taux de solidification générés
conduisent principalement a la formation d’un front de solidification dendritique. Les grains formés
sont alors composés de dendrites dont les bras primaires sont orientés suivant les directions
cristallographiques préférentielles de croissance de la structure cristalline.

z

Figure 2.2. Représentation schématique de I'enveloppe octaédrique réguliere formée dans la cellule v suite a sa
germination

Dans le but de modéliser précisément la formation des grains et afin de limiter I'influence de la
géométrie des cellules sur la croissance granulaire, une enveloppe est attribuée a I'ensemble des
cellules. Au cours de la solidification, les aciers inoxydables austénitiques forment un réseau cubique
a faces centrées. Il est donc intéressant de choisir une enveloppe octaédrique réguliere (Figure 2.2),
dont les axes principaux représentent les directions cristallographiques <100> du cristal (directions
préférentielles de croissance pour les métaux cubiques), et par conséquent les bras dendritiques
primaires du grain. Afin de caractériser le grain formé, un indice unique ngy, ainsi qu’une orientation
cristallographique donnée par les angles d’Euler (¢4, ¢, @,) sont attribués a I'enveloppe. Les angles
d’Euler sont définis entre le réseau cristallin et celui de la piece et sont donnés par les relations
suivantes :
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o1 =2n(05-u) +m ¢, € [0,2x
¢ = arccos (1 — 2u,) ou ¢ € [0, m] (28)
@, =2m(05—uz)+m @, € [0,2m[

ol uq, u, et uz sont compris entre 0 et 1 et choisis aléatoirement de maniere uniforme. Les axes de
I’enveloppe sont alors inclinés suivant I'orientation cristallographique du grain qu’elle représente
(Figure 2.3 (b)). En plus de I'orientation cristallographique, I’enveloppe est caractérisée par son rayon
R} ainsi que par son centre CE™ (Figure 2.2). Au début du calcul, 'enveloppe est centrée sur la cellule

AC a laquelle elle est rattachée (CE™ = C,) et son rayon initial, R:‘;" est nul (Figure 2.3 (a)).

2.3.1.2. Modélisation de la fusion
La premiére transformation que subit la matiére est la fusion. Dans le cas de la fabrication de pieces
par LBM par exemple, la matiére passe d’un état poudre ou solide (substrat) a un état liquide lors de
la formation du bain fondu. La modélisation de la fusion est donc faite en considérant qu’une cellule
ACv devient liquide lorsque sa température T, dépasse celle du liquidus, Ty 4.

2.3.1.3. Modélisation de la germination
Seule la germination hétérogéne est prise en compte dans le modeéle AC. Pour rappel, la germination
hétérogene consiste en |'activation de sites de germination présents lorsque ceux-ci refroidissent et
atteignent une surfusion suffisamment élevée (cf. paragraphe 1.4.1). Deux étapes sont considérées
afin de modéliser la germination hétérogéne : la distribution de sites de germination dans le liquide,
et l'attribution d’une orientation cristallographique aux sites ayant germé. L’'attribution d’une
orientation est effectuée de la méme fagon que détaillée dans le paragraphe 2.3.1.1 (équation (28)).

Afin de positionner les sites de germination dans la partie liquide du matériau, il est nécessaire dans
un premier temps de calculer le nombre de sites de germination existants, Ny,;- Dans le cadre de
cette thése, seule la germination volumique est modélisée ce qui conduit, pour obtenir le nombre de
sites de germination, a multiplier le volume de liquide en surfusion V,;, par la densité moyenne de
germination 1y -

Npyc = VLiqnnucl (29)

La densité moyenne de germination n,,; est un paramétre qui peut étre estimé pour un matériau
donné par 'analyse expérimentale des microstructures de solidification.

A chaque site est ensuite attribuée une surfusion de germination critique AT, & partir de laquelle
le site peut germer. Cette surfusion est calculée selon une distribution probabiliste décrite dans la
these de Carozzani [Carozzani 2012] par la relation suivante :

ATpyer = ATmoy + /—2.1n(ay). cos(2.7. a,)AT, (30)

ou a4 et a, sont deux nombres aléatoires uniformément compris entre 0 et 1, AT,,,, la moyenne des
surfusions de germination et AT, I'écart type de ces surfusions. Les valeurs de AT, et AT,
retenues sont de 3 K et 0,5 K respectivement et issues de cette méme thése [Carozzani 2012].

Une fois une valeur de surfusion critique associée a chaque site, Ny, cellules situées dans la partie
liquide en surfusion (i.e. T;q = T,) sont sélectionnées aléatoirement afin de représenter des sites
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potentiels de germination. Si plusieurs sites sont situés dans une méme cellule, seul celui avec la
surfusion la plus faible est conservé.

2.3.1.4. Modélisation de la croissance
Comme énoncé précédemment, les grains modélisés posseédent une enveloppe capable de croitre
afin de reproduire la croissance du grain. Les axes de |'octaédre représentant les bras dendritiques
primaires, ses sommets correspondent aux pointes de dendrites du cristal. Le modele de croissance
granulaire repose donc sur la prédiction de la croissance en pointe de dendrite. Pour cela une
cinétique de croissance dendritique est définie comme suit.

La vitesse de croissance des sommets de I'enveloppe et donc des pointes de dendrites est calculée
selon I’équation du modele KGT présentée dans le paragraphe 1.4.2.3 et rappelée ci-dessous :

vq(AT)) = a,AT," (31)

ou AT, est la surfusion de la cellule v, et a,, et n sont deux parametres. lls peuvent étre calculés
numériquement a partir des équations (9) a (18) (cf. paragraphe 1.4.2.2) dans lesquelles sont entrées
les propriétés physiques de I'acier 316L ainsi que les gradients thermiques obtenus numériquement a
I'issue des simulations du procédé LBM. Le calcul des valeurs de a et n adaptées a la configuration
étudiée dans le cadre de cette thése est détaillé dans la section 4.2.2.

Figure 2.3. Enveloppe de la cellule v a différents instants : (a) directement apres germination, (b) apres
croissance du grain germé et (c) au moment de la capture de la cellule voisine u

Une fois la vitesse de croissance connue, I'extension de I’enveloppe ARL*5t

Ot est calculée comme suit :

au cours du pas de temps

AREYSt = v, (AT,)St (32)

avec 6t le pas de temps automate cellulaire ou micro pas de temps en seconde (cf. paragraphe
2.4.1.4). Dans le cadre de cette étude nous avons fait le choix d’un octaédre régulier, donc
I’extension de I'enveloppe est la méme dans toutes les directions. Le rayon de I'enveloppe obtenu
apres croissance est alors donné par la relation suivante :
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R{*OY = RL + ARG (33)

ol RY correspond au rayon de I'enveloppe au début du micro pas de temps (Figure 2.3 (b) et (c)).

2.3.2.Initialisation du domaine d’étude

Une fois la physique du modele définie, I'algorithme automate cellulaire associé est construit. Pour
rappel, la méthode AC repose sur quatre principes de base : la discrétisation spatiale du domaine en
cellules, la définition d’un voisinage, I'attribution d’état et de variables aux cellules et finalement, la
définition de regles de transition. Les trois premiers principes sont des étapes d’initialisation et sont
donc détaillés dans cette partie. Les régles de transition quant a elles sont décrites dans la partie
2.3.3.

2.3.2.1. Discrétisation spatiale du domaine étudié
Le systéeme étudié est discrétisé en éléments réguliers de mémes dimensions appelés cellules. Les
cellules choisies dans le cadre de cette étude effectuée en 3D sont des cubes dont |a taille varie entre
un et dix microns, ordonnés en une structure réguliere parallélépipédique de 280 um de largeur,
1000 um de longueur et de 150 um de hauteur (Figure 2.5). A chaque cellule est attribué un indice v
permettant son identification unique.

2.3.2.2. Définition du voisinage
Une fois le réseau de cellules caractérisé, le voisinage est décrit. Le voisinage correspond au nombre
de cellules considérées aux environs d’une cellule d’intérét, qui joueront un réle dans I'application
des régles de transition. Plusieurs degrés de voisinage existent, allant du 1° au 3®™ ordre,
représentés par différentes couleurs sur la Figure 2.4. Les premiers voisins partagent une face avec la
cellule (6 voisins), les deuxiemes une arréte (12 voisins) et les troisiemes un coin (8 voisins). Dans
cette étude sont considérés les voisins de 1°7, 2™ et 3%™ ordres, totalisant ainsi 26 voisins.

18 26 23

10

Voisins de 22™e ordre

Figure 2.4. Représentation schématique des voisins de la cellule v représentée en orange

2.3.2.3. Attribution d’état et de variables aux cellules
Une fois le domaine discrétisé en cellules et le voisinage défini, plusieurs variables sont attribuées
aux cellules afin de les caractériser. Les principales sont la température T,, I'état de la cellule
caractérisé par un indice I, le cas échéant le numéro du grain de rattachement Ngr) I'orientation
cristallographique de ce grain caractérisée par les trois angles d’Euler (¢4, ¢, ¢,),, sa vitesse de
croissance vy, et les caractéristiques de I’enveloppe du grain (i.e. son rayon R}, et les coordonnées de
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son centre, C,). Dans le cadre de cette étude appliquée a la réalisation de piéces par procédé LBM,
cing états sont définis :

o [, =0:cellule liquide, si la cellule est localisée dans la zone fondue ;

o [, =1:cellule « pateuse », pour une cellule située a I'interface solide/liquide. Ces cellules
sont susceptibles de croitre en intégrant un grain voisin ou par le phénoméne de
germination ;

e [, =2:cellule solide, ce qui signifie que la cellule ne peut plus croitre ;

e [, =3:cellule dite « fantéme », non prise en compte dans le calcul (cellule non rattachée
a un élément fini ou non située dans une zone métallique, i.e. représentant I'air par
exemple ;

e [, =4:cellule poudreuse, dans le cas d’une cellule localisée dans le lit de poudre.

Dans le cas ol ce modele serait utilisé pour d’autres procédés sans poudre (WAAM, soudage
multicouche ou autre), I'état 4 peut correspondre a de l'air par exemple, ou a un matériau
représentant le matériau déposé.

Ces états et variables sont ensuite amenés a évoluer au cours du calcul en fonction des régles de
transition définies dans I'algorithme de calcul (Figure 2.7) et décrites dans la partie 2.3.3. A titre
d’exemple, une cellule correspondant a la piéce fabriquée et initialement située dans le lit de poudre
subit trois changements d’état au cours du calcul : une transformation de I'état poudre a I'état
liquide (I, = 4 = 0) au moment du passage du laser, puis au cours du refroidissement elle évolue de
liquide a pateuse puis de pateuse a solide (I, =0 2> 1 > 2).

2.3.2.4. Initialisation des grains
Indépendamment du procédé utilisé, les matériaux initialement présents se trouvent a I'état solide
(dense ou poudre). Par conséquent, il est nécessaire de modéliser la structure granulaire initialement
présente, a savoir celle du substrat et du lit de poudre dans le cas du procédé LBM. Pour cela, deux
types d’initialisation aléatoires sont prévus dans ce modeéle AC. Tout d’abord, les cellules peuvent
étre initialisées individuellement si I’hypothése est faite que chaque cellule correspond a un grain
(Figure 2.5 (a)).

X

Figure 2.5. Initialisation aléatoire des cellules (a) individuellement, (b) en utilisant les partitions de Voronoi. Sur
cette figure les grains sont représentés de différentes couleurs

Cependant, dans le cas ou la taille des cellules serait relativement petite par rapport a celle des
grains présents dans le systéme et pour pouvoir modéliser de facon réaliste la structure initiale, il est
important de pouvoir regrouper des cellules entre elles au moment de l'initialisation. C’est le cas en
fusion laser sur lit de poudre, ou les cellules de I'ordre du micron sont plus petites que les grains
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présents dans le substrat et que les particules de poudre (plusieurs dizaines de microns). Pour cela,
différentes méthodes peuvent étre envisagées parmi lesquelles la croissance de germes positionnés
dans le domaine initial, ou encore |'utilisation de cellules de Voronoi. Dans le cadre de cette étude, le
substrat étant composé de grains considérés équiaxes, et le lit de poudre de particules a géométrie
supposée sphérique, nous utilisons une partition de Voronoi [Aurenhammer 1991] pour modéliser
les distributions initiales de grains dans le substrat, et de particules dans le lit de poudre (Figure 2.5
(b)), car moins colteuse en temps de calcul que la solidification de germes. Cette partition en cellules
de Voronoi est effectuée sur un maillage éléments finis comparable a celui utilisé pour le calcul
thermique, centré sur la zone d’intérét (autour de la zone fondue).

Dans le cas ou plusieurs milieux discontinus existeraient a I'état initial ou dans celui ou plusieurs
tailles de grains seraient présentes dans un méme milieu, plusieurs partitions de Voronoi peuvent
étre effectuées. Dans le cas du procédé LBM, le lit de poudre et le substrat sont donc partitionnés
séparément a cause des différentes tailles de grains les caractérisant mais aussi puisqu’il n’y a pas de
continuité entre ces deux milieux. Les valeurs des diamétres moyens des cellules de Voronoi sont
déterminées grace au diametre de grains équivalent moyen mesuré expérimentalement dans le
substrat et au diamétre moyen des particules de poudre (cf. chapitre 3).

Une fois la géométrie initiale de la structure granulaire définie et dans 'optique de caractériser les
grains formés, les propriétés suivantes sont attribuées aux cellules :

e Unindice, v, permettant d’identifier chaque cellule individuellement ;

e Un numéro de grain de rattachement, ny,, potentiellement commun a plusieurs cellules
dans le cas ou une partition de Voronoi aurait été utilisée ;

e Une orientation cristallographique (¢4, ¢, ¢,),, directement liée au grain de
rattachement.

En fonction de la configuration simulée, plusieurs possibilités sont envisageables pour le choix des
valeurs des angles d’Euler (¢, ¢, @) : elles peuvent étre imposées, ce qui est utile en particulier
dans le cas de vérification de cas tests (cf. paragraphe 2.5), ou bien choisies aléatoirement tel que
défini dans la section 2.3.1.1. Par ailleurs, I'orientation cristallographique peut étre adaptée en
fonction de la dimension du modele (2D ou 3D). Dans le cas de modeéles a deux dimensions, deux des
trois angles d’Euler sont nuls afin de fixer I'axe cristallographique des grains dans la direction non
modélisée.

2.3.3. Définition des regles de transition

Les regles de transition consistent a faire évoluer |'état et les caractéristiques des cellules au cours du
calcul afin de modéliser les phénomenes physiques pris en compte. Ces régles se basent
principalement sur les propriétés de la cellule considérée ainsi que sur celles des cellules voisines. Les
régles de transition liées aux modeles de fusion, de germination et de croissance granulaire définis
dans la partie 2.3.1 sont décrites ci-aprés, et I'algorithme des regles de transition est présenté sur la
Figure 2.7.

2.3.3.1. Fusion
Une cellule v non liquide (i.e. a I'état pateux, solide ou poudre, I, = 1,2 ou 4 respectivement) dont la
température T, devient supérieure a celle du liquidus Tj;, au cours du pas de temps, devient liquide
(I, = 0). Lors du passage a I'état liquide, les changements suivants sont effectués pour la cellule :

e Suppression de son information cristallographique : elle n’est plus rattachée a un grain et
(¢1,®, ¢2)v, et ng, prennent les valeurs par défaut ;
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e Réinitialisation de I'enveloppe de la cellule : la cellule AC n’étant plus rattachée a une
cellule de Voronoi (i.e. a un grain), son enveloppe est recentrée sur le centre de la cellule
et son rayon devient nul (cf. paragraphe 2.3.1.1).

Tableau 2.2. Régles de transition liées a la fusion pour une cellule d’indice v voisine d’une cellule d’indice u

Etat initial de la cellule Conditions de transition Etat final de la cellule

I,=1,20u4 T, > Tuq I,=0

I,=2o0u4 31,=0 I =1

Lorsqu’une cellule devient liquide, les cellules voisines sont également amenées a changer d’état.
C’est le cas des voisines initialement a I'état solide ou poudre (I, = 2 ou 4 respectivement) qui vont
devenir pateuses (I, = 1) afin de pouvoir croitre (cf. paragraphe 2.3.3.3). Ce changement d’état
permet dans le cas du procédé LBM de modéliser la croissance épitaxiale a partir des particules de
poudre ou depuis les grains présents initialement dans le substrat. Ces deux regles de transition sont
résumées dans le Tableau 2.2.

2.3.3.2. Germination
Au cours d’un pas de temps AC, si une cellule v liquide (I, = 0) dans laquelle se trouve un site de
germination atteint une surfusion AT, (AT, = T, — T,) supérieure a la surfusion critique de
germination AT, (cf. paragraphe 2.3.1.3), alors le liquide se transforme en un germe solide,
formant un nouveau grain (Tableau 2.3). La cellule devient alors pateuse (I, = 1), et un nouveau
grain est créé tel que défini dans la partie 2.3.1.1. Ces cellules sont désormais capables de croitre.

Tableau 2.3. Régle de transition liée a la germination

Etat initial de la cellule Conditions de transition Etat final de la cellule

Présence d’un site de germination dans v
I,=0 IL,=1
AT, > AT,ya

2.3.3.3. Croissance d’un grain

Les cellules pateuses (I, = 1), c’est-a-dire les cellules ayant germé ou celles situées au niveau de
I'interface solide/liquide, possédent une enveloppe capable de s’étendre. La cinétique de croissance
en pointe de dendrite est présentée dans la partie 2.3.1.4. Une fois la vitesse de croissance en pointe
de dendrite connue, la modélisation de la croissance repose sur deux étapes : la capture des cellules
voisines et la transmission de I'information cristallographique a la cellule capturée. Le modéle de
formation de grain détaillé ci-apres est basé sur les travaux de Gandin et al. [Gandin 1997], et
I'algorithme de calcul est récapitulé sur la Figure 2.7.

Capture

Au cours de la croissance de I'enveloppe, I'octaedre est amené a englober le centre d’une cellule
voisine p (Figure 2.3 (c)). Dans le cas ou cette cellule est liquide (I, = 0), on parle de « capture ».
Cette étape est cruciale dans la modélisation de la croissance granulaire puisqu’elle permet la
transmission de l'information cristallographique aux cellules situées dans le voisinage, permettant
ainsi de modéliser la formation d’un grain. En effet, I'ensemble des cellules ayant la méme
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orientation cristallographique et le méme indice de grain constitue un grain. Pour étre candidate a la
capture au cours d’un pas de temps AC 6t, la cellule p doit remplir trois conditions :

e étre liquide au début du pas de temps AC (Iut =0);
e avoir une température inférieure a celle de liquidus aprées 8t (Tu”& < Tiig);
e avoir au moins une cellule voisine v a I'état pateux (I, = 1).

Si ces conditions sont remplies, la position du centre de la cellule y, C,, a la fin du pas de temps AC est
étudiée vis-a-vis de la position de I'enveloppe de sa voisine v (Figure 2.3 (c)). Pour cela, les
coordonnées de C, sont étudiées dans le repére octaédrique local associé a I'enveloppe de v en
utilisant la matrice de rotation de Bunge [Bunge 1982], qui permet le passage du repere global au
repere de I'octaedre. Elle est définie telle que :

—COoS@1.SinQ, — Sin@;.cos®,.cos¢p —sing@;.sing, + cos@,.cos@,.cosp cos@,.sing

COS@1.COSP, — Sin@,.sing@,. cosg Sin@;.cos@, + cos@,.sin@,.cos¢p  sing,.sing
v = ( ) (34)
sing;. sing —Cos®;.Sing cos¢

ou (¢4, ¢, ;) sont les trois angles d’Euler associés au grain auquel est rattachée I'enveloppe. Les
coordonnées de C, dans le repere de I'enveloppe sont alors calculées comme suit :

X} x(CY) x(C,) — x(CE™)
w | e (yC)] = g y(c) -y (35)
7y 26D/, 2(C,) - z(Ce™)

avec CS™" le centre de I'enveloppe de la cellule v et B, la base associée a cette enveloppe. Une fois
les coordonnées locales connues, la condition pour que C,, ait été englobé au cours du pas de temps
est donnée par la relation suivante :

el + [wd] + 20| = Ry (36)

Les conditions de capture sont résumées dans le Tableau 2.4. Dans le cas ou la cellule aurait été
capturée par plusieurs de ses voisines, nous conservons en tant que cellule capturante celle qui
capture en 1° la cellule.

Tableau 2.4. Régles de transition liées a la croissance d’une cellule d’indice v voisine d’une cellule
d’indice u et a la capture de cette derniére

Etat initial de la cellule Conditions de transition Etat final de la cellule

t+6t
TiTo0 < Tpy

31, = 1telque |x}| + |yY| +|zY| < REO"

I,=1 A voisin ptel que [, =0 I,=2

Transmission des caractéristiques du grain

Une fois capturée, la cellule initialement liquide devient une cellule capable de croitre appartenant
au méme grain que la cellule capturante (avec le méme indice de grain). Par conséquent, les
changements suivants sont effectués :
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I, =1 (37)
(@1, D, 92)y = (91, b, P2)v (38)
nugr = nvgr (39)

Par ailleurs, afin que la cellule puisse a son tour contribuer a la croissance du grain, une enveloppe lui
est attribuée. La création d’une enveloppe dans le cas d’une cellule capturée différe de celle d’'une
cellule ayant germé (cf. paragraphe 2.3.3.2). Les principales étapes de construction de I'enveloppe
sont illustrées sur la Figure 2.6 et détaillées ci-apres :

a)

b)

c)
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Identification de la face capturante de l'octaedre, F 4, en comparant les signes des
coordonnées de C,, dans la base B, avec ceux des octants de 'octaédre.

Identification de S,, sommet de I'enveloppe le plus proche de C,. Pour cela, considérant

—_—
nce la normale a F,q), et S;(i= ;mn) Ses sommets, le poids de chacun des trois sommets est
calculé de la facon suivante :

(SmCy A SpC,).n% = B,
(8n.C, A S,C,).n°% = B,, (40)
(1€, ASpC,).n% = B,

La plus grande valeur de B; correspond au sommet le plus proche. Dans la suite du
développement, ce sommet sera noté S, (Figure 2.6 (a)).

Calcul des coordonnées de H,,, projeté orthogonal de C,, sur F4

COH, = DL S, + S ConS,y, + 2 CES (42)
v 1] BT v 2l BT v °m BT v “n

oUBr =B, + By + B,.

I t . )
Calcul du rayon initial de I'enveloppe de la cellule g, Ru°, donné par la relation :

1
R = ﬁmax(L,,L]) (42)

avec L; et L; calculées comme suit :

{LI = min(ISA,\/gch) + min(ISB'\/glCA) (43)

L] = min(]SA, \/EICA) + min(]SC,\/glCA)

avec ¢, la longueur d’une cellule et I et J projetés orthogonaux de H,, sur les segments
[S4Sg] et [S4Sc] respectivement. Les longueurs ISy, JS4, IS et JSc sont données par les
relations suivantes :
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—_—

( T dAB
o ||l

T dAC
S H .
e l|dacl

1Sg =V2.RE*St — IS,

JSc =V2.R{* — ]S,

ou @ et a sont les vecteurs directeurs des segments [S,Sg] et [S,Sc] (Figure 2.6 (a)) et
RE*3t Je rayon de la cellule capturante v.

ISA =

JS, = (44)

e) Enfin, le centre de la nouvelle enveloppe Cﬁ" est positionné et converti dans le systéme de
coordonnées globales (Figure 2.6 (b)) :

—en e Cy"'Sa
Cﬁann = (R5+6t — RS): (45)
s
Xcen x(CE™) Xeen\ /e (cem (46)
Yeer | (¥ | = go 74| Yeen |+ | y(CEW
Zcen z(CE™) Z¢en z(CG™)

ol g, "1 est la matrice de rotation inverse, c’est-a-dire la transposée de g,,.

. ini
— Ru

(b)

Figure 2.6. Représentation schématique : (a) de I'arrét de croissance de I'enveloppe de la cellule v suite a la
capture de la cellule voisine u et (b) de la formation de I'enveloppe de la cellule u apreés capture par la cellule v

Une cellule pateuse arréte de croitre dans deux configurations :

e Elle n'a plus de voisin liquide et ne peut donc plus transmettre son orientation
cristallographique ;

e Le rayon de son enveloppe atteint une valeur critique fixée a deux fois la distance du
voisin le plus éloigné soit une longueur de 2v/3l4, ol l4 est la longueur d’une cellule.

Dans ces deux cas, son état évolue de pateux a solide (Tableau 2.4). Par ailleurs, son enveloppe est
repositionnée au centre de la cellule et son rayon est de nouveau nul.
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[ Début boucle EF ]—'

Etats des cellules:
- 1,=0:la cellule est liquide

Initialisation du début de calcul AC:

_—t= tiEF
t= tiEF
t=tEFet,,

I, =1:la cellule est pateuse I, = 3; mise a zéro des valeurs ;
- 1,=2:la cellule est solide
- 1,=3:la cellule est fantdbme
- l,=4:la cellule est poudreuse |
=| Entrée Calcul AC
o0 ) | ve=0
Début boucle AC }
¥
‘ St=At-ty H Récupération des données du pas de temps précédent
Calcul de 6t,,
St = min (6t,)
Calcul des températures a (t + 6t) ‘
. . - ‘ 2
Sil,=30ud Sil,=0  (Tiragesdesites | > | <At —
de germination
Sinon . )
P I,=1; attribution d’une
nouvelle orientation
Sil,=1et3 X =
T Ou Croissance de E, ] tac
que | tyc + 6t
w <€
w
2 Si: N
g =0 > Capturede la cellulev ]
° v
@ ST, (650 < T V
Sinon - Jutelque C,inclus [ Création d’enveloppe E, ]
dans E,,
i 1,= 1 et transmission
>@< informations liées aux
grains
————————— -~
P \
| Sil, =3 SiT,(t+6t) 2Ty, etl, ;,; # 0 1
I
1 Si 7 u liquide | =0 |
1 ,=0) v
1 s ;
1 | =2 Réinitialisation I
l v | de 'enveloppe :
A e < 7
Sitae <At tACd At
Sity,. = At
Fin boucle AC
St = tioga) FIN DU
» Fin boucle EF PROGRAMME
Sit <t

t<t+At

Figure 2.7. Algorithme de résolution du modeéle Automate Cellulaire
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2.4.Couplage EF-AC

Comme expliqué en début de ce chapitre, deux modeles sont définis puis couplés (faiblement) dans
la méthodologie CAFE : un modele thermique utilisant la méthode des éléments finis, et un modéle
de formation des grains basé sur les automates cellulaires. Dans cette section sont présentés la
transmission des températures calculées par la simulation EF vers les cellules AC, le calcul du micro
pas de temps ainsi que les données calculées lors d’un calcul couplé CAFE.

2.4.1.Transfert EF-AC

Le transfert des températures vers les cellules AC est une étape cruciale du modéle CAFE puisque le
calcul de formation des grains ne peut s’effectuer sans la connaissance des températures (cf.
paragraphe 2.3). Le transfert des températures calculées par EF aux cellules AC se décompose en
deux étapes principales: la mise en relation du maillage éléments finis avec la grille automates
cellulaires, et I'interpolation des températures sur les cellules.

2.4.1.1. Superposition des domaines
Le maillage utilisé dans le modéle thermique est défini indépendamment de la grille d’automates
cellulaires employée dans le calcul de solidification. Néanmoins, la grille AC doit étre incluse dans le
maillage EF de facon a ce que chacune des cellules de la grille soit rattachée a un élément fini.

Afin de relier les domaines EF et AC, une boucle sur les éléments finis est effectuée et permet de
repérer I'ensemble des cellules appartenant a chaque élément, c’est-a-dire toutes celles dont le
centre est inclus dans un élément EF. Le numéro de I'EF associé est ensuite stocké par la cellule et
servira pour l'interpolation des températures.

2.4.1.2. Interpolation des températures
Les températures obtenues a I'issue du calcul thermique ont été calculées au niveau des noeuds du
maillage éléments finis. Il est donc nécessaire d’interpoler ces températures nodales au niveau des
cellules de la grille AC. Le maillage EF ainsi que la grille AC étant fixes au cours du calcul, le
rattachement des cellules aux éléments finis est effectué une seule fois en début de calcul. L’étape
d’interpolation des températures se fait ensuite a chaque début de pas de temps thermique. Le choix
a été fait dans cette étude d’interpoler les températures au niveau du centre des cellules et non des
pointes de dendrites. Nous avons considéré que les cellules étant de trés petites dimensions, les
variations de température au sein méme d’une cellule pouvaient étre négligées. Dans le cas d’une

. s Y , t
cellule v rattachée a un élément contenant n noeuds, la température T 1(,) du centre de la cellule C,
est donnée par la relation suivante :

n
T§= Na(CT (@7)
i=1

ou T ¢ est la température au temps t du n'*™ nceud de I'élément, et N,,(C,) la fonction de forme du
noeud n.

2.4.1.3. Transfert des « états » EF
Nous avons vu en partie 2.2.2 que différents milieux sont représentés dans le calcul EF (poudre,
solide dense, air). Afin de prendre en compte la formation de la zone de dénudation dans le calcul
AC, et donc la transformation d’éléments finis poudre a I'état air, le milieu de rattachement de
chaque EF est transmis au calcul AC sous forme d’un chiffre (équivalent aux indices d’états attribués
aux AC). Une cellule initialement a I'état poudre (I, = 4) appartenant a un élément fini devenu air
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évolue alors vers I'état fantome (I, = 3). Tout comme lors du passage d’une cellule de I'état solide a
I’état liquide (cf. paragraphe 2.3.3.1), le passage a |'état fantome s’accompagne par la suppression de
son information cristallographique ainsi que par la réinitialisation de I'enveloppe de la cellule.

2.4.1.4. Micro pas de temps

Deux pas de temps différents sont définis dans le modele CAFE : At, pas de temps macroscopique
utilisé pour le calcul thermique a I'échelle de I'élément fini, et &t, pas de temps microscopique
employé pour le calcul de formation des grains. La valeur du pas de temps macroscopique est définie
par I'EF et choisie suite a une étude de convergence effectuée sur le calcul thermique élément fini.
Celle de 6t au contraire varie constamment et doit étre suffisamment petite afin de correctement
modéliser les phénomenes physiques considérés. Pour cela un micro pas de temps est calculé pour
les différents types de cellules :

e Cas d’une cellule pdteuse (I, = 1) : au cours d’un pas de temps AC, il est important de
limiter la croissance de I'enveloppe de la cellule a ses voisins proches afin d’empécher
une propagation trop rapide et donc non réaliste du grain. Par conséquent, le micro pas
de temps retenu pour I'ensemble des cellules pateuses est donné par la relation
suivante :

!
8ty = —— (48)

vmax (ATV)

ou l-4 correspond a la longueur d’une cellule, et v,,,,(AT,) a la vitesse de croissance
dendritigue maximale atteinte parmi toutes les cellules capables de croitre.

e (as des cellules devenant liquide au cours du pas de temps : les cellules liquides étant des
candidates a la capture, il est judicieux de faire en sorte que la fin du pas de temps
corresponde au moment du passage de la cellule a I’état liquide. Le micro pas de temps
retenu pour ces cellules est calculé comme suit :

TLiq - (TlgF) ,
&t, = min (At; Y —tic (49)
(TEfF)V - (TEL'F)V

avec (Tgr), et (TEfF)v les températures de la cellule v calculées en début et fin de pas de

temps EF respectivement, et t} le temps de calcul AC courant (¥ 5t).

e (as des cellules restantes : pour les cellules fantomes (I, = 3), les cellules a I'état solide
ou poudre (I, = 2 ou 4) ne dépassant pas la température de liquidus, ainsi que pour les
cellules restant liquides (I, = 0), le pas de temps le plus grand possible peut étre choisi.
Dans ce cas, le micro pas de temps est identique pour toutes les cellules et donné par la
relation suivante :

St = At —th, (50)

Une fois le micro pas de temps déterminé pour chaque type de cellule, la valeur minimale est
retenue :

5t = min(8t,, 5t,, 6ts) (51)

Le pas de temps macroscopique est donc divisé en pas de temps microscopiques, ce qui signifie que
le calcul de formation des grains est effectué plusieurs fois entre deux pas de temps thermiques.
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2.4.2.Données de sortie

Une fois le calcul CAFE effectué, les résultats obtenus sont sauvegardés tous les At et sortis au
format Visualization ToolKit (VTK) ce qui permet de les visualiser facilement par la suite via le logiciel
Paraview. Dans les fichiers VTK sont stockés pour chaque cellule : son état, le numéro de grain de
rattachement, les trois angles d’Euler ainsi que la température obtenue apres interpolation.

2.5.Validation du modele numérique sur cas test de la littérature

Une fois la mise en place du modele CAFE effectuée, il est important de réaliser une étape de
validation du modele avant de I'appliquer a une configuration de fabrication additive. Cette étape
consiste a reproduire des cas tests identifiés dans la littérature dans le but de valider les différentes
étapes définies dans l'algorithme de formation des grains. Les configurations des trois cas tests
utilisées pour I'étape de validation sont détaillées dans le Tableau 2.5. Les champs de températures
imposés dans chacune des études ont été définis par éléments finis puis transmis au modele AC afin
d’effectuer un calcul couplé CAFE.

Tableau 2.5. Résumé des conditions appliquées dans les cas tests étudiés

Configurations Conditions thermiques  Informations cristallographiques

Germination et croissance d’un . .
monocristal 2D [Gandin 1996] ¢ =309 =¢,=0

— -1
Germination et croissance d’un G = 250K.m

((pl' ¢' (PZ) = (2001 2001 200)

monocristal 3D [Gandin 1997] Orienté verticalement
Croissance épitaxiale a partir de T=-01Ks?!
germes d’orientations cristallines (91, ®, ¢2),, choisis aléatoirement

aléatoires [Rai 2016]

Avant toute chose, il est important de préciser que les configurations thermiques utilisées dans ces
cas tests sont tres éloignées de celles habituellement observées au cours des procédés de soudage
ou de fabrication additive. En effet, dans le cas de ces procédés, le taux de croissance et le gradient
ne sont pas constants au cours du temps et les valeurs de gradients obtenues sont plutét de I'ordre
du million de K.m™. La croissance en pointe de dendrite sera donc beaucoup plus rapide, marquant
davantage la compétition de croissance.

21.2
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Figure 2.8. (a) Monocristal centré dans la grille cubique AC et (b) champ de températures apres refroidissement
interpolé sur la grille AC
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2.5.1.Germination et croissance d’un monocristal

Le premier cas test retenu pour I'étape de validation a été présenté en 1996 par Gandin et al. en 2D
[Gandin 1996], puis en 1997 en 3D [Gandin 1997]. Il consiste a simuler la croissance d’un monocristal
positionné au centre d’un volume liquide de forme cubique soumis a un gradient thermique
uniforme de 250 K.m™ dans la direction verticale et a un taux de refroidissement constant de 0,1 K.s™
(Figure 2.8). Pour ces cas test, le site de germination placé au centre du domaine posséde une
surfusion de germination fixée a 2K, et le modéle de croissance retenu est donné par la loi v = AAT?
avecA=10"*m.s71K L

2.5.1.1. Monocristal 2D
La modélisation 2D [Gandin 1996] décrit la germination puis la croissance de I'enveloppe d’un
monocristal 2D positionné au centre d’une grille carrée de 10 x 10 mm? et dont les directions <01>
sont désorientées de 30° par rapport a la direction du gradient thermique (axe vertical). Ce cas test
permet d’étudier la croissance des directions <01> correspondant aux bras dendritiques primaires en
fonction de 'orientation du cristal par rapport a la direction du gradient thermique.

Figure 2.9. Comparaison des enveloppes d’un monocristal (a) calculées analytiquement par Gandin et al.
[Gandin 1996] (traits pleins) et en utilisant I'algorithme AC développé dans cette thése (traits pointillés) et (b)
calculée analytiquement (contour noir, correspondant a la solution analytique reprogrammeée dans la these) et
obtenue par simulation CAFE (géométrie représentée en rouge)

L’évolution de I'enveloppe du grain délimitée par ses sommets correspondant aux extrémités des
quatre bras dendritiques primaires orientés dans les directions <01> du cristal est calculée
analytiquement en reprenant les résultats de Gandin et al. [Gandin 1996], et numériquement en
utilisant I'algorithme de germination et croissance développé dans ce chapitre. D’autre part, un
calcul CAFE est également réalisé avec notre modele a partir des conditions thermiques définies dans
le cas test.

La Figure 2.9 (a) montre I'évolution de I'enveloppe du monocristal calculée toutes les secondes
analytiquement (traits pleins) et celle calculée avec le modéle AC défini dans le cadre de cette thése
(traits pointillés). Nous pouvons voir que les résultats sont identiques. Sur la Figure 2.9 (b) sont
superposées les enveloppes de grains a un instant donné obtenues analytiquement (contour plein
noir) et par simulation CAFE (géométrie représentée en rouge).
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Bien que les résultats analytiques et de simulation soient proches, nous pouvons tout de méme
remarquer des différences au niveau de la position des sommets représentant les directions [01] et
[10]. En effet ces sommets sont légérement plus hauts (de 2 um), et plus centrés (de 1 um et 3 pm
dans les directions [10] et [01] respectivement) dans la simulation CAFE que dans les résultats
analytiques. Cette observation peut s’expliquer par le fait que la vitesse de croissance au sein d’une
cellule est calculée par rapport a la surfusion en son centre et non par rapport aux surfusions au
niveau des pointes de dendrites. La vitesse de croissance est donc identique pour les quatre
directions <01>. Par conséquent, cette vitesse de croissance est sous-estimée pour les directions
<01> pour lesquelles la surfusion est plus importante que celle au centre de la cellule, et surestimée
pour les directions <01>, pour lesquelles la surfusion en pointe de dendrite est inférieure a celle au
centre de la cellule.

La réduction de la taille des cellules ainsi que la diminution du micro pas de temps sont deux
solutions proposées pour réduire I'écart observé entre enveloppe analytique et simulée. Une autre
proposition faite par Carozzani dans sa thése consiste a interpoler la température au niveau des
pointes de dendrites [Carozzani 2012]. Cette méthode nécessite de calculer les températures et
extensions des rayons de chaque sommet de 'octaédre qui n’est alors plus régulier.

2.5.1.2. Monocristal 3D
Une fois la validation du cas test 2D effectuée, I’étude du monocristal a été faite en 3D en se basant
cette fois sur les travaux réalisés en 1997 par Gandin et Rappaz [Gandin 1997]. Le monocristal est
situé au centre d’'une grille d’AC cubique et soumis aux mémes conditions thermiques que
précédemment (Figure 2.8). Les trois angles d’Euler sont fixés a 20° dans cette étude.

Figure 2.10. Résultats de croissance d'un monocristal obtenu par Gandin et Rappaz [Gandin 1997]
(a) analytiquement et (b) numériquement, et (c) obtenu numériquement en utilisant le modéle CAFE présenté
dans cette étude

L'enveloppe granulaire 3D que nous avons obtenue par notre modélisation CAFE apreés
refroidissement (Figure 2.10 (c)) est similaire a celles calculées analytiquement et numériquement
par Gandin et Rappaz dans le cas test (Figure 2.10 (a et b)). Comme dans le cas 2D nous pouvons
observer que la croissance du grain est plus rapide dans la direction opposée au gradient thermique
(i.e. =Z) du fait d’une valeur de surfusion plus élevée dans cette direction. Cette observation confirme
la capacité de l'algorithme a prendre en compte I'influence de I'orientation cristallographique et du
gradient thermique sur la croissance des grains. Les étapes définies dans I'algorithme de croissance
et de capture peuvent donc étre considérées valides.

2.5.2.Croissance compétitive

La troisieme étude identifiée dans la littérature pour servir de cas test a été effectuée par les
chercheurs de I'Université de Erlangen [Rai 2016]. Elle vise a étudier la solidification de germes étant
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aléatoirement orientés et positionnés dans la partie basse d’'une géométrie rectangulaire. Tout
comme dans le cas des deux études de la croissance d’'un monocristal précédemment citées, le

domaine étudié est soumis a un gradient thermique vertical de 250 K.m™ et & un taux de
refroidissement de 0,1 K.s™.

t= 20245

-4.5e+01 -30 -20 -10 0 10 20 30 45e+01 [ 45°
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t=20s | | | I

t=30s
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Direction de solidification (Z) — =

-
>

t=200s

Figure 2.11. Evolution des grains formés a partir des germes générés sur la partie inférieure [Rai 2016]

Avant refroidissement du systeme, une ligne de germes d’orientations cristallographiques aléatoires
est générée au niveau de la partie inférieure de la grille AC, toutes les 2 cellules (100 germes pour
une largeur de 200 cellules). L’évolution des grains au cours du refroidissement est visible sur la
Figure 2.11. Nous pouvons remarquer que les grains faiblement désorientés par rapport au gradient
thermique (ceux dont I'orientation cristallographique, caractérisée par I'angle entre les directions
<01> du grain et I'axe vertical, est proche de zéro) bloquent progressivement la progression de ceux
plus fortement désorientés (représentés en couleurs sombres). En effet nous pouvons observer que
dés la sixieme rangée de cellules dans I'axe vertical, plus de 20 grains sur les 100 initialement
présents ont terminé leur croissance (soit plus d’un cinquiéme), interrompus par la progression des
grains adjacents. En conséquence, le nombre de grains continuant de croitre en fin de solidification
(i.e. au niveau du haut de la Figure 2.11, t = 2024 s) est largement inférieur au nombre de grains
présents initialement dans la piece (diminution de 96 %). La structure résultante est alors composée
de grands grains colonnaires quasiment alignés avec la direction du gradient thermique. T et G étant
bien plus faibles dans ce cas test que dans le cas des procédés de fabrication additive ou de soudage,
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il faut s’attendre a ce que la compétition de croissance entre les grains se déroule encore plus
rapidement dans le cas de simulation de solidification au cours de ces procédés.
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Figure 2.12. Résultats numériques montrant la compétition de croissance entre des cristaux, obtenus (a) par Rai
et al. [Rai 2016] et obtenus (b) en utilisant le modeéle CAFE défini dans la thése

Les résultats obtenus avec le modéle CAFE défini dans cette thése sont conformes a ceux calculés par
Rai et al. (Figure 2.12). En effet, bien que les résultats ne soient pas parfaitement identiques a cause
du tirage aléatoire initial des orientations, I'arrét de la croissance des grains fortement désorientés
par rapport au gradient thermique est retrouvé, conduisant a la diminution significative du nombre
de grains continuant de croitre en fin de solidification. De ce fait, ces résultats montrent la capacité
de notre modeéle a prédire la croissance compétitive des grains.

2.5.3.Conclusion

Suite aux comparaisons effectuées avec les cas test identifiés dans la littérature, la capacité du
modele CAFE a prédire la croissance granulaire a été démontrée. Par ailleurs, cette étape de
validation numérique a permis de tester le bon fonctionnement du chainage mis en place entre
éléments finis et automates cellulaires. Dés lors, les calculs CAFE tels que définis dans le cadre de ces
travaux de these peuvent étre effectués sur des configurations LBM.

2.6. Conclusion du chapitre

Les modélisations du procédé et de la solidification ont été définies et présentées dans ce chapitre,
puis leur couplage a été mis en place et détaillé afin de construire le modele CAFE 3D. Aprés sa
construction, une étape de validation du modeéle sur des cas test issus de la littérature a été réalisée
permettant de valider le couplage et de démontrer la capacité du modele a simuler la formation des
structures de grains au cours de la solidification. Néanmoins, les conditions thermiques imposées aux
domaines étudiés au cours des cas test sont particulierement éloignées des conditions obtenues au
cours des procédés de FA ou de soudage. Il est donc nécessaire de tester le modeéle sur des
configurations plus physiques. Pour atteindre cet objectif, des essais instrumentés de fabrication
d’éprouvettes par LBM vont étre menés. Ces essais permettront a la fois d’étudier les conditions
thermiques propres a ce procédé en fonction des parametres procédés utilisés, et d’observer et
d’analyser les structures de grain obtenues. Ces travaux sont présentés dans le chapitre suivant.
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Cette troisieme partie introduit l'aspect expérimental des travaux de theése. De nombreux
phénomeénes physiques interviennent au cours de la fabrication d’une piéce par procédé LBM :
I'interaction laser-matiere, la thermique des échanges, la mécanique des fluides au niveau du bain,
ou encore les mécanismes régissant la solidification. Cette étude expérimentale a donc pour principal
objectif d’appréhender la physique du procédé ainsi que linfluence de certains parameétres
opératoires sur les phénomenes physiques observés. Deux campagnes d’essais sont réalisées pour
cela : la premiere sur un banc d’essai académique, permettant I'instrumentation du procédé et ainsi
I’étude de son comportement in-situ, la deuxieéme sur une machine industrielle. L'originalité des
essais réalisés sur le banc d’essai instrumenté repose sur le fait que nous nous intéressons a la
confection de monocordons fabriqués sur lit de poudre, ce qui permet d’étudier la physique du
procédé de la toute premiere couche obtenue. Les essais effectués sur machine industrielle quant a
eux se rapprochent des conditions de fabrication de pieces industrielles en cumulant des cordons sur
de nombreuses couches, permettant I'étude de I'effet des cycles de fusion-solidification successifs
sur la piéce fabriquée.

Les résultats expérimentaux obtenus a l'issue des essais sont basés sur les vidéos de bain réalisées in-
situ ainsi que sur I'analyse métallographique des échantillons effectuée post-mortem. En plus de
I’étude de la physique du procédé, ces résultats sont utiles pour I'étape de calibration de la source
thermique définie lors de la modélisation du procédé (4.1.5 et 5.1.5) ainsi que pour celle visant a
comparer les structures de grains expérimentales et numériques une fois les simulations effectuées
(Chapitre 4 et Chapitre 5). Dans ce chapitre sont présentés: les installations expérimentales
employées pour réaliser les essais, les matériaux utilisés, le détail des deux campagnes d’essais, les
techniques de caractérisation des échantillons et enfin I'’étude des résultats relatifs au bain fondu et
aux caractéristiques des structures de grain formées.

3.1. Dispositifs expérimentaux

Deux dispositifs expérimentaux sont utilisés au cours de cette thése : un banc d’essai instrumenté
LBM permettant d’observer la formation du bain fondu lors de la réalisation de monocordons, et une
machine industrielle SLM Solution non instrumentée capable de fabriquer des piéces multicouches.
Ces deux dispositifs sont présentés ci-apreés.

3.1.1.Banc d’essai instrumenté LBM

La premiére installation utilisée au cours de la thése est rattachée a la plateforme laser du
laboratoire Procédés et Ingénierie en Mécanique et Matériaux (PIMM — UMR 8006) de I'Ecole
Nationale Supérieure des Arts et Métiers (ENSAM/CNRS). C'est un banc d’essai de type LBM,
composé des éléments suivants (identifiés sur la Figure 3.1) :

e Une table de déplacement linéaire grande vitesse (Vg = 1 m.s%) ;

e Un chariot de déplacement, solidaire de la table et permettant la fixation du substrat ;

o Un laser Ytterbium-YAG de 10 kW de la marque TRUMPF®, opérant a une longueur d’onde
de 1030 nm et avec un diametre focal de 150 um. Le laser est positionné verticalement au-
dessus du banc et son transport est assuré via une fibre optique de 200 um de diameétre.
C’est un laser continu dont la distribution spatiale est uniforme (top hat). Sa puissance
minimale est fixée a 320 W ;

e Un laser d’éclairage CAVILUX® de longueur d’onde 810 nm qui permet d’éclairer la zone
d’intérét au cours des essais ;

-77 -



Chapitre 3 - Etude expérimentale

e Une caméra rapide Photron UX100® assurant le suivi de la formation et de I'évolution du
bain fondu. Elle est orientée a 60° par rapport a I’horizontale et équipée de deux filtres :
e un filtre passe bas a 950 nm permettant d‘atténuer la lumiére du laser incident.
e un filtre passe bande a large bande (40 nm) centré sur la longueur d’onde du
laser d’éclairage.
Cette caméra permet d’observer un champ allant jusqu’a 6 mm de longueur et 2 mm de
largeur. Elle peut prendre jusqu’a 10 000 images par seconde ;

o Une enceinte de protection étanche solidaire du chariot une fois fixée. Elle est équipée de
vitres en quartz permettant le passage des faisceaux laser (tir et éclairage) ainsi que
I’observation du bain avec la caméra rapide ;

e Une protection gazeuse assurée par 'arrivée d’un flux d’argon directement dans I'enceinte
(débit 15 L.mint). Cette protection permet d’assurer un taux d’oxygéne inférieur & 1 000
ppm.

Ce banc instrumenté original permet la réalisation de lignes de fusion sur substrat ou de cordons
monocouches (ou monocordons), ainsi que I'observation au cours des essais, grace a la caméra
rapide, de la surface du bain fondu formé et de sa dynamique. Pour cela, le charriot sur lequel est
fixé le substrat, recouvert le cas échéant d’un lit de poudre, se déplace, passant sous le laser, ce qui
provoque la fusion du substrat dans le cas des lignes de fusion, ou de la poudre permettant alors
I'obtention d’'un monocordon. Une étape de synchronisation est nécessaire afin de coordonner le
passage du substrat sous I'axe du laser avec le tir. Une temporisation est également requise afin de
prendre en compte la phase d’accélération du chariot et ainsi garantir une vitesse constante du
substrat au moment du déclenchement du tir laser. Le protocole ainsi que sa validation sont
présentés en détails dans la these de V. Gunenthiram [Gunenthiram 2018].

Figure 3.1. Installation de fusion laser sur lit de poudre (PIMM-ENSAM) : (a) vue globale sur laquelle le faisceau
laser est représenté de facon schématique en blanc et rouge pointillé, (b) protection gazeuse de I'installation
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3.1.2.Machine industrielle SLM

La seconde installation employée au cours de la thése repose également sur la technologie de fusion
laser sur lit de poudre. C'est une machine SLM Solutions® 280 HL appartenant a la Plateforme
Technologique Fabrication Additive Pro3D rattachée a I'université de Montpellier (Figure 3.2). La SLM
280 étant utilisée dans l'industrie, elle présente I'avantage de pouvoir expérimenter une tres large
gamme de parametres opératoires (stratégie de fabrication, paramétres laser) mais aussi celui de
pouvoir réaliser des pieces multicouches. Elle est composée des éléments suivants :

e Une chambre de fabrication d’un volume de 280 X 280 X 365 mm?3 (soit un volume de
28,616 dm?) ;

e Un laser fibre de la société IPG de diameétre focal variant entre 80 et 115 um, opérant a
une puissance maximale de 400 W et se déplagant via un goniometre ;

e Un racleur permettant a la fois d’approvisionner la chambre de fabrication en poudre
mais aussi de I’étaler pour former le lit de poudre. La hauteur de la couche de poudre
déposée varie entre 20 et 90 um ;

e Un systeme d’inertage a I'argon de la chambre, limitant I’oxydation de la piéce en cours
de fabrication. Le débit d’argon est de 5 L.min™.

Figure 3.2. Machine SLM 280 HL de la plateforme Pro3D [Pro3D 2020]
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3.1.3.Bilan des caractéristiques des dispositifs

Les deux dispositifs expérimentaux utilisés au cours de la these ont été présentés séparément dans
les parties précédentes. Afin de comparer les principales caractéristiques de chacun, leurs
parametres de fabrication sont résumés dans le Tableau 3.1.

Tableau 3.1. Plages d'utilisation des principaux paramétres du banc d'essai instrumenté du laboratoire PIMM et
de la machine industrielle SLM 280 HL

Parametres Banc d’essai instrumenté Machine SLM 280 HL
Puissance du laser (P) 320W<P<1kW P <400 W
Vitesse de la table de déplacement (v) | 200 mm.st<v <1 m.s? <10 m.s?
Diametre du spot laser (@) 150 um 80-115 um
Hauteur de couche (t) 50 um 20-90 um
Gaz de protection Argon Argon

Le banc d’essai instrumenté du laboratoire PIMM permet la réalisation de géométries monocouches
correspondant aux premieres passes construites sur les plateaux dans le cas de machines
industrielles. La campagne effectuée sur ce banc offre donc la possibilité d’observer 'ensemble des
phénoménes intervenant au cours du procédé sur une échelle millimétrique.

3.2. Matériaux et poudres étudiés

Le matériau étudié dans le cadre de cette étude est un acier inoxydable austénitique 316L. Son
utilisation courante dans les applications nucléaires ainsi que sa fréquente utilisation en fabrication
additive ont motivé ce choix. Le matériau se présente sous deux états distincts : sous forme de
poudre ou sous forme de piéces denses (t6le ou plateau) correspondant au substrat sur lequel seront
déposées les couches de poudre.
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Figure 3.3. (a et c) Distributions granulométriques initiales des particules de poudre et (b et d) forme des
particules de poudre a grossissement x200 pour les poudres utilisées pour : (a-b) le banc d’essai instrumenté et
(c-d) la machine SLM 280 HL
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Chaque installation utilisant son propre lot de poudre 316L, deux compositions légerement
différentes sont utilisées en fonction de l'installation exploitée, chacune fournie par la société SLM
Solutions. La poudre utilisée pour le banc d’essai et celle servant pour la machine industrielle sont
toutes deux composées de particules de forme sphérique (Figure 3.3 (b) et (d)) et leurs distributions
granulométriques, présentées sur les images (a) et (c) de la Figure 3.3, sont trés proches. Leur
densité apparente est de 4,52 g.cm? pour celle du banc d’essai et de 4,47 g.cm™ pour celle de la SLM.
Les substrats disponibles dans l'installation instrumentée et dans la machine industrielle sont
également deux aciers inoxydables austénitiques. Leur composition chimique ainsi que celle des deux
types de poudre sont présentées dans le Tableau 3.2.

Tableau 3.2. Compositions chimiques des substrats et des poudres utilisés pour chacune des installations
expérimentales (banc d’essai instrumenté et machine SLM 280 HD)

Eléments (% wt) Cr Ni Mo | Mn Si N (o] C Fe

Banc d’essai Poudre 316L 17.7 12.7 231 | 0.89 | 0.61 | 0.09 0.028 0.18 Balance

instrumenté | ¢ ar316L | 173 | 120 | 236 | 1.89 | 0.33 | 0.047 | 0.0025 | 0.024 | Balance
Poudre316L | 16.72 | 12.14 | 2.38 | 1.24 | 054 | 0.0 . 0.02 | Balance

SLM 280 HL
Substrat 248 | 195 | 0.48 | 0.58 | 1.44 | 0.065 - 0.07 | Balance

3.3. Fabrication des spécimens

Comme précisé en introduction, deux campagnes d’essais sont réalisées au cours de la these: la
premiere effectuée sur le banc d’essai instrumenté du laboratoire PIMM visant a réaliser des cordons
monocouches, et la deuxieme menée sur la machine industrielle SLM 280 HL pour la construction de
piéces multicouches (cordons superposés dans la direction de construction verticale). Pour rappel,
I’objectif de ces essais est d’étudier la formation du bain fondu et des structures de grain au cours du
procédé de fusion laser sur lit de poudre.

3.3.1. Fabrication des éprouvettes monocouches

3.3.1.1. Objectifs

Cette premiere campagne d’essais réalisée sur le banc d’essai instrumenté du laboratoire PIMM, a
pour objectif d’observer la physique au cours du procédé LBM et d’appréhender l'influence des
variations des parametres procédés sur les conditions de solidification. Pour cela, nous avons choisi
d’étudier une configuration élémentaire a savoir un cordon simple composé d’une seule couche. Le
choix d’un unique cordon permet de s’affranchir de l'influence de la stratégie de construction
(distance inter-cordon, stratégie de balayage) ainsi que de celle du cyclage thermique sur les
structures de grain formées. Une étape importante de cette étude consiste a quantifier
expérimentalement la structure de grains dans un plan de coupe ainsi qu’a la caractériser
cristallographiquement. Ces informations nous permettent d’observer d’éventuelles caractéristiques
dominantes identifiables des la premiére couche fabriquée et nous renseignent sur les liens existants
entre parametres opératoires et conditions de solidification.

3.3.1.2. Géométries des éprouvettes fabriquées
Deux types de cordons différents sont réalisés au cours de cette campagne expérimentale :
e Des lignes de fusion, obtenues suite a un tir laser directement sur le substrat (sans
poudre) ;
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e Des monocordons, formés suite au tir laser sur une couche de poudre préalablement
déposée sur le substrat.

V. Gunenthiram dans sa thése a mis en évidence le fait que le laser interagit essentiellement avec le
bain liquide et non avec les particuliers de poudre [Gunenthiram 2018], ces dernieres venant
alimenter le bain fondu par capillarité une fois celui-ci formé. Afin de s’affranchir de I'influence de
I"'apport de poudre dans le bain liquide, les lignes de fusion sont réalisées dans un premier temps. Les
cordons obtenus (lignes de fusion et monocordons) mesurent 3 cm de longueur et sont fabriqués sur
des substrats 316L de 3 mm d’épaisseur, 3 cm de largeur et 7,5 cm de longueur (Figure 3.7) dont la
composition chimique est détaillée dans le Tableau 3.2.

3.3.1.3. Préparation de I'installation

Afin de préparer le banc d’essai, plusieurs étapes sont nécessaires. Tout d’abord dans le cas de la
fabrication des monocordons, la poudre est déposée manuellement sur le substrat. Pour cela deux
couches de scotch représentant une épaisseur totale de 50 microns sont collées pour former une
bordure au niveau des contours de la face supérieure du substrat, puis la poudre est déposée dans le
volume laissé libre au milieu du substrat et étalée grace a une lame de rasoir. Cette méthode
habituellement employée au laboratoire PIMM permet de former une couche de poudre
d’approximativement 50 um d’épaisseur. Une deuxiéme étape consiste a fixer le substrat sur le
chariot de déplacement a l'aide de scotch métallique (Figure 3.1 (a)). L'ensemble de ces étapes est
présenté de facon plus détaillée dans la these de V. Gunenthiram [Gunenthiram 2018].

3.3.1.4. Parametres opératoires
Plusieurs paramétries, c’est-a-dire combinaisons de parameétres opératoires, sont testées au cours
des essais monocouches. La puissance du laser P, et la vitesse de déplacement de la table v sont les
deux parametres procédés variant au cours des essais. Le choix des parameétres P et v a été fait en
utilisant la densité volumique d’énergie E, souvent considérée en FA lors de la fabrication de pieces.
Dans le cas de I'étude de simples cordons elle s’exprime souvent de la fagon suivante [Liu 2015]:

4 p
E=—— (52)
T.V.Q

ol ¢ correspond au diametre focal du faisceau laser, donné en um. Pour un diamétre de faisceau
donné, la densité d’énergie volumique est alors proportionnelle au rapport P/v. Les constructeurs
de machines LBM recommandent des valeurs de puissances et de vitesses permettant de maximiser
la densité relative finale de la piece fabriquée. Les valeurs adaptées au banc d’essai instrumenté ont
donc été calculées a partir de celles recommandées pour la machine SLM 280 et des caractéristiques
du spot laser de la machine. La valeur calculée de densité d’énergie volumique de référence est aux
alentours de 70 J.mm?3.

Une fois cette valeur de référence fixée, deux combinaisons de puissance et vitesse ont été définies
en s’appuyant sur le retour d’expérience des chercheurs du PIMM utilisant habituellement le banc
d’essai. Trois autres paramétries ont ensuite été choisies afin d’étudier I'influence de P et v sur le
bain et sur les structures de grains obtenues. Les cing paramétries retenues sont rassemblées dans le
Tableau 3.3. Les paramétries 1 et 3 correspondent a la valeur de densité d’énergie volumique de
référence, obtenue avec deux combinaisons de puissance et vitesse. Les paramétries 1 et 2, ainsi que
les paramétries 3 et 4, permettent d’observer I'influence d’une augmentation de la vitesse lorsque la
puissance reste constante. Les paramétries 2, 4 et 5 quant a elles, permettent d’observer I'influence
de I'augmentation de la puissance lorsque la vitesse reste constante.
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Tableau 3.3. Détail des différentes paramétries appliquées au cours des essais monocouches

Paramétries P (W) v (mm.s?) @ (um) E (J.mm?3)
p¢ere 320 250 150 72,43
28me 320 400 150 45,27
3éme 400 310 150 73,02
4éme 400 400 150 56,59
Géme 600 400 150 84,88
3.3.1.5. Déroulement des essais

Une fois l'installation mise en place et les parameétres opératoires définis, les essais monocouches
sont effectués. lls consistent a réaliser des lignes de fusion et des monocordons avec chacune des
paramétries, a I'exception de la cinquiéme qui n’est appliquée que sur les monocordons. Afin
d’évaluer la répétabilité des essais, trois tirs sont effectués pour chaque paramétrie, a la fois pour les
lignes de fusion et pour les monocordons. Exceptionnellement, un ou deux cordons supplémentaires
sont réalisés lorsqu’un probléme de synchronisation avec la caméra rapide est observé au cours de la
fabrication des cordons précédents.

3.3.1.6. Observations in-situ

L'observation des vidéos faites au cours de la réalisation des lignes de fusion met en évidence la
formation d’un bain de géométrie relativement stable. En effet, I'irradiation du laser se faisant sur la
partie liquide avant, nous pouvons constater que le bain a une forme de goutte d’eau, couramment
observée dans le cas du soudage. Lorsque les parties arriéres droite et gauche du bain se solidifient,
le centre du cordon apparait parfois de facon marquée (Figure 3.4). Bien que la géométrie du bain ne
varie pas fondamentalement au cours du procédé, la surface libre du liquide montre néanmoins des
oscillations importantes. Sur la Figure 3.4 sont présentées deux images extraites d’'une des vidéos
capturée au cours de la réalisation d’une des lignes de fusion réalisée avec une puissance de 400 W
et une vitesse de 310 mm.s™. Sur I'image (a) nous pouvons observer le contour du bain en forme de
goutte d’eau nettement défini, arrondi et régulier a I'avant au niveau de la zone d’impact du laser, et
pointu a l'arriére. Sur la figure (b) la forme de goutte d’eau est également observée, tout comme la
pointe a I'arriere du bain, mais la zone arrondie précédemment observée dans la zone d’interaction
du laser n’est pas retrouvée. A la place, une zone ovale relativement difforme est constatée.
Néanmoins, aucune projection de métal n’est observée au cours de la fabrication des lignes de
fusion.

Figure 3.4. Images extraites des vidéos effectuées in-situ durant la réalisation de ligne de fusion a 400 W et 310
mm.s™* montrant le bain fondu avec une surface libre : (a) stable et (b) oscillante

Dans le cas des essais avec poudre, les vidéos du bain montrent un bain plus difficilement identifiable
et beaucoup plus agité que dans le cas des lignes de fusion. En effet, si nous nous intéressons aux
images présentées sur la Figure 3.5, extraites des vidéos filmant la réalisation d’'un monocordon
effectué a 400 W et 400 mm.s™, nous pouvons constater des variations du bain assez importantes au
sein d’un méme cordon. Par ailleurs, bien que nous puissions remarquer que le faisceau laser semble
toujours interagir avec la partie avant du bain liquide, celle-ci ainsi que le proche voisinage du bain
paraissent plus irradiés que dans le cas des lignes de fusion. Par ailleurs, le centre du cordon n’est
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plus identifiable comme c’était le cas pour les lignes de fusion. L'étude des vidéos monocordons met
également en avant le fait que des particules de poudre situées aux abords du bain sont projetées,
soit vers l'extérieur ou soit vers lintérieur du bain permettant ainsi de I'alimenter. De plus,
I’observation du cordon obtenu en fin d’essai montre que celui-ci est libre de particules de poudre au
niveau de sa surface mais aussi sur ses cotés (observation de la zone de dénudation).

Figure 3.5. Images extraites des vidéos effectuées in-situ durant la réalisation de monocordons a 400 W et 400
mm.s™* montrant le bain fondu avec une surface libre : (a) relativement stable et (b) oscillante

150pm
(a) Faisceau Laser (b)

Particules de poudre

ﬁ 50pum : | /

.‘I"l \

l; 80 + 20um Bain fondu

N

Figure 3.6. Représentations schématiques de I'alimentation du bain en coupes (a) longitudinale et (b) transverse

Grace a ces différentes constatations, un schéma illustrant I'alimentation du bain peut étre proposé,
visible sur la Figure 3.6. La coupe longitudinale du bain est représentée sur la Figure 3.6 (a). Le
faisceau interagissant avec I'avant du bain liquide, I’énergie qu’il fournit est en partie absorbée par le
bain et en partie réfléchie vers les particules de poudre situées aux abords directs du bain (fleche
violette). Ces particules de poudre, situées a I'avant du bain (Figure 3.6 (a)) ou sur ses cotés (Figure
3.6 (b)), viennent ensuite alimenter le bain pour la plupart (fleches bleues) contribuant ainsi a
I’'augmentation du volume du bain fondu formé.

3.3.1.7. Cordons réalisés
A l'issue des essais, deux substrats contenant les lignes de fusion et deux autres contenant les
monocordons sont obtenus. Ces plaques comprennent a elles quatre 35 cordons (lighes de fusion et
monocordons confondus), parmi lesquels 25 ont été filmés par caméra rapide au cours des essais.

Ces 25 cordons correspondent aux trois cordons produits pour chacune des quatre paramétries sur
tole pleine (sans poudre) et sur lit de poudre, auxquels s’ajoute I'unique monocordon qui a pu étre
filmé pour la 5™ paramétrie. Les dix autres cordons correspondent a des tirs n’ayant pas été filmés
ou a certains tirs mal positionnés. Les cordons obtenus a I'issue des essais sont visibles sur la Figure
3.7, sur laquelle les croix représentent les 10 cordons non conformes (probleme de vidéos ou de
positionnement).
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Figure 3.7. (a-b) Lignes de fusion et (c-d) monocordons, formés a l'issue des essais monocouches réalisés sur le
banc d'essai de fusion laser sur lit de poudre du laboratoire PIMM

3.3.2.Fabrication des éprouvettes multicouches

La deuxiéme campagne d’essais est effectuée sans instrumentation, sur la machine industrielle SLM
280 HL de la plateforme Pro3D (cf. section 3.1.2). Cette seconde campagne d’essais a pour objectif
principal d’étudier les structures de grains 316L formées au cours du procédé LBM dans le cas d’une
configuration plus industrielle ou les cordons sont cumulés et dans laquelle le matériau peut subir
plusieurs cycles de fusion-solidification. Cette configuration permet notamment de voir si certaines
observations faites sur les géométries monocouches sont retrouvées sur les piéces multicouches,
nous renseignant ainsi sur I'influence du cyclage thermique sur les grains formés.

3.3.2.1. Géomeétries des éprouvettes fabriquées

Toujours dans I'objectif de limiter le nombre de parametres opératoires intervenant dans les essais
(distance inter-cordon et stratégie de fabrication), nous avons choisi une géométrie constituée d’un
seul cordon par couche. La réalisation de voiles (ou murs) constitués de plusieurs cordons superposés
risquant de générer des éprouvettes déformées ou voilées en raison de la faible largeur des cordons
obtenus en LBM, la géométrie des éprouvettes construites dans le cas de cette campagne est sous
forme d’un carré « vide » (Figure 3.8). L'empilement de couches superposées permet alors de former
un parallélépipéde rectangle d’une hauteur de 18 mm (Figure 3.8), qu’on qualifiera de « cube creux »
dans la suite du document pour plus de simplicité, et dont les faces seront appelées « voiles ».

Epaisseur du contour : un seul cordon (un seul passage du laser) Carré «vide », pas de matiére au centre

Section dans le plan

. (XOY)
Z : direction de

construction 5

Figure 3.8. Représentation schématique des maquettes réalisées sur la machine industrielle SLM 280 HL

Des cubes creux de différentes longueurs de voiles ont été construits afin d’identifier les pieces les
plus régulieres, ainsi éligibles pour la caractérisation des grains formés. L'épaisseur du voile étant
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relativement faible (quelques centaines de microns), les éprouvettes sont en effet susceptibles de
subir des déformations sous l'effet des contraintes résiduelles produites par le procédé. En
particulier, les contraintes de compression générées dans les couches inférieures par la contraction
volumique des derniéres couches déposées lors de leur refroidissement peuvent conduire a
I'apparition du phénomeéne de flambage, contrariant la fabrication de la piece et rendant complexe
son analyse métallographique future. Aussi, six dimensions de cubes creux ont été testées, dont la
longueur de voile varie de 5 a 10 mm (Figure 3.9). Quatre exemplaires de chaque géométrie sont
réalisés afin de pouvoir ensuite étudier les grains formés dans toutes les directions de I'espace.

3.3.2.2. Préparation de I'installation

Contrairement au banc d’essai instrumenté, la fabrication de piéces sur la SLM 280 HL ne demande
aucune étape de préparation particuliere, d’autant plus qu’aucune instrumentation n’est mise en
place. Le plateau, en acier inoxydable austénitique (Tableau 3.2), est déja positionné dans la
chambre de fabrication et la poudre 316L (Tableau 3.2) préalablement versée dans le bac
d’approvisionnement, est automatiquement déposée par le systeme de dépdt de poudre de la
machine. La hauteur de poudre déposée a chaque couche est fixée a 50 um, pour se placer dans des
conditions proches de celles employées dans les cordons monocouches. Pour obtenir une piece de
18 mm de hauteur, 360 couches sont donc nécessaires.

3.3.2.3. Parametres opératoires
Nous avons retenu les valeurs de puissance et de vitesse conseillées pour garantir I’obtention d’une
piéce dense et correctement réalisée sur une machine SLM 280 HL, qui sont de 100 W et 300 mm.s™*
respectivement (Tableau 3.4). Ces valeurs correspondent a une densité volumique d’énergie de
70 J.mm=3environ, comme pour les paramétries 1 et 3 des essais monocouches (Tableau 3.3).

Tableau 3.4. Détail de la paramétrie appliquée au cours des essais multicouches

Paramétries P (W) v (mm.s?) @ (um) VED (J.mm?3)
A 100 300 78 69,76

3.3.2.4. Piéces obtenues
A l'issue des essais, quatre séries de cubes creux de différentes largeurs sont fabriquées (Figure 3.9).
Seules les pieces de largeurs 5 a 7 mm sont conservées pour cette étude, les autres présentant des
faces voilées (non planes) soit vers l'intérieure soit vers I'extérieur, observation représentative du
phénoméne de flambage.

Figure 3.9. Cubes creux fabriqués a l'issue de la campagne multicouche. De gauche a droite, cubes de largeur de
voile 10, 9, 8, 7, 6 et 5 mm
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3.4. Techniques de caractérisation des échantillons

Les caractéristiques essentielles des structures de grains sont associées a plusieurs échelles :

e Macroscopique : a cette échelle sont déterminées les dimensions et la géométrie de la
zone fondue, données déterminantes dans la formation des structures de grains ;

e Mésoscopique : la taille et I'orientation cristallographique des grains sont étudiées a
cette échelle ;

e Microscopique : cette échelle correspond aux informations relatives a la taille des bras
dendritiques primaires et secondaires ou des cellules, ainsi qu’aux inclusions et précipités
divers observés dans la structure granulaire.

Les méthodes de caractérisation a ces différentes échelles utilisées dans le cadre de ces travaux de
these sont détaillées ci-aprés.

3.4.1.Préparation des échantillons

Afin d’observer les pieces fabriquées dans les trois directions principales de construction, les
échantillons sont découpés, enrobés puis polis. Les pieéces obtenues étant particulierement fines (de
I’ordre de la centaine de microns) dans I'épaisseur des voiles pour les cubes creux, et dans la largeur
des cordons pour les monocouches, il est primordial de les découper avec précaution et de facon
adaptée. Deux méthodes de découpe sont appliquées en fonction du type d’échantillon considéré.
Pour la découpe des cubes creux, une scie a fil diamanté verticale W 3500B de la société ESCIL ayant
un fil de diamétre 0,3 mm est utilisée. Bien que nécessitant des temps de découpe importants
(plusieurs heures pour une coupe horizontale), ce type de découpe progressive permet de ne pas
contraindre la piece a découper, évitant ainsi d’engendrer des déformations. Par ailleurs le diametre
du fil de découpe étant tres petit, la coupe obtenue est nette et précise et la perte de matiére
limitée. Les zones fondues (ZF) et les structures de grains étant observées dans les 3 directions
principales des cubes creux, les piéces sont découpées transversalement (coupe transverse) et dans
la direction normale (coupe horizontale) a la direction de construction (Figure 3.10).

Plan transverse (YOZ) w==pp

Vue en coupe
transverse

L

Vue en coupe
horizontale

L.

Plan normal(ala
direction de
construction) (XOY

Plan longitudinal (XOZ)
Figure 3.10. Représentation schématique des différents plans de coupe appliqués aux cubes creux

Les monocouches étant moins fragiles et plus longs que les multicouches, leur découpe est effectuée
a I'aide d’'une micro trongonneuse STRUERS Secotom utilisant une meule en carbure de silicium
d’épaisseur 500 um. Pour les deux types d’échantillons, le plan de coupe transverse est centré sur la
demi-largeur du voile ou la demi-longueur des cordons afin de se situer dans la zone stationnaire du
cordon et pour s’éloigner le plus possible des coins. Les cordons ayant une largeur d’une ou deux
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centaines de microns seulement, |'obtention de la coupe longitudinale est rendue possible par
découpe du substrat au plus proche du bord du cordon dans sa longueur, puis par polissage de la
coupe obtenue jusqu’a la demi-largeur.

Une fois découpés, les échantillons (monocouches et multicouches) sont ensuite enrobés soit dans
une résine Epoxy transparente pour ceux observés uniquement par microscopie optique par la suite,
soit dans une résine conductrice permettant une observation au microscope électronique a balayage
(MEB, partie 3.4.3). Dans les deux cas, les échantillons sont enrobés a froid afin de limiter la pression
exercée sur la piece mais aussi I'échauffement des échantillons au cours de la polymérisation des
résines.

Suite a I'enrobage, les échantillons sont polis manuellement avec un papier abrasif de grade 1 200
(SiC), puis automatiquement a 'aide de draps de polissage et de suspensions diamantées de 6, 3 et
1 um. En fonction des échantillons préparés, le polissage a 1 um peut étre effectué manuellement.
Une fois I'état de surface satisfaisant, les échantillons sont préparés pour une analyse future au
microscope optique (cf. 3.4.2) ou pour une observation au MEB (cf. 3.4.3) en fonction des résultats
souhaités.

3.4.2.Microscopie optique

L’observation des échantillons au Microscope Optique (MO) permet le recueil des caractéristiques du
bain fondu (géométrie et dimensions) ainsi qu’une premiere étude des structures de grains (taille de
grains et croissance épitaxiale des grains initialement présents dans le substrat) et des sous-
structures obtenues. Les échantillons analysés au MO sont plongés au préalable pendant 15
secondes dans une solution d’eau régale (1 volume de HNOs; pour 2 volumes d’HCl), aprés avoir subi
les différentes étapes de préparation décrites dans le paragraphe précédent (cf. partie 3.4.1).
L'attaque a I'eau régale permet de révéler les zones fondues ainsi que les joints de grains du métal.
Les analyses par microscopie optique sont réalisées sur un Microscope REICHERT JUNG MeF3
permettant des grossissements allant de x50 a x1000.

3.4.3.Microscopie électronique a balayage

Afin de caractériser cristallographiquement les structures de grains, certains échantillons sont
observés grace a un MEB équipé d’'un systeme d’analyse de diffraction d’électrons rétrodiffusés
(Electron Back Scatter Diffraction - EBSD). Cette technique d’analyse permet de déterminer
I'orientation cristallographique des grains grace a l'interaction entre les électrons rétrodiffusés,
générés suite a la diffraction du faisceau d’électrons primaires sur I’échantillon, et un écran
phosphorescent positionné dans la chambre du MEB. Les électrons rétrodiffusés dépendant de
I'orientation cristallographique des grains, leur impact sur I'écran de phosphore varie, permettant
ainsi la différenciation des grains.

Les échantillons observés au MEB sont préparés selon les étapes décrites dans la partie 3.4.1 puis
soumis a une étape de finition effectuée en utilisant une solution de suspension a la silice colloidale
(solution OPS) de 0,06 um. Les analyses par MEB sont réalisées sur une machine JEOL JSM-IT300
équipée d’'un capteur EBSD. Les cartographies EBSD ont été obtenues avec une tension de 20 kV et le
post-traitement des données est effectué grace au logiciel CHANNEL 5 (Oxford Instrument).

Suite a une analyse EBSD, des figures de pdles sont obtenues. Ces figures permettent la mise en
relation des directions {hkl} des grains observés avec les directions principales de I’échantillon
(longitudinale, transversale et normale). On distingue deux types de figures de poles : les figures
directes sur lesquelles sont représentées les directions {hkl} des grains dans le référentiel de
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I’échantillon (Figure 3.11 (a-c)), et les figures de poles inverses (Inverse Pole Figure - IPF) indiquant la
position d’'une des directions de I’échantillon dans le référentiel du cristal. Dans le cas des matériaux
appartenant au systéme cubique, les IPF correspondent au triangle standard délimité par la
projection des directions [001], [011] et [111] dans le plan équatorial du cristal (Figure 3.11 (d)). Ces
données ainsi que les cartographies des grains colorées selon les couleurs du triangle standard IPF
nous renseignent sur l'orientation des structures de grains formées ainsi que sur la présence
éventuelle d’une texture dans le matériau.

001

111

)
010] 100 o 010

(d) 00T

Figure 3.11. Détail des étapes permettant de tracer une figure de péle représentant les directions {001} d'un
cristal : (a) positionnement du cristal au centre de la sphére représentant les directions principales de
I’échantillon, (b) projection des directions [100], [010] et [001] sur le plan équatorial de la sphére et (c) figure de
pdle {100} obtenue a I'issue de la projection [Solas 2017]. (d) Représentation du triangle standard obtenu dans
le plan équatorial pour un systéme cubique [Tucker 2013]
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Figure 3.12. (a) Cartographie EBSD décrivant la distribution des plans {hkl} d’une éprouvette en acier 3161
fabriquée par LBM (observation d’une coupe normale & la direction de construction) par rapport a la direction
verticale de I’échantillon (Z) et (b) figure de pdle associée [Kurzynowski 2018].
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A titre d’exemple, I'observation de la cartographie EBSD présentée sur la Figure 3.12 (a) représente la
distribution des plans {hkl} par rapport a la direction de construction (Z) d’une piéce en acier 316L
fabriquée par LBM, issue des travaux de Kurzynowski et al. [Kurzynowski 2018]. Nous pouvons
remarquer que les grains sont majoritairement colorés en rouge, ce qui signifie que I'axe Z est
principalement aligné avec les directions {001}. Nous pouvons également remarquer sur la figure de
péle associée (Figure 3.12 (b)) que les densités d’orientations maximales pour les directions {001}
sont obtenues au centre (axe Z) et au niveau des extrémités des axes X et Y, confirmant I'alignement
des grains avec |'axe de construction de la piéce.

3.5. Etude des zones fondues

Nous avons vu dans le chapitre bibliographique que le gradient thermique et la vitesse de croissance
(G et V respectivement) gouvernent la formation des structures de grains, et que ces deux grandeurs
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physiques dépendent elles-mémes des caractéristiques géométriques du bain fondu (cf. 1.2.4). Pour
ces raisons, nous nous intéressons dans cette partie a I'étude des caractéristiques morphologiques et
dimensionnelles du bain fondu pour les différentes paramétries retenues. Par ailleurs, cette étude
nous permettra de comparer les résultats obtenus pour les lignes de fusion (i.e. sans poudre) et pour
les monocordons (i.e. avec poudre) et nous renseignera sur I’évolution du bain dans le cas de piéces
multicouches. Enfin, I'étude géométrique du bain fondu nous permettra de recueillir des
informations concernant les transferts de chaleur intervenant au cours du procédé.

3.5.1.Dimensions et géométrie du bain de fusion

3.5.1.1. Lignes de fusion et cordons monocouches

L'observation par microscopie optique des coupes transverses des lignes de fusion et des cordons
monocouches permet de déterminer la largeur et la profondeur de la zone fondue. Pour chaque
paramétrie, les largeurs et profondeurs de tous les cordons sont mesurées. Une seule coupe étant
faite dans chaque cordon, au niveau de la zone stationnaire, trois mesures sont ainsi effectuées pour
chaque paramétrie. Ensuite les valeurs moyennes et les écarts types sont calculés pour chaque
configuration. Pour les lignes de fusion la profondeur du bain est mesurée a partir de la surface du
plateau (Figure 3.13 (a)), tandis que pour les cordons monocouches elle correspond a la hauteur
totale du cordon (Figure 3.13 (b)). Les valeurs mesurées sont données dans le Tableau 3.5.
L'incertitude liée a la méthode de mesure est d’environ 10 pum.

Tableau 3.5. Dimensions du bain fondu mesurées sur les lignes de fusion (LF) et les monocordons (Mo) pour les
différentes paramétries. RF correspond au rapport de forme égal a la profondeur sous substrat sur la largeur et
oa l'écart type

Largeur (um) Profondeur (um) | Longueur (um) RF P v E
Moyenne | ¢ | Moyenne | & | Moyenne | ¢ (W) | (mm.s?) | (J.mm3)
LF 266 13,2 107 13,9 630 60 | 0,40
320 250 72
Mo 227 13,1 135 28,9 674 64 | 0,38
LF 211 5,5 60 2,5 500 70 | 0,29
320 400 45
Mo 187 13,9 130 12,3 - - 0,34
LF 269 15,1 125 2,1 872 89 | 0,46
400 310 73
Mo 250 6 178 51 1023 105 | 0,47
LF 225 14,3 88 1,7 710 68 | 0,39
400 400 57
Mo 222 8,5 139 8,8 947 109 | 0,41
Mo 242 11,4 205 25,7 1300 120 | 0,57 | 600 400 85

Le post-traitement des vidéos de la surface du bain, obtenues grace a l'instrumentation optique mise
en place sur le banc d’essai (cf. 3.1.1), permet également de déterminer la longueur du bain fondu
(Figure 3.15). Les mesures de longueur de bain sont faites via le logiciel Imagel, en calculant la
moyenne des valeurs obtenues pour 40 images pour chaque cordon, soit 120 images pour une méme
configuration. Les longueurs calculées sont également résumées dans le Tableau 3.5. L'incertitude de
mesure liée a la méthode utilisée pour déterminer ces valeurs est de 50 um environ.

Les microscopies optiques des coupes transverses des lignes de fusion et des monocordons, en partie
visibles sur la Figure 3.13 et la Figure 3.14, montrent un bain arrondi de forme caractéristique des
bains obtenus par mode de conduction (cf. 1.2.3.6). Cependant, cette forme est plus ou moins
arrondie en fonction des parametres appliqués. Sur la Figure 3.14 représentant les différentes lignes
de fusion en coupe transverse, la zone fondue formée pour les densités volumiques d’énergie les
plus élevées (figures (a) et (c)), est moins arrondie et plus « pénétrée » que celle formée pour des
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valeurs de E plus basses (figures (b) et (d)). Les observations par caméra indiquent quant a elles que le
bain, arrondi a I'avant et pointu a l'arriére, est trés allongé (Figure 3.15). Ces observations
géométriques sont cohérentes avec les résultats obtenus dans la littérature dans le cas de bain fondu
formé par conduction (cf. 1.2.3.6). Enfin, dans le cas des configurations monocordons, une
observation récurrente liée au bain est la présence de particules de poudre non fondues a l'intérieur
de la zone fondue (Figure 3.16). L’étude des rapports de forme (RF) (Tableau 3.5), correspondant au
rapport entre la profondeur du bain sous substrat et sa largeur, montre des valeurs proches pour une
méme paramétrie entre les résultats des lignes de fusion et ceux des monocordons. De plus, nous
pouvons constater que pour des énergies volumiques plus élevées, les rapports de forme
augmentent. Cette constatation révele que l'augmentation de I’énergie apportée influence
d’avantage la profondeur du bain que sa largeur.

’

Figure 3.13. Images obtenues par microscopie optique (x200) des sections transverses d’échantillons réalisés a
400 W et 310 mm.s™ : (a) ligne de fusion et (b) cordon monocouche. Les traits pointillés représentent les
largeurs et profondeurs des zones fondues considérées.

Figure 3.14. Microscopies optiques (x200) des coupes transverses des lignes de fusion obtenues pour des
puissances et vitesses de : (a) 320 W et 250 mm.s™, (b) 320 W et 400 mm.s* (c) 400 W et 310 mm.s* et (d) 400
W et 400 mm.s™.
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Figure 3.15. Images du bain fondu extraites des vidéos enregistrées par caméra rapide, dans le cas d’essais
réalisés & 400 W et 400 mm.s™ : (a) ligne de fusion, (b) cordon monocouche. Les traits pointillés représentent le
contour estimé du bain fondu
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Figure 3.16. Particule de poudre (cercle pointillé) partiellement fondue observée au MEB au niveau de la surface
supérieure de la coupe longitudinale d’un monocordon

Tableau 3.6. Variation des dimensions du bain fondu entre lignes de fusion et monocordons

P(W) | v(mm.s?) | E(J.mm3) | Alargeur A profondeur A longueur
320 250 72 -15% 26% 7%
320 400 45 -11% 117%
400 310 73 -7% 42% 17%
400 400 57 -1% 58% 33%

Toutefois, des différences de caractéristiques sont constatées entre lignes de fusion et monocordons,
provenant de l'interaction entre la poudre et la surface liquide. En effet, la poudre en rejoignant le
bain change la thermique locale du liquide, modifiant potentiellement les gradients de température
et donc I'effet Marangoni, principal responsable des écoulements dans le bain.

En comparant les dimensions du bain fondu des lignes de fusion et des monocordons réalisés pour
une méme paramétrie, nous pouvons remarquer que les largeurs des zones fondues mesurées pour
les lignes de fusion sont supérieures a celles des monocordons, mais que leurs profondeurs sont
inférieures (Tableau 3.6), et cela dans le cas des quatre paramétries testées. Ce résultat est assez
cohérent avec le mode de conduction de chaleur du laser. Dans le cas des lignes de fusion, la zone
fondue est entiérement située dans le substrat. La chaleur fournie par le laser en surface du bain est
donc transmise par conduction a travers le substrat de fagon relativement isotrope (Figure 3.13 (a)).
Dans le cas des monocordons, le phénoméne de « dénudation » accompagnant la fusion de la
poudre entraine la formation d’'un volume gazeux autour du cordon. La chaleur apportée par le laser
en surface de bain ne peut donc étre transmise latéralement par conduction en raison de I'absence
de matiere. Elle se fait donc principalement en profondeur, jusqu’au substrat, dans lequel elle peut
ensuite se dissiper dans toutes les directions. Le bain formé observé est alors moins large et plus
profond. Toutefois, il est important de signaler que les phénomeénes de convection dans le bain
liguide ont une grande importance sur les transferts thermiques, pouvant ainsi avoir une forte
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influence sur les formes de bains obtenues comme |'ont signalé plusieurs auteurs [Bertoli 2017,
Zhang 2019b].

La longueur de bain est également plus grande dans le cas des monocordons que dans celui des
lignes de fusion, conduisant a des volumes de bain liquide significativement plus élevés dans les
monocordons que dans les lignes de fusion. Ce résultat peut avoir plusieurs interprétations.

Tout d’abord, en raison de la formation d’une zone de dénudation autour du monocordon déja citée
(cf. 1.2.3.2), I'évacuation de I'énergie est limitée dans la partie supérieure des cordons. L'énergie
effective stockée par le bain, a paramétrie égale, devrait donc étre plus élevée dans les monocordons
gue celle recue par le substrat nu.

Une autre explication possible aux variations de volume du bain liquide provient du fait que
I'interaction du laser avec la surface plane du substrat lors de la fabrication des lignes de fusion
differe de celle observée en présence de poudre au voisinage du bain. Nous savons que |'énergie
apportée au bain provient principalement de l'interaction laser/fluide, et qu’une partie de I'énergie
fournie par le laser est réfléchie par le bain. Dans le cas des monocordons, cette puissance perdue
par réflexion peut en partie avoir été réfléchie sur les particules de poudre situées aux abords directs
du bain. Les macrographies et les observations indiquent en effet que la surface du bain est bombée
dans la configuration avec apport de matiere (monocordon), favorisant les réflexions du laser sur les
grains de poudre adjacents. Ainsi, lorsque certaines de ces particules de poudre viennent ensuite
alimenter le bain au cours du procédé, elles restituent alors au bain une partie de I'énergie réfléchie.
Cette énergie restituée contribue alors a 'augmentation du volume de métal fondu.

—

Figure 3.17. Représentation schématique en coupe transverse des écoulements liquides dans le bain pour (a) la
ligne de fusion, (b) le monocordon

Cependant, le volume de liquide formé dépend également de la distribution de chaleur au sein des
parties liquides, distribution liée aux écoulements complexes au sein du fluide. Dans le cas des
monocordons, il semblerait que ces écoulements se fassent préférablement en profondeur que vers
I’extérieur, générant ainsi un bain plus profond et long que dans le cas des lignes de fusion (Tableau
3.5). Les écoulements sont principalement gouvernés par I'effet Marangoni, piloté par la dépendance
de la tension de surface vis-a-vis de la température ainsi que par le gradient de température le long
de cette interface, qui peut étre différent dans les lignes de fusion et les monocordons. Les
macrographies visibles sur la Figure 3.13 montrent en effet que la surface libre de la ligne de fusion
est quasiment plane (Figure 3.13 (a)) alors que celle du monocordon présente une courbure
importante (Figure 3.13 (b)), ce qui peut modifier I'’évolution des tensions de surface le long de
I'interface liquide/gaz. L'effet Marangoni produit généralement, dans la plupart des alliages, un
écoulement centrifuge, depuis la surface au centre du cordon, la plus chaude, vers sa périphérie plus
froide (Figure 3.17). La géométrie de la surface du bain peut ainsi avoir une influence sur la
trajectoire et le flux associés a ces écoulements.
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L’angle au sein du bain liquide marquant le changement de trajectoire de I'écoulement au niveau de
la ligne triple est en effet plus important dans le cas des monocordons que dans celui des lignes de
fusion (Figure 3.17). Les écoulements dans la profondeur du bain engendrent alors dans ce dernier
cas des pertes de charge, réduisant les vitesses d’écoulement du fluide et donc les transferts de
chaleur dans la profondeur du bain, contribuant a expliquer sa forme moins pénétrée.

Les variations de profondeur et de longueur de bain entre monocordons et lignes de fusion étant
bien plus marquées lorsque la vitesse est plus grande, et les variations de largeur un peu moindres,
I"augmentation du volume du bain liquide des monocordons par rapport aux lignes de fusion est
donc plus importante a haute vitesse. Ce résultat confirme les hypotheses précédemment formulées
sur le role des écoulements sur la taille et la forme du bain, les écoulements Marangoni étant plus
rapides lorsque la vitesse du laser augmente [King 2014].

Nous pouvons donc aboutir aux conclusions suivantes concernant les bains liquides formés lors de la
fabrication des lignes de fusion et des monocordons :

e Quelle que soit I'énergie employée, les largeurs de bain obtenues dans les deux types de
cordons (avec et sans poudre) sont tres proches ;

e Du fait de la réflexion d’une partie de la puissance laser sur les particules de poudre
situées aux alentours du bain, I'énergie absorbée par le bain semble plus importante
dans le cas des monocordons, conduisant a des volumes de bains plus élevés pour une
méme puissance et vitesse ;

e L’énergie semble également distribuée plus en profondeur dans la configuration
monocordon, probablement en raison de I'amplification des effets de tensions
superficielles liés a la courbure de l'interface, et par conséquent a I'augmentation des
effets Marangoni, mais aussi parce que la courbure de l'interface observée pour les
monocordons génere un angle plus important au niveau de la ligne triple du bain,
favorisant ainsi la diminution des pertes de charges et donc I'amélioration des transferts
d’énergie en profondeur.

3.5.1.2. Evolution du bain dans les dépdts multicouches
L'étude des cubes creux nous renseigne sur |’évolution des dimensions du bain au cours de
I’'accumulation de passes successives. Tout d’abord, nous pouvons remarquer qu’a chaque nouvelle
couche fabriquée, une partie de la couche précédente est refondue, ce qui garantit une bonne
continuité de la matiére (Figure 3.18 et Figure 3.19).
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Figure 3.18. Microscopies optiques des cubes creux : (a) en vue de face (x300) et (b) en coupe transverse (x500).
(c) Evolution de la largeur des premiéres couches fabriquées.
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——> Hauteurde lapiece 7 Zone observée ! ‘
Figure 3.19. Particules de poudre partiellement fondues observées au microscope optique dans la coupe
transverse d’un cube creux.

D’autre part, nous pouvons observer que la largeur de la zone fondue (ZF) augmente dans la hauteur
de la piece au niveau des premiéres couches fabriquées (Figure 3.18 (b)). Cependant, tout comme
I'ont déja observé Liu et al. [Liu 2018b], cette augmentation diminue progressivement, conduisant a
une stabilisation relative de la largeur du monocordon (Figure 3.18 (c)). Par ailleurs, en observant les
faces du cube creux (Figure 3.18 (a)) nous avons constaté que les cordons ondulent et ce dés les
premieres couches fabriquées. De plus, sur cette méme figure il apparait clairement que les ZF sont
plus larges et profondes au niveau des coins du cube creux que dans le reste de la piéce. Ce
phénoméne pourrait étre lié a une modification du régime thermique au niveau des coins, due a une
moins bonne évacuation de la chaleur apportée par le laser du fait du changement de géométrie, ou
a la diminution de la vitesse de déplacement du laser au moment du changement de direction. Enfin,
comme dans le cas des monocordons, la présence de particules de poudre non fondues a I'intérieur
de la zone fondue ou en surface des cubes creux est observée (Figure 3.18 (b) et Figure 3.19).

3.5.2.Influence des parameétres opératoires

Dans cette partie sont étudiées les variations des caractéristiques du bain fondu en fonction des
valeurs de vitesse, de puissance et de densité volumique d’énergie appliquées aux lignes de fusion et
aux cordons monocouches fabriqués.

3.5.2.1. Influence de la vitesse de déplacement

Sur la Figure 3.20 sont représentées les dimensions du bain fondu mesurées pour les lignes de fusion
en fonction de la vitesse. Nous pouvons constater qu’a puissance égale, la largeur, la profondeur et la
longueur du bain diminuent lorsque la vitesse augmente. Cependant, la variation de profondeur du
bain est plus marquée (-44 % lorsque la vitesse passe de 250 mm.s™ a 400 mm.s™* pour une puissance
de 320 W) que la diminution de largeur et de longueur du bain (-20 % pour la méme variation de
vitesse). Cet effet plus marqué sur la profondeur du bain pourrait s’expliquer par le fait que des
dimensions caractéristiques du bain plus petites lorsque la vitesse augmente entrainent I'obtention
d’un nombre de Péclet plus faible (cf. section 2.2.1.2), ce qui signifie que les transferts par convection
perdent en influence par rapport a la conduction.

Les tendances observées pour I’évolution des dimensions du bain fondu lorsque la vitesse de
déplacement augmente dans les monocordons sont assez similaires (Figure 3.21), conformément aux
tendances attendues et a ce qui est observé dans la littérature [Bertoli 2017, Cheng 2018, Zhang
2019b]. Cependant, si la diminution de largeur avec I'augmentation de vitesse est du méme ordre
que celle observée pour les lignes de fusion, la diminution de longueur et de profondeur est bien plus
faible. Nous pouvons méme observer que la profondeur reste quasiment constante pour une
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puissance de 320 W lorsque la vitesse passe de 250 a 400 mm.s™™. Ces résultats semblent confirmer
que les phénomenes physiques intervenant lors de I’établissement du cordon en LBM sont assez
différents de ceux observés sur un substrat massif. Nous avons déja évoqué dans la section
précédente le fait que les multi-réflexions du laser sur les particules de poudre pouvaient augmenter
la transmission d’énergie au bain, permettant ainsi de former un volume de liquide plus important
pour une méme puissance et vitesse de déplacement.
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Figure 3.20. Evolution en fonction de la vitesse : (a) des largeurs et profondeurs du bain, (b) de la longueur du
bain, dans le cas des lignes de fusion
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Figure 3.21. Evolution en fonction de la vitesse de : (a) la largeur et la profondeur, (b) la longueur du bain fondu
dans le cas des cordons monocouches

3.5.2.2. Influence de la puissance laser
L'influence de la puissance du laser sur les caractéristiques de bains formés peut étre observée en
comparant les résultats obtenus a la vitesse de déplacement de 400 mm.s™.

Sur la Figure 3.22 (a), nous pouvons constater les mémes tendances lorsque la puissance augmente a
vitesse constante que lorsque la vitesse diminue a puissance constante : une augmentation de la
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largeur, de la profondeur et de la longueur du bain fondu des lignes de fusion. On observe toutefois,
méme si le nombre de conditions étudiées n’est pas suffisant pour attester la tendance, que la
puissance semble modifier autant la profondeur que la largeur du bain (augmentation de plus de 40
% lorsque la puissance passe de 320 a 400 W), contrairement a ce qui est observé pour la vitesse de
déplacement.
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Figure 3.22. Evolution des dimensions du bain (largeur, profondeur et longueur) en fonction de la puissance
pour : (a) les lignes de fusion et (b) les monocordons

Sur la Figure 3.22 (b), nous pouvons constater que les variations sur la largeur et la profondeur du
bain dans les monocordons sont beaucoup plus faibles (respectivement +20 % et +6 % lorsque la
puissance passe de 320 a 400 W). Ces tendances sont également conformes a celles observées dans
la littérature [Zhang 2019b]. On voit donc ici encore que les mécanismes gouvernant la formation du
bain paraissent assez différents dans le cas d’un substrat dense et d’un lit de poudre, sans doute en
grande partie du fait d’'une modification de I'interaction laser/matiére et des caractéristiques des
interfaces liquide/gaz et liquide/solide.

3.5.2.3. Influence de la densité d’énergie volumique
Une diminution de la vitesse d’avance produisant les mémes tendances qu’une augmentation de la
puissance laser, il est courant d’estimer I'apport énergétique fourni par le laser par la densité
volumique d’énergie, proportionnelle au rapport P/v pour un diamétre de faisceau donné [Wang
2011, Ciurana 2013, Yadroitsev 2013, Campanelli 2014, Bertoli 2017].

Nous pouvons remarquer sur la Figure 3.23, que lorsque la densité volumique d’énergie augmente,
par diminution de la vitesse ou augmentation de la puissance, la largeur et la profondeur du bain
formé dans les lignes de fusion ont tendance a augmenter également. En revanche, il n’y a pas de
tendance marquée pour les variations de longueur du bain, des valeurs trés différentes pouvant étre
obtenues pour des densités d’énergie volumique sensiblement identiques (Figure 3.23 (b)). Sur la
Figure 3.23, nous pouvons également remarquer que pour les deux paramétries de méme densité
d’énergie volumique (zones encerclées), la largeur du bain reste quasiment inchangée (variation de 1
% seulement), alors que sa profondeur et sa longueur s’accroissent de facon non négligeable (de 17
% et 38 % respectivement) lorsque la puissance et la vitesse augmentent simultanément. Les
tendances sont encore plus marquées dans les monocordons, une méme valeur de densité d’énergie
volumique donnant des largeurs qui augmentent de 32 % et des longueurs de 50 % lorsque la vitesse
et la puissance augmentent simultanément (Figure 3.24).
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Figure 3.23. Evolution, en fonction de la densité volumique d’énergie, (a) de la largeur et de la profondeur et (b)
de la longueur du bain fondu des lignes de fusion
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Figure 3.24. Evolution, en fonction de la densité volumique d’énergie (a) de la largeur et de la profondeur et (b)
de la longueur du bain, dans le cas de la réalisation de monocordons

Andreau et al. [Andreau 2019] ont également observé une augmentation de la largeur et de la
profondeur du bain de 40 % environ pour deux configurations de fabrication ayant la méme valeur
de densité volumique d’énergie lorsque la vitesse d’avance est multipliée par 2,2. Une explication
proposée par cette étude a ces variations, réside dans le fait que le calcul de la densité d’énergie
volumique, bien qu’il prenne en compte les paramétres opératoires du systeme (puissance, vitesse,
diamétre focal du laser), ne tient pas compte des phénomeénes physiques a I’échelle du bain.

D’autres auteurs ont proposé de prendre en compte la profondeur de chauffe estimée a partir de la
diffusivité thermique du matériau afin de calculer une densité d’énergie volumique, alors
proportionnelle au rapport P /+/v [Bertoli 2017, Zhang 2019b]. Zhang a obtenu une bonne corrélation
entre la profondeur du bain et ce parameétre, qui augmentent en méme temps. Cependant, dans
notre cas, aucune tendance claire n’est observée entre la profondeur de bain et le rapport P/+/v , ce
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qui montre que ce parametre n’est pas plus adapté pour expliquer I’évolution des caractéristiques du
bain que le rapport P/v.

Ces résultats montrent l'insuffisance du parameétre densité d’énergie volumique pour expliquer ou
prévoir les variations de dimensions du bain, et justifie le recours a des modeéles plus complexes pour
représenter I'apport de chaleur fourni par le laser [Zhang 2019b].

3.6. Etude des structures de grain formées

Nous nous intéressons dans cette partie aux caractéristiques des grains formés, et plus
particulierement a leurs propriétés géométriques et cristallographiques. Ces informations nous
permettront de mieux comprendre les mécanismes de solidification au cours du procédé LBM et de
guantifier les caractéristiques des structures de grains en fonction des parameétres procédé.

3.6.1.Résultats obtenus

Afin d’obtenir des informations sur les structures de grains en trois dimensions, les divers
échantillons étudiés (monocouches et cubes creux) ont été observés dans les trois directions
principales de construction (i.e. en coupes transverse, longitudinale et horizontale). Dans un premier
temps, ils ont été analysés au microscope optique afin de recueillir les tendances principales liées aux
grains, puis des analyses plus poussées ont été effectuées par EBSD permettant de fournir des
données plus détaillées et quantitatives sur les caractéristiques des grains.

3.6.1.1. Caractéristiques générales des grains
L’observation au microscope optique (MO) des monocouches (lignes de fusion et monocordons) en
coupe transverse a révélé la présence de grains colonnaires dans les cordons, orientés sensiblement
perpendiculairement au contour de la zone fondue (Figure 3.25). De plus nous pouvons constater
que les grains se sont formés par croissance épitaxiale a partir des grains initialement présents dans
le substrat (zones pointillées blanches sur la Figure 3.25).
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Figure 3.25. Microscopies optiques (x200) des coupes transverses : (a) d’une ligne de fusion obtenue pour une
puissance de 400 W et une vitesse de 310 mm.s™ et (b) d’un monocordon obtenu pour une puissance de 600 W
et une vitesse de 400 mm.s™.

Sur les images obtenues en vue de dessus (Figure 3.26 (b)), nous retrouvons aussi la formation des
grains par prolongement de ceux situés dans le substrat (zones pointillées noires), et pouvons
observer la présence de grains plus petits localisés au centre du cordon. Ces grains d’apparence
équiaxe, correspondent en réalité a la section de grains colonnaires orientés dans la direction
verticale (zone pointillée jaune sur la Figure 3.25 (a)). Les coupes longitudinales ont montré une fois
de plus que les grains du cordon se forment par croissance épitaxiale a partir des grains du substrat,
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et que ces grains croissent ensuite dans des directions relativement normales a linterface
solide/liquide (Figure 3.26 (a)). Il est important de remarquer que |'observation des grains en vue de
dessus et en coupe longitudinale est effectuée a titre indicatif car il est impossible de connaitre avec
exactitude la localisation du plan observé. Sur la Figure 3.26 (a) par exemple, les variations de
hauteur du cordon observées entre la partie droite et la partie gauche de I'image proviennent
probablement du fait que le plan observé n’est pas paralléle au plan de déplacement du laser.

Figure 3.26. Microscopies optiques des monocordons formés & 400 W et 400 mm.s™ (a) en coupe longitudinale
(x700) et (b) en vue de dessus (x100).

En comparant de facon détaillée les caractéristiques des grains observés dans le cas des
monocordons et des lignes de fusion (Figure 3.25), il apparait que les grains sont davantage orientés
dans la direction de construction (direction verticale) dans le cas des monocordons que dans le cas
des lignes de fusion, ou les grains sont quasiment perpendiculaires a l'interface substrat/zone
fondue.

L'étude des cubes creux nous a permis de confirmer les caractéristiques principales des grains
obtenues précédemment dans le cas des monocouches. Tout d’abord, I'observation des faces du
cube visibles sur les images (a-b) de la Figure 3.27, met en évidence I'aspect colonnaire des grains,
orientés dans la direction de construction de la piéce et légérement inclinés vers la gauche (i.e. selon
la direction de lasage). Par ailleurs sur ces mémes images il apparait clairement que I'aspect
colonnaire des grains provient du fait que la croissance se fait par épitaxie a partir des grains des
couches précédentes, puisque nous pouvons voir que la plupart des grains se prolongent a travers
plusieurs dizaines de couches. Nous pouvons également remarquer que les grains situés a proximité
des coins sont plus larges que dans le reste de la face. Ceci peut s’expliquer par le fait que le laser
ralentissant au moment du changement de trajectoire, la densité d’énergie apportée est plus élevée
dans cette zone et donc le refroidissement plus lent, laissant ainsi plus de temps aux grains pour
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croitre. Enfin, en comparant les microscopies (a) et (b) de la Figure 3.27, nous pouvons constater que
la structure granulaire n’évolue pas de maniere significative entre le bas et le haut de la piéce.

Z :direction de construction =

Figure 3.27. Microscopie optique d’un cube creux (x200) : vue de face (a) partie haute et (b) partie basse, et (c)
en coupe transverse. Les rectangles jaunes représentent la localisation de la zone observée

Figure 3.28. Sous-structures granulaires observées par microscopie optique des cubes creux : (a) en coupe
transverse (x1000), (b) en coupe horizontale (x500) et (c) dans le plan longitudinal (x800). Le rectangle jaune
visible sur chacune des figures représente schématiquement la localisation de la zone observée.
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Les coupes transverses des cubes creux (i.e. perpendiculaires a la direction de lasage) confirment la
présence de grains colonnaires, dont la croissance se poursuit a travers plusieurs couches, selon la
direction de construction et légerement orientés vers le centre du cordon (Figure 3.27 (c)). Sur cette
méme figure, nous pouvons également observer la présence de particules de poudre non fondues
englobées dans le bain, agissant comme substrat solide a partir duquel peuvent croitre de nouveaux
grains (zones pointillées).

Des observations a plus fort grossissement des échantillons nous ont également permis, dans le cas
des monocouches comme des multicouches, de remarquer la présence de sous-structures
granulaires dont la taille caractéristique est de I'ordre du micron. Sur la Figure 3.28 sont visibles les
sous-structures formées dans les trois directions principales des cubes creux. Nous pouvons
remarquer qu’elles sont présentes a l'intérieur de I'ensemble des grains, et qu’elles sont de formes
différentes en fonction de la direction d’observation. Sur la Figure 3.28 (b), correspondant a une
coupe normale a la direction de construction (coupe horizontale), ces sous-structures s’apparentent
plutét a des cellules de forme quasi-circulaire. En coupe transverse (Figure 3.28 (a)), les sous-
structures observées sont plus allongées dans des directions Iégerement inclinées par rapport a I'axe
de construction, et présentent parfois des morphologies quasi dendritiques. Des structures moins
allongées, semblables a des alvéoles sont également observées dans ce plan de coupe. Les mémes
observations peuvent étre faites dans le plan longitudinal (Figure 3.28 (c)). Nous pouvons donc
déduire de ces observations que les sous-structures observées sont composées de cellules
colonnaires orientées dans la direction du plus fort gradient (vertical ou légérement désorienté par
rapport a I'axe vertical). Les structures cellulaires quasi-circulaires observées dans le plan normal a la
direction de construction correspondent alors aux sections transverses de ces cellules, orientées
perpendiculairement au plan de coupe, ou avec une légére désorientation, générant ainsi des
sections un peu moins circulaires et plus alvéolaires remarquées localement. Cette sous-structure
cellulaire caractéristique des structures de solidification obtenues lors de la fabrication de piéces en
316L par procédé LBM, plus ou moins orientée selon la direction de construction, a été observée
dans de nombreux travaux antérieurs [Liu 2018b, Andreau 2019, Arisoy 2019, Bertoli 2019, Chniouel
2019].

3.6.1.2. Cartographies EBSD et caractéristiques dimensionnelles des grains

Afin d’obtenir des informations plus précises et quantitatives sur les caractéristiques des grains
(taille et rapport de forme), certains de nos échantillons ont été observés au MEB pour étre soumis a
une analyse EBSD (cf. 3.4.3). Dans le cas des monocouches, nous nous sommes intéressés aux lignes
de fusion et aux monocordons réalisés avec la 4™ paramétrie (P = 400 W et v = 400 mm.s™) ainsi
qu’aux monocordons construits avec la 5™ paramétrie (P = 600 W et v = 400 mm.s?). Des
cartographies EBSD des plans principaux (coupes longitudinale, transverse et horizontale) ont été
effectuées pour ces trois configurations afin d’obtenir un apercu en 3D des grains une fois les
différents plans étudiés. Certaines parties des cubes creux ont également été analysées par EBSD :
les zones haute et basse de I'une des faces d’un des cubes ainsi qu’une coupe transverse de la partie
supérieure d’une face. Pour ces analyses, les grains sont définis avec un angle de désorientation
inter-granulaire minimum fixé a 10° [Wang 2018]. Cette limite permet de ne pas prendre en compte
les faibles désorientations entre cellules voisines au sein d’'un méme grain (sous joints de grain), dont
les parois présentent des densités de dislocations plus élevées [Chniouel 2019]. Une fois effectuées,
les cartographies EBSD nous fournissent des informations relatives aux grains, en particulier leur
taille et rapport de forme ainsi que leur orientation cristallographique. Ces derniéres seront discutées
dans la partie 0.
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La Figure 3.29 montre des exemples de cartographies EBSD obtenues dans les trois plans de coupe
d’un monocordon. Sur ces cartographies sont retrouvées les caractéristiques des grains recueillies
sur les microscopies optiques, a savoir la présence de grains colonnaires, orientés relativement
perpendiculairement a I'interface entre le substrat et la zone fondue et ayant cru par épitaxie a partir
des grains partiellement fondus du substrat. Au centre du cordon de la coupe horizontale (Figure
3.29 (a)), nous pouvons également noter la présence de petits grains de forme plus équiaxe.
Cependant, I'observation des grains formés dans les coupes transverse et longitudinale nous permet
de conclure que ces grains d’aspect équiaxe correspondent en réalité a la section des grains
colonnaires observés dans les coupes longitudinale et transverse. Cette conclusion est en accord

avec les observations préalablement effectuées par microscopie optique (cf. 3.6.1.1).

Figure 3.29. Cartographies EBSD colorées selon les couleurs standards IPF par rapport a I'axe Z d’un
monocordon réalisé avec la 5™ paramétrie (600 W et 400 mm.s™). (a) Vue de dessus, (b) coupe longitudinale et
(c) coupe transverse. Les zones pointillées noires correspondent aux contours du monocordon

Nous pouvons également remarquer dans les coupes longitudinale et transverse la présence
localisée de grains de petites dimensions (Figure 3.29 (b) et (c)). La forme circulaire et la taille (35 pm
environ) des zones concernées peuvent laisser supposer qu’il s’agit de particules de poudre piégées
dans la partie supérieure du cordon.

Les répartitions des tailles et des rapports de forme des grains en zones fondues des trois
configurations monocouches étudiées sont présentées sous forme d’histogramme sur la Figure 3.30
et la Figure 3.31 respectivement. Les données relatives au substrat sont également visibles sur ces
deux figures. L’étude des tailles et rapports de forme des grains présents dans le substrat nous
permettra notamment de modéliser les structures de grains initiales de nos simulations (Chapitre 4).
Les tailles indiquées dans les histogrammes de la Figure 3.30 correspondent a la surface des grains
mesurée dans chaque plan de coupe. Les rapports de forme indiqués dans Figure 3.31 correspondent
au ratio entre le grand et le petit axe de I'ellipse de Legendre associée a la surface de chaque grain
dans le plan considéré. Les valeurs moyennes de tailles de grains et de rapports de forme mesurées
sont rassemblées dans le Tableau 3.7. Signalons que les grains dont la surface est inférieure 3 50 pm?
n’ont pas été pris en compte dans le calcul des tailles et des rapports de forme moyen:s.
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Figure 3.30. Répartition des tailles de grains [um?] obtenues expérimentalement a l'issue des analyses EBSD
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Figure 3.31. Répartition du rapport de forme des grains obtenus pour les différentes configurations étudiées
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Tableau 3.7. Valeurs moyennes des tailles de grains et des rapports de forme calculées pour les différents
échantillons étudiés. NGA correspond au Nombre de Grains Analysés, S a la surface moyenne et RFau rapport
de forme moyen

Coupe horizontale | Coupe longitudinale | Coupe transverse
NGA 159
Substrat S (um?) 509
RF 1,5
NGA 357 258 34
Ligne de fusion | S (um?) 225 268 380
RF 2,3 2,4 3,4
NGA 269 311 56
Paramétrie4 | S (um?) 348 498 376
RF 2,1 2,9 3,1
NGA 634 420 65
Paramétrie5 | S (um?) 242 411 498
RF 2,9 2,7 4,1

La répartition de taille des grains du substrat (Figure 3.30 (c)) montre que plus de 40 % d’entre eux
présentent une surface inférieure a 250 microns, la taille moyenne étant de 509 microns (Tableau
3.7). Ces grains ont une forme relativement équiaxe, puisque pour plus de 90 % d’entre eux le
rapport de forme est inférieur a 3, avec un rapport de forme moyen de 1,5. Signalons que les grains
du substrat sont fortement maclés, et que nous avons choisi de ne pas prendre en compte les
désorientations associées a ces macles dans le calcul des tailles de grain et des rapports de forme. La
répartition des tailles de grains dans les zones fondues des trois configurations analysées sont assez
similaires (Figure 3.30). Nous pouvons constater dans les trois cas, et quelle que soit la coupe
analysée, une plus grande proportion de grains de taille inférieure a 250 microns que dans le substrat
(50 % environ). Bien que présentant de fortes variations selon le plan de coupe étudié ou les
conditions de fabrication, les grains des différentes zones fondues sont systématiquement plus petits
que ceux du substrat (Tableau 3.7). Les rapports de forme des grains de la zone fondue sont en
revanche plus élevés que ceux des grains du substrat, du fait de I'aspect colonnaire des grains
observés, avec des valeurs moyennes allant de 2,1 a 4 selon les configurations et les plans
d’observation (Tableau 3.7).

Sur la Figure 3.32 (a) sont représentées les différentes zones du cube creux analysées par EBSD, a
savoir les coins supérieur gauche et inférieur droit en vue de face, et une coupe transverse localisée
dans la partie haute du cube. Les cartographies obtenues sont visibles sur les images (b a d) de la
Figure 3.32, et sont colorées selon les couleurs IPF standards par rapport a la direction de
construction de la piece (i.e. selon I'axe Z). La encore, les mémes caractéristiques de grains que celles
observées a partir des micrographies optiques sont retrouvées, c’est-a-dire des grains colonnaires
orientés selon la direction verticale, dont la longueur est tres supérieure a la hauteur des couches. La
Figure 3.32 (b) nous permet également de remarquer la présence de petits grains aléatoirement
orientés au niveau de la surface de la derniére couche déposée, ainsi que la présence de particules
de poudre partiellement fondues (zones pointillées noires). Une particule de poudre non fondue
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englobée par le bain liquide est également visible sur la coupe transverse du monocordon (Figure
3.32 (c), zone pointillée), autour de laquelle peuvent étre observés des grains de petites dimensions,
orientés aléatoirement. Enfin, nous pouvons constater qu’au niveau de la jonction entre les deux
faces du cube creux (a gauche de I'image sur la Figure 3.32 (b)), les grains sont moins allongés selon
la direction de construction.

Z : Direction de construction

Figure 3.32. (a) Macrographie de la face du cube creux étudiée montrant les zones analysées pas EBSD (x30). (b-
d) Cartographies EBSD des différentes zones, colorées selon les couleurs standards IPF par rapport a la direction
de construction de la piéce.

La Figure 3.33 montre les distributions de tailles et de rapports de forme des grains dans les trois
zones analysées (Figure 3.32 (a)). Les valeurs moyennes calculées sont aussi rassemblées dans le
Tableau 3.8. Nous pouvons constater que les rapports de forme des grains sont relativement élevés
dans les cubes creux par rapport a ceux obtenus pour les monocouches. Cette constatation est
cohérente avec les observations faites en microscopie optique (Figure 3.27) montrant la présence de
grains colonnaires se prolongeant sur plusieurs dizaines de couches, et par conséquent beaucoup
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plus allongés que ceux formés dans les monocouches. Nous pouvons également observer sur la
Figure 3.33 (b) que le rapport de forme est plus élevé et la surface moyenne des grains plus faible au
niveau du haut de la face qu’en bas de celle-ci. Cette observation montre que les grains s’étrécissent
et deviennent de plus en plus élancés a mesure que la piéce se construit. Enfin, nous pouvons
remarquer que le rapport de forme moyen en coupe transverse (située dans la partie haute du cube)
est également élevé (4,1), mais moins cependant que dans la vue de face, ce qui caractérise une
structure granulaire dominée par la présence de grains colonnaires, résultat en accord avec les
observations faites par microscopie optique (Figure 3.19 et Figure 3.27 (c)). La surface moyenne de
grains calculée est également plus faible dans cette coupe qu’en vue de face, ce qui pourrait étre lié a
la légére inclinaison des grains dans la direction de lasage.

(a) Taille des grains [um?] (b) Rapport de forme
40%
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ace Haute 35%
70% Transverse
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Figure 3.33. Répartition (a) de la taille et (b) du rapport de forme des grains analysés par EBSD dans les trois
zones étudiées des cubes creux

Tableau 3.8. Valeurs moyennes des tailles de grains et des rapports de forme calculées dans les différentes
zones du cube creux analysées par EBSD

Face basse Face haute Coupe transverse
Nombre de grains analysés 127 2360 133
Surface moyenne (um3) 653 463 250
Rapport de forme moyen 3,6 4,8 4,1

3.6.1.3. Caractéristiques cristallographiques
Les analyses EBSD décrites dans la partie précédente permettent également de connaitre les
orientations cristallographiques des grains. De plus, les figures de poéles directes et inverses associées
aux cartographies viennent compléter ces informations en mettant en évidence la présence d’une
texture éventuelle dans le matériau, révélant une direction préférentielle de croissance.

Les cartographies EBSD dans les trois plans de coupe du monocordon construit avec la 5™
paramétrie ont été présentées sur la Figure 3.29. La Figure 3.34 quant a elle montre les cartographies
EBSD des coupes transverses de la ligne de fusion et du monocordon obtenus avec la 4°™
paramétrie. Sur I'ensemble de ces cartographies, les couleurs caractéristiques de I'orientation
cristallographique des grains par rapport a I'axe Z des éprouvettes sont assez bien réparties, ce qui
indique I'absence de texture marquée dans les structures de grains formées dans les lignes de fusion
et les monocordons. Sur les coupes transverses et horizontales, nous pouvons toutefois constater en
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périphérie des zones fondues la prédominance des couleurs verte et bleue, ce qui signifie que les
directions <101> et <111> sont alignées avec I'axe Z dans ces zones. Par conséquent, les directions
<100> sont inclinées par rapport a I'axe Z, et correspondent sensiblement a la direction normale a
I'interface séparant le substrat de la zone fondue en périphérie du bain. A I'inverse, au niveau du
centre des cordons, nous pouvons observer davantage de grains colorés en rouge, rose ou violet,
couleurs caractéristiques de grains dont les directions <100> sont orientées verticalement, et donc
normales a I'interface zone fondue/substrat.

Sur la Figure 3.35 sont présentées de nouveau les cartographies EBSD du cube creux analysé, avec en
plus les figures de poles associées a chacune des zones d’observation. Sur la cartographie du coin
supérieur gauche (Figure 3.35 (b)), le rouge apparait de facon évidente comme la couleur
prédominante, indiquant que les directions cristallographiques <100> des grains sont
majoritairement alignées avec I'axe Z. De plus, la figure de pOle associée projetant les directions
<100> parallelement a la face observée (plan (Z, X)), montre une densité plus importante selon la
direction de construction, caractérisée par les zones rouges au niveau des extrémités de I'axe Z.

La figure de pole inverse représentant la direction de construction (Z) dans le repére du cristal
montre quant a elle une forte densité au niveau de la pointe du triangle [100], ce qui signifie que
I'axe Z est fortement aligné avec les directions <100> des grains. Enfin les sillons verts observés sur
les trois figures de pdles sont caractéristiques d’une distribution d’orientations de cristaux dont
I"'unique degré de liberté est une rotation autour de I'axe de construction de la piece. L'ensemble de
ces constatations nous permet de conclure gqu'’il existe dans le matériau une forte texture avec des
directions <100> majoritairement orientées selon I'axe Z. Sur la Figure 3.35 (b), nous pouvons
également constater qu’au niveau de la jonction entre les deux faces du cube creux (a gauche de
I'image), la forte texture <100> selon Z est beaucoup moins marquée. Par ailleurs, la désorientation
interne de ces grains, caractérisée par des variations de couleur a 'intérieur d’'un méme grain, est
beaucoup plus marquée dans cette zone que dans le reste de la cartographie.
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Figure 3.34. Cartographies EBSD des coupes transverses des cordons effectués avec la 4™ paramétrie (400 W
et 400 mm.s) : (a) ligne de fusion et (b) monocordon

Afin d’étudier I’évolution des structures de grain au cours de la construction de la piece, une
cartographie de cette méme face a été effectuée, au niveau du coin inférieur droit cette fois (Figure
3.35 (d)). Nous constatons que la couleur rouge reste prédominante bien que la part des autres
couleurs soit plus importante que dans le cas du coin supérieur gauche. La figure de péle associée a
cette cartographie représentant les directions <100> dans le plan paralléle a la face met en évidence
un fort alignement de ces directions avec la direction de construction (axe Z). Cependant, nous
constatons que cet alignement est légérement désaxé vers la direction de lasage (axe X). Les figures
de poles inverses montrent également que I'axe Z est légérement décalé par rapport a la direction
[001] du cristal avec en plus des densités d’orientation maximales plus faibles, et une répartition
d’orientations plus diffuse que dans le haut de la pieéce. La Figure 3.35 (c) correspond a une
cartographie EBSD de la partie supérieure de la face du cube creux observée en coupe transverse. Les
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figures de pdle associées montrent une texture assez similaire a celle observée dans la partie basse
de la face, avec des directions <100> majoritairement orientées selon une direction légérement

inclinée par rapport a I'axe Z.
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Figure 3.35. (a) Microscopie optique globale du cube creux et des zones analysées pas EBSD (x30). (b-d)
Cartographies EBSD des zones visibles sur la vue globale, colorées selon les couleurs standards IPF par rapport a
la direction de construction de la piéce. (A.-C.) figures de péles directes et inverses associées.
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3.6.2.Analyses et discussion

3.6.2.1. Morphologie des grains

Les divers échantillons étudiés dans ce chapitre font principalement état de grains colonnaires,
principalement orientés dans la direction de construction de la piéce, et formés par épitaxie a partir
des grains initialement présents dans le substrat. Ces résultats sont en accord avec la plupart des
études de la littérature (cf. partie 1.3). Néanmoins, nous avons également constaté localement la
présence de petits grains similaires a des grains équiaxes. C’'est le cas notamment aux bords des
pieces fabriquées, ou des particules de poudre sont piégées dans le cordon comme le montrent les
images (b-c) de la Figure 3.32 et I'image (c) de la Figure 3.28. Tout comme le substrat sert de base
solide a la croissance des grains du cordon, ces particules de poudre semblent jouer le réle de
substrat solide pour la croissance de petits grains qui se forment alors par prolongement épitaxial
des grains composant les particules de poudre. Dans une étude menée en 2018, les chercheurs de la
Ruhr-Universitat de Bochum [Mutke 2018] ont également remarqué que les particules de poudre
partiellement fondues agissent comme des sites pour la germination hétérogene de nouveaux grains
dans les cordons. De petits grains peuvent également étre observés sur la vue de face du cube creux
(Figure 3.32 (b)) au niveau de la surface des derniéres couches déposées, dans des zones ol aucune
particule de poudre n’est observée. Ces grains de tres petite dimension et de forme équiaxe,
semblent résulter du phénomeéne de germination de surface. L'observation de ces grains uniqguement
au niveau de la derniére couche pourrait s’expliquer par la fusion partielle de la couche précédente
au cours de la fabrication d’une nouvelle couche, conduisant a la disparition de ces petits grains
situés en surface, puis a leur remplacement par des grains colonnaires croissant par épitaxie a partir
des grains présents dans les couches précédentes.

La présence des grains équiaxes observés au centre des monocordons de la cinquieme paramétrie
(Figure 3.29) pourrait aussi étre expliquée par la germination de nouveau grains au niveau de la
surface. Dans un premier temps, nous avions considéré que ces grains provenaient de particules de
poudre non fondue tombées dans le bain ou bien correspondaient aux sections de certains grains
colonnaires orientés perpendiculairement au plan de coupe observé. Cependant, leur formation
pourrait également s’expliquer par un phénomeéne de germination a I'arriere du bain di0 a la
surfusion constitutionnelle élevée a cet endroit, causée par la différence entre la vitesse de
déplacement du front solide-liquide et celle du phénomeéne de diffusion chimique (cf. partie 1.4.2.2).
Cette observation est souvent faite dans le cas d‘aciers obtenus par soudage [Kou 2002], procédé
pour lequel les vitesses de déplacement sont bien inférieures a celles appliquées en LBM. Le fait que
ces grains ne soient observés que dans les monocordons obtenus avec la 5™ paramétrie, pour
laquelle la puissance fournie par le laser est supérieure a celle de la 4™ paramétrie, confirme cette
hypothése. En effet, la germination de grains équiaxes augmente avec la surfusion constitutionnelle,
et donc avec la diminution du rapport entre le gradient thermique G a l'interface solide/liquide et la
vitesse de croissance V. La 5°™ paramétrie, correspondant & une vitesse identique mais a une
puissance 50 % plus élevée que celle de la quatrieme paramétrie, devrait conduire a des vitesses de
croissance identiques, mais a un gradient plus faible. Le rapport G /V est donc plus faible pour la 5™
paramétrie, favorisant la formation de nouveaux grains équiaxes. Les grains visibles au centre de la
vue de dessus (Figure 3.29 (a)) seraient alors un mélange de petits grains ayant germé et de grains
colonnaires formés par croissance épitaxiale a partir du substrat, desquels seule I'extrémité serait
visible.

3.6.2.2. Taille et rapport de forme
Afin de modéliser de fagon réaliste la structure de grains initiale du substrat, nous avons étudié la
taille des grains présents dans le substrat des monocouches. Ces grains ont une morphologie
relativement équiaxe, avec un rapport de forme moyen de 1,5 (Tableau 3.7). La prise en compte ou
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non des macles a l'intérieure des grains composant le substrat modifie cependant grandement les
caractéristiques de ces grains. En effet, en considérant les macles comme désorientations
caractéristiques faisant partie intégrante des grains, nous avons mesuré des tailles moyennes de
grains dans le substrat de 509 pm? (Tableau 3.7), alors qu’en les considérant comme joints de grain,
la taille moyenne calculée n’est plus que de 232 um?, ce qui représente une diminution de plus de 50
%. De plus, le rapport de forme moyen obtenu est alors de 2,7, ce qui signifie que les grains du
substrat sont plus petits mais plus allongés avec la prise en compte des macles comme joints de
grains. Les macles étant quasiment absentes des grains des zones fondues, les caractéristiques de
grains mesurées sont similaires avec et sans prise en compte des macles dans la zone fondue.

En comparant les tailles et rapports de forme des grains de la ligne de fusion et du monocordon
obtenus avec la 4°™® paramétrie, plusieurs constatations peuvent étre faites. Les plans des coupes
longitudinales et horizontales ne pouvant pas étre localisés avec précision et n’étant pas
parfaitement paralléles a I'axe de déplacement du laser, nous avons choisi de comparer les
caractéristiques des grains dans les coupes transverses uniquement. Tout d’abord, la comparaison
des histogrammes (a) et (b) de la Figure 3.30 indique qu’en coupe transverse, le pourcentage de
grains inférieurs 8 500 pum? est identique dans le cas de la ligne de fusion et dans celui du
monocordon (82 %). Par conséquent, les tailles moyennes de grains sont identiques entre la ligne de
fusion et le monocordon construits avec la 4™ paramétrie (Tableau 3.7), ce malgré des distributions
de tailles assez différentes. La comparaison des rapports de forme en coupe transverse montre que
les grains de la ligne de fusion sont plus élancés (moins larges et plus allongés) que ceux du
monocordon (Figure 3.31 et Tableau 3.7). Une explication possible a cette observation vient du fait
gue pour les deux types de cordons, |'évacuation de la chaleur se fait principalement par conduction
a travers le substrat. Or dans le cas des lignes de fusion, I'interface liquide/solide (liquide/substrat)
est plus grande que celle formée dans le cas des monocordons ou le bain présente en plus une
interface liquide/gaz plus étendue. Cette interface entre le liquide et I'air environnant dissipant la
chaleur beaucoup moins efficacement que le substrat, le taux de refroidissement est alors plus élevé
dans la configuration ligne de fusion que dans celle monocordon. Le taux de refroidissement étant
plus important pour un méme apport de chaleur, la structure des lignes de fusion est alors plus fine
que celle du monocordon, conformément au diagramme de Kurz (Figure 1.14 (a)). Ces observations
sont cohérentes avec celles de Mutke et ses collegues, montrant que les grains formés dans un
monocordon 316L sont plus petits que ceux formés dans un cordon fabriqué dans un lit de poudre
« libre », c’est-a-dire sans matériau dense [Mutke 2018]. Dans cette étude, les structures de grains
les plus fines sont donc observées pour la configuration monocordon (i.e. celle avec substrat)
puisque c’est celle permettant la meilleure évacuation de la chaleur. Une autre explication a
I'obtention d’un taux de refroidissement moins important dans le cas des monocordons est la
formation d’un plus grand volume de liquide, qui pourrait conduire a des gradients plus faibles.

L’analyse conjointe des monocordons des 4™ et 5™ paramétries nous permet également d’établir
plusieurs constats. Tout d’abord, la taille moyenne des grains, résumée dans le Tableau 3.7, est plus
importante lorsque la puissance est plus élevée, principalement a cause d’une plus faible proportion
de grains de taille inférieure a 250 um?. Ensuite, le rapport de forme calculé en coupe transverse met
en évidence des grains beaucoup plus allongés dans le monocordon de la 5™ paramétrie que dans
celui de la 4°™¢, En effet sur les histogrammes (b) et (d) de la Figure 3.31 nous pouvons constater que
plus de 60 % des grains du monocordon de la 5°™® paramétrie ont un rapport de forme supérieur a 3
contre 40 % seulement pour ceux du monocordon de la 4™, ’accroissement de la surface des grains
lorsque la puissance augmente parait donc principalement liée a une augmentation de leur longueur.
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Cette augmentation de la longueur des grains colonnaires peut s’expliquer par la profondeur plus
grande du bain formé avec une puissance plus élevée (Tableau 3.5).

Ce constat est en accord avec les observations faites par des chercheurs polonais de 'université de
Wroctaw ayant étudié les liens entre paramétres opératoires et propriétés des pieces fabriquées
[Kurzynowski 2018]. En effet, ces chercheurs ont montré que I'augmentation de la puissance conduit
a I'accroissement du rapport de forme des grains formés.

3.6.2.3. Texturation du matériau

Les résultats obtenus dans les parties supérieure et inférieure du cube creux nous permettent de
constater qu’une texture caractérisée par des directions <100> orientées selon I'axe Z est présente
des les premieres couches fabriquées, et que cet alignement devient plus marqué dans la hauteur de
la piece (Figure 3.35). L'observation de cette texture concorde avec les résultats de Kurzynowski et
Bertoli [Kurzynowski 2018, Bertoli 2019], ayant également constaté une forte texture <100> dans la
direction de construction. Les figures de péles visibles sur la Figure 3.35 sont d’ailleurs semblables a
celles observées dans I'étude de Kurzynowski, avec cependant des valeurs de densités d’orientations
maximales plus basses dans le cadre de notre étude. Par ailleurs, I'étude conduite par Bertoli a
également constaté qu’il n’existe pas de différence significative dans I'orientation des grains entre le
haut et le bas de la piéce. Les travaux d’Andreau et al. [Andreau 2019] ont également mis en avant le
fait que dans le cas de pieces multicouches, la texture <100> selon Z n’est obtenue que dans le cas de
pieces fabriquées par la superposition de monocordons (cas de notre cube creux), contrairement aux
pieéces composées de plusieurs cordons adjacents dans chaque couche, qui dévoilent des motifs plus
variés (en chevron par exemple). La formation de la texture <100> selon Z peut s’expliquer par
I’étude du gradient thermique. Le refroidissement s’effectuant principalement par conduction de la
chaleur du bain a travers le substrat, le gradient thermique est alors principalement orienté dans la
direction de construction, favorisant la croissance colonnaire des grains dans cette direction.

Contrairement aux constatations précédemment faites sur les cubes creux, aucune texture n’est
observée dans le cas des éprouvettes monocouches fabriquées. Ce résultat peut s’expliquer par le
fait que I'évacuation de la chaleur s’effectue principalement par conduction dans toutes les
directions du substrat dans le cas des monocordons (i.e. dans le cas des premiéres couches
fabriquées), contrairement aux pieces multicouches pour lesquelles la dissipation de la chaleur
s'opére essentiellement a travers la piéce fabriquée et donc verticalement. Par conséquent,
I'orientation verticale du gradient thermique constatée dans le cas des multicouches n’est pas
retrouvée dans le cas des monocouches ou le gradient est orienté selon la normale a l'interface entre
la zone fondue et le substrat, direction variant donc en fonction de la position considérée. Ainsi, dans
le cas de monocouches, seuls les grains situés au centre du bain sont susceptibles de présenter une
texture <100> selon I'axe Z, révélée par la présence de grains de couleur rouge au niveau du centre
du bain. Sur la cartographie EBSD de la coupe transverse de la ligne de fusion visible sur la Figure
3.34 (a), nous pouvons remarquer que le grain rouge (i.e. dont les directions <100> sont alignées
avec I'axe Z) situé initialement dans le substrat au niveau du bas du bain est celui dont la progression
a été maximale au cours de la croissance. Ce grain a d’ailleurs bloqué la progression de celui situé a
sa gauche, coloré en vert et pourtant positionné de facon plus centrale. Nous pouvons donc supposer
que plusieurs couches sont nécessaires a la mise en place de la texture généralement observée en
LBM, et donc a l'alignement du gradient thermique avec la direction de construction. Ces
constatations concordent avec celles faites sur les cubes creux dans le paragraphe précédent,
montrant une texture moins prononcée au niveau du bas de la piece que dans les dernieres couches
fabriquées.
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3.6.3. Conclusion

3.6.3.1. Caractéristiques du bain et des grains formés
La réalisation de cordons monocouches avec instrumentation optique ainsi que la fabrication des
cubes creux nous a permis d’étudier les caractéristiques du bain fondu formé au cours du procédé
LBM ainsi que celles des grains obtenus a I'issue de la fabrication des échantillons.

Concernant le bain fondu, ses dimensions (longueur, largeur et profondeur) ont été mesurées pour
les différentes configurations testées. Il a été constaté que le bain formé en LBM est arrondi et
allongé dans la direction de balayage du laser, témoignant d’un bain formé par conduction.
Localement la présence de particules de poudre partiellement fondues ayant été englobées dans le
bain est aussi observée. Nous avons également observé une hauteur du bain supérieure a celle d'une
couche déposée, ce qui signifie qu’une partie au moins des couches précédentes est refondue dans
le cas des multicouches, assurant la jonction entre les couches successives. Par ailleurs, une
augmentation de la largeur du bain au cours des premiéres couches fabriquées a été constatée,
augmentation se stabilisant progressivement a mesure de la construction de la piece. Quant aux
grains, I'ensemble des cordons fait état de grains colonnaires, plus ou moins fortement orientés dans
la direction de construction de la piéce, formés par épitaxie a partir des grains présents dans le
substrat ou plus localement, a partir des grains composant les particules de poudre non fondues
piégées dans le cordon. De petits grains s’apparentant a des grains équiaxes sont également
observés ponctuellement. La plupart du temps, ces grains sont ceux composant les particules de
poudre partiellement fondues ayant été piégées dans le cordon, mais certains peuvent également
correspondre a de nouveaux grains formés par germination au niveau de l'arriere du bain.
Néanmoins, ces grains issus de la germination sont observés uniquement au niveau des derniéeres
couches fabriquées, laissant alors supposer gu’ils sont refondus a chaque nouvelle couche fabriquée.
Par conséquent, leur présence ne semble pas jouer de réle déterminant dans la formation de la
structure finale obtenue.

Enfin, une forte texturation du matériau, caractérisée par des directions cristallographiques <100>
orientées majoritairement selon I'axe Z a été observée dans les cubes creux. De plus, I'observation
de différentes zones du cube a permis de conclure que cette texture s’est formée dés les premiéres
couches quoique moins marquée au niveau du bas de la piéce. A l'inverse, aucune texture n’a été
observée dans la zone fondue des cordons monocouches. Cependant, nous avons tout de méme pu
constater que dans ces échantillons, les grains ayant leurs directions <100> alignées avec la direction
de construction sont ceux dont la croissance a été la plus rapide au niveau du centre des cordons.

3.6.3.2. Evolution du bain et des structures de grains
Ces essais nous ont également permis de nous intéresser a linfluence de la poudre et des
parameétres opératoires sur le comportement du bain et sur I'évolution des caractéristiques des
grains.

Il a été constaté que l'augmentation de la densité volumique d’énergie, par augmentation de la
puissance du laser ou diminution de la vitesse de balayage, entraine généralement une
augmentation globale des dimensions du bain, bien que des exceptions soient remarquées en
fonction des variations de P et v. Cependant, des bains de dimensions variées ont été observés pour
des valeurs de densité volumique d’énergie constantes, mettant en évidence les limitations de
I'utilisation de ce parameétre pour prédire les caractéristiques du bain fondu. Par ailleurs, a cause des
capacités de transfert de chaleur et de dissipation de I'énergie différentes entre la poudre et le
substrat, nous avons pu observer que le bain formé dans le cas des monocordons (i.e. avec couche
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de poudre) est plus profond et allongé mais un peu moins large que celui formé directement sur le
substrat (i.e. ligne de fusion) pour une méme combinaison de puissance et vitesse.

Dans le cas de la fabrication de monocordons, I'étude des grains a révélé qu’a vitesse constante,
I"augmentation de la puissance conduit a une augmentation de la taille des grains ainsi que de leur
élancement. Par rapport aux grains observés dans les lignes de fusion et dans I’éventualité ou des
particules de poudre non fondues seraient projetées dans le bain fondu, la présence de poudre au
cours de la fabrication favorise alors localement la formation de petits grains dans le cordon. Nous
avons également pu constater une structure granulaire plus grossiere dans le cas des monocordons
gue dans celui des lignes de fusion. Ce résultat peut s’expliquer par la présence du lit de poudre ainsi
que la formation d’'une zone de dénudation dans le cas des monocordons qui limitent I’évacuation de
la chaleur, entrainant alors une diminution du taux de refroidissement. . Par ailleurs, I’évacuation de
la chaleur se faisant principalement vers le substrat, nous avons pu remarquer que la direction de
croissance des grains est légérement désorientée par rapport a la normale du contour du bain (i.e.
plus alignée avec I'axe vertical) dans le cas des monocordons, contrairement aux lignes de fusion
pour lesquelles la croissance des grains se fait perpendiculairement a I'interface solide/liquide. Nous
pouvons donc en conclure que la formation d’'une zone de dénudation aux alentours du monocordon
joue un réle non négligeable dans la formation des structures de grains observées.

L’ensemble de ces informations nous permettra de modéliser le procédé de facon réaliste (définition
de la source de chaleur, conditions aux limites prises en compte, choix des différents milieux
considérés, structures de grains initiales du substrat) et nous aidera a identifier les phénomeénes
physiques a intégrer dans la modélisation. Ces données nous serviront également d’éléments de

comparaison au moment de la validation expérimentale des simulations CAFE.
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Nous nous intéressons dans ce chapitre a la modélisation et aux simulations CAFE des lignes de
fusion, qui pour rappel correspondent a des monocordons obtenus par tir laser direct sur le substrat
(sans poudre). Pour cela, la simulation du procédé est présentée dans un premier temps puis la
prédiction des structures de grains est détaillée dans un second temps. Par ailleurs, les résultats de
simulation sont analysés et confrontés aux résultats expérimentaux dans chacune de ces deux
parties. Afin d’étudier I'influence de la puissance et de la vitesse nous avons choisi de simuler les
lignes de fusion obtenues avec les 26™m¢, 3™ et 4™ paramétries, rappelées dans le Tableau 4.1.

4.1. Simulation du procédé

L'aspect thermique des simulations est traité dans cette partie. Afin d’estimer les champs de
températures pilotant les mécanismes de solidification et en particulier les gradients thermiques, la
modélisation thermique du procédé doit intégrer :

- La géométrie des échantillons considérés ;

- Les propriétés matériaux ;

- Les conditions initiales et aux limites de I’échantillon avec son environnement (prise en
compte de l'interface substrat-air) ;

- Linteraction laser-matiere, responsable de la formation du bain liquide.

La prise en compte de ces éléments dans le modele, adaptés a la configuration ligne de fusion est
détaillée dans les sections 4.1.1 a 4.1.5. Dans la section 4.1.6 les champs de températures simulés
ainsi que les grandeurs thermiques associées (gradient de température, taux de croissance) sont
exposés. Enfin, I'analyse des résultats ainsi que les comparaisons avec les données expérimentales
sont effectuées dans la section 4.1.7.

4.1.1.Domaine d’étude et maillage

Deux criteres dictent le choix du domaine d’étude et donc le type et la taille des éléments définissant
le maillage. Le premier concerne les éléments et impose que ceux-ci soient suffisamment fins pour
pouvoir estimer de fagon représentative la taille du bain liquide ainsi que les champs thermiques. Le
second consiste a définir le domaine de facon a pouvoir réaliser des simulations en des temps de
calculs raisonnables.

Faisceau laser

Figure 4.1. Géométrie et maillage élément fini représentant le substrat
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Ces deux criteres sont antinomiques puisque le premier impose un maillage raffiné dans la zone
d’intérét et donc un nombre élevé d’éléments alors que le deuxieme entraine la limitation du
nombre d’éléments composant le domaine. Un compromis doit donc étre trouvé afin de remplir au
mieux ces deux conditions. Le choix d’un maillage adaptatif [Chen 2016, Zhang 2018] est une des
techniques permettant de répondre a cela. Dans le cadre de ces travaux de these, nous avons opté
pour une solution consistant a restreindre le domaine d’étude au voisinage de la zone d’intérét.
Cette démarche peut étre adoptée dans la mesure ou les conditions aux limites ne jouent qu’un role
mineur sur les résultats simulés. Le nombre de Biot calculé dans la section 2.2.1.1 indique en effet
que les échanges thermiques surfaciques jouent un role moindre par rapport a la conduction dans le
solide, et cela malgré la faible épaisseur du substrat et indépendamment de ses larges longueur et
largeur. De plus, bien que les lignes de fusion ne soient pas systématiquement centrées sur le
substrat, les résultats expérimentaux révelent une symétrie du bain dans le plan transverse. Seule
une moitié du domaine réduit est alors modélisée, représentée sur la Figure 4.1. Les dimensions
choisies pour le substrat sont une épaisseur de 0,25 mm, une longueur de 3,9 mm et une largeur de
0,57 mm. Le maillage est décomposé en plusieurs zones (représentées par différentes couleurs sur la
Figure 4.1) caractérisées par des tailles et types d’éléments distincts, la zone centrale représentée en
rouge étant constituée intégralement d’éléments cubiques de 5 um de c6té.

4.1.2.Propriétés matériaux

Comme présenté dans la section 2.2.2.5, pour résoudre I'équation de conservation d’énergie il est
nécessaire de renseigner les propriétés des matériaux du systéme, a savoir leur capacité calorifique
Cp ().kg'.°C?), leur conductivité thermique A (W.m™.°C"), leur masse volumique p (kg.m?) et leurs
températures de liquidus et solidus, Ty, et Tgy; (°C) respectivement. Dans le cadre de notre étude,
nous nous intéressons a l'acier austénitique 316L. La configuration des lignes de fusion ne faisant
intervenir le matériau que dans sa forme dense, a savoir substrat et piece fabriquée, les propriétés
matériaux proviennent des travaux de thése de Depradeux [Depradeux 2004] et sont rassemblées en
Annexe 1.

4.1.3.Conditions initiales et aux limites

L’équation de conservation de I'énergie (27) étant résolue en volume et les parameétres évoluant au
cours du temps voire en fonction de la température pour certains, il est nécessaire de définir des
conditions initiales et aux limites dans le modéle. Une température initiale de 20 °C est appliquée au
début du calcul sur I'ensemble du systeme. Concernant les conditions aux limites, la convection avec
I'air ambiant est prise en compte par application, sur la face supérieure du volume de matiére
modeélisé, d’un flux de chaleur équivalent ¢, défini tel que :

Peq = heq. (T, —T) (53)

avec h,, coefficient d’échange équivalent en W.m2°Ctet T, et T les températures externe et du
systeme respectivement, exprimées en °C.

Le rayonnement n’est pas directement modélisé, mais son effet est pris en compte a travers le choix
de la valeur du coefficient d’échange équivalent h,,. La température externe T, est fixée a 20 °C et
considérée constante au cours du temps. Elle correspond a la température ambiante de la salle de
manipulation dans laquelle se trouve le banc d’essai instrumenté. Le coefficient d’échange avec I'air
est fixé 8 10 W.m2.°CL. Rappelons que d’aprés le nombre de Biot précédemment calculé (cf. section
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2.2.1.1), le choix de la valeur de ce coefficient d’échange ne devrait avoir qu’une tres faible influence
sur I’évolution des températures calculées au niveau de la surface du bain.

Seule une portion du substrat ayant été modélisée, une condition aux limites avec un coefficient
d’échange plus élevé a été définie sur les autres faces du volume maillé, afin de modéliser le
pompage thermique du substrat tout en s’affranchissant de la modélisation de son volume réel. Une
étude préalable, basée sur la comparaison entre les champs thermiques obtenus avec différentes
valeurs de coefficient d’échange et ceux obtenus en modélisant le volume réel du substrat, nous a
conduit a choisir un coefficient h,, de 10> W.m.°C™ sur ces faces.

4.1.4. Apport de chaleur

Excepté au cours de la phase d’amorcage, le faisceau laser interagit quasiment exclusivement avec le
bain liquide au cours du procédé de fabrication des lignes de fusion. Dans le chapitre 3, nous avons
montré que I'énergie fournie par le laser au bain est redistribuée dans le liquide, permettant ainsi la
fusion du matériau et conduisant a des bains de fusion de taille et de géométries variées en fonction
des parametres procédé appliqués. Notre modele étant purement thermo-conductif (pour rappel ce
type de modeéle a été choisi afin de répondre au critére limitant les temps de calculs), les variations
de distribution de la chaleur dues aux écoulements au sein du bain liquide ne sont donc pas
directement prises en compte. Afin de tout de méme les intégrer de maniére indirecte a la
modélisation, I'énergie transmise par le laser est modélisée sous forme d’une distribution volumique
de densité de puissance. Cette technique présente I'avantage de s’appuyer sur les caractéristiques
géométriques des bains formés pour prendre en compte, a travers le choix des parameétres de la
distribution, 'interaction laser-matiere et les transferts de chaleur au sein du bain. Nous avons choisi
d’utiliser le modele de source de chaleur initialement proposé par Goldak [Goldak 1984]. De
nombreuses études [Alhafadhi 2019, Gharib 2019, Kollar 2019] ont montré que des prédictions
thermiques fiables pouvaient étre obtenues en soudage en utilisant ce modeéle de source.

Z

Figure 4.2. Représentation schématique de la source de chaleur volumique Goldak [Moradi 2016]
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Ce modele décrit I'apport de chaleur par une distribution volumique de densité de puissance,
représentée sur la Figure 4.2, ayant la forme d’une double ellipsoide : la premiere étant située a
I’'avant du faisceau laser et I'autre a I'arriere. Cette source est caractérisée par :

e Quatre parameétres géométriques représentés sur la Figure 4.2 : sa demi-largeur (a), sa
profondeur (b) et les demi-longueurs avant et arriere de chaque ellipsoide, ¢f et ¢,
respectivement ;

e La puissance totale Q allouée au volume, correspondant a la puissance effective du laser,
c’est-a-dire a la puissance du laser P, corrigée par son rendement 1.

Le rendement permet de quantifier le transfert de la puissance du laser au bain liquide. Il dépend de
nombreux parametres complexes a intégrer au modele (multi-réflexion, mouvements fluides dans le
bain, interaction faisceau/liquide ou autres). L’adaptation de la valeur du rendement permet
d’intégrer 'ensemble de ces phénomenes. Q est reliée aux parametres géométriques caractérisant
les distributions de densités volumiques de puissance a 'avant gy, et a l'arriere g, de la source de
chaleur par les équations suivantes :

+o00 400 0
Q= f f f(qf(x,y,z) + qr(x,y,z)) dxdydz (54)
6V30| - +2 -
o (x—x0)> (y—vt—y)* (z— Zo)z>
X,y,z) = .exp| -3 " N 55)
y<o0 a(xy2) N p( < = = =
6V30| - +2 -
a (x - xO)Z (y — vt — yo)z (Z _ Z0)2>
>0 xX,Y,Z) = .exp| —3 + + (56)
' e a.b.cp.mim p( < a’ cr? b,*

Le choix des valeurs des cing parametres de ce modeéle (les quatre paramétres géométriques plus le
rendement n ) est effectué en utilisant les essais instrumentés préalablement réalisés (3.3.1), et en
particulier via I'observation de la forme et des dimensions du bain fondu formé au cours de la
fabrication des lignes de fusion par LBM. L’étape de calibration a partir de la comparaison entre bains
fondus expérimentaux et numériques est détaillée dans la section suivante.

4.1.5.Calibration de la source de chaleur

Comme présenté dans le Chapitre 1, les caractéristiques des structures de grains découlent
directement des propriétés du bain fondu. Par conséquent, il est crucial de définir correctement le
modele de source de chaleur duguel vont dépendre les températures simulées.

Tableau 4.1. Paramétries retenues pour la simulation numérique des lignes de fusion

Paramétries | P (W) | v (mm.s?) E (J.mm?3) P/v (Ws.mm™)
28me 320 400 45,27 0,8
4eme 400 400 56,59 1
3éme 400 310 73,02 1,29
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Le modele de source de chaleur doit étre calibré. La littérature propose pour cela d'utiliser les
parametres caractéristiques de la gé¢ométrie du faisceau laser [DebRoy 2018]. Nous faisons donc le
choix de définir ¢, ¢y et a égaux au rayon du spot laser. Les lignes de fusion ayant été realisées sur le
banc d’essai instrumenté (3.1.1), le diametre focal du faisceau laser est de 150 um. Les valeurs des
demi-longueurs et demi-largeur sont alors de 75 pm, ce qui conduit a I'égalité a = ¢y = ¢, = 75 um.
Des calculs préliminaires et la comparaison avec les résultats expérimentaux présentés au Chapitre 3
nous ont conduit a fixer le paramétre de profondeur b a 50 um pour tous les calculs.

Une fois les parametres géométriques définis, la calibration se fait par ajustement du seul rendement
de la source, afin de retrouver des dimensions en surface de bain (largeur et longueur) identiques a
celles mesurées, avec une marge d’erreur que nous avons fixé a 10 %. Cette marge nous parait
acceptable car nous ne cherchons pas dans le cadre de cette thése a reproduire la thermique du
procédé parfaitement mais simplement a obtenir des champs thermiques réalistes, permettant par la
suite de simuler les structures de grains formées au cours du procédé LBM.

Dans le cas du procédé de fusion laser sur lit de poudre, le rendement correspond a la proportion de
I’énergie transmise au bain par le laser. Les valeurs rencontrées dans la littérature sont généralement
comprises entre 30 et 50 % [Boley 2015]. Nous avons donc recherché dans cet intervalle les
rendements les mieux adaptés pour obtenir un bon accord entre bains de fusion simulés et
expérimentaux. Pour comparer les bains expérimentaux avec ceux issus de la simulation, I’hypothése
est faite que le bain fondu numérique est délimité par la surface correspondant a l'isotherme de
liquidus (T;;q; = 1456 °C). Afin de facilement repérer le bain liquide dans la suite, I'échelle des
figures présentant les champs de températures simulés est majorée par la température de liquidus.

Les premiéres colonnes du Tableau 4.2 donnent une comparaison pour la 3™ paramétrie des tailles
de bain expérimentale et numérique obtenues avec deux valeurs de rendement différentes. Nous
pouvons constater qu’un rendement de 0,4 permet d’obtenir une largeur de bain trés proche de la
largeur mesurée (moins de 3 % d’écart), mais que la longueur est inférieure de prés de 13 % a la
longueur mesurée. Une augmentation du rendement a la valeur de 0,43 permet d’obtenir un bain
dont les longueur et largeur sont quasiment identiques a celles du bain expérimental, puisque
I’erreur relative obtenue est inférieure a 4 %, et donc en dessous de I’erreur maximale que nous nous
sommes fixée. Si nous comparons la profondeur de bain calculée avec cette valeur de rendement a la
valeur obtenue expérimentalement en coupe transverse, nous pouvons remarquer qu’elle est
légerement supérieure, avec une différence de 7 %. La méthode de calibration des parameétres du
modele de source proposée, parait donc adaptée pour simuler des bains de tailles représentatives
des bains réels.

Tableau 4.2. Dimensions expérimentales (Exp) et numériques (N) du bain fondu pour les trois paramétries

étudiées
Troisieme paramétrie Quatrieme paramétrie Deuxiéme paramétrie
(400 W, 310 mm.s?) (400 W, 400 mm.s?) (320 W, 400 mm.s?)
Valeurs (um) | Exp N (n=0.4) N (n =0.43) Exp N (n=0.4) Exp N (n =0.33)
Largeur 269 262 274 225 232 211 193
Profondeur 125 127 134 90 110 60 88
Longueur 872 761 839 710 741 500 500
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Tableau 4.3. Paramétres retenus pour le modeéle de source de chaleur pour les différentes paramétrie

Béme 4_éme

Parameétres(um) a b ¢ ¢, Q(W) 2™

Valeurs 75 50 75 75 nP 0.33 0.43 0.4

La méme méthode est appliquée aux deuxiéme et quatriéme paramétries, conduisant aux valeurs de
rendement calibrées respectivement de 0,33 et 0,4. Les dimensions de bain fondu obtenues
expérimentalement et numériquement sont indiquées dans le Tableau 4.2 pour ces deux
paramétries. Pour la quatrieme paramétrie, un trés bon accord est constaté entre les largeurs et
longueurs du bain expérimentales et numériques pour un rendement de 0,4 (erreur relative < 5 %).
La profondeur du bain quant a elle est plus grande dans le bain simulé que dans celui obtenu
expérimentalement (environ 20 % d’écart). Pour la seconde paramétrie, la longueur simulée (avec un
rendement de 0,33) est parfaitement identique a la longueur mesurée, et la largeur inférieure de 9
%. En revanche, la profondeur du bain simulé est bien plus élevée que la profondeur mesurée (de 45
% environ).

T(°C)
2.0e+01 200 400 600 800 1000 1200 1.5e+03

‘ \ U e—

Coupes transverses

-_&;_‘____‘___:_7__—’,

Vues de dessus

—
+ 100 pm,

Figure 4.3. Bain fondu obtenu (a-b) expérimentalement et (c-d) numériquement en coupe transverse et en vue
de dessus pour la quatrieme paramétrie

Dans le cas des paramétries 2 et 4, pour lesquelles le bain est moins profond, la simulation
numérique donne donc des profondeurs trop élevées, d’autant plus que le bain observé
expérimentalement est peu pénétrant. Dans le cas de la simulation, les dimensions de bain obtenues
montrent qu’il est plus arrondi que celui observé dans les essais, comme nous pouvons le constater
sur les images (a) et (c) de la Figure 4.3. Cette différence peut s’expliquer par la non prise en compte
des mouvements fluides au sein du bain dans notre modele, de par sa nature purement conductive.
En particulier, I'effet Marangoni produit par la dépendance de la tension superficielle (2.2.1.3) a la
température, et connu pour modifier de fagon considérable la géométrie du bain, n’est pas modélisé.
Ainsi, en raison du phénomene de conduction qui a tendance a favoriser cette forme arrondie de
bain de fusion observée en coupe transverse, il est difficile de retrouver des formes de bain peu
pénétrantes, ou au contraire trés pénétrantes avec ce type d’approche, méme en modifiant les
parameétres géométriques du modele de source de chaleur. Les valeurs retenues a l'issue de I'étape
de calibration du modele de source de chaleur pour les trois paramétries sont rassemblées dans le
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Tableau 4.3.

En comparant les trois paramétries simulées, nous pouvons constater qu’il a fallu augmenter le
rendement pour retrouver les dimensions de bain réelles en surface lorsque I'énergie linéique
augmente (cf. Tableau 4.1 et

Tableau 4.3). Ce résultat peut s’expliquer par le fait qu’un apport d’énergie plus élevé génere un
volume de matiere fondue plus important, entrainant ainsi une meilleure redistribution de la chaleur
sous l'effet des mouvements de convection au sein du liquide. Cette répartition de la chaleur plus
homogene au sein du liquide permet alors, pour une puissance donnée par le laser, de former un
bain plus grand. La hausse du rendement résultant de la calibration de la source de chaleur lorsque
I’énergie linéique augmente pourrait ainsi permettre la prise en compte indirecte des effets de la
convection sur les échanges thermiques au sein du bain fondu. L’'augmentation du rendement a plus
forte énergie linéique peut cependant également s’expliquer par une meilleure absorption de Ila
puissance du laser par la partie liquide due a une agitation plus importante de la surface libre.

4.1.6.Champs de températures et de vitesses de solidification

Dans cette section sont présentés les résultats obtenus a I'issue des simulations des lignes de fusion,
une fois la calibration du rendement effectuée. Nous nous intéressons ici aux caractéristiques des
champs de températures simulés, et en particulier au gradient thermique G (°C.m™) ainsi qu’au taux
de croissance V (m.s?) le long du front de solidification, ces deux grandeurs physiques contrdlant les
caractéristiques (morphologie et taille) des structures de grains formées (cf. 1.2.4). Rappelons que la
solidification s’effectue le long d’un front correspondant a la surface délimitant la partie arriere du
bain fondu. Elle démarre en périphérie au niveau de la section transverse ou le bain est le plus large,
puis se termine au centre du bain en surface (au niveau de la pointe arriere du bain).

400 W 310 mm.s 1500
- =1,2 1200
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Figure 4.4. Distribution des températures en coupe longitudinale pour les trois parametries testées

Les champs thermiques obtenus pour la ligne de fusion réalisée avec la 4°™ paramétrie sont
présentés en coupe transverse (XZ) et en vue de dessus (XY) sur les images (c) et (d) de la Figure 4.3.
Rappelons que I'échelle des isovaleurs a été choisie de telle sorte que la derniere isotherme
corresponde a la température de liquidus, permettant ainsi la délimitation du bain liquide. Nous
pouvons observer que la section du bain en coupe transverse est semi-circulaire, et que le bain est
allongé et plus arrondi a I'avant qu’a I'arriere a cause des effets de déplacement de la source de
chaleur. Les coupes longitudinales (YZ) des trois paramétries sont représentées sur la Figure 4.4.
Nous pouvons remarquer que plus I'apport d’énergie linéique est important (de (c) vers (a)), plus le
bain est allongé et légérement plus profond. De plus, nous pouvons constater sur cette méme figure
que I'écart entre les isothermes a I’arriére du bain s’accroit lorsque I'apport d’énergie augmente.
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Figure 4.5. Champs thermiques obtenus pour une ligne de fusion simulée & une vitesse de 400 mm.s* et une
puissance de 400 W : (a) bain fondu en coupe transverse, (b) évolution des températures le long des lignes X, Z
et XZ représentées sur la figure (a)
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Figure 4.6. Champ de températures et gradient thermique représentés a l'arriere du bain le long du front de
solidification) pour une ligne de fusion simulée & une vitesse de 400 mm.s™ et une puissance de 400 W

Les champs thermiques dans la coupe transverse située au niveau du centre du bain fondu simulé
pour la 4%™® paramétrie sont visibles sur la Figure 4.5 (a), sur laquelle sont également représentées
trois lignes nommées X, Z, et XZ. Le contour du bain liquide dans cette section constitue rappelons-le
la zone ou la solidification démarre. L'évolution des températures le long de ces trois lignes est
représentée sur la Figure 4.5 (b), chacune ayant pour origine le centre du bain. Nous pouvons
constater que les trois courbes ont la méme allure, et qu’elles sont méme quasiment paralleles dans
I'intervalle de solidification (zone encadrée). La variation de température par unité de distance
correspondant au gradient thermique, nous pouvons déduire de cette observation que le gradient
thermique le long du front de solidification en coupe transverse est pratiquement identique dans
toutes les directions du plan considéré. Nous pouvons toutefois remarquer des valeurs trés
légerement plus élevées en surface (le long de la ligne X) qu’en profondeur (le long de la ligne Z). La
Figure 4.6 permet d’appuyer cette constatation, puisque nous pouvons remarquer que les fleches
représentant les gradients thermiques rattachés a une méme valeur de Y (i.e. appartenant au méme
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plan (XOZ)) sont représentées de la méme couleur, indiquant que les vecteurs sont de méme norme.
L'obtention d’un gradient de norme sensiblement constante le long du front de solidification dans le
plan transversal peut étre corrélée a la forme quasi semi-circulaire du bain, qui traduit des transferts
de chaleur uniformes dans toutes les directions entre le centre du bain et sa périphérie. Notons que
ces observations ont été faites dans le cas des trois combinaisons de paramétres testées. Le fait que
le gradient soit un peu plus faible dans la direction verticale peut étre lié a la faible épaisseur du
substrat (3 mm), qui limite I’évacuation de chaleur dans cette direction. En effet, rappelons que seul
0,25 mm de I'épaisseur totale du maillage a été modélisé. Néanmoins le coefficient d’échange
thermique a été calibré afin de modéliser le phénomene de « pompage thermique » par le substrat.

Isotherme liquidus dans le
plan (YOZ)

(°C)200 400 600 800 1000 1200 1500

Isotherme liquidus dans le
plan (XOY)

Figure 4.7. Gradients de températures (vecteurs rouges) et taux de refroidissement (vecteurs noirs) représentés
au niveau de I'isotherme de liquidus : (a) en coupe longitudinale et (b) en vue de dessus

Nous nous sommes également intéressés au gradient thermique et au taux de croissance obtenus au
niveau de I'isotherme de liquidus en coupe longitudinale (i.e. dans le plan (YOZ)), et en vue de dessus
(i.e. dans le plan (XQY)). Ces résultats permettent d’étudier I'évolution de ces deux grandeurs le long
du front de solidification entre le début de la solidification (zone ou le bain est le plus large) et la fin
de la solidification (arriere du bain). Les résultats obtenus sont présentés sur la Figure 4.7.
Contrairement aux observations faites en coupe transverse, nous pouvons remarquer que le gradient
varie fortement cette fois en fonction de sa position le long de I'isotherme. Il apparait qu’il est
maximal dans la partie inférieure du bain (Figure 4.7 (a)) et au niveau de sa plus grande largeur
(Figure 4.7 (b)), et minimal au centre du bain. Cette constatation révele que le gradient thermique
est plus élevé au début de la solidification qu’en fin de solidification (a I'arriere du bain). A I'inverse,
nous pouvons remarquer que le taux de solidification ou de croissance est maximal a I'arriere du bain
et que sa principale composante est alors alignée avec la direction de balayage du laser (selon Y).
Pour rappel, le taux de croissance en un point donné du front de solidification correspond au produit
de la vitesse du laser avec le cosinus de I'angle entre la normale a la surface délimitant le bain
(considérée ici comme I'isotherme de liquidus) et la direction de déplacement de la source (équation
(19)). A I'extrémité arriere du bain, cet angle est nul, ce qui implique que le taux de croissance est
égal a la vitesse de déplacement de la source.
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Les résultats thermiques des trois paramétries ont également été comparés. Pour cela, nous avons
dans un premier temps tracé |’évolution des températures selon le segment Y situé a 'arriére du bain
(Figure 4.6), englobant I'intervalle de solidification (zone comprise entre Ty, et Tgy;) ainsi qu’une
zone plus refroidie proche de cet intervalle. Le point de départ du segment Y correspond a
I'isotherme de liquidus (Figure 4.8). Il a été choisi de descendre en dessous de la température du
solidus car dans le cas d’un alliage solidifiant hors état d’équilibre (cas des pieces fabriquées par
LBM) la solidification peut se poursuivre en dessous de la température du solidus. Les évolutions de
températures obtenues le long de cette ligne pour les trois paramétries sont visibles sur la Figure 4.8.

Il ressort du graphique que plus I'énergie linéique (rapport %) est faible, plus la pente de la courbe

est marquée. Cette constatation indique que le gradient thermique selon I'axe Y augmente lorsque
I’énergie linéique fournie au systeme diminue, conduisant a une réduction de la longueur de la zone
semi-solide située a I'arriere du bain.
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Figure 4.8. Evolution des températures le long de la ligne Y pour les trois paramétries

Les simulations ayant montré que les champs de températures varient fortement le long du liquidus,
nous avons alors comparé les évolutions du gradient thermique et du taux de croissance le long de
I'isotherme de liquidus a I'arriére du bain (le long du front de solidification). L’évolution du gradient
le long de I'isotherme de liquidus est représentée dans le plan (XOY) (Figure 4.7 (b)) sur la Figure 4.9
(a) et dans le plan (YOZ) (Figure 4.7 (a)) sur la Figure 4.9 (b). L’évolution du taux de croissance le long
de l'isotherme de liquidus dans ces deux plans est présentée sur la Figure 4.10. Notons que pour
I’ensemble de ces représentations, les abscisses correspondent a la position relative selon I'axe Y. La
valeur 0 correspond donc a la périphérie du bain (bord le plus large ou fond du bain selon la coupe
(XQY) ou (YOZ) respectivement) et la valeur 1 a I'extrémité arriére du bain.

Une premiere constatation est que I'évolution de chacune des deux grandeurs est assez comparable
en coupe longitudinale et en vue de dessus. En observant dans ces deux plans de coupe le profil du
bain (Figure 4.7), nous pouvons remarquer qu’il est sensiblement identique, ce qui pourrait expliquer
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les allures trés proches des courbes du gradient et du taux de croissance constatées dans chacun des
deux plans. Les variations du gradient d’une condition a l'autre sont cependant légerement plus
marquées dans le plan (XQOY), tandis que les différences de taux de refroidissement le sont plus dans
le plan (YOZ). De plus, comme nous avons pu I'observer sur la Figure 4.8, la Figure 4.9 montre que le
gradient augmente lorsque I'énergie linéique diminue, et ce tout le long du front de solidification.
Cependant, nous pouvons constater que les écarts sont moins importants a I’arriére du bain (en fin
de solidification).
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Figure 4.9. Evolution du gradient thermique le long de I'isotherme de liquidus depuis la zone de début de
solidification jusqu’a la pointe arriére du bain : (a) en vue de dessus et (b) en coupe longitudinale
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Figure 4.10. Evolution du taux de croissance le long de I'isotherme de liquidus depuis la zone de début de
solidification jusqu’a la pointe arriére du bain : (a) en vue de dessus et (b) en coupe longitudinale

Le taux de croissance quant a lui, augmente logiquement le long du front de solidification, suivant la
valeur du cosinus de I'angle entre la normale au front et la direction de balayage du laser. Par
ailleurs, nous pouvons constater qu’en fin de solidification (i.e. a I'arriere du bain), la direction de
croissance est paralléle a I'axe de déplacement du laser et donc le taux de croissance est identique a
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la vitesse de déplacement. Par conséquent, a I'arriére du bain il est identique pour les paramétries 2
et 4, et plus élevé que celui de la paramétrie 3. Néanmoins, nous pouvons constater que le taux de
croissance augmente plus rapidement en s’approchant de l'arriere du bain avec la paramétrie 2
correspondant a la plus faible énergie linéique. Cette constatation provient du fait que I'arriere du
bain est plus arrondi et donc moins allongé a faible énergie linéique que celui formé avec les
paramétries 3 et 4. Les conséquences des variations de taux de croissance et gradient thermique sur
les structures de grains sont discutées dans la section 4.1.7.

4.1.7.Discussion

Les résultats numériques obtenus a I'issue des simulations du procédé nous ont permis d’étudier le
gradient thermique et le taux de croissance dans la zone de solidification, grandeurs physiques
gouvernant les structures de grains formées.
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Figure 4.11.Evolution du rapport G /V le long de I'isotherme de liquidus dans le plan XOY (surface du bain) pour
les trois paramétries étudiées.

Ces résultats ont permis de constater qu’au cours de la réalisation de lignes de fusion, le gradient
thermique le long du front de solidification varie assez peu dans un plan de coupe perpendiculaire a
la direction de balayage du laser (i.e. coupe transverse). En revanche, il ressort également de cette
étude que le gradient est plus élevé au niveau du bord et dans la profondeur du bain qu’a son
extrémité arriere, et qu’il est donc maximal au début de la solidification et minimal en fin de
solidification. A I'inverse, nous avons observé que le taux de croissance est lui maximal dans la partie
arriére du bain et donc en fin de solidification.

Concernant I'influence des parameétres procédé sur les résultats obtenus, il a été observé que lorsque
I’énergie apportée diminue, le gradient thermique le long du front de solidification augmente. C'est
également le cas du taux de croissance mais dans une proportion moindre, la valeur maximale de ce
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parameétre étant imposée par la vitesse de déplacement du laser, identique pour les deux
paramétries a plus faible énergie linéique. Les évolutions du rapport G/V, gouvernant le mode de
solidification, ont été comparées le long du front de solidification dans le plan (XOY) (i.e. a la surface
du bain) pour les trois paramétries (Figure 4.11). Nous pouvons constater que ce rapport diminue
fortement entre le début et la fin de la solidification, mais qu’il est quasiment identique d’une
paramétrie a I'autre. Il est tout de méme possible de remarquer qu’une valeur légérement plus faible
du rapport G/V est obtenue en fin de solidification pour la paramétrie correspondant a I'énergie
linéique de 1 J.mm™ (paramétrie 4). La diminution du rapport G /V favorisant la transition colonnaire-
équiaxe, nous pouvons alors espérer atteindre cette transition pour un jeu de parametres adapté,
favorisant ainsi la formation de structures de grains plus isotropes pour certains matériaux.

Le taux de refroidissement au niveau du front de solidification, correspondant au produit G.V,
gouverne quant a lui la finesse de la microstructure de solidification. La Figure 4.12 (a) montre
I’évolution de ce parametre le long du front de solidification dans le plan (XQOY) pour les trois
paramétries. Nous pouvons constater que la paramétrie associée a la plus faible énergie linéique
conduit a un taux de refroidissement plus élevé, ce qui doit favoriser la formation de microstructures
plus fines.
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Figure 4.12. (a) Evolution du taux de refroidissement G.V le long de I'isotherme de liquidus dans le plan (XQOY)
(surface du bain) pour les trois paramétries étudiées. (b) Diagramme G — V décrivant les conditions de
solidifications des trois paramétries

L’évolution des valeurs de gradient thermique G et de taux de croissance V obtenues pour les trois
paramétries sont positionnées dans le diagramme GV de la Figure 4.12 (b). Pour chacune des
paramétries, cette représentation nous montre que lorsque la solidification progresse (i.e. du bord
vers l'arriere du bain), le taux de croissance augmente et le gradient thermique diminue. Par
conséquent, en se dirigeant vers la zone de fin de solidification, nous nous rapprochons du domaine
dans lequel la transition colonnaire-équiaxe devient possible. Sur la Figure 4.12 (b), nous pouvons
remarquer que la paramétrie associée a I'énergie lindique de 1 J.mm? (vitesse d’avance de
400 mm.s? et puissance de 400 W) est celle qui s’en rapproche le plus. D’autre part, cette méme
figure nous permet de constater que tout au long de la solidification, c’est la paramétrie associée a la
plus faible énergie linéique (310 W et 400 mm.s?), se situant le plus & droite du diagramme qui
devrait conduire aux microstructures les plus fines.

Bien que des différences aient été observées entre résultats expérimentaux et numériques, les
caractéristiques principales du bain fondu sont retrouvées dans les simulations. Par ailleurs, les
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constatations faites sur le gradient et le taux de croissance dans la zone de solidification sont en
accord avec les résultats obtenus dans la littérature. Par conséquent, le modéle thermique semble
cohérent et les champs de température peuvent étre transmis au modele de solidification. Il est tout
de méme important de garder a l'esprit que I'obtention d’une zone fondue simulée dont la
profondeur est supérieure a celle constatée expérimentalement pourra influencer les résultats de
simulation des structures de grains.

4.2.Simulation des structures de grains

Dans cette section, nous nous intéressons aux structures de grains formées par simulation CAFE dans
le cas des trois paramétries étudiées.

4.2.1.Initialisation du domaine AC

Le domaine d’automates cellulaires se limite a la zone centrale du maillage EF, les phénoménes de
fusion et de solidification se déroulant exclusivement dans cette zone (Figure 4.13). Aucune symétrie
particuliere n’ayant été constatée au cours de I'étude expérimentale des structures de grains (cf.
3.6), la largeur totale du cordon est prise en compte dans la modélisation AC. Le champ de
températures obtenu a la suite des simulations du procédé est donc symétrisé puis le domaine AC
est centré sur la ligne de fusion reconstruite. Le domaine AC mesure 2,5 mm de longueur et ses
largeur et hauteur varient en fonction de la paramétrie choisie, entre 222 um et 290 um et entre 106
et 146 um respectivement (Tableau 4.4). Une taille de 2 um a été choisie pour les cellules.

7

Figure 4.13. Structure granulaire initiale générée dans la grille AC positionnée dans le maillage EF dont les
limites sont représentées par les lignes de contour noires

Tableau 4.4. Dimensions du domaine AC pour chacune des trois paramétries simulées

Paramétrie | Longueur (mm) Largeur (mm) Hauteur (mm)
28me 0,222 0,106
4éme 2,5 0,250 0,120
3éme 0,290 0,146
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Afin de modéliser la structure initiale du substrat, une partition de Voronoi est effectuée (cf. 2.3.2.4).
Suite aux mesures réalisées sur les grains présents dans le substrat utilisé dans le cas des
monocouches (cf. 3.6.1), une surface moyenne de 509 um? a été calculée, correspondant a un
diametre moyen équivalent de 25 um environ. Le diametre moyen équivalent choisi pour application
sur les cellules de Voronoi est donc de 25 um. La structure granulaire initiale du substrat modélisée,
positionnée par rapport au maillage EF est visible sur la Figure 4.13.

4.2.2.Loi de croissance dendritique

La prise en compte de la solidification dans notre modeéle repose essentiellement sur la reproduction
de la croissance des pointes de dendrites. Pour cela, une vitesse de solidification attribuée aux
cellules représentant la zone pateuse est définie. Dans notre modele, la vitesse de croissance en
pointe de dendrite est liée a la surfusion AT par une loi puissance (cf. 2.3.1.4), dont I'équation est
rappelée ci-apres :

v4(AT) = a,AT" (57)

Les parametres a, et n de la loi de croissance ci-dessus ont été déterminés a partir du modele
théorique proposé par Kurz et al. [Kurz 1986] en supposant que le matériau est un pseudo-binaire Cr-
Ni, dont les propriétés matériau sont résumées dans le Tableau 4.5, et en utilisant les gradients de
température calculés a partir des simulations thermiques du procédé LBM. Les valeurs moyennes des
paramétres de la loi obtenus sontn = 4,8 et a,, = 1078 m.s"L.K*2,

Tableau 4.5. Propriétés physiques et caractéristiques procédé retenues pour le calcul de notre modéle de
croissance dendritique

Parametres Valeurs
Coefficient de diffusion a I'interface solide/liquide D; (m2.s) 3.10°
Paramétre de Gibbs-Thomson I" (m.K) 2.107
Composition initiale du liquide C;, (%) 31
Pente du liquidus m; (K.wt%™) -2.5
Coefficient de partition k 0.65
Gradient thermique G; (K.m™) 1.10°-2.107
Vitesse de croissance dendritique v; (m.s?) 0.08-0.4

Deux lois de croissance dendritiques issues de la littérature ont également été utilisées afin de les
comparer avec notre modele de croissance : celle proposée par Tan et Shin [Tan 2015] dans le cas
d’'un acier 304, également calculée selon I'’équation (57) et celle retenue par Zinovieva et al.
[Zinovieva 2019] pour I'étude d’un acier 316L définie comme suit :

3

vy (AT) = Z a,AT! (58)

i=1

Les parametres utilisés pour ces trois lois sont résumés dans le Tableau 4.6 et leur évolution en
fonction des valeurs de surfusion sont visibles sur la Figure 4.14. Sur ces courbes, nous pouvons
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constater que pour une vitesse de croissance de 0,4 m.s, qui constitue a peu prés la vitesse de
croissance a l'arriére du bain pour les deuxieme et quatrieme paramétries, la valeur de surfusion,
indiquant le retard que prennent les pointes de dendrites par rapport au liquidus, est assez proche
pour le modéle de Tan et celui défini dans cette étude (33 °C et 38 °C respectivement). La valeur de
surfusion obtenue avec le modele de Zinovieva a cette vitesse est quant a elle de plus de 180 °C.

Tableau 4.6. Paramétres des différentes lois de croissance utilisées

Paramétres a, a; a, as n
Modeéle de Zinovieva [Zinovieva 2019] - 0 2.49x107 6.2x108 -
Modele de Tan et Shin [Tan 2015] 7.325x 10°® - - - 3.12
Notre modele 1x10% - - - 4.8
07 1 Zinovieva
! —— Tan

| —— notre modele

0 5 10 15 20 25 30 35 40
Surfusion (°C)

Figure 4.14. Evolution de la vitesse en pointe de dendrite en fonction de la surfusion pour les trois lois de
croissance considérées dans notre étude

Les analyses expérimentales des lignes de fusion n’ayant pas montré la présence de grains ayant
germé mais uniquement formés par croissance épitaxiale a partir des grains du substrat, la
germination n’est pas prise en compte dans ce modele.

4.2.3.Structures de grains simulées

Pour rappel, les lignes de fusion obtenues pour les 2™, 3%™¢ et 4M¢ paramétries ont été simulées
(Tableau 4.1). Dans le cas de la quatrieme paramétrie, les structures de grains résultantes sont
confrontées avec celles obtenues expérimentalement (4.2.3.1). Les mesures effectuées sur les vues
de dessus et sur les coupes longitudinales étant amenées a varier en fonction de la position du plan
observé (Figure 3.30 (b) et Figure 3.31 (b)), nous effectuerons préférentiellement des comparaisons
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entre résultats expérimentaux et numériques en coupe transverse. Pour cette paramétrie, une
simulation est effectuée avec chacune des trois lois de croissance définies dans la section précédente
afin d’étudier leur effet sur les structures de grains formées (4.2.3.2). Enfin, les résultats de
simulations obtenus pour les trois combinaisons de puissance et de vitesse avec la loi de croissance
identifiée dans notre modele sont confrontés afin d’appréhender I'influence de ces parametres sur la
structure granulaire formée (4.2.3.3).

4.2.3.1. Ligne de fusion 400 W et 400 mm.s™

Les résultats de simulation CAFE obtenus pour la ligne de fusion réalisée a 400 W et 400 mm.s* en
utilisant la loi de croissance dendritique définie dans le cadre de la thése sont visibles sur la Figure
4.15. Nous pouvons constater que les grains simulés se sont bien formés par épitaxie a partir des
grains du substrat présent a l'interface solide/liquide, et que leur croissance s’est principalement
effectuée selon la direction normale au bain fondu. Ces observations sont cohérentes avec nos
résultats expérimentaux (3.6.1) et avec les travaux de Mutke et al. [Mutke 2018]. De plus, sur la vue
de dessus et sur la coupe longitudinale (Figure 4.15 (a-b)), nous pouvons remarquer que les grains
croissent initialement selon X au bord du bain ou selon Z au fond du bain, puis qu’ils s’inclinent
progressivement vers la direction de balayage du laser (i.e. selon Y).

i

Bain Fondu

Z "L i 3 : - Bain Fondu

L. : - : P t

Figure 4.15. Structure de grain de la ligne de fusion effectuée a 400 W et 400 mm.s* obtenue par simulation
numeérique utilisant le modéle CAFE. (a) Vue de dessus, (b) coupe longitudinale et (c) coupe transverse.

Tableau 4.7. Comparaison des caractéristiques des structures de grains de la ligne de fusion de la 4¢™¢
paramétrie calculées a partir des résultats expérimentaux et numériques obtenus en coupe transverse

Surface moyenne (um2) Diamétre équivalent (um) Rapport de forme

Expérimental 509 25,5 1,5

Substrat
Numérique 390 22,3 1,8
Zone Expérimentale 380 22,0 3,4
Fondue Numérique 546 26,4 3,0

Le Tableau 4.7 et la Figure 4.16 nous permettent de comparer quantitativement les caractéristiques
des grains du substrat obtenues expérimentalement et numériquement, a savoir la surface moyenne
(i.e. la taille des grains mesurée en coupe transverse) et le rapport de forme (i.e. rapport de I'axe
principal du grain en coupe transverse sur son axe secondaire). Pour rappel, les données
expérimentales sont extraites des cartographies EBSD effectuées sur les coupes transverses des
échantillons (3.6.1.2). Les données de simulation sont obtenues en moyennant les données de 50
cartographies de grains numériques générées dans des sections transversales du domaine AC dans la
zone stationnaire. Pour les jeux de données numérique et expérimental, les grains dont la surface est
inférieure a 50 um? n’ont pas été considérés. Il est important de remarquer que la quantité de
données traitées dans les deux cas est trés différente. En effet, les données numériques ont été
calculées en extrayant plus de 1400 grains de différentes coupes transverses du domaine AC, alors

-133-



Chapitre 4 - Simulation des lignes de fusion

que les données expérimentales proviennent d’une seule cartographie EBSD comptabilisant
seulement 48 grains.

Les faibles rapports de forme des grains du substrat obtenus expérimentalement et par simulation
montrent que les grains sont quasiment équiaxes (Tableau 4.7). D’autre part, la comparaison des
surfaces moyennes nous permet de constater que les grains simulés sont plus petits et |[égérement
plus allongés que ceux réellement présents dans le substrat. Cette constatation peut s’expliquer par
le fait que le substrat simulé est composé de grains de tailles sensiblement identiques (faible
dispersion des valeurs de surface), du fait du choix d’une partition de Voronoi. Nous pouvons en effet
constater sur I’histogramme (a) de la Figure 4.16 que prés de 90 % des grains du substrat numérique
ont une surface inférieure a 500 um? contre a peine 65 % dans le cas des grains réels. Néanmoins,
mise a part I'absence de grands grains dans le substrat numérique, les répartitions des plages de
tailles et rapports de forme sont relativement proches entre résultats expérimentaux et numériques
(Figure 4.16). En outre, le rapport de forme numérique moyen étant seulement supérieur de 20 % au
rapport mesuré expérimentalement, nous pouvons considérer que la modélisation de la structure
granulaire du substrat est suffisamment représentative de la structure réelle.

(a) Section des grains [um?] - Substrat (b) Rapport de forme - Substrat
60% 60%

m Simulation m Simulation

50% 50%

® Expérimental ® Expérimental

40%
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30% 30%
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Figure 4.16. Distribution (a) des tailles et (b) des rapports de forme des grains du substrat expérimental et
numérique

(a) Section des grains (um?) — Zone Fondue (b) Rapport de forme —Zone Fondue
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Figure 4.17. Distribution (a) des tailles et (b) des rapports de forme des grains des zones fondues expérimentale
et numérique

Contrairement a ce qui est observé dans le cas du substrat, le diametre moyen des grains simulés
dans la zone fondue est 20 % plus élevé que celui observé expérimentalement, et les grains sont
moins allongés (Tableau 4.7). Cette différence peut s’expliquer par le fait que le bain simulé étant
légerement plus large et surtout plus profond que celui formé expérimentalement, la zone liquide
disponible pour la croissance des grains est plus importante. Or les grains expérimentaux et simulés
observés en coupe transverse présentent pour la majeure partie d’entre eux une morphologie
colonnaire et se prolongent dans toute la zone liquide (i.e. depuis le bord du bain jusqu’a son centre).
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Les grains formés dans un bain plus grand disposent alors de plus de place pour croitre, générant des
grains plus grands. En comparant la répartition des tailles de grains sur I’histogramme (a) de la Figure
4.17, nous pouvons en effet constater que le nombre de grains de taille inférieure & 500 um?
observés expérimentalement est plus élevé que celui des grains simulés (82 % contre 60 %), alors
gu’au contraire le nombre de grains dont la taille est comprise entre 500 et 1250 um? est plus faible
(12 % contre 34 %). La valeur plus élevée du rapport de forme moyen calculée a partir des données
réelles est principalement liée a la présence d’une plus grande proportion de grains de rapport de
forme supérieur a 5, en comparaison de la simulation (18 % contre 8 % seulement). Ces différences
constatées sont toutefois a relativiser car la quantité de données traitées dans les deux cas est
notablement éloignée comme nous |'avons précisé en introduction. Il est notamment envisageable
que la coupe expérimentale observée ne soit pas représentative de I'ensemble des grains de la ligne
de fusion formée, bien que située dans la zone stationnaire du cordon.

1500

1200

1200

1050

Figure 4.18. Cartographies des grains en coupe transverse de la ligne de fusion obtenue : (a) expérimentalement
et (b) numériquement. Les deux images sont colorées selon les couleurs standards IPF par rapport a I'axe Z. Les
lignes pointillées représentent le contour des zones fondues (le contour noir est une estimation). Les figures de

pbles associées a chaque figure représentent les directions <001> par rapport au plan normal a I'axe Z

Les structures de grains expérimentales et numériques ont également été comparées de fagon
qualitative. Pour cela, nous nous sommes intéressés aux cartographies EBSD expérimentales et
générées suite aux simulations CAFE, car elles permettent d’accéder aux orientations
cristallographiques des grains présents dans les zones fondues. Les cartographies d’orientation
cristallographique ainsi que les figures de poles associées issues des mesures expérimentales et des
simulations de la ligne de fusion correspondant a la 4%™ paramétrie sont visibles sur la Figure 4.18.
Sur la figure (b) montrant les résultats numériques, nous pouvons remarquer que toutes les couleurs
de grains sont représentées dans la structure initiale du substrat, indiquant I'absence de texture
particuliere dans le matériau. En revanche, dans les grains situés dans la zone fondue, les tons
chauds (i.e. rouge, orange et rose) sont légérement prédominants. Ces couleurs correspondent aux
grains dont la direction [001] est faiblement désorientée par rapport a I'axe Z (axe vertical). Dans le
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cas de ces grains, les directions de croissance préférentielle sont faiblement désorientées par rapport
a la direction du gradient thermique a deux niveaux : au centre du bain ou le gradient est plut6t
orienté suivant la direction Z, et en bord de bain ou le gradient est alors principalement orienté dans
la direction X. Il est donc normal qu’ils se développent prioritairement dans ces zones. Entre ces deux
zones, quelques grains de couleurs bleue ou verte sont observés. Ces grains dont les directions
cristallographiques <111> ou <011> respectivement sont orientées suivant Z, se sont développés
préférentiellement dans cette zone a cause du gradient incliné par rapport a I'axe Z. Ces observations
sont assez conformes a celle faites sur la Figure 4.18 (a) montrant la cartographie EBSD obtenue
expérimentalement, bien que les couleurs rouges soient alors moins présentes.

Les figures de podle associées, représentant les directions cristallographiques <001> dans le plan
normal a Z, montrent que bien que des orientations de plus forte densité soient constatées, elles
restent néanmoins trés diffuses. Aucune texture marquée n’est donc identifiée dans la ligne de
fusion numérique, résultat en accord avec les observations faites a partir de la figure de péle
expérimentale de la ligne de fusion.

La comparaison des résultats expérimentaux et de simulation de la ligne de fusion correspondant a la
4™ paramétrie montre ainsi que les distributions de taille et de rapport de forme des grains suivent
des évolutions relativement similaires. Par ailleurs, I'étude des orientations a mis en évidence
I'absence de texture dans la ligne de fusion simulée, ce qui correspond a l'observation faite
expérimentalement. La modélisation proposée semble alors prometteuse pour I'étude de l'influence
des parameétres opératoires sur les structures de grains formées, ainsi que pour la simulation des
structures de grains générées dans un monocordon (i.e. ligne de fusion avec poudre).

Des différences entre résultats numériques et expérimentaux ont toutefois été constatées, qui
peuvent s’expliquer notamment par les différences entre tailles de bains de fusion simulés et réels.
En effet le bain simulé étant légérement plus grand, le volume liquide est alors plus important,
laissant davantage d’espace aux grains pour croitre, et donc favorisant la formation de grains plus
grands que les grains réellement formés. La loi de croissance choisie pour modéliser la croissance
granulaire est également un facteur potentiel d’erreur a considérer. Afin d’étudier cette influence,
plusieurs lois de croissance sont comparées dans la suite.

4.2.3.2. Influence de la loi de croissance

Afin d’étudier I'impact de la loi de croissance dendritique, les structures de grains formées dans le
cas de la ligne de fusion effectuée avec la 4™ paramétrie ont également été simulées avec les lois de
Tan et Shin [Tan 2015] et de Zinovieva et al. [Zinovieva 2019], détaillées dans la section 4.2.2. Les
résultats sont donnés dans le Tableau 4.8. En analysant les données du tableau et en observant la
Figure 4.19, nous pouvons constater que les structures de grains prédites par le modeéle de Tan et le
notre sont similaires. En effet, la section moyenne des grains calculée pour les deux modeles differe
seulement de 5 % et le rapport de forme moyen de moins de 1 %. Par ailleurs, les distributions de
tailles et de rapports de forme obtenues avec ces deux modeéles suivent les mémes tendances. A
I'inverse, le modéle de Zinovieva prédit beaucoup moins de petits grains et sensiblement plus de
grands grains que les deux autres lois (histogramme (a) de la Figure 4.19), et leur élancement est
tres légérement moins marqué avec ce modeéle. Cela signifie que les grains obtenus avec le modéle
de Zinovieva sont plus larges que ceux prédits par les autres modeles, mais aussi que ceux formés
expérimentalement.

Les structures de grains de la ligne de fusion réalisée 3 400 W et 400 mm.s obtenues pour chacune
des trois lois de croissance sont visibles en coupe longitudinale sur la Figure 4.20. Nous pouvons
constater que dans le cas des trois lois de croissance, les grains sont orientés selon la normale au

-136 -



Chapitre 4 - Simulation des lignes de fusion

contour du bain fondu. Nous pouvons également remarquer que lorsque la vitesse de croissance
dendritiqgue augmente moins vite avec la surfusion (de la figure (a) vers la (c)), les grains formés sont
plus larges et moins penchés dans la direction de balayage du laser. Cette constatation peut
s’expliquer par le fait que le bain liquide formé dans le calcul AC est plus allongé dans le cas ou la
vitesse de croissance augmente plus lentement. En effet, pour une méme vitesse de croissance (liée
a la vitesse de déplacement du laser), la surfusion a I'arriére du bain, et donc I'écart entre I'extrémité
des grains et I'isotherme de liquidus, est alors plus élevée. Le bain n’étant pas plus profond mais plus
long, I'angle entre I’'axe horizontal et le front arriere du bain, représenté sur la Figure 4.20, est donc
plus petit. La croissance des grains se faisant principalement selon la direction normale au contour du
bain, les grains vont ainsi croitre selon une direction plus proche de I'axe vertical dans le cas d’un
bain plus allongé. La surfusion maximale atteinte a I'arriere du bain, qui traduit le retard a la
solidification responsable de la forme plus ou moins allongée des bains, est ainsi assez différente
selon les modeles.

Tableau 4.8. Comparaison des caractéristiques des structures de grains de la ligne de fusion de la 4°™¢
paramétrie calculées a partir des résultats numériques obtenus pour les trois lois de croissance considérées dans
cette étude

Lois de croissance  Section moyenne (um?) Diamétre équivalent (um) Rapport de forme

Shin & Tan 518 25,7 2,99
Notre modeéle 546 26,4 2,97
Zinovieva 641 28,6 2,74
(a) Section des grains [um?] (b) Rapport de forme
60% 40%
Tan & Shin Tan & Shin
35%
50% m Notre modele u Notre modéle
30% B Zi .
40% W Zinovieva inovieva
25%
30% 20%
15%
20%
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- II I
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0% II [ ]| [ | I 0% II 1 | -m Em
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Figure 4.19. Distribution (a) des tailles et (b) des rapports de forme des grains dans la zone fondue de la ligne de
fusion réalisée avec la 4¢™¢ paramétrie, simulée avec les 3 lois de croissance dendritique

Bain fondu

Bain fondu

"W ' i
(c) i AR
: ’ Bain fondu

Figure 4.20. Structures de grains simulées en coupe longitudinale pour la ligne de fusion de la 4™ paramétrie
avec la loi : (a) de Tan et Shin [Tan 2015], (b) définie dans notre modéle, (c) proposée par Zinovieva et al.
[Zinovieva 2019].
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L'augmentation de la section moyenne des grains de plus de 15 % observée avec le modéle de
Zinovieva peut s’expliquer par les caractéristiques de cette loi de croissance, pour laquelle la vitesse
de croissance n‘augmente que tres lentement avec la surfusion (Figure 4.14). En effet, un grain
défavorablement orienté par rapport au gradient thermique G présentera un retard de croissance
par rapport a ses voisins mieux alignés avec G, générant alors une augmentation de sa surfusion en
pointe de dendrite (Figure 4.21). Or la vitesse de croissance en pointe de dendrite étant directement
liée aux valeurs de surfusion par une loi puissance, I'augmentation de sa surfusion implique donc
I'accélération de son taux de croissance. Dans le cas de la loi proposée par Zinovieva, les variations
de surfusion ne modifient que trés faiblement la vitesse de croissance des grains, comme le montre
la courbe bleue sur la Figure 4.14. Par conséquent, I'ensemble des grains formés ont tous des
vitesses de croissance trés proches, ne permettant pas aux grains défavorablement orientés dont Ia
surfusion est plus importante, de rattraper la croissance de leurs voisins mieux alignés avec le
gradient thermique. Par conséquent, en bloquant rapidement la progression des grains voisins, les
grains favorablement orientés vont croitre davantage, conduisant a une zone fondue composée de
plus larges grains. Finalement, puisque cette loi génére des grains bien plus gros et surtout plus
larges (section plus élevée et rapport de forme plus faible) que ceux observés expérimentalement, en
favorisant la croissance compétitive, et puisqu’elle conduit a des valeurs de surfusion maximale trés
élevées, nous pouvons conclure que le modéle de Zinovieva n’est pas adapté a notre étude. La loi
proposée par Tan et Shin prédit quant a elle des structures de grains tres proches de celles obtenues
avec notre modele, et ne semble donc pas permettre d’améliorer le modele de croissance. De plus, la
loi de croissance définie dans notre modéle tenant compte du matériau utilisé ainsi que des
caractéristiques des champs thermiques, calculées pour nos conditions d’essai grace a la simulation
du procédé, nous faisons le choix de poursuivre I'étude des lignes de fusion avec le modele identifié
dans le cadre de cette thése.
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Figure 4.21. lllustration schématique de la solidification en pointes de dendrites et de quelques grandeurs
physiques intervenant [Rappaz 1993]
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4.2.3.3. Influence des parametres opératoires

Afin d’appréhender I'influence des parametres opératoires sur les structures de grains générées, les
caractéristiques des grains simulés pour les trois paramétries sont comparées. Les tailles de grains et
rapports de forme moyens dans les coupes transverses sont regroupés dans le Tableau 4.9 et leur
distribution est présentée sur la Figure 4.22. Ces données ont été calculées a partir d’'une population
de plus de 1200 grains pour chaque condition, ce qui permet de les considérer comme des
caractéristiques représentatives de la coupe transverse. Bien que d’autres informations relatives aux
grains puissent résulter des simulations AC comme leur volume par exemple, nous nous sommes
limités au rapport de forme et a la section transverse afin d’étre en adéquation avec les données
obtenues expérimentalement.

Tableau 4.9. Comparaison des caractéristiques des structures de grains en coupe transverse calculées a partir
des résultats de simulation des lignes de fusion effectuées pour les trois différentes paramétries

Puissance Vitesse Section moyenne . ..
Diametre équivalent (um)  Rapport de forme

(w) (mm.s™) (um?)

320 400 477 24,6 2,77
400 400 546 26,4 2,97
400 310 567 26,9 3,07

La premiére tendance que nous pouvons observer en analysant ces données est qu’a puissance
constante, une réduction de la vitesse entraine une légere augmentation de la section moyenne des
grains (4 %) notamment liée a la hausse du nombre de grands grains (> 1000 um?2). Une trés légére
augmentation de I’élancement moyen des grains peut également étre observée, avec davantage de
grains fortement colonnaires (histogramme (b) de la Figure 4.22). A l'inverse, a vitesse constante,
une réduction de puissance entraine une diminution de 12 % de la section moyenne des grains,
causée par la hausse du nombre de grains de trés petites tailles (< 250 um?) et par la baisse de celui
de trés grands grains (> 1250 um?). De plus, nous pouvons constater que la réduction de puissance
s’accompagne également par la diminution du rapport de forme (de 7 %) notamment due a une forte
augmentation de la quantité de grains peu élancés (rapport de forme inférieur a 3).

(a) Section des grains [um?] (b) Rapport de forme
60% 5%
320W 400mm/s 320W 400mm/s
20%
50% 400W 400mm/s 400W 400mm/s
35%
400W 310mm/s } 400W 310mm/s
20% 30%
25%
30%
20%
20% 15%
10%
10%
5%
0% 0%

[0;250] [250;500]  [500;750]  [750;1000] [1000;1250] [1250;1500] >1500 [1;2] [2;3] [3;4] [4;5] [5;6] (6,71 [7;8] >8

Figure 4.22. Distribution : (a) de la section et (b) du rapport de forme des grains des lignes de fusion simulées
pour les trois paramétries

Ces constatations montrent que lorsque I'énergie linéique (i.e. le rapport puissance sur vitesse)
augmente par augmentation de la puissance ou diminution de la vitesse, la taille des grains
augmente également tout comme le rapport de forme. Ce résultat peut s’expliquer par le fait que
pour une énergie linéique plus importante, le refroidissement est plus lent et le gradient thermique

-139-



Chapitre 4 - Simulation des lignes de fusion

moins marqué (4.1.6). L'obtention d’un gradient thermique moins marqué implique des variations de
températures moins importantes pour une méme distance.

De ce fait, les grains dont la désorientation par rapport au gradient thermique est plus importante
qgue celle de leurs voisins plus favorablement orientés, verront leurs pointes de dendrites atteindre
des surfusions moins importantes dans le cas d’'une énergie linéique élevée que dans celui d'une
énergie linéique faible. Ainsi, leur croissance sera plus lente a énergie linéique faible et donc leurs
chances de dépasser leurs voisins plus lents mais plus favorablement orientés, réduites. Par
conséquent, I'augmentation de I'énergie linéique favorise la compétition de croissance entre les
grains, conduisant a I'obtention d’une structure granulaire composée de grains plus grands. De plus,
le ralentissement du refroidissement a énergie linéique plus élevée laisse davantage de temps aux
grains pour croitre, augmentant ainsi leur taille.

Positionnement de la coupe transverse

Figure 4.23. Structures de grains simulées observées en coupe longitudinale (a-b) et en coupe transverse (c-d)
pour les lignes de fusions effectuées : (a et c) & 400 W et 310 mm.s™ et (b et d) & 320 W et 400 mm.s™

Une autre explication possible a I'obtention de grains plus larges a énergie linéique plus élevée,
provient du fait que la direction principale du gradient thermique varie avec I'évolution de la vitesse
de balayage. Une réduction de la vitesse de déplacement du laser contribue notamment a renforcer
I'alignement du gradient thermique avec I'axe vertical. Les grains observés en coupe transverse
correspondent alors a des « tranches » de grains verticales plutot qu’a des sections de grains inclinés
dans la direction d’avance du laser, ce qui génére une augmentation non négligeable de la surface
des grains observés dans les coupes transverses. La Figure 4.23 permet d’illustrer ce phénomene.
Cette analyse permet également d’expliquer le fait que les grains formés en coupe transverse
présentent aussi un rapport de forme plus élevé dans le cas de fortes énergies linéiques.

4 3. Conclusion

4.3.1.Simulation du procédé

L’étude expérimentale des lignes de fusion nous a aidés a définir la source de chaleur utilisée pour la
modélisation du procédé. Nous avons notamment pu constater que l'utilisation d’une source de
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chaleur volumique dont les parametres géométriques sont définis a partir des dimensions du
faisceau laser permet dans une premiere approche de retrouver les caractéristiques principales du
bain observées expérimentalement. Les bains simulés sont en effet en forme caractéristique de
goutte d’eau, arrondis a I'avant et allongés a l'arriere. Le calage de la puissance de la source de
chaleur par I'ajustement du rendement a permis de retrouver des dimensions de bain relativement
proches des bains fondus observés expérimentalement. Un bon accord a ainsi été obtenu entre
longueurs expérimentale et numérique, et entre largeur observée et simulée. La zone fondue est
cependant systématiquement plus profonde dans la simulation. Par ailleurs, I'étude de I'évolution
des caractéristiques du bain en fonction des parameétres opératoires appliqués au cours du procédé,
a permis de retrouver la méme tendance que celle observée expérimentalement. Le modele
purement conductif défini dans le cadre de la thése a donc montré sa capacité a prédire de fagon
réaliste le bain fondu formé au cours du procédé LBM.

Une fois le modele thermique validé pour les lignes de fusion réalisées par procédé LBM, la
simulation de leur fabrication nous a permis de compléter les informations relatives a la thermique
déja recueillies avec I'analyse expérimentale, et notamment d’étudier les grandeurs dirigeant la
solidification a savoir le gradient thermique G et le taux de croissance V. L’étude de I'évolution de
ces deux grandeurs le long du front de solidification a mis en avant le fait que le gradient de
température est maximal en début de solidification (sur les bords du bain) et minimal en fin de
solidification (i.e. a I'arriere du bain), a I'inverse du taux de croissance, et ce quelle que soit la
paramétrie testée. Par ailleurs, nous avons pu constater que les variations des valeurs de G le long du
front au sein d’un plan perpendiculaire a la direction de déplacement du laser sont quasiment nulles.
Ces constatations indiquent que les conditions de solidification sont relativement similaires dans une
section transverse du bain mais qu’elles varient sensiblement entre la zone de début et celle de fin
de solidification. Par conséquent, des structures de grains différentes pourraient étre constatées
entre ces deux zones, et une transition colonnaire-équiaxe n’est pas a exclure.

La comparaison des valeurs de G et V obtenues pour chacune des paramétries simulées nous a
également permis d’appréhender l'influence des parameétres opératoires sur la thermique du
procédé. Tout d’abord, il a été observé que la valeur de G a I'arriere du bain augmentait lorsque
I’énergie linéique fournie au systeme diminuait. Ensuite, il a été révélé que l'application sur le
substrat d’'une énergie linéique plus faible conduisait a la formation d’un bain plus petit, mais aussi a
des valeurs de G et V plus fortes le long du front de solidification, pouvant entrainer un raffinement
de la structure de grains obtenue.

4.3.2. Structures de grains simulées

Suite a I'étude numérique des structures de grains formées dans les lignes de fusion, plusieurs
résultats ont été obtenus.

Tout d’abord, la comparaison des structures de grains des substrats observées numériquement et
expérimentalement nous a permis de constater que les grains simulés sont Iégerement plus petits,
différence provenant du choix des parametres de la distribution de taille des grains de la structure
initiale modélisée. L'observation de la zone fondue simulée a montré des grains colonnaires formés
par épitaxie a partir des grains initialement situés dans le substrat, ne présentant pas de texture
cristallographique particuliére, conformément a ce qui a été observé expérimentalement. De plus, la
confrontation en coupe transverse des rapports de forme et surfaces moyennes des grains formés
numériquement et expérimentalement dans la zone fondue a révélé des structures granulaires 20 %
plus grandes mais légerement moins allongées dans la ZF simulée. Cependant, les distributions de
taille et rapport de forme sont tres proches dans les deux cas.

- 141 -



Chapitre 4 - Simulation des lignes de fusion

Plusieurs sources d’erreur expliquant ces écarts ont été identifiées, parmi lesquelles les différences
de caractéristiques du bain entre simulation et expérience ainsi que la loi de croissance dendritique
choisie. Afin d’étudier plus en détails I'influence de cette loi sur les structures de grains formées, les
résultats obtenus avec la loi de croissance identifiée dans cette étude ont été comparés a ceux
obtenus avec deux autres lois de croissance, issues de la littérature. Cette étude nous a montré
gu’une loi de croissance dont les variations de vitesse sont trés lentes par rapport aux variations de
surfusion entraine la formation d’une zone fondue bien plus allongée, et des grains plus gros et
larges que ceux observés expérimentalement, davantage alignés avec I'axe vertical. Ce résultat a été
expliqué par le fait que ce type de loi favorise la compétition de croissance entre les grains. Cette
comparaison entre les différentes lois de croissance a également montré que notre modéle de
croissance granulaire était le plus adapté a la modélisation des lignes de fusion.

Une fois la loi de croissance fixée, trois configurations de lignes de fusion ont été simulées afin
d’étudier I'influence de la puissance et de la vitesse sur les structures de grains formées. Nous avons
notamment pu constater qu’a plus forte énergie linéique, par augmentation de la puissance ou
diminution de la vitesse, les grains formés étaient plus grands et allongés. De plus, nous avons pu
constater que cette augmentation d’énergie linéique contribuait a renforcer I'alignement entre I'axe
des grains colonnaires et I'axe vertical de la piéce. Le modéle semble donc permettre d’observer
I'influence des parameétres opératoires sur les structures de grains formées.

Nous avons montré dans ce chapitre la capacité du modele CAFE a prédire des structures de grains
réalistes et proches de celles étudiées expérimentalement pour une configuration ligne de fusion,
ainsi que son aptitude a prendre en compte l'influence des parametres opératoires sur la formation
des grains. Dans le chapitre suivant, le modele est adapté a la configuration avec poudre afin
d’évaluer la capacité de la modélisation CAFE a reproduire les structures de grains formées au cours
de la réalisation des premiéres couches fabriquées.
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L'influence sur les structures de grains de I'apport de matiére sous forme de poudre est étudiée dans
ce chapitre. L'apport de matiere est en effet a considérer puisque qu’il modifie la géométrie du bain
liquide ainsi que les transferts de chaleur pilotant les mécanismes de solidification. La démarche
adoptée dans ce chapitre est similaire a celle de I'étude des lignes de fusion, appliquée sur une
géométrie monocordon. La comparaison des résultats expérimentaux présentés dans le Chapitre 3
aux résultats de simulation obtenus pour les différents parameétres procédés appliqués est
également faite. Nous détaillerons en particulier, les paramétries 4 et 5, rappelée dans le Tableau
5.1.

Tableau 5.1. Paramétries retenues pour la simulation numérique des monocordons

Paramétries | P (W) | v(mm.s?t) | E (J.mm?3) P/v (J.mm™)
4éme 400 400 56,59 1
Géme 600 400 84,88 1,5

L'étude d’'une géométrie monocordon permet également d’appréhender le comportement des
mécanismes de solidification en début de fabrication additive. En effet, le monocordon offre la
possibilité d’étudier les structures de grains en intégrant I'apport de matiére en s’affranchissant de
I'aspect additif de la construction d’une piece réelle. Pour cela, nous nous appuierons sur la
simulation du procédé avec apport de matiére, puis sur la prédiction de I'automate cellulaire basée
sur le champ de température généré par le procédé. Dans ce chapitre, les spécificités de la
simulation procédé pour la fabrication avec apport de matiere sont d’abord abordées puis les
géométries de bain simulées et réelles sont comparées afin que les avantages et limitations du
modele proposé soient identifiés. L’adaptation du modéle AC a la configuration avec apport de
poudre est également détaillée. Enfin les géométries et orientations cristallographiques des
structures de grains prédites par simulation sont comparées aux résultats expérimentaux.

5.1.Simulation du procédé

Pour estimer les champs de températures, nous détaillons, dans les cing premieres sections,
I’adaptation a la configuration monocordon du modele défini dans la section 2.2 (géométrie du
domaine, propriétés matériaux, conditions aux limites, apport de chaleur et calibration de la source
de chaleur). Les résultats thermiques obtenus a I'issue des simulations sont ensuite présentés (5.1.6)
puis discutés (5.1.7).

5.1.1.Domaine d’étude et maillage

Tout comme nous I'avons expliqué dans le chapitre précédent, la définition du domaine d’étude doit
s’effectuer en trouvant un équilibre entre un maillage raisonnablement co(teux en terme de temps
de calcul et un maillage suffisamment raffiné pour permettre de reproduire les dimensions du bain
(4.1.1). Afin de satisfaire ces deux critéres, seuls 3 mm de la longueur totale du cordon sont
modélisés. Cette longueur réduite limite le nombre d’éléments a considérer mais permet néanmaoins
d’atteindre le régime stationnaire du bain. Par ailleurs, les résultats expérimentaux ayant mis en
avant une symétrie du bain par rapport au plan de déplacement du laser, seule la demi-largeur du
systeme est modélisée. Les champs thermiques sont symétrisés a I'issue des calculs puis transmis aux
AC.

Le maillage généré est visible sur la Figure 5.1. Il correspond a celui présenté dans la section 4.1.1,
sur lequel a été ajouté un bloc d’éléments correspondant au lit de poudre. La hauteur du lit de
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poudre est fixée a 50 um, et correspond en réalité a la hauteur du cordon finalement obtenu. La zone
d’intérét, modélisée en rouge, est composée d’éléments cubiques de 5 um de coté.

Faisceau laser

Substrat

Figure 5.1. Géométrie et maillage élément fini représentant le systeme monocordon (substrat + lit de poudre)

Dans la configuration monocordon, le systeme initial est composé du substrat et du lit de poudre. Le
maillage éléments finis est donc initialement partagé en deux parties : une zone correspondant au
substrat (z < 0) et une zone correspondant au lit de poudre (z > 0). Pour différencier ces deux états de
la matiere, les éléments sont placés dans des groupes distincts auxquels sont attribuées les
propriétés matériau du milieu qu’ils modélisent (5.1.2). Au cours de la fabrication, un nouvel état
« Air » est défini et donc un troisieme groupe est créé, contenant les propriétés de I'air. La création
de ce nouvel état est motivée par les observations rencontrées dans la littérature. En effet, nous
avons vu dans la partie 1.2.3.2 qu’il se forme au cours du procédé LBM une zone vide de poudre aux
abords directs du bain, nommée zone de dénudation. Cette zone influengant directement la
thermique du procédé, notamment en limitant I’évacuation de la chaleur vers le lit de poudre et
donc en favorisant I'évacuation de la chaleur vers le substrat, nous avons donc choisi de l'inclure
dans le modéle numérique.

Contrairement au nombre d’éléments du maillage, le nombre d’éléments rattachés aux différents
groupes varie tout au long de la simulation. Seuls certains éléments poudre sont susceptibles
d’évoluer d’un groupe a I'autre, ceux modélisant le substrat ou représentant I’air n’étant pas amenés
a évoluer au cours du calcul. Le changement de propriétés d’'un élément représentant la poudre
s’effectue dans les deux situations suivantes :

- La température de I'élément dépasse la température de fusion de la poudre : dans ce cas le
matériau devient liquide et récupere les propriétés matériaux du matériau dense ;

- La température de I'élément reste inférieure a la température de fusion et I'élément se
situe dans la zone modélisant la zone de dénudation: I'élément se voit attribuer les
propriétés de I'air.

Les conditions d’évolution des propriétés matériau sont résumées dans le Tableau 5.2. Si le transfert
d’un élément du groupe poudre vers le groupe rattaché au matériau dense peut étre piloté par la
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thermique, il semble complexe de gérer la zone de dénudation uniquement via les conditions
thermiques. La prise en compte de I'apport de poudre dans le bain et les éjections nécessitant un
surco(t numérique important [Khairallah 2016], des conditions de transition géométriques sont ici
proposées afin de permettre le transfert de certains éléments poudre vers le groupe « air ». Ainsi,
deux grandeurs géométriques y,p et L;p sont définies afin de générer numériquement la zone de
dénudation (Figure 5.2). Pour cette étude, la demi-largeur L, est fixée a 110 um et dans la direction
de balayage, nous considérons que la zone de dénudation se forme a l'arriere de la zone
d’interaction laser-matiere, donnant la relation suivante :

Yzp = Yiaser — Cr (59)

oU Yjqaser correspond a la position selon I'axe Y du centre du faisceau laser et ¢, a la demi-longueur
arriére de la source de chaleur (5.1.4).

Tableau 5.2. Conditions d’évolution des propriétés matériaux attribuées aux éléments finis.

Matériau initial de rattachement Condition d’évolution Matériau final de rattachement

Poudre T> Ty, Matériau dense

Poudre Yeétément < Yzp Air

Xsiément € Lzp

Zone d’interaction du laser
Lit de poudre

Yzda = Yiaser — Cr
Zone de
dénudation (ZD)

L
I 2D | [ Y
Demi-largeur X
de la ZD

Figure 5.2. Représentation schématique des différents domaines intervenant dans la modélisation par éléments
finis de la fabrication d’une géométrie monocordon

Il est important de noter que si la hauteur de matiére déposée dépasse celle du lit de poudre, ce
modele n’est alors pas prédictif. En effet, seuls les éléments poudre peuvent étre rattachés au
matériau dense. La forme du cordon reste néanmoins uniquement pilotée par la thermique du bain.

5.1.2.Propriétés matériaux

Les propriétés des matériaux doivent étre renseignées dans le modele EF pour que I'équation de
conservation de I'énergie puisse étre résolue. Les grandeurs indispensables a la définition du
matériau sont listées dans la section 2.2.2.5. Les valeurs attribuées au matériau dense (substrat et

- 147 -



Chapitre 5 - Simulation des monocordons

cordon formé) sont extraites des travaux de thése de Depradeux [Depradeux 2004] et sont
rassemblées en Annexe 1. Concernant la poudre, nous choisissons de modéliser la couche déposée
comme étant un milieu continu homogeéne. L’hypothése est faite que la capacité calorifique de ce
milieu Cpp, est identique a celle du matériau dense C, [Hussein 2013, Liu 2018b]. Sa conductivité

thermique 4, quant a elle, est considérée égale a 1 % de celle du substrat, 4 [Zhang 2019b]. Sa
densité p,,, est reliée a celle du substrat p selon la relation suivante :

pp=p(l—a) (60)

ou «a correspond a la porosité du lit de poudre. Enfin, sa température de fusion TLiqp est fixée a 1200

°C. En comparant les densités des matériaux 316L poudre et massif (3.2), il ressort que le lit de
poudre est 44 % moins dense que le substrat. Apres étalement et tassement de la poudre, la valeur
de porosité finale retenue pour la modélisation est de 40 %.

Les propriétés de I'air sont présentées sous forme de tableau en Annexe 1 [Cengel 2014].

5.1.3.Conditions initiales et aux limites

Les conditions initiales et aux limites sont identiques a celles appliquées pour la configuration ligne
de fusion a savoir :

- Une température initiale de 20 °C appliquée sur I'ensemble du maillage ;
- Un flux de chaleur équivalent, permettant de prendre en compte I'effet de la convection,
défini tel que :

Peq = heq. (T, —T) (61)

avec T, et T les températures externe et du systeme respectivement, exprimées en °C, et
heq le coefficient d’échange équivalent en W.m.°C™.

L'effet du rayonnement est intégré via le choix de la valeur du coefficient équivalent d’échange, qui
est fixée & 10 W.m™2.°C? sur la face supérieure du lit de poudre et a 10* W.m™2.°C? sur les autres
faces, permettant ainsi de modéliser le pompage thermique du substrat. Aucune condition aux
limites n’est appliquée sur la face commune au lit de poudre et au substrat.

5.1.4. Apport de chaleur

Nous avons vu précédemment qu’excepté au cours de la phase d’amorgage du faisceau laser ou dans
le cas ou des particules de poudre se retrouvent sous le faisceau, le laser interagit exclusivement
avec le bain liquide. Notre modeéle étant purement conductif, pour modéliser la distribution de
chaleur dans le liquide, il a été choisi d’adopter un modele de source volumique proche du modeéle
« Goldak » utilisé pour la modélisation des lignes de fusion (4.1.4). En forme de quadruple ellipsoide,
elle permet de décomposer la répartition de la chaleur en quatre zones distinctes, identifiées par les
indices f ou r pour distinguer les parties avant (front) et arriére (rear) du bain respectivement, et u
ou b pour repérer les parties haute (up) et basse (bottom). La source est définie par :

- Ses parametres géométriques, représentés sur la Figure 5.3 : sa demi-largeur (a), sa hauteur
(by), sa profondeur (by,) et ses demi-longueurs avant et arriere (cr) et (cy).
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- Sa puissance effective Q, correspondant a la puissance totale du laser corrigée par son
rendement 7, liée aux parametres géométriques par les équations suivantes :

e o
B
(o s R (5SS )
= R

fup + fur + for + for = 4 (66)

ou les coefficients f,,/, r/r correspondent aux poids de chacune des ellipsoide, et v la vitesse de
déplacement de la source se déplacant selon I'axe Y. Dans le cas ou la trajectoire serait plus
complexe, il suffit simplement de modifier les valeurs de x, y et z intégrées dans les équations de
densités de chaleur volumiques pour que le modéle de source volumique reste adapté.

Figure 5.3. Représentation schématique de la source de chaleur volumique utilisée dans le modéle thermique du
procédé pour I'application monocordon [Moradi 2016]

Le choix d’une source volumique décomposée en quatre ellipsoides permet de différencier I'apport
de chaleur a I'avant et a I'arriere de la source mais aussi et surtout de distinguer I'apport d’énergie
fourni au substrat de celui transmis au lit de poudre. En effet la source est définie de facon a ce que
la contribution des termes q,5 et q,, n’affectent que les éléments situés selon 'axe Z positif, alors
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que les termes qpr et gy, n"agissent que sur les éléments appartenant au substrat (ayant des valeurs
de Z négatives). Les valeurs choisies pour les paramétres géométriques et pour le rendement sont
discutées dans la section suivante.

5.1.5. Calibration de la source de chaleur

Les parametres géométriques de la source ont été fixés a partir des dimensions du faisceau laser et
de la hauteur initiale du lit de poudre. Le laser utilisé sur le banc d’essai instrumenté étant de 150 um
de diametre focal (3.1.1), les demi-longueurs avant et arriére de la source, ainsi que sa demi largeur
sont fixées a 75 um (¢ = ¢, = a = 75 pm). Le lit de poudre étant de 50 um d’épaisseur, la hauteur
de la source b, est de 50 um, et dans un souci de symétrie la profondeur de la source b, est
également établie a 50 um. Concernant le poids de chaque ellipsoide, le choix a été fait qu’elles
contribuent a parts égales afin d’assurer une continuité du flux de chaleur, conduisant a
I'égalité f,r = fur = for = for = 1. Afin de s’approcher des dimensions en surface du bain fondu
obtenues expérimentalement (a plus ou moins 10 %), la calibration de la source de chaleur réside
dans I'ajustement de son rendement. En effet, le rendement numérique permet d’intégrer les pertes
d’énergie dues aux réflexions, projections et perturbations du bain. Pour rappel, le bain numérique
est délimité par la surface correspondant a l'isotherme de liquidus. Les valeurs des paramétres
appliqués a la source sont résumées dans le Tableau 5.3.

Tableau 5.3. Paramétres retenus pour le modeéle de source de chaleur pour les deux paramétries

4_éme séme

Paramétres(p.m)‘ a b, b, ¢ ¢ Q(w)

Valeurs ‘75 50 50 75 75 nP 0.39 0.35

48me paramétrie

0.0e+00 200 400 600 800 1000 1200 1.5e+03
| |

5éme paramétrie

!Z
L

Figure 5.4. Coupes transverses du bain fondu obtenu (a-b) expérimentalement et (c-d) numériquement pour la
configuration monocordon. Les lignes pointillées correspondent au contour expérimental du bain

™
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Les coupes transverses des bains fondus expérimentaux et simulés sont visibles sur la Figure 5.4.
L’échelle appliquée pour visualiser les résultats de simulation a pour valeur maximale la température
de liquidus afin de simplifier la visualisation du bain. Nous pouvons constater que le bain simulé est
plus arrondi que celui observé sur les microscopies optiques. Un décalage entre les largeurs de bains
de fusion dans la poudre et dans le substrat peut également étre observé au niveau de la ligne triple
du bain simulé (figures (c) et (d)), décalage non constaté expérimentalement. Il ressort également de
cette figure que le bain simulé pour la 5°™ paramétrie est moins pénétrant que celui formé
expérimentalement. La Figure 5.5 permet de confronter les bains réels et numériques en vue de
dessus. Un bon accord en terme de géométrie de bain est constaté pour les deux configurations, bien
que le bain soit plus arrondi a I'arrieére dans les résultats de simulation, et trés légérement plus long
pour la 4™ paramétrie.

4éme Param

5éme Param

Figure 5.5. Vues de dessus du bain fondu obtenu (a-b) expérimentalement et (c-d) numériquement pour la
configuration monocordon. Les lignes pointillées blanches correspondent au contour expérimental du bain

Tableau 5.4. Dimensions de bains fondus obtenus expérimentalement et numériquement pour les deux
paramétries étudiées. E, correspond a I’erreur relative calculée en prenant pour référence les données

expérimentales
4™ paramétrie (400 W, 400 mm/s) | 5°™ paramétrie (600 W, 400 mm/s)
Valeurs (um) Expé. | Num. (n =0.39) E, Expé. | Num. (n=0.35) E,
Largeur 222 218 -1.8% 242 258 6.6 %
H
auteur 48 50 42% | 68 50 -265%
déposée
Pénétration 91 89 2.2% 137 105 -234%
Profondeur 140 139 ~07% | 205 158 -229%
totale
Longueur 947 984 39% 1300 1303 0.2%

Les dimensions du bain obtenu expérimentalement et numériquement sont données dans le Tableau
5.4. Nous pouvons constater un tres bon accord entre les valeurs issues de la simulation et celles
extraites des essais dans le cas de la 4™ paramétrie puisque I'erreur relative sur les longueur,
largeur et hauteur est systématiquement inférieure a 4 %. Pour les longueurs et largeurs de la
cinquiéme paramétrie, un bon accord est également constaté entre résultats expérimentaux et
numériques (erreur relative inférieure a 7 %). Néanmoins, la profondeur totale du bain numérique
est inférieure de plus de 20 % a celle observée expérimentalement. Cet écart est constaté dans la
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partie pénétrante et dans la hauteur de matiere déposée (insuffisantes dans la simulation). Un
meilleur accord est donc obtenu pour le monocordon fabriqué avec une puissance de 400 W que
pour celui réalisé a 600 W. Cette constatation peut s’expliquer par le fait que le bain formé a 400 W
présente une géométrie plus circulaire qu’a 600 W, comme le montrent les deux microscopies
optiques de la Figure 5.4 (a-b). Or le caractere purement conductif du modele thermique employé ne
permet pas la prise en compte des mouvements fluides. Par conséquent, il est exclu avec ce type
d’approche d’obtenir un bain pénétrant comme observé expérimentalement pour la 5™ paramétrie
(Figure 5.4 (a)), méme en modifiant les paramétres géométriques de la source de chaleur. L'écart
entre la profondeur totale du bain expérimental et numérique provient également du fait que la
hauteur maximale de matiere déposée est fixe dans le modéle numérique. En effet, la hauteur de
poudre est déterminée au cours de la définition du maillage et constitue la hauteur maximale de
matiere déposée quelle que soit la paramétrie employée, contrairement aux essais au cours desquels
la hauteur du cordon fabriqué est amenée a varier en fonction des paramétres procédé appliqués.

(a) Largeur et hauteur du bain (b) Longueur du bain
270 1400
250
1200
230
210 1000
i 190 | g
2 170 L 2 800 ..-
o ° =} I
w (2] 2
E 150 2 600 R
- ““mnnunnmnnunmunm E _'
= 130 “AA = K
110 | & 400 R
90 |a
70 o largeur 200 o
A Hauteur — 400 W —400 W
50 0
0 0,001 0,002 0,003 0,004 0,005 0 0,001 0,002 0,003 0,004 0,005
Temps (s) Temps (s)

Figure 5.6. Evolution des dimensions du bain liquide au cours de la simulation du procédé

L’évolution des dimensions du bain est présentée sur la Figure 5.6 pour les deux jeux de parametres.
Nous pouvons constater que les dimensions du bain atteignent un régime stationnaire au cours du
calcul. Il peut également étre constaté que le bain formé a plus faible puissance (i.e. 400 W) se
stabilise plus rapidement que celui formé a 600 W. Cette constatation s’explique par le fait que le
bain étant plus grand et la vitesse constante, il lui faut davantage de temps pour atteindre sa taille
définitive. Enfin, en comparant les allures des courbes des graphiques (a) et (b) de la Figure 5.6, il
ressort que les largeurs et hauteurs du bain atteignent tres rapidement un régime stationnaire (apres
1 ms approximativement), tandis que pour atteindre la longueur maximale du bain, il faut 3 ms a 400
W et pres de 4,5 ms a 600 W soit plus de 3 fois plus de temps. Cette observation vient du fait que la
longueur étant alignée avec la direction de balayage du laser, le taux de refroidissement a la frontiére
du bain est plus faible dans cette direction que dans les autres, et donc la position du front met
davantage de temps pour se stabiliser a I'arriére du bain.

5.1.6.Champs de températures et vitesses de solidification

Les résultats issus de la simulation thermique du procédé de fabrication des monocordons sont
présentés dans cette section. Le gradient thermique et le taux de croissance pilotant la solidification,
ces deux grandeurs sont également étudiées dans cette section.
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Pour rappel, I'échelle de couleur est fixée de fagon a ce que le contour du bain soit représenté par la
derniére isotherme, correspondant a la valeur du liquidus. Les coupes transverses visibles sur les
images (c-d) de la Figure 5.4 montrent un bain trés arrondi voire quasiment circulaire, composé
d’une partie pénétrant dans le substrat et d’'une partie courbe située au-dessus du substrat,
correspondant a la hauteur de matiére déposée au cours de la fabrication. Une démarcation rompant
I'aspect circulaire du bain peut étre remarquée au niveau de l'interface entre le substrat et la zone
modélisant le lit de poudre, du fait que la largeur de poudre fondue est légerement moins
importante que celle du bain formé dans le substrat. Les champs thermiques vus de dessus présentés
sur les images (c-d) de la Figure 5.5 font état d’un bain allongé, sensiblement plus arrondi a l‘avant
gu’a l'arriere. Cette géométrie est principalement due a la présence d’une source de chaleur mobile
au cours des essais. Malgré I'évolution des propriétés matériau de certains éléments due a un
changement de groupe matiere, I'absence de discontinuité dans le champ de température en avant
du cordon témoigne de la bonne conservation de I'énergie calorifique stockée par les éléments avant
changement d’état.

T(°C)
1.5e+03
1200
(a) 400 W 400 mm.st & P=1 — 1000
— 800
— 600
400
[ 200
(b) 600 W 400 mm.s™ <> PAV= 100pm M oge+00

Figure 5.7. Distribution des températures en coupe longitudinale pour les deux paramétries monocordon
simulées

Tu‘q \ \
Tsol

85 9 10,5 10 10,5 11
Dlstance depuis Ie centre du bain (mm) x102

Température (°C)

Figure 5.8. Champs thermiques obtenus pour un monocordon simulé a une puissance de 400 W et une vitesse de
400 mm.s™ (4¢™ paramétrie) : (a) coupe transverse du maillage mettant en évidence le bain fondu, (b) évolution
des températures dans l'intervalle de solidification le long des lignes représentées en blanc sur la figure (a)
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Les coupes longitudinales des deux paramétries sont représentées sur La Figure 5.7. Le bain est de
forme ovale et plus profond a I'lavant qu’a I'arriére, ou il prend une forme plus fine et pointue.

Les champs thermiques résultants de la simulation du monocordon réalisé avec la 4°™ paramétrie
sont visibles en coupe transverse sur la Figure 5.8 (a). L'évolution des températures le long de
différentes droites représentées en blanc sur la Figure 5.8 (a) ayant pour origine le centre du bain
(x =z = 0), est tracée sur la Figure 5.8 (b). La finalité de notre étude étant d’appréhender la
formation des structures de grains formées au cours de la fabrication du monocordon, nous nous
intéressons plus particulierement aux variations de températures dans l'intervalle de solidification
(entre les températures du liquidus et du solidus). Nous pouvons remarquer que les courbes
représentant I'évolution des températures dans l'intervalle de solidification le long des 2 axes situés
dans le substrat (courbes vertes et bleues) et le long de l'interface substrat-lit de poudre (courbe
rouge) ont la méme allure, bien que la pente de cette derniére soit légérement plus marquée.

2.e5 4.e5 6.e® 8.e° 1.e7 1.2e7 1.4¢7 1.6e’ 2.e’
D — 400 W 400 mm.st

Gradient Thermique (°C.m-1)

Température (°C)

T(°C) 200 400 600 800 1000 1200 1500
| ' U es—

Figure 5.9. Champ de températures dans la partie solide et gradient thermique représenté sous forme de
vecteurs le long du front de solidification pour un monocordon simulée a 400 W et 400 mm.s™

L’évolution de la température par unité de distance correspondant au gradient de température, ce
graphique montre que la valeur du gradient est plus élevée au niveau de la surface libre du bain que
dans son extrémité inférieure. Cette constatation est renforcée par la Figure 5.9 sur laquelle nous
pouvons remarquer que le gradient thermique varie au sein d’'un méme plan normal a I'axe de
balayage (i.e. dans une section transverse). En effet, il ressort que les vecteurs représentant le
gradient sont de couleurs plus chaudes au niveau du point triple (interface entre le substrat, le bain
et 'air) qu’a I'extrémité inférieure du bain, indiquant ainsi des variations de normes au sein d’un
méme plan transverse. Nous pouvons également remarquer sur la Figure 5.9 que la direction du
gradient thermique varie le long du front de solidification différemment de ce qui a été observé dans
les lignes de fusion. En effet, si I'on suit la ligne de front a I'arriere du bain située sur la surface du
substrat (dans le plan de l'interface substrat/lit de poudre), on peut voir que le gradient est orienté
dans la direction X (perpendiculaire au contour du bain) en début de solidification, mais qu’il s’incline
ensuite de plus en plus dans la direction Z, comme le montre I'agrandissement de la zone encerclée
en noir sur la Figure 5.9. Les grains se solidifiant préférentiellement selon la direction du gradient
thermique, nous pouvons nous attendre a ce que les grains suivent la direction perpendiculaire au
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contour du bain en début de solidification, mais qu’au cours de la solidification ils se désaxent pour
s’aligner davantage avec |'axe vertical.

Isotherme

liquidus

0.0e+00 200 400 600 800 1000 1200 1.5e+03

| ' b —— T (°C)

Figure 5.10. Gradient de température (vecteurs bleus) et taux de solidification (vecteurs noirs) tracés le long de
Iisotherme de liquidus dans une coupe longitudinale

v < 400 W 400 mm s

Les valeurs du gradient et du taux de croissance gouvernant la formation des structures de grains,
ces deux grandeurs sont également étudiées le long du front de solidification. Elles sont représentées
sous forme de vecteurs le long de I'isotherme de liquidus en coupe longitudinale sur la Figure 5.10.
Nous pouvons constater que G est maximal en début de solidification. Son unique composante est
alors verticale, et minimal en fin de solidification (i.e. a I'arriere du bain). A l'inverse, le taux de
croissance lui est tres faible en début et milieu de solidification mais maximal a la fin, ou il atteint
alors la vitesse de balayage du laser (400 mm.s? dans notre cas). Nous pouvons par ailleurs
remarquer que I'augmentation du taux de croissance survient tardivement, comme dans le cas des

lignes de fusion.

Afin d’étudier I'influence de la puissance sur les structures de solidification formées, les valeurs de
températures, gradients, et taux de croissance obtenues pour chacune des paramétries sont
comparées dans la suite.
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Figure 5.11. Comparaison de I’évolution le long de I'isotherme de liquidus depuis la zone de début de
solidification jusqu’a la pointe arriére du bain, pour les deux paramétries testées, en coupe longitudinale :
(a) du gradient thermique et (b) du taux de croissance

Les variations de G et V' le long de I'isotherme de liquidus depuis la zone de début de solidification
jusqu’a la pointe arriére du bain ont été comparées en coupe longitudinale. Les valeurs de G et I/ en
fonction de la position normalisée le long du front de solidification dans une coupe longitudinale sont
présentées sur la Figure 5.11. La valeur O des abscisses correspond au début de la zone de
solidification (extrémité pointée par la fleche blanche sur la Figure 5.10) et la valeur 1 a I'extrémité
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arriere du bain. Il ressort du graphique (a) que le gradient thermique du monocordon formé avec une
énergie linéique de 1 J.mm™ est supérieur a celui réalisé a 1.5 J.mm™ en début de solidification, mais
légerement inférieur en fin de solidification. L’évolution du taux de croissance (Figure 5.11 (b)) quant
a elle est quasiment identique pour les deux paramétries : le taux augmente en s’approchant de la
zone de fin de solidification. Par ailleurs dans les deux cas, nous pouvons remarquer que cette
augmentation survient principalement a I'extrémité du bain puisque dans les 80 premiers pourcents
de la longueur totale de I'interface, le taux de croissance ne dépasse jamais 0,1 mm.s™ soit a peine 25
% de la valeur maximale atteinte a I'arriere du bain. Le taux augmente donc de 75 % dans les 20
derniers pourcents de la longueur totale. Le fait de constater des évolutions de G et IV similaires pour
les deux paramétries peut s’expliquer par les gé¢ométries de bain similaires obtenues dans les deux
cas (Figure 5.7).

0,4 T
t e P/v=15J/mm
P/v=1J/mm

'\ Fin de la solidification
0,35

0,3 -
0,25

0,2
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0,05 Début de |a solidification

- —-———
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0,00E+00 5,00E+06 1,00E+07 1,50E+07 2,00E+07
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Figure 5.12. Diagramme G — V décrivant les conditions de solidification de deux paramétries monocordons
testées

L’évolution des valeurs de gradient et de taux de croissance obtenues pour les deux paramétries
monocordons testées sont positionnées dans le diagramme G et V de la Figure 5.12. Nous pouvons
constater qu’il existe une forte variation des conditions de solidification en fonction de la zone
considérée. En début de solidification, le gradient est maximal alors que le taux de croissance est
quasiment nul puis a mesure que I'on s’approche de I'arriére du bain nous pouvons constater que le
gradient thermique diminue progressivement. Le taux de croissance quant a lui ne commence a
augmenter de fagon significative qu’en atteignant la zone de fin de solidification. L’évolution des
conditions de solidification entre le début et I’arriére du bain ne se fait donc pas de fagon progressive
comme le montrent les allures des deux courbes. De plus, nous pouvons remarquer que la transition
entre début et fin de solidification est d’autant plus brutale que I'énergie linéique, et donc dans notre
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cas la puissance, est élevée. En terme de structures attendues et en considérant les valeurs de G et V
obtenues au niveau des extrémités, nous pouvons dire que l'arriere du bain est la zone la plus
propice a la formation d’une structure équiaxe, dans le cas ou des valeurs suffisamment importantes
de V seraient atteintes. Enfin, concernant les microstructures formées, nous pouvons constater que
les points situés le plus a droite du diagramme lorsque le taux de croissance est maximal (en fin de
solidification) sont associés a I'énergie linéique la plus élevée. Par conséquent, nous pouvons nous
attendre a ce que les sous-structures de grains formées dans le monocordon a 600 W soient
légerement plus fines que celles formées dans celui a 400 W au centre du cordon. En revanche, elles
devraient étre plus grossiéres en périphérie du cordon.

5.1.7.Discussion

Les résultats thermiques discutés dans la section précédente ont montré la capacité du modéle
conductif a reproduire la gé¢ométrie du cordon observée expérimentalement, caractérisée par une
partie relativement semi-circulaire pénétrant dans le substrat et une seconde partie bombée
correspondant a la couche de matiére déposée sur le substrat. Le modele a également montré sa
capacité a retrouver les dimensions approximatives du bain formé aprés ajustement du rendement
de la source de chaleur. Néanmoins, la profondeur simulée pour le bain de la 5°™ paramétrie n’est
pas aussi pénétrante que celle formée expérimentalement, et la hauteur de matiere déposée est
limitée par la hauteur du lit de poudre, fixée au cours de la définition du domaine.

Il a été constaté que pour retrouver les dimensions réelles du bain en surface, il est nécessaire de
diminuer le rendement lorsque la puissance augmente. Il semblerait alors que dans le cas d’un
cordon réalisé avec apport de matiére, la fraction d’énergie transmise au bain par le laser diminue
lorsque I'énergie linéique augmente, contrairement a ce qui a été constaté pour la configuration
ligne de fusion. L'observation des vidéos de bain a 400 W et 600 W nous a permis de proposer une
explication a cela. Tout d’abord, nous avons constaté que la surface libre du bain dans la zone
d’interaction entre le laser et le bain est beaucoup plus instable pour une puissance élevée, comme
le montrent les zones encerclées en jaune sur les images (a) et (b) de la Figure 5.5. Un bain instable
favorise la réflexion du faisceau laser et augmente les chances d’éjections de métal liquide. Dans ce
cas, le rendement énergétique est réduit, la chaleur emmagasinée par le bain est alors moins
importante et son volume ou sa température baissent. Par ailleurs, un plus grand nombre de
projections de particules de poudre est constaté a plus forte puissance. Les particules de poudre au
voisinage direct du bain sont donc moins nombreuses et/ou plus éloignées, limitant ainsi la
possibilité pour le bain de récupérer une partie de I'énergie du faisceau laser par réflexion sur ces
particules, et réduisant donc I'énergie transmise au bain. Une explication moins physique peut
également étre proposée pour expliquer la diminution du rendement. En effet, le fait qu’une partie
de la couche de matiére déposée n’ait pas été modélisée lorsque celle-ci est supérieure a I'épaisseur
du lit de poudre entraine la diminution du volume total du bain et donc de I'énergie stockée.

L’étude du gradient thermique et du taux de croissance a montré que la valeur maximale de G était
atteinte en début de solidification (autours de 2.10” °C.m™?) & linverse de V qui lui atteint son
maximum a l'arriére du bain (0,4 m.s). Ces observations sont semblables & celles faites pour la
configuration ligne de fusion (4.1.7). Cependant, nous avons constaté que le taux de solidification
augmentait beaucoup plus tardivement le long de I'isotherme que ce qui avait été observé pour les
lignes de fusion. Cette constatation met en avant le fait que dans la configuration avec apport de
poudre, la solidification est tres lente en bord de bain, et ne s’accélére qu’en approchant de
I’extrémité arrieére du bain. Au niveau de I'extrémité arrieére du bain, il a été constaté que le gradient
n’est plus tout a fait orienté perpendiculairement au contour du bain comme initialement observé,
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mais plutét incliné selon la direction verticale. Par conséquent, les grains formés en fin de
solidification ne devraient donc pas croitre perpendiculairement au bain mais plutot vers le haut et la
zone centrale de la surface libre du bain. Cette analyse semble en accord avec les microscopies
optiques des monocordons en coupe transverse, sur lesquelles les grains observés ne sont pas
perpendiculaires au contour du bain. La microscopie présentée sur la Figure 5.13 permet d’illustrer
cela : le grain encerclé en noir est orienté a 70° par rapport au bord du bain et celui repéré en blanc
suit initialement une direction normale a l'interface liquide-solide puis est progressivement dévié
vers le centre du bain au cours de la solidification. En plus de modifier le profil de la surface libre du
bain, I'apport de matiere semble donc favoriser I'alignement des grains avec la direction verticale,
principalement a travers la modification de I'orientation du gradient thermique.

.

Figure 5.13. Microscopie optique d'un des monocordons de la 5™ paramétrie observé en coupe transverse

L'analyse des gradients au niveau de I'isotherme de liquidus a également mis en avant des variations
au sein méme des plans transverses, puisqu’il a été observé qu’il atteint son maximum en périphérie
(au niveau du point triple). Ce constat peut s’expliquer par des transferts de chaleur non uniformes
entre le centre du bain et sa périphérie en fonction des directions considérées. En effet, le modele
étant purement conductif, les transferts de chaleur s’effectuent uniquement par conduction dans le
milieu environnant et dépendent donc directement de la capacité calorifique du milieu considéré.
Celle de I'air étant tres largement inférieure a celle de I'acier 316L, la chaleur diffuse alors facilement
dans le substrat mais est difficilement évacuée a travers I'air, générant ainsi une valeur de gradient
plus élevée dans la partie haute du bain. Cette constatation permet également d’expliquer les
différences constatées entre les dimensions du bain des lignes de fusion et des monocordons réalisés
a méme paramétrie. Pour une méme combinaison de parameétres procédé, le bain formé avec apport
de matiere est plus grand que celui obtenu directement par tir laser sur le substrat. Or la surface
libre du bain formé dans le cas d’'un monocordon n’est plus uniquement située au niveau de la

-158 -



Chapitre 5 - Simulation des monocordons

surface supérieure du substrat : elle est également située au-dessus de celui-ci. Les transferts de
chaleur s’effectuant essentiellement par diffusion a travers le substrat (I'air étant trés mauvais
conducteur), la chaleur stockée dans la partie haute du bain est plus difficilement évacuée. La
quantité de chaleur emmagasinée par le bain augmente alors, conduisant a la formation d’un bain
plus grand, et notamment plus long et profond. Ces résultats confirment les résultats obtenus
expérimentalement (3.5.1).

Enfin, nous pouvons également noter qu’avec le modele de source de chaleur retenu, nous avons pu
obtenir apres calibration du rendement du laser des bains simulés présentant des dimensions
proches des caractéristiques expérimentales du bain. Par conséquent, bien que les mouvements
fluides ne soient pas modélisés, il semblerait que le choix d’'un modele conductif et d’'un milieu
continu pour modéliser le lit poudre suffisent a décrire la thermique du procédé de fusion laser sur lit
de poudre dans une premiére approche. Néanmoins, la différence de pénétration du bain constatée
entre simulation et expérience pour la paramétrie associée a la puissance la plus élevée, qui produit
sans doute des vitesses d’écoulements de fluides plus importantes, reste un élément a considérer
dans la suite des travaux et notamment lors de I'analyse des simulations des structures de grains,
puisque de la géométrie du bain dépendent directement les structures de grains formées.

5.2.Simulation des structures de grains

5.2.1.Initialisation du domaine automate cellulaire

La solidification ne présentant pas de symétrie particuliére, la largeur compléte du cordon est
modélisée. Afin de transmettre les températures issues de la simulation du procédé a I'ensemble du
domaine automate cellulaire (AC), le champ thermique obtenu doit donc étre symétrisé. Comme les
phénomeénes de fusion-solidification ne concernent que la zone de formation du cordon, le domaine
AC est centré sur le maillage éléments finis (EF). L’historique thermique de la piéce jouant un role
important en solidification, le domaine a été positionné de facon a inclure la zone initiale de
formation du bain. La bofte AC mesure 0,3 mm de largeur, 0,18 mm de hauteur et 2 mm de longueur.
Cette longueur permet de réduire le nombre de cellules prises en compte et donc de limiter la durée
de calcul tout en permettant d’atteindre le régime stationnaire du cordon. La taille des cellules ayant
été fixée a 2 um, le domaine AC est finalement composé d’un million cing-cents mille cellules.
Comme nous pouvons le voir sur la Figure 5.14, la hauteur de la piece est décomposée en deux
parties distinctes : le substrat de 130 um d’épaisseur et le lit de poudre de 50 um de hauteur.

0.05 mm 1

A , % : &
\ 100 150 200 250 300 360

Figure 5.14. Structure granulaire initiale générée pour la configuration monocordon, décomposée en deux
milieux distincts : le lit de poudre et le substrat.
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Nous avons vu dans les chapitres bibliographique (Chapitre 1) et expérimental (Chapitre 3) que les
grains formés dans le cordon dépendent directement de ceux initialement présents aux abords de la
zone fondue (grains composant le substrat ou particules de poudre). Il est donc important de
modéliser la structure granulaire initiale du substrat et des particules de poudre. Le substrat
modélisé étant identique a celui utilisé dans la configuration ligne de fusion, le diameétre équivalent
retenu pour les cellules de Voronoi est de 25 um (4.2.1). Le diamétre choisi pour les cellules de
Voronoi reproduisant le lit de poudre est de 30 um et correspond a la valeur médiane des particules
de poudre utilisées au cours des essais (3.2). La structure granulaire initialement formée est
présentée sur la Figure 5.14, sur laquelle les grains sont distingués par leur valeur du premier angle
d’Euler ¢4 (2.3.1.1).

5.2.2.Loi de croissance dendritique

Pour rappel, la modélisation de la solidification dans notre modeéle repose principalement sur
I'utilisation d’une loi de croissance qui permet de calculer la vitesse de solidification en pointe de
dendrite des cellules situées dans le domaine pateux. La loi de croissance choisie dans cette étude
est liée a la surfusion (AT) par la relation suivante :

va(AT) = 1078(AT)*® (67)

L’identification de cette loi est détaillée dans la section 4.2.2.

5.2.3.Evolution d’un grain au cours de la solidification

Afin de mieux appréhender les résultats obtenus sur les structures granulaires simulées, nous nous
intéressons dans un premier temps a I’évolution d’un grain au cours de la solidification. Pour cela, un
grain formé dans le cordon est extrait du domaine AC puis observé dans les trois directions
principales.

Section
longitudinale

Figure 5.15. (a) Structure de grains du monocordon réalisé & 400 W et 400 mm.s™ observée en coupe
longitudinale. Grain solidifié extrait du cordon formé observé (b) en perspective, dans le plan (c) longitudinal, (d)
transverse et (e) horizontal
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Les résultats sont visibles sur la Figure 5.15. La vue de perspective (b), la coupe transverse (d) ainsi
que la vue de dessus (e) montrent qu’en début de solidification, le grain croit préférentiellement
selon I'axe X, et que le grain s’élargit progressivement en croissant. Les coupes longitudinale (c) et
transverse (d) révelent ensuite que le grain s’oriente progressivement vers la direction verticale (i.e.
selon I'axe Z) et donc vers la direction du flux maximal de chaleur au fur et a mesure de sa croissance.
Enfin, nous pouvons constater qu’en toute fin de solidification, le grain s’oriente selon I'axe Y,
comme en témoignent les vues de perspective et de dessus représentées sur la Figure 5.15 (b et e).
L'observation de ce grain solidifié dans les différents plans de I'espace met en avant le fait que la
représentation du grain dans une tranche 2D variera fortement selon la direction considérée.
L’aspect colonnaire du grain peut méme ne pas étre constaté si la coupe est faite dans une section
perpendiculaire a la direction principale du grain. C'est le cas de la section longitudinale du grain
représentée sur la Figure 5.15 (d), sur laquelle il serait méme possible d’imaginer que le grain formé
est a géométrie équiaxe. Cette information met en avant la nécessité d’observer les grains suivant
plusieurs sections afin d’avoir des informations pertinentes sur les caractéristiques des grains.
L’'orientation cristallographique du grain est également donnée sur la Figure 5.15, et représentée
sous forme de maille élémentaire dans chaque point de vue. Les directions préférentielles de
croissance des aciers austénitiques étant les directions <001>, elles correspondent aux normales des
faces du cube. Par conséquent, la croissance du grain représenté est favorisée lorsque le gradient
thermique est orienté a + 40° autour de I'axe X (Figure 5.15 (c)). La Figure 5.16 montre le méme type
de représentation pour un grain formé dans le monocordon simulé avec une puissance de 600 W. Les
mémes constatations peuvent étre faites que pour le monocordon 400 W, avec I'aspect colonnaire
encore plus marqué.

Y

10 um Y 10 um 10 um

Y e — 2z

Figure 5.16. (a) Structure de grains du monocordon réalisé & 600 W et 400 mm.s™ observée en coupe
longitudinale. Grain solidifié extrait du cordon formé observé (b) en perspective, dans le plan (c) longitudinal, (d)
transverse et (e) horizontal

5.2.4.Structures granulaires simulées

La structure de grains simulée avec la 4™ paramétrie est présentée dans la section 5.2.4.1, et les
caractéristiques principales de ces structures sont comparées a celles mesurées expérimentalement.
Les premiers résultats de simulation obtenus pour le monocordon de la 5™ paramétrie sont
introduits dans la section 5.2.4.2.
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5.2.4.1. Monocordon 400 W
Les grains formés par simulation numérique CAFE dans le cordon réalisé avec la 4°™® paramétrie
(puissance de 400 W et vitesse de 400 mm.s?) sont présentés en vue globale et dans les trois
principaux plans de coupe sur la Figure 5.17. Nous pouvons constater que la géométrie
caractéristique du monocordon est bien retrouvée puisque nous observons une partie semi-circulaire
pénétrant dans le substrat et une couche de matiere bombée déposée sur le substrat.

(a)

Coupe transverse

Bain fondu (BF)

(d)

Figure 5.17. Structure de grains du monocordon réalisé avec une puissance de 400 W et une vitesse de 400
mm.s?, obtenue par simulation numérique CAFE. (a) Vue globale du cordon formé, (b) coupe transverse, (c)
coupe longitudinale et (d) vue de dessus.

La structure granulaire observée sur les différentes images de la Figure 5.17 est composée de grains
colonnaires, formés par épitaxie a partir des grains composant le substrat. Sur la coupe longitudinale
visible sur la figure (c), nous pouvons constater que ces grains colonnaires sont légérement penchés
vers la direction de balayage du laser en début de solidification (a gauche de I'image) mais qu’ils se
redressent ensuite dans la zone stationnaire du bain, prenant alors une position quasiment verticale.
Sur la figure (d) représentant la vue de dessus, il ressort que les grains s’orientent de la périphérie
vers le centre du bain, et qu’une zone centrale s’est formée composée des extrémités des grains
colonnaires ayant cru depuis la partie inférieure du bain. L'observation de la coupe transverse
présentée sur la figure (b) nous renseigne sur I’évolution des directions de croissance prises par les
grains au cours de la solidification. Nous pouvons notamment remarquer qu’au début de leur
croissance, les grains suivent une trajectoire normale au contour du bain liquide, mais que cette
trajectoire est ensuite déviée lorsque les grains s’approchent de la zone supérieure du cordon. Le
grain orange mis en relief par le contour pointillé noir sur la Figure 5.17 (b) est un exemple
caractéristique de cette désorientation au cours de la solidification. En effet nous pouvons
remarquer que sa direction principale de croissance initialement normale au contour du bain se
désaxe ensuite d’'un angle de prés de 30° dans la coupe transverse en s’approchant de la zone
supérieure du cordon. Ces observations sont en accord avec les résultats observés
expérimentalement (Figure 5.13) et correspondent aux résultats attendus suite a I'analyse du
gradient thermique. En effet nous avions remarqué dans la section 5.1.7 que le gradient thermique
orienté selon la normale a l'isotherme de liquidus dans la partie basse du bain, s’alignait davantage
avec I'axe vertical en fin de solidification (dans la partie haute du cordon). La simulation CAFE semble
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donc étre en mesure de prendre en compte les variations d’orientation du gradient au cours du
procédé.

Dans la suite de cette section, les grains simulés sont comparés a ceux observés expérimentalement.
Nous avons fait le choix de faire le méme type de comparaison que pour la structure granulaire des
lignes de fusion, en analysant les grains en coupe transverse. Seuls les grains formés dans la zone
fondue (ZF) sont étudiés dans la suite. La sélection des grains appartenant a la zone fondue simulée
se fait via un script python défini dans le cadre de cette thése, permettant de tracer la zone fondue
sur la cartographie et de ne retenir que les grains dont le centre de gravité est situé a l'intérieur de la
zone.

Tableau 5.5. Caractéristiques des grains observés en coupe transverse des monocordons simulé et réel de la 4¢™¢
paramétrie. RF correspond au rapport de forme moyen des grains et NG au nombre de grains comptabilisés
pour les calculs. L’erreur relative est calculée en prenant les valeurs expérimentales comme données de

référence
Données Section moyenne (um?) | Diamétre équivalent (um) RF NG
Expérimentales 376 21,9 3,06 56
Numériques 564 26,8 3,11 | 1299
Erreur relative 50 % 22 % 2% -

Le Tableau 5.5 regroupant les caractéristiques des grains des ZF obtenues expérimentalement et
numériquement en coupe transverse permet la comparaison quantitative des grains. Les
caractéristiques étudiées sont :

- La section moyenne des grains, équivalant a la surface des grains moyennée dans le plan
transverse ;

- Le diameétre équivalent, correspondant a la valeur obtenue pour un cercle de méme surface
que la section moyenne calculée ;

- Le rapport de forme (RF), égal au rapport de la longueur de I'axe principal du grain sur celle
de son axe secondaire dans le plan transverse.

Les valeurs expérimentales ont été calculées grace aux résultats extraits de la cartographie EBSD
effectuée sur le monocordon de la 4°™ paramétrie (3.6.1.2). Les valeurs numériques ont été
calculées en moyennant les données des grains situés dans les zones fondues de 20 coupes
transverses réparties tout au long de la zone stationnaire du cordon. Pour repérer la zone
stationnaire nous avons comparé la répartition des tailles de grains dans les différentes coupes. Une
fois cette répartition sensiblement proche d’une coupe a I'autre nous avons considéré avoir atteint la
zone stationnaire du cordon. Les grains dont la surface est inférieure a 50 um? n‘ont pas été
comptabilisés pour les calculs des valeurs moyennes simulées et expérimentales. Le nombre total de
grains utilisés est également indiqué dans la derniere colonne du Tableau 5.5. Dans un premier
temps, il ressort de ce tableau que la section moyenne des grains simulés est supérieure a celle des
grains réels de 50 %. L’histogramme (a) de la Figure 5.18 représente la distribution de la section des
grains formant les ZF réelles et simulées. Nous pouvons constater que I'écart de moyenne obtenu
entre grains numériques et expérimentaux est principalement da a la différence de pourcentage de
petits grains (grains dont la section est inférieure a 250 um?2). En effet, ces grains représentent
quasiment 60 % de la structure granulaire réelle contre a peine 30 % de la zone solidifiée simulée. Il
ressort également de cet histogramme que le nombre de grands grains (grains dont la surface est
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supérieure a 1000 um?) est plus de deux fois plus élevé dans la simulation que dans la ZF
expérimentale (16 % contre 7 %). L’histogramme (b) de la Figure 5.18 représente la répartition du
rapport de forme (RF) des grains dans la zone fondue. Nous pouvons remarquer que le nombre de
grains a géométrie proche de I'’équiaxe (RF < 2) est une fois et demie plus élevé dans la réalité que
dans la simulation. Cependant, bien que les distributions réelles et numériques soient inégales, 80 %
des grains ont une valeur de RF inférieure a 4 dans les deux cas. De plus, le RF moyen obtenu pour les
deux séries est identique.

Ces différences de tailles de grains simulés et réels, déja observées pour les lignes de fusion, peuvent
en partie s’expliquer par le fait que le volume de zones fondues simulées est un peu plus important
gue le volume du bain réel. En particulier, la profondeur du cordon mesurée sur la cartographie EBSD
utilisée pour extraire les caractéristiques des grains n’est que de 100 um, soit 39 um en dessous de la
hauteur totale moyenne calculée (3.5.1). Nous avons pu constater précédemment que les grains
formés dans la ZF progressent dans toute la hauteur du cordon fabriquée. Une profondeur de cordon
réduite limite donc la distance de progression des grains au cours de la solidification, ce qui entraine
alors la formation de grains plus petits. Une autre explication possible aux écarts constatés entre
résultats numériques et simulés provient du nombre de grains utilisés pour calculer les valeurs
caractéristiques des grains. 56 grains ont servi pour déterminer les valeurs réelles contre 1299 pour
les numériques, soit 20 fois moins. La caractérisation EBSD de plus d’'une coupe transverse
permettrait d’exclure ou de confirmer cette source d’erreur potentielle.

(a) Section des grains (um?) (b) Rapport de forme
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Figure 5.18. Distribution (a) de la section (um?) et (b) du rapport de forme, des grains formés
expérimentalement ou par simulation dans la zone fondue du monocordon réalisé avec la 4™ paramétrie

Une comparaison qualitative des grains a également été effectuée. Pour cela, les orientations
cristallographiques des grains présents dans les ZF réelle et simulée sont étudiées. Les cartographies
EBSD colorées selon les couleurs standards IPF représentant I'axe Z dans le repére du cristal sont
présentées sur la Figure 5.19, ainsi que les figures de pobles associées. En s’intéressant dans un
premier temps a I'orientation des grains situés dans le substrat, nous pouvons remarquer que les
grains composant le substrat réel présentent une légere texture <101> selon I'axe Z, caractérisée par
la couleur verte prédominant sur la Figure 5.19 (a). A I'inverse, la structure cristalline simulée dans le
substrat est composée de grains de toutes les couleurs, ce qui indique I'absence de texture
cristallographique dans la structure granulaire. Si nous nous penchons maintenant sur les grains
formant la ZF numérique (Figure 5.19 (b)), nous retrouvons une large palette de couleurs
caractéristiques d’une structure cristallographique non texturée. Néanmoins, nous pouvons
remarquer que les grains dont les directions <001> sont alignées avec I'axe Z (les grains représentés
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en rouge-orange) sont ceux dont la croissance est la plus étendue. Le grain rouge situé dans la zone
centrale du monocordon est un bon exemple : il provient d’un grain situé dans le substrat, situé plus
en retrait que ses deux voisins directs, et ayant a peine fondu, et pourtant c’est le grain dont la
croissance dans la hauteur de la pieéce a été la plus marquée. La ZF expérimentale montre une
structure cristallographique plus hétérogéne que celle constatée dans le substrat, avec cependant
des grains dont les directions <001> et <101> sont assez proches de I'axe Z. Les figures de pdles
associées aux cartographies expérimentales et numériques représentent la projection des directions
<001> dans le plan normal a I'axe Z. Bien que des zones de plus fortes densités soient visibles dans
les deux coupes, les densités restent faibles et diffuses et nous ne pouvons pas conclure a la
présence d’une texture dans les cordons formés. Cette constatation est en accord avec les travaux
sur géométries monocouches de Mutke et al. ayant montré I'absence de texture dans les cordons
réalisés [Mutke 2018]. De plus, cette observation concorde avec les résultats expérimentaux
présentés dans le chapitre 3 (section 3.6.1), mettant en avant la nécessité de construire plusieurs
couches afin de constater I'apparition d’'une texture dans les piéces fabriquées.

1000 1000
800 800
600 600
400 400
200 200
0 0

<001>

Figure 5.19. Cartographies EBSD des coupes transverses des monocordons réalisés avec la 4¢™ paramétrie
(a) expérimentalement et (b) par simulation CAFE. Les couleurs des cartographies correspondent aux valeurs
standards IPF représentant I’axe Z dans le repére global du cristal. Les figures de péles associées projettent les
directions <001> du cristal dans le plan normal a I'axe Z.

5.2.4.2. Monocordon 600 W

La structure granulaire finale du monocordon correspondant a la cinquieme paramétrie obtenue a
I'issue des simulations CAFE est présentée sur la Figure 5.20. Nous pouvons constater que le cordon
construit est particulierement court. Contrairement aux lignes de fusion et dans un souci de
limitation des temps de calcul, seule la phase de tir laser a été modélisée, excluant alors la phase de
refroidissement. Dans le cas du monocordon réalisé a 600 W, la puissance transmise au bain par le
laser est supérieure a celle fournie par le tir laser a 400 W, entrainant la formation d’un bain
beaucoup plus long ainsi que le ralentissement du refroidissement de la piéce.

La zone solidifiée étant localisée uniquement en début de cordon, la zone stationnaire n’a pas pu
étre atteinte au cours du calcul. Les statistiques concernant les caractéristiques des grains (i.e.
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section moyenne, rapport de forme) dans la zone stationnaire ne peuvent donc malheureusement
pas étre exploitées, ni comparées aux résultats expérimentaux. Malgré cela, nous pouvons tout de
méme effectuer quelques constats et remarquer certaines tendances en s’intéressant a la Figure
5.20. Tout d’abord, comme dans les simulations précédentes, les grains formés sont colonnaires, et
croissent par épitaxie a partir des grains situés dans le substrat en direction du centre du bain. En
coupe longitudinale nous pouvons noter que les grains sont trés fortement penchés selon la direction
de balayage du laser en tout début de cordon, puis que cette désorientation semble progressivement
s’atténuer. Sur la Figure 5.20 (b) nous pouvons remarquer que la couche de matiere déposée n’est
pas complétement bombée comme nous avons pu I'observer expérimentalement, mais aplatie dans
la zone supérieure. Cette constatation provient du fait que la hauteur maximale de matiére déposée
dans la simulation est directement liée a la hauteur du lit de poudre fixée en début de calcul, et est
donc sous-estimée dans notre calcul puisque limitée a 50 um. Toujours sur la coupe transverse du
cordon, nous pouvons remarquer que la zone fondue est plus large dans le substrat que dans la
partie déposée, comme cela avait déja été constaté a partir des résultats des simulations thermiques.

Figure 5.20. Structure de grains du monocordon réalisé avec une puissance de 600 W et une vitesse de 400
mm.s?, obtenue par simulation numérique CAFE. (a) Vue globale du cordon formé, (b) coupe transverse,
(c) coupe longitudinale et (d) vue de dessus.

Figure 5.21. Cartographies des grains simulés en coupes transverses des monocordons réalisés avec (a) la 4™
paramétrie, et (b) la 5°™ paramétrie. Les couleurs des cartographies correspondent aux valeurs standards IPF
représentant I’axe Z dans le repére global du cristal.
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Bien que la zone stationnaire n’ait pas été atteinte, les distributions de sections et de rapports de
forme des grains observés dans les coupes transverses du monocordon simulé a 600 W ont été
comparées a celles du monocordon simulé a 400 W. Pour cela, une cartographie des grains dans une
coupe transverse du cordon simulé a 600 W est comparée a une cartographie des grains du
monocordon 400 W dans une coupe transverse choisie dans la zone transitoire (Figure 5.21). Les
diagrammes montrant les distributions de tailles et de rapports de forme sont visibles sur la Figure
5.22. Nous pouvons constater que les répartitions de rapport de forme sont trés proches entre les
deux paramétries, et que le pourcentage de grains trés élancés (RF > 4) est plus marqué dans le
cordon réalisé a plus forte puissance. Les distributions de section sont également similaires, méme si
nous pouvons constater que les grains sont légerement plus grands pour une puissance plus élevée.

(a) Section des grains (um?) (b) Rapport de forme
40% 45%

® 400W 400mm/s 35% ™ 400W 400mm/s

600W 400mm/s

30%
30% 600W 400mm/s
25% ?

25%

35% 40%
20%
20%
15%
15%
10% 10%
5% I 5% I
D% . . I - T - ._|0% T . . .
0 250 500 750 1 2 3 4 5

1000 1250 1500

6 7 >8

Figure 5.22. Distribution (a) de la section (um?) et (b) du rapport de forme, des grains formés dans les
monocordons simulés pour des puissances de 400 W et 600 W.

Figure 5.23. Cartographies des grains en coupes transverses des monocordons réalisés avec la 5¢™¢
paramétrie obtenus (a) expérimentalement (zone stationnaire) et (b) par simulation CAFE (zone transitoire). Les
couleurs des cartographies correspondent aux valeurs standards IPF représentant I’axe Z dans le repere global
du cristal.

Une cartographie des grains simulés avec une puissance de 600 W en coupe transverse a également
été confrontée a titre indicatif a la cartographie EBSD obtenue expérimentalement (Figure 5.23).
Comme nous avons déja pu le constater précédemment en analysant les caractéristiques des grains
réels et numériques, nous observons que les grains dont les directions <001> sont alignées avec |'axe
Z (représentés en rouge) semblent avoir une croissance plus marquée que les autres, favorisant leur
progression, notamment dans I'axe central du cordon. Rappelons que ces informations sont a
considérer avec prudence, les grains analysés issus de la simulation se situant en tout début de
solidification et dans une zone non stationnaire thermiquement.
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5.3. Conclusion

5.3.1.Simulation du procédé

Afin de prédire les champs de températures générés au cours de la réalisation de monocordons par
procédé LBM, les différents milieux présents dans le systeme, a savoir le lit de poudre, le substrat et
I'air (la zone de dénudation) ont été pris en compte dans le modeéle. Pour cela, chacun a été
considéré comme un milieu homogéne auquel sont attribuées des propriétés matériau équivalentes.
Une source de chaleur a ensuite été intégrée au modele pour prendre en compte I'apport d’énergie
fourni au bain par le laser. Pour cela, a I'instar du modele adapté aux lignes de fusion, une source
volumique décomposée en plusieurs ellipsoides et définie grace aux caractéristiques du laser a été
choisie. L'ajustement du rendement de la source laser pour chaque paramétrie a ensuite permis de
tenir compte indirectement de la fluctuation d’énergie transmise au bain en fonction des paramétres
procédé appliqués. Une fois fixé pour chacune des paramétries, il s’est avéré que le rendement doit
étre diminué a plus forte énergie linéique pour retrouver les dimensions du bain réel, contrairement
a ce qui avait été constaté dans le cas de cordons sans apport de matiere. Suite a I'ajustement du
rendement, le modele a montré sa capacité a retrouver les caractéristiques dimensionnelles
principales du bain. La géométrie monocordon caractérisée par sa partie supérieure bombée a
notamment été retrouvée, tout comme les dimensions obtenues expérimentalement. Il a toutefois
été remarqué que dans le cas d’un bain a géométrie relativement pénétrante, le modele n’est pas en
mesure de reproduire une forme similaire de par sa nature purement conductive.

Une fois le modele défini et adapté au procédé fusion laser sur lit de poudre, des simulations
monocordons ont été effectuées. Les champs thermiques résultants de ces simulations ont été
étudiés. Les valeurs de gradients thermiques G et de taux de croissance V au niveau de l'interface
solide-liquide ont également été évaluées, ces deux grandeurs physiques régissant la solidification. Il
ressort de cette analyse que le gradient varie au sein méme d’une section transverse du
monocordon, a l'inverse de ce qui avait été observé pour les lignes de fusion. Par ailleurs, il s"avere
que l'orientation du gradient thermique varie au cours de la solidification : en début de solidification
il est aligné avec la normale au contour du bain alors qu’a l'arriéere de la zone de solidification il se
désaxe de la normale pour s’orienter davantage vers |’axe vertical.

Les champs de températures extraits des simulations ont également permis d’appréhender les
conséquences des variations de puissance sur la thermique du procédé. Il a notamment été constaté
que le gradient thermique au bord du bain (en début de solidification) est plus élevé a plus faible
puissance, mais qu’il devient un peu plus faible a I'arriere du bain (en fin de solidification),
probablement du fait de I'inclinaison plus marquée du gradient vers la direction verticale lorsque la
puissance est plus élevée. Cependant, les évolutions de V et G le long du front de solidification sont
assez proches pour les deux paramétries testées. Le diagramme G — V a par ailleurs mis en évidence
des conditions de solidification similaires pour les 2 paramétries étudiées dans une méme zone, ce
qui devrait normalement conduire a des structures de grains relativement proches dans les deux cas.

L'étude des valeurs de V et G le long de l'interface solide-liquide nous a permis d’anticiper les
tendances auxquelles s’attendre a l'issu des simulations de structures de grains monocordon.
Néanmoins ces valeurs variant fortement entre le début et la fin de la solidification, les résultats sont
complexes a analyser. Le couplage des résultats thermiques avec le modele automate cellulaire nous
permet donc d’en apprendre davantage sur les structures de grains formées.
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5.3.2.Simulation des structures de grains

Les monocordons des 4™ et 5™ paramétries ont été générés par simulations CAFE. La loi utilisée
pour modéliser la croissance en pointe de dendrites est identique a celle choisie pour I'étude des
lignes de fusion, définie a partir des données matériaux et des résultats extraits des premiers
résultats de simulation thermique. Les différents milieux matériels ont été intégrés au modele : le
substrat, le lit de poudre, et la zone de dénudation.

Suite aux simulations nous pouvons constater un cordon a géométrie bombée, composé de grains
colonnaires ayant cru par épitaxie a partir des grains composant le substrat. || a également été
remarqué que si les grains croissent initialement dans une direction normale au contour du bain, ils
poursuivent ensuite leur croissance vers la zone centrale supérieure du bain. Ces tendances
générales concernant les caractéristiques géométriques des grains concordent avec celles observées
expérimentalement (cf. sections 3.5 et 3.6). La comparaison des sections transverses réelle et
numérique a par ailleurs révélé que la section moyenne des grains simulés est 50 % supérieure a la
section moyenne réelle des grains. Le rapport de forme quant a lui est quasiment identique (erreur
relative inférieure a 2 %).

Bien que les calculs CAFE aient montré des résultats encourageants pour application LBM, les durées
de calcul nécessaires aux simulations sont considérables. A titre indicatif, la simulation du
monocordon construit avec une puissance de 600 W a nécessité 9 heures de calcul sur une machine
avec 12 coeurs pour la thermique du procédé et 48 jours pour la solidification par AC, sur un
ordinateur ayant un processeur de 2.4 GHz et une mémoire vive de 62 Go. La parallélisation du calcul
apparait donc comme une perspective inévitable de la suite des travaux. Une solution alternative a
court terme a la parallélisation des calculs pourrait néanmoins étre proposée. L'observation du bain
dans le calcul thermique a montré qu’une fois le régime stationnaire atteint, le champ thermique
calculé correspond a la translation selon I'axe de balayage du laser du champ thermique obtenu au
précédent pas de temps. Par conséquent, il est envisageable une fois le régime stationnaire atteint
dans la thermique d’arréter les calculs puis de simplement reconstruire I’évolution du champ
thermique au cours du temps pas translations successives.
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Ces travaux de thése avaient pour objectif la mise en place d’un outil numérique permettant la
prédiction des structures de grains formées dans un composant en acier 316L élaboré par procédé
LBM. Pour cela, nous avons adopté une approche couplant la réalisation d’essais instrumentés avec
la modélisation numérique.

Les campagnes d’essais ont permis I'étude de la physique du procédé et de la solidification, ainsi que
le recueil d’informations relatives aux caractéristiques du bain de fusion et a celles des grains formés.
Différentes combinaisons de parametres ayant été testées, ces essais ont également offert la
possibilité d’étudier I'influence des parametres opératoires sur la thermique du procédé et donc sur
les caractéristiques des structures de grains observées. Bien que le procédé LBM consiste en la
réalisation de pieéces multicouches, nous nous sommes essentiellement consacrés a I'étude de
géométries simples (monocouches). Ce choix a permis d’appréhender la physique du procédé au
cours des premiers instants de la fabrication d’une piéce, notamment dans le but d’identifier les
phénomeénes a intégrer au modele numérique. En effet, une fois les premieres étapes de fabrication
de la piéce comprises et validées, I'étude de géométries multicouches pourra étre abordée plus
sereinement. Deux géométries monocouches ont été étudiées : des lignes de fusion, consistant en un
tir laser directement sur le substrat, et des monocordons, formés suite a la fusion du lit de poudre
déposé sur le substrat. Bien que la configuration ligne de fusion ne soit pas directement rattachée au
procédé LBM, nous avons décidé de nous y intéresser afin d’évaluer I'impact de I'apport de matiére
sur les transferts de chaleur et sur la formation des structures de grains.

Suite a I'étude expérimentale, un modele numérique 3D adapté au procédé LBM a été mis en place.
Inspiré du modele proposé initialement par Gandin et Rappaz [Rappaz 1993], il consiste en un
couplage entre la modélisation thermique du procédé par élément finis (EF) et la modélisation de la
solidification par automates cellulaires (AC). On parle alors du modeéle « CAFE ». Le choix ayant été
fait d’adopter un modele purement conductif pour le procédé, les données expérimentales et plus
particulierement les caractéristiques du bain de fusion ont permis la calibration de la source de
chaleur volumique représentant I'apport d’énergie fourni au bain par le laser. A l'issue de
I'ajustement de la source, les champs thermiques simulés ont montré des bains fondus en bon
accord avec ceux observée expérimentalement, en termes de géométrie et de dimensions. Les
champs de température ont également permis d’évaluer le gradient thermique et le taux de
croissance le long de l'intervalle de solidification, et donc les conditions de solidification. Apres
transmission des champs de température, les structures de grains formées ont été simulées. Les
tendances principales constatées expérimentalement ont été retrouvées a savoir des grains
colonnaires, ayant cru par épitaxie a partir des grains composant le substrat et principalement
orientés selon la direction du gradient thermique. Bien qu’ayant déja montré sa capacité a prédire
les structures de grains formées pour des applications de soudage [Chen 2014], le modele CAFE
défini dans le cadre de cette thése constitue le premier outil disponible au CEA permettant la
prédiction des grains solidifiés.

Néanmoins, bien que les tendances principales concernant les champs thermiques et les
caractéristiques granulaires aient été retrouvées, plusieurs voies d’amélioration du modéle ont été
identifiées.

Tout d’abord, il a été constaté que dans le cas de bains réels a géométrie pénétrante, le modeéle
conductif ne permettait pas de reproduire la profondeur du bain. L'ajustement de la source de
chaleur ayant en partie pour objectif de palier a la non prise en compte des mouvements fluides dans
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le modele, il semblerait en effet qu’elle ne suffise pas pour des combinaisons de parameétres
générant des profondeurs de bain élevées. D’autre part, nous avons constaté que la hauteur de
matiere formée sur le substrat a I'issue des simulations CAFE dépendait directement de la hauteur du
lit de poudre initialement fixée, empéchant ainsi le modéle de reproduire la hauteur réelle déposée.
Enfin, le facteur le plus critique du modéle concerne les durées de calcul engendrées. En effet, les
simulation CAFE monocouches ayant nécessité des temps de calculs particulierement longs (plus de
45 jours), le modele en I'état ne semble pas adapté a la modélisation de géométries multicouches. La
loi de croissance définie dans le cadre de la thése étant directement dépendante de la température,
il pourrait étre intéressant de définir une loi tenant également compte de la vitesse des écoulements.
Pour cela un couplage fort devra étre implémenté.

Un des objectifs a long terme du CEA étant de disposer d’'un outil robuste de prédiction des
structures de grains dans des piéces réalisées par procédé LBM, il est nécessaire de parvenir a
simuler des piéces industrielles et donc des géométries multicouches. Pour cela, I'amélioration
principale du modele CAFE défini dans le cadre de cette thése consistera a paralléliser le calcul AC. La
possibilité de simuler des pieéces multicouches dans des délais raisonnables ne pourra effectivement
se faire sans la parallélisation du calcul automate cellulaire. Une solution supplémentaire
envisageable pour limiter les durées de calcul consiste a identifier au cours du calcul AC les cellules
concernées par les changements d’état et a ne considérer que celles-ci, réduisant ainsi fortement le
domaine AC étudié au cours d’un pas de temps.

Une solution envisageable pour I'amélioration de la prédiction de la géométrie du bain et de la
hauteur de matiére déposée repose sur le remplacement du modéle thermo-conductif par un
modele multi-physique du procédé. La prise en compte des mouvements du fluide pourrait en effet
contribuer a augmenter la profondeur du bain formé, en particulier aux fortes puissances, et
participer a prédire la hauteur réelle de matiere déposée sur le substrat. La géométrie des zones
fondues jouant un role important dans la formation des structures de grains, la prédiction de ces
derniéres pourrait alors étre plus précise. De plus, le choix d’'un modele multi-physique pour
représenter le procédé permettrait de s’affranchir de I'’étape d’ajustement de la source de chaleur a
partir des données expérimentales.

Le comportement mécanique d’une piece étant directement relié a sa structure granulaire, une fois
parallélisé et donc capable de simuler la fabrication de piéces multicouches, le modéle CAFE pourrait
étre utilisé pour prédire le comportement mécanique de pieces industrielles. L'exécution d’essais
mécaniques nécessitant du temps de fabrication, d’usinage et d’expérimentation, et générant des
colts de réalisation, la prévision du comportement mécanique de composants par simulation
représenterait alors des économies de temps et de moyens non négligeables.

Finalement, le modéle actuel défini dans le cadre de ces travaux de thése ne se limite pas au procédé
LBM. En effet, la possibilité d’intégrer I'apport de matiére dans la modélisation du procédé, que ce
soit sous forme de poudre ou de fil, fait du modele un outil adapté aux procédés de soudage laser,
ainsi qu’au procédé de FA WAAM, fréquemment utilisés pour la réalisation de composants dans le
domaine nucléaire.
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Annexe 1 : Propriétés matériau utilisées pour la simulation

Parametres 316L [Depradeux 2004] Air [Cengel 2014] T (°C)

450 1007 20
490 1009 100
525 1023 200
545 1044 300
560 1069 400
Capacité Cil?rijique Co 580 1093 600
R 625 1153 800
660 1184 1000
670 1204 1200
690 1234 1500
690 1264 10000
14.7 0.02514 20
15.8 0.03095 100
17.2 0.03779 200
18.6 0.04418 300
20.0 0.05015 400
21.1 0.05572 500
Conductivité thermique A 22.2 0.06093 600
(W.m™.°C?) 23.2 0.06581 700
24.1 0.07037 800
24.8 0.07465 900
25.5 0.07868 1000
26.9 0.085604 1200
28.3 0.092528 1400
28.3 0.1113 10000
8.00e03 1.2040 20
7.93e03 0.7459 200
7.84e03 0.5243 400
7.75€03 0.4042 600
Masse volumique p 7.65e03 0.3289 800
(kg.m) 7.55€03 0.2772 1000
7.45e03 0.2459 1200
7.35e03 0.2146 1400
7.30e03 0.1990 1500
7.30e03 0.1553 10000

Annexe 1. Propriétés matériaux utilisées dans le modéle thermique
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Prédiction des structures de grains d’un composant en acier 316L élaboré par
fabrication additive fusion laser sur lit de poudre

Résumé : Les potentialités de la fabrication additive (FA) sont en cours d’étude au Commissariat a I’Energie Atomique et aux
Energies Alternatives (CEA). En particulier, la possibilité de réaliser par fusion laser sur lit de poudre des composants en acier
austénitique utilisés pour des applications nucléaires est étudiée. Il a été constaté que les métaux issus du procédé fusion laser
sur lit de poudre (Laser Beam Melting — LBM) présentaient généralement une anisotropie de leurs propriétés mécaniques,
provenant principalement des caractéristiques des structures de solidification (morphologie, taille, orientation et texture
cristallographique des grains), elles-mémes dépendantes des parameétres opératoires. Dans ce contexte, la formation des
structures de grains de géométries monocordons en acier inoxydable 316L est étudiée, notamment afin d’appréhender les
phénomenes régissant la solidification. Pour cela, une approche couplant essais expérimentaux, modélisation et simulations
numériques est adoptée. Deux campagnes d’essais ont été effectuées. Au cours de la premiere des cordons monocouches ont
été réalisés avec instrumentation optique grace a l'utilisation d’'une caméra rapide, ce qui nous a permis d’observer la formation
et I’évolution du bain au cours de la fabrication. Lors de la seconde campagne, des piéces monocordons a section carrée,
formées par la superposition d’'un grand nombre de couches ont été réalisées afin d’appréhender le comportement des grains
dans le cas de multiples cycles de fusion-solidification. La caractérisation métallurgique des grains présents dans les différentes
magquettes combinée aux vidéos de bain enregistrées au cours des essais nous ont permis de recueillir les caractéristiques
morphologiques et cristallographiques des structures de grains formées ainsi que celles du bain de fusion. Par ailleurs, plusieurs
combinaisons de parameétres opératoires ayant été testées au cours des essais, les liens entre parametres opératoires,
mécanismes de transfert de chaleur et structure granulaire formée ont pu étre appréhendés. Suite a cela, un modéle numérique
de prédiction des structures de grains a été mis en place et développé, intégrant les principaux phénomenes physiques identifiés
au cours de I'étude expérimentale. Ce modele est basé sur un chainage entre un modeéle thermique du procédé utilisant la
méthode Eléments Finis (EF), et un modele de formation des grains employant la méthode automate cellulaire (AC). On parle de
modele « CAFE ». Le modeéle EF choisi est purement conductif. Il a été défini a I'aide des essais instrumentés et ajusté grace aux
dimensions et a la géométrie des zones fondues expérimentales. Les simulations « CAFE » ont permis de prédire les structures
de grains formées dans les gé¢ométries monocordons. Enfin des comparaisons entre résultats expérimentaux et simulés ont été
effectuées, et les résultats numériques discutés en lien avec le modéle de croissance et les paramétres opératoires appliqués.

Mots clés : Fabrication Additive (FA), fusion laser sur lit de poudre, modéele CAFE, acier 316L, solidification, structure de grains.

Numerical prediction of grain structure formation in a 316L stainless steel
component obtained by laser powder beam fusion

Abstract : The French Alternative Energies and Atomic Energy Commission (CEA) is currently estimating the potential of Additive
Manufacturing (AM) processes. Especially, the construction of stainless steel components used in nuclear applications using the
Laser Beam Melting (LBM) technology is evaluated. An anisotropic mechanical behaviour is frequently observed in parts
manufactured by LBM, directly linked to the component’s grain structure characteristics, themselves dependant on the process
parameters. In this context, the formation of grain structure during the construction by LBM of 316L stainless steel melt run
geometries has been investigated, in particular to comprehend the phenomenon involved during solidification. For that purpose,
an approach combining experiments, and numerical modelling and simulations is adopted. Two experimental campaigns were
held. The first one consisted in building single-layer tracks and melt-runs on an instrumented LBM bench that enables the
observation of the formation and evolution of the melt pool during the process. The second campaign consisted in building
geometries composed of multi-layers melt-runs, in order to study the grains behaviour while undergoing fusion-solidification
cycles. The metallographic characterisation of the produced samples combined to the high-speed camera recordings during the
tests allowed determining grains characteristics and melt-pool sizes and geometries. Besides, because several values of process
parameters had been used, the relations between operating parameters, heat transfer mechanisms and generated grain
structure are studied. After that, a numerical grain structure formation modelling has been implemented and developed,
incorporating the main physical phenomenon identified during the experimental investigations. The numerical modelling is
based on a three-dimensional “CAFE” model, which couples Cellular Automata (CA) and Finite Elements (FE) simulations. The
thermal model defined is conductive. It has been calibrated from the instrumented experiments and validated comparing the
size and shape of the numerical and experimental molten zones. Finally, numerical grain characteristics resulting from the
simulations are compared to the experimental ones, and numerical results are discussed with regards to the growth models and
the process parameters chosen.

Keywords : Additive Manufacturing (AM), Laser Powder Bed Fusion (LPBF), CAFE model, 316L stainless steel, solidification, grain
structure.
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