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« Tous ces moments se perdront dans l’oubli comme 
les larmes dans la pluie. » 

Blade Runner réalisé par Ridley Scott 
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Introduction générale 

La fabrication additive (FA) regroupe l’ensemble des techniques permettant d’obtenir 

une pièce par un assemblage couche par couche d’un ou plusieurs matériaux. Cette nouvelle 

façon de mettre en forme les matériaux connaît depuis 1984, un développement important 

permettant aujourd’hui de pouvoir élaborer un nombre conséquent de matériaux différents 

(polymères, céramiques, métaux, composites…). Pour les matériaux métalliques, parmi 

l’ensemble des procédés développés, la fusion sélective laser sur lit de poudre est le procédé 

majoritairement utilisé que ce soit dans le milieu industriel ou académique. Ce travail de thèse 

s’articule autour d’un projet plus global de structuration de la fabrication additive dans la région 

Normandie par collaboration d’acteurs industriels (NAE, Ariane Group, Volum-e, Analyse et 

Surface) et académiques (CRISMAT, GPM). C’est dans ce sens que le laboratoire CRISMAT 

a pu faire l’acquisition d’une machine de fusion sélective laser sur lit de poudre utilisée pour 

l’élaboration des échantillons de ces travaux de thèse.  

 La FA connaît depuis ces dernières années un engouement important aussi bien dans le 

domaine industriel que dans la recherche scientifique. La Figure 1 présente l’évolution du 

nombre de publications scientifiques contenant les mots clefs « metallic additive 

manufacturing ». Une forte croissance du nombre de publications est observable depuis 2010. 

 

 

Figure 1 : Évolution du nombre de publications scientifiques contenant le mot clef « metallic additive 
manufacturing » entre 2000 et 2020. (Source : BibCNRS)  
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Les principaux domaines industriels ayant adopté la FA dans la production de pièces 

sont illustrés en Figure 2 d’après Vafadar et al [1]. La FA est largement utilisée dans les 

domaines de l’aérospatiale, de l’automobile et du médical [1]–[5]. En outre, son utilisation dans 

le milieu industriel est vouée à s’étendre par l’émergence de nouvelles techniques de FA, mais 

également par la compréhension de plus en plus fine des procédés permettant d’accroître les 

possibilités de fabrication et de mieux comprendre le lien entre le procédé et les propriétés.  

 

Figure 2 : Applications de la FA dans l’industrie et distribution des revenus en 2018 d'après [1]. 

 

Le matériau étudié dans ces travaux de thèse est l’alliage Ni 20 wt. % Cr. Cet alliage 

est utilisé dans de nombreux domaines industriels pour des applications à haute température et 

notamment comme résistance chauffante. Malgré un intérêt industriel certain, l’élaboration de 

cet alliage en FA est encore méconnue. Cette étude ouvre donc la voie concernant l’élaboration 

de cet alliage en fusion sélective laser et notamment sur les conditions de fabrication permettant 

d’obtenir un matériau sans défaut et avec des propriétés mécaniques équivalentes à celui du 

matériau élaboré conventionnellement. L’utilisation d’un alliage binaire formé d’une seule 

solution solide nous affranchit également de phases multiples comme ce qui peut être rencontré 

dans les superalliages base nickel, ce qui permet de comprendre plus facilement le lien entre la 

microstructure et les propriétés mécaniques. Par ailleurs, l’équipe de métallurgie du laboratoire 

CRISMAT bénéficie également d’une solide connaissance sur le comportement mécanique de 

ce matériau de par les précédents travaux effectués au laboratoire, cela a également orienté le 

choix du matériau d’étude [6]–[8].  Cette étude a pour premier objectif de comprendre l’effet 

des paramètres de fabrication sur l’élaboration, la microstructure et les propriétés mécaniques 

de Ni 20 wt. % Cr. Le deuxième objectif est d’identifier l’effet des traitements thermiques sur 
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la modification des propriétés mécaniques et de la microstructure. Pour répondre à ces 

problématiques, cette étude est divisée en cinq parties qui sont décrites ci-dessous : 

 La première partie de cette étude se consacre à introduire le sujet par un état de l’art 

concernant principalement l’effet des paramètres du procédé de FA sur l’élaboration, les 

microstructures et les propriétés mécaniques en traction des alliages base-nickel. Un point 

important est également consacré à la métallurgie de l’alliage Ni 20 wt. % Cr et son élaboration 

par FA malgré le peu d’études connues à ce sujet.  

La deuxième partie présente la plateforme de FA utilisée pour l’élaboration des 

échantillons. Un premier point est consacré à la caractérisation de la matière première. Un 

deuxième point décrit la machine de fusion sélective laser ainsi que la stratégie et les 

paramètres de fabrications.   

La troisième partie présente les résultats expérimentaux obtenus pour l’optimisation du 

procédé. L’effet des paramètres de fabrication sur la formation est d’abord étudié afin 

d’identifier la gamme optimale de paramètres. Ensuite, les évolutions de tailles de grains, de 

texture et des conditions de solidification sont étudiées pour différents couples de vitesse et de 

puissance. 

La quatrième partie se consacre à étudier l’influence des paramètres de fabrication sur 

le comportement mécanique en traction et sur la rupture du matériau. Cette étude est également 

associée avec une analyse de la contribution de chaque élément de la microstructure sur les 

propriétés mécaniques.  

Enfin, la dernière et cinquième partie s’intéresse à la stabilité thermique de la 

microstructure et des propriétés mécaniques. De surcroit, des expériences complémentaires en 

résistivité et en calorimétrie permettent d’apporter des éléments de réponse sur la formation 

des phases selon la température de traitement. 
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Chapitre I : État de l’art 

Ce premier chapitre présente permet d’aborder les différentes 

problématiques de ces travaux de thèse grâce à une étude 

bibliographique. Cette étude s’oriente principalement sur une 

présentation générale de la fabrication additive pour les matériaux 

métalliques. Ensuite, une partie est consacrée aux propriétés et 

spécificités du matériau d’étude. Enfin une importante partie est 

consacrée à l’élaboration des alliages base nickel par le procédé de 

fusion sélective laser et de l’effet des paramètres de fabrication sur la 

formation de défauts, la microstructure et les propriétés mécaniques . 

Ces résultats sont ensuite synthétisés en fin de chapitre afin de mettre 

en évidence les connaissances manquantes sur la fabrication additive 

des alliages base nickel monophasés.    
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I) La fabrication additive (FA) 

1) Éléments généraux  

La fabrication additive est qualifiée selon l’ASTM comme un processus permettant 

d’élaborer un objet 3D par ajout successif de matière [9]. Cette méthode de fabrication se 

distingue des procédés classiques de fabrication où l’élaboration se fait de manière soustractive 

et ouvre la voie à une nouvelle façon de penser la mise en forme des matériaux. En outre, cette 

technologie permet de nos jours comme le montre la Figure 3, de mettre en forme un large 

panel de matériaux tels que des polymères, des céramiques, des bétons, des composites et des 

matériaux métalliques [10]–[14]. Cette diversité en termes de matériaux a été permise grâce à 

un nombre de procédés conséquent développés depuis plus de 30 ans permettant de répondre 

aux contraintes de fabrication de chaque matériau.  

 

 

Figure 3 : Exemple de pièces élaborées par FA. (a) Polymère. (b) Céramique. (c) Composite. (d) 
Béton. (e) Alliage métallique. [10]–[14] 

 

Une liste exhaustive des procédés utilisés en FA pour l’ensemble des matériaux est 

fastidieuse tant le nombre de procédés est important. Cependant, pour les matériaux 

métalliques, l’ASTM classe l’ensemble des procédés de FA en 7 familles (Figure 4) [15]. Les 

procédés sont classés selon la matière utilisée (poudre, fil, tôles) mais également par le moyen 

physique utilisé pour la mise en forme. Par ailleurs, il est également à souligner que certains 
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procédés (extrusion de matière, photopolymérisation, dépôt de liant) nécessitent plusieurs 

étapes pour obtenir la pièce voulue. L’utilisation de liant polymère pour ces procédés conduit à 

la nécessité d’une étape de déliantage puis de frittage avant d’obtenir la pièce. 

 

 

Figure 4 : Famille de procédés de fabrication additive métallique d’après [9]. 

 

Parmi l’ensemble des procédés de fabrication additive, des étapes communes 

existent. Celles-ci sont représentées schématiquement en Figure 5. La pièce est d’abord 

dessinée en 3D à la géométrie et aux dimensions voulues à l’aide d’un logiciel de CAO 

(Conception Assistée par Ordinateur). L’étape de préparation de la fabrication est effectuée 

numériquement à l’aide d’un logiciel spécifique. La préparation numérique de la pièce permet 

de mettre en place les supports nécessaires pour le bon déroulé de la fabrication. De plus, le 

découpage de la pièce en tranches est également effectué, celui-ci permettant de définir le 

schéma d’élaboration de chaque couche. La phase d’élaboration est ensuite effectuée par ajout 

couche par couche de la matière. Une fois l’objet 3D formé, un post-traitement est nécessaire 

afin de retirer les supports de fabrication. Selon les procédés de FA, d’autres étapes de post-

traitement peuvent être nécessaires pour obtenir la pièce finale.  
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Figure 5 : Étapes permettant l’obtention d’une pièce en fabrication additive. [16] 

 

 La Figure 6 présente quelques exemples de pièces élaborées par FA pour des matériaux 

métalliques dans les secteurs de l’automobile, l’aéronautique, du médical et de l’industrie 

musicale. Ces exemples montrent que la FA possède un potentiel intéressant pour les industriels 

en termes de conceptions de pièces. Les formes pouvant être élaborées sont nombreuses et ces 

procédés permettent une personnalisation des pièces.   

 

Figure 6 : Exemples de pièces élaborés par FA. (a) Étrier de frein de la Bugatti Chiron en TiAl6V4.  
(b) Support pour l’A350 en TiAl6V4. (c) Implant dentaire en CoCr. (d) Guitare « incassable » en 

alliage de Titane. [17]–[20]  
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Pour finir, la crise écologique actuelle impose à l’humanité de réduire son empreinte néfaste 

sur l’environnement. Cela s’accompagne par la réduction de la consommation des matières 

premières. Même si la FA n’a pas vocation à apporter une solution à la crise écologique actuelle 

cette nouvelle technologie permet une économie en termes de consommation de matière 

première. En effet, celle-ci utilise en théorie essentiellement la matière nécessaire pour la 

fabrication d’une pièce. L’optimisation topologique des pièces est également possible 

permettant ainsi d’alléger les structures et de réduire la matière consommée [21], [22].  

2) Procédés de fusion sur lit de poudre 

Parmi l’ensemble des procédés de FA pour les matériaux métalliques, les procédés de fusion 

sur lit de poudre sont les plus couramment utilisés dans l’industrie et dans la recherche 

académique [1]. La Figure 7 illustre schématiquement ce principe. La matière sous forme de 

poudre est déposée sur un substrat métallique, la hauteur de poudre déposée est définie 

préalablement par l’utilisateur de la machine. La couche de poudre est ensuite fondue par un 

faisceau laser ou d’électrons de haute énergie selon le plan de la couche. Ensuite, le substrat 

descend d’une hauteur correspondant à l’épaisseur de couche voulue et le système dépose alors 

une nouvelle couche de poudre. Ces différentes étapes sont répétées jusqu’à formation de la 

pièce.  

 

Figure 7 : Étapes de fabrication des procédés lit de poudre. 

 

2.1 ) Fusion sélective par faisceau d’électrons  

Le procédé de fusion sélective par faisceau d’électrons (EBM) est uniquement 

commercialisé par la société suédoise Arcam depuis 1997. La Figure 8 présente un schéma 

descriptif d’une machine EBM [23]. Le principe de fonctionnement est similaire à celui d’un 

microscope électronique à balayage [24]. Le faisceau d’électrons est créé par chauffage d’un 



Chapitre I : État de l’art 

22 | P a g e  

 

filament en tungstène en haut de la colonne. Ce faisceau va être ensuite accéléré et collimaté. 

Des lentilles magnétiques en bas de la colonne permettent la focalisation du faisceau et le 

contrôle son déplacement. Afin d’éviter toute altération du faisceau, la chambre de fabrication 

et la colonne sont maintenues sous vide (< 10-3 mbar). Durant la fusion de la matière, quelques 

ppm d’hélium sont ajoutées pour évacuer les charges électrostatiques de la poudre et assurer la 

stabilité thermique du processus.  

La couche de poudre est déposée sur un substrat métallique préalablement chauffé. La 

température de préchauffe est dépendante du matériau, celle-ci est généralement comprise entre 

300°C et 1100°C [25]. La fusion de la matière s’effectue en deux étapes. La première étape 

consiste à déplacer le faisceau d’électrons sur l’entièreté du lit de poudre avec une faible 

puissance et une forte vitesse (10 m/s). Cette étape de préchauffage permet de fritter en partie 

la poudre augmentant ainsi sa conductivité électrique, mais également de limiter la formation 

de fumée. Ensuite, le balayage à faible vitesse et à forte puissance permet la fusion de la matière. 

Lorsque la pièce est entièrement formée, la poudre frittée entourant la pièce est séparée par 

sablage en utilisant la même poudre comme agent d’abrasion.  

L’utilisation d’un faisceau d’électrons pour fondre la poudre contraint la mise en forme 

essentiellement aux matériaux les plus conducteurs (métaux purs et alliages). Les principaux 

alliages élaborés par EBM sont les alliages de nickel, de cobalt, de cuivre, de titane et les aciers 

[25]. 

 

Figure 8 : Schéma du dispositif de fusion par faisceau d'électrons [23].  
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2.2 ) Fusion sélective par laser 

(a)  Présentation générale  

Le procédé de FA de fusion sélective laser est un des procédés le plus utilisés pour la mise 

en forme des métaux et alliages. Cette technique utilise un faisceau laser de haute énergie et de 

grande vitesse pour fondre une couche de poudre. Les différences majeures par rapport au 

procédé de fusion par faisceau d’électrons sont la source d’énergie utilisée et l’atmosphère de 

la chambre.  

La Figure 9 présente un schéma de l’intérieur d’une machine de fusion sélective laser 

proche de celle utilisée dans cette étude et issu de la thèse d’Olivier Andreau [26]. La matière 

première sous forme de poudre est entraînée par gravité du haut de la machine jusqu’à la 

goulotte de dosage. Cette goulotte sert à doser la quantité de poudre nécessaire pour déposer 

une couche dense de poudre. Cette poudre est entraînée ensuite par gravité dans le convoyeur 

de poudre (ou racleur) qui va déposer une couche de poudre sur le plateau de fabrication. Le 

laser entre alors en jeu pour fondre la poudre selon le motif 2D de la couche. Après un temps 

d’attente permettant à la couche de refroidir, la plateforme de fabrication descend d’un 

incrément équivalent à l’épaisseur de couche permettant alors au racleur de déposer une 

nouvelle couche de poudre. L’ensemble de ces étapes est répété jusqu’à la formation de la pièce. 

La poudre non utilisée pour la formation de la pièce est récupérée. Cette poudre est recyclée 

par tamisage afin d’éliminer les agrégats formés lors du processus de fabrication.   

L’atmosphère de la chambre est composée de gaz neutre avec une légère surpression 

(généralement 12 mbar) afin de limiter l’oxydation des pièces lors de la fabrication. Un flux de 

gaz inerte est également appliqué pour balayer les éjectas et les fumées qui se forment lors de 

l’irradiation par le laser de la poudre. 
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Figure 9 : Schéma d’une machine de fusion sélective laser [26] 

 

(b)  Facteurs influençant le processus 

L’élaboration par le procédé de FA de fusion sélective laser dépend de différents 

paramètres. Ceux-ci se regroupent en trois catégories que sont les paramètres du procédé, les 

paramètres de la machine et les caractéristiques de la poudre. La maîtrise de l’ensemble de ces 

paramètres permet l’élaboration de pièces denses avec les propriétés voulues.  

• Paramètres du procédé et stratégie de fabrication 

Les paramètres de fabrication sont un des facteurs les plus influents pour l’élaboration des 

pièces en FA [27]–[30]. Les principaux paramètres sont la distance entre vecteurs laser (h), 

l’épaisseur de couche (e), la puissance (P) et la vitesse du laser (v). Le schéma en Figure 10 

propose une visualisation de ces différents paramètres d’après Yap et al. [31]. L’ensemble de 

ces paramètres est modifiable aisément grâce aux logiciels fournis par les constructeurs de 

machines de FA, il est possible d’étudier la contribution de chaque paramètre. En outre, d’autres 

paramètres spécifiques au laser comme la distance focale ou la forme du faisceau ont un impact 

sur l’élaboration des pièces [32], [33]. Ces paramètres spécifiques au laser ne rentrent pas dans 

le cadre de cette étude.  

La combinaison des paramètres permet l’obtention de 3 formules d’énergie largement 

utilisées pour identifier l’impact des paramètres de fabrication sur l’élaboration des pièces [34]. 

L’énergie linéique (équation (I.1)) correspond simplement au ratio de la puissance et de la 
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vitesse du laser. Celle-ci caractérise l’énergie nécessaire pour la formation d’un cordon. 

L’énergie surfacique (équation (I.2)) caractérise l’énergie nécessaire pour former plusieurs 

cordons et prend en compte la distance entre chaque vecteur laser. Pour finir, l’énergie 

volumique (équation (I.3)) caractérise l’énergie nécessaire pour fondre un volume de matière 

et prend en compte l’épaisseur de la couche de poudre. L’utilisation de ces différentes formules 

est pratique afin de comprendre rapidement leur effet sur l’élaboration, mais elles ne reflètent 

en rien la physique du procédé de fusion sélective laser [35]. Certains auteurs tentent de 

normaliser ces formules en prenant en compte plusieurs paramètres comme le rayon du faisceau 

laser, l’absorption du laser par la poudre ou la capacité calorifique du matériau [36]. L’avantage 

de ces formules est qu’il est possible de comparer les énergies de fabrication entre différentes 

machines pour un même matériau. Néanmoins, la complexité des formules et des informations 

nécessaires pour mettre en place ces calculs dépasse la simplicité des équations proposées par 

les fabricants de machines.  

 

Figure 10 : Principaux paramètres de fabrication de la fusion sélective laser d’après [31]. 

 

𝐸𝑙 =  𝑃𝑣 (I. 1)𝐸𝑠 =  𝑃𝑣. ℎ (I. 2)𝐸𝑣 =  𝑃𝑣. ℎ. 𝑒 (I. 3) 
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La stratégie de fabrication dicte la façon dont les vecteurs laser s’enchevêtrent pour former 

la pièce. La Figure 11 présente les quatre principales stratégies de fabrication utilisées en fusion 

sélective laser [37]. La stratégie en méandre est illustrée en Figure 11-a. Cette stratégie se 

caractérise par une alternance périodique des directions des vecteurs laser sur toute la longueur 

de l’échantillon. La deuxième stratégie (Figure 11-b) est la stratégie en bande. Celle-ci se 

rapproche de la stratégie en méandre à la différence que la pièce est séparée en plusieurs bandes 

espacées régulièrement. À l’intérieure de ces bandes, le laser alterne sa direction de passage 

comme la stratégie en méandre. La stratégie en contour (Figure 11-c) se caractérise par un trajet 

de laser qui effectue des cercles concentriques en portant du bord de la pièce jusqu’à l’intérieur 

(ou inversement). La dernière stratégie (Figure 11-d) est la stratégie en îlot. La pièce est 

découpée en plusieurs domaines carrés de même dimension. À l’intérieur des domaines, le laser 

effectue des allers-retours comme pour la stratégie de méandre. Le périmètre des domaines est 

délimité par un unique vecteur laser.  

 

Figure 11 : Principales stratégies de fabrication rencontrée en fusion sélective laser. (a) Méandre. 
(b) Bande. (c) Contour. (d) Îlot. [37] 

 

Les motifs de remplissage décrits en Figure 11 sont utilisés pour élaborer les zones de 

volume. Pour la fabrication d’une pièce 3D en FA, des zones en bordure et de contour de 

remplissage sont utilisées pour obtenir un état de surface correct. Ces stratégies sont également 

utilisées pour garantir un faible écart dimensionnel et géométrique entre le fichier 3D et la pièce 
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élaborée. Les stratégies de « border » et de « fill contour » sont composées d’un seul vecteur 

laser. Comme son nom l’indique, la stratégie de border effectue un passage du laser sur la 

bordure extérieure de la pièce. La stratégie de fill contour sert à faire le lien entre le motif de 

remplissage du volume et le border.  

Entre la couche n et n + 1, la direction des vecteurs laser peut être modifiée selon un certain 

angle. Cette rotation des vecteurs laser entre les couches a été mise en place en FA afin de 

limiter la formation de défauts sur la totalité de la pièce. Les valeurs d’angles de rotation les 

plus couramment rencontrés sont 90° et 67°. 

Cette liste non exhaustive représente les stratégies de fabrication communément utilisées et 

recensées dans la majorité des études. Néanmoins, afin de répondre à la contrainte de certains 

matériaux, par exemple pour des matériaux difficilement soudables, des stratégies plus 

complexes ont été développées par des stratégies en fractal par exemple pour l’alliage base 

nickel CM247LC  [38], [39].  

• Paramètres machine 

Plusieurs paramètres propres à la machine de FA influencent l’élaboration des pièces. Le 

taux d’oxygène de la chambre est contrôlé afin d’éviter une oxydation importante des pièces 

lors de l’élaboration. Par remplissage de la chambre à l’aide d’un gaz neutre (argon, azote ou 

hélium), le taux d’oxygène est maintenu en dessous de 300 ppm. Un flux de gaz parcourt la 

chambre à une vitesse comprise entre 1 m/s et 10 m/s. Ce flux a pour but d’éliminer les fumées 

et les projections se formant lors de l’irradiation de la poudre par le laser. Une préchauffe de la 

plateforme de fabrication est également effectuée. Cette préchauffe a pour objectif de limiter 

les gradients thermiques lors de la fabrication des pièces.   

• Caractéristiques de la poudre 

Les caractéristiques physiques et chimiques de la poudre jouent un rôle prépondérant pour 

une construction correcte des pièces en FA. La morphologie, la granulométrie ainsi que la 

composition chimique de la poudre influencent la fabrication ainsi que la formation de défauts. 

L’alimentation en poudre dans les machines de FA est souvent effectuée par gravité. La 

poudre doit donc avoir une bonne coulabilité ainsi qu’une humidité contrôlée pour éviter la 

formation d’agrégats risquant de restreindre l’alimentation en poudre. Les principaux facteurs 

influençant la coulabilité de la poudre sont la morphologie ainsi que la granulométrie. Les 

poudres utilisées en FA sont majoritairement obtenues par atomisation par gaz, garantissant une 
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bonne sphéricité. Concernant la granulométrie, une distribution unimodale pour la taille des 

particules de poudre est requise pour obtenir une bonne coulabilité.  

Concernant la chimie de la poudre, deux catégories sont identifiables. La première catégorie 

concerne la nature chimique de l’alliage et son comportement vis-à-vis du laser. Le type de 

laser principalement utilisé en FA possède une longueur d’onde de 1060 nm. L’absorption de 

ce laser est dépendante de la nature de l’alliage. Par exemple, le cuivre a une absorption laser 

inférieure à 2% pour les longueurs d’onde généralement utilisées en fusion sélective laser  [40]. 

L’élaboration du cuivre en FA avec le type de laser communément utilisé est donc difficile. Les 

solutions préférentiellement utilisées sont l’utilisation d’un laser avec une longueur d’onde 

différente ou tout simplement changer de méthode et utiliser la technologie EBM.  

 

II) Généralités sur les alliages nickel-chrome 

L’alliage Ni 20 wt. % Cr est un alliage binaire non magnétique couramment utilisé pour des 

applications à haute température. La présence de Cr offre une résistance à la corrosion et à 

l’oxydation à haute température [41], [42]. Le Tableau 1 expose quelques propriétés physiques 

de l’alliage. L’alliage est couramment utilisé dans les systèmes chauffants (fours, chaudière, 

grille-pain) du fait de sa résistivité électrique élevée, et de sa résistance mécanique importante 

à haute température. Cet alliage est également utilisé dans le domaine de l’électronique 

notamment comme pont résistif servant de fusible pour le déclenchement des airbags.  

Tableau 1 : Caractéristiques physiques de l’alliage Ni 20 wt. % Cr [7], [43]. 

Module d’Young (GPa) 200-220 

Masse volumique (Kg/m3) 8,4 

Point de fusion (°C) 1400 

Résistivité électrique à 20°C 

(ohm.m) 
1,08.10-6 

Chaleur Spécifique (J/kg.K) 444 

Conductivité thermique (W/m.K) 11,3 

 

L’élaboration de l’alliage Ni 20 wt. % Cr par voie conventionnelle se fait par coulage et de 

mise en forme par déformation plastique pour la formation des fils résistifs, mais également par 
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dépôt en couche mince pour les utilisations dans l’électronique. En outre des applications 

propres à l’alliage Ni 20 wt. % Cr, celui-ci est également une base métallurgique des 

superalliages base nickel comme l’Inconel 718 ou 625. Ces alliages multiphasés présentent une 

matrice composée de la solution solide cubique à faces centrées NiCr avec un pourcentage de 

chrome entre 17% et 23%.  

 

1) Éléments de métallurgie  

1.1 ) Diagramme de phase  

En guise de présentation générale du système Ni-Cr, le diagramme de phase à l’équilibre 

tel qu’il est décrit dans la littérature est présenté en Figure 12 d’après Nash [44]. Pour la 

composition particulière de Ni 20 wt. % Cr, la seule phase en présence est la solution solide 

(Ni). Cette phase est stable jusqu’au solidus aux alentours de 1400°C.   

 

Figure 12 : Diagramme de phase du système Ni-Cr [44]. 
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1.2 ) Phase ordonnée (Ni2Cr) 

La présence d’une phase ordonnée dans le système Ni-Cr a d’abord été mise en évidence 

par un changement des propriétés électriques, mécaniques et thermiques entre 500°C et 600°C 

[45]–[47]. Cet état appelé « k-state » est rencontré pour des alliages ayant des proportions de 

chrome allant de 20 % à 35 % d’après le diagramme de phase, mais a également été observé 

pour des proportions plus faibles [46]–[49]. Cette phase ordonnée est également rencontrée 

dans les superalliages base nickel comme le Nimonic 75 ou l’Inconel X-750 [48], [50], [51].  

La formation d’ordre à courte ou longue distance est dépendante de la température et de la 

composition de l’alliage. Les mises en ordre sont généralement rencontrées dans les systèmes 

binaires présentant une solution solide. Néanmoins, le passage de l’état désordonné à l’état 

ordonné ne s’effectue que pour une stœchiométrie donnée (AB, A2B…). L’ordre à courte 

distance (SRO) se forme par germination et croissance à partir d’une certaine température. Un 

ordre à longue distance (LRO) peut s’établir pour des traitements longs (> 100h). Cependant, 

l’ordre à courte distance (ou à longue distance) n’est stable que jusqu’à une température critique 

(Tc) conduisant à une décroissance du degré d’ordre (Figure 13) [52].  

 

Figure 13 : Évolution du degré d'ordre selon la température (S) : ordre à longue distance (σ) : ordre à 
courte distance d’après [46]. 

La formation de la phase ordonnée Ni2Cr demeure à l’heure actuelle mal comprise. Les 

nombreuses études sur le sujet étudient la mise en ordre par mesures indirectes (résistivité 

électrique, microdureté…). Une des principales raisons est la difficulté d’observer directement 

la formation de Ni2Cr dont la taille des domaines de SRO ne dépasse pas 10 nm [53]. Pour des 

temps de recuit supérieurs à la centaine d’heures, l’ordre s’effectue à longue distance (LRO). 
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La taille des domaines ordonnés est dépendante de la température de recuit imposée. Pour des 

températures inférieures à 525°C, la taille critique des domaines de LRO est de 50 nm. Ces 

domaines peuvent atteindre la taille de 500 nm pour des recuits à plus haute 

température (525°C – 550°C) [46], [52].  

La structure cristallographique de cette phase a été étudiée de nombreuses fois par 

diffraction des rayons X, diffraction des neutrons et diffraction électronique [53]–[56]. La 

Figure 14 présente la maille de la phase ordonnée Ni2Cr d’après Miller et al. [57]. Celle-ci est 

orthorhombique centrée avec a = 
3𝑎0√2 , b = 

𝑎0√2 et c = a0.  

 

 

Figure 14 : Maille de la phase ordonnée Ni2Cr [57]. 

 

 La formation d’ordre est dépendante de l’histoire thermomécanique du matériau. Le 

refroidissement lent à partir d’une mise en solution entraîne une dispersion de zones ordonnées 

dans une matrice désordonnée. Au contraire, un refroidissement rapide favorise un état 

désordonné. De plus, une trempe depuis l’état liquide conduit à une séparation de phase formant 

des clusters de Cr. Le laminage à froid détruit les zones d’ordre formées. Lors d’un recuit entre 

500°C et 600°C de matériaux présentant des lacunes ou des dislocations, il y a précipitation 

d’ordre à courte distance aidée par la diffusion accélérée du chrome due aux différents défauts  

[49], [58], [59]. 
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2) Propriétés mécaniques de l’alliage Ni 20 wt. % Cr 

2.1 ) Propriétés mécaniques en traction 

L’alliage Ni 20 wt. % Cr est un alliage cubique à faces centrées possédant une bonne 

ductilité et une forte résistance à la traction. La Figure 15-a présente l’évolution de la limite 

d’élasticité pour une taille de grain comprise entre 50 µm et 730 µm [7]. Cette variation suit la 

loi d’Hall et Petch avec des valeurs de 935 MPa.µm-1/2 et 115 MPa pour KHP et σ0. L’évolution 

du comportement mécanique est présentée en Figure 15-b [60]. À température ambiante, le 

matériau présente une forte ductilité ainsi qu’un écrouissage important. Entre 400°C et 700°C, 

le matériau perd en ductilité et il y a un abaissement de la limite d’élasticité de 50 MPa. À partir 

de 800°C, l’écrouissage du matériau est très faible. 

 

Figure 15 : (a) Évolution de la limite d’élasticité selon la taille de grain [7]. (b) Évolution du 
comportement en traction entre 25°C et 900°C [60].   

 L’alliage Ni 20 wt. % Cr possède également des propriétés mécaniques intéressantes en 

température. En effet, cet alliage possède une haute résistance au fluage à haute température 
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[500°C- 1100°C]. Néanmoins, une perte de ductilité entre 500°C et 800°C est souvent reportée 

pour les alliages de nickel [7], [60].  

2.2 ) Rôle de la phase ordonnée  

 Les propriétés mécaniques en traction de l’alliage pour la gamme de température de 

400°C à 850°C ont été étudiées par Dudova et al. [61], [62]. La Figure 16 présente les courbes 

obtenues pour les différentes températures. La limite d’élasticité présente une faible diminution 

et une augmentation de ductilité est également mesurée dans cette gamme de température. Par 

ailleurs, l’écrouissage du matériau est impacté par la température de l’essai indiquant un 

changement des mécanismes de déformation à partir de 600°C. La phase ordonnée Ni2Cr 

impacte le comportement mécanique de Ni 20 wt. % Cr. Des serrations sont observables entre 

400°C et 600°C et sont attribuées à l’interaction entre les dislocations et les zones ordonnées.  

Les auteurs de la publication ont observé un durcissement du matériau entre 300°C et 500°C 

également attribué à la formation de la phase ordonnée Ni2Cr.   

   

 

Figure 16 : Courbes de traction en température montrant des serrations pour les essais effectués entre 
400°C et 600°C [62]. 
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III) Alliages base-nickel en fusion sélective laser 

1) Principaux alliages élaborés 

Les alliages bases nickel élaborés par le procédé de fusion sélective laser représentent une 

part importante des alliages élaborés par FA du fait de leurs applications industrielles 

nombreuses (Tableau 2). Les principaux alliages de nickel élaborés en FA sont les 

superalliages (Inconel 718, Hastelloy, Inconel 625) pour leurs utilisations dans les domaines de 

l’aéronautique, l’aérospatiale ou du nucléaire. Certains alliages binaires ou ternaires sont 

également rencontrés comme NiTi ou NiCrMo et sont principalement utilisés dans le milieu 

dentaire. Néanmoins, malgré un intérêt industriel important, une seule étude reporte 

l’élaboration de l’alliage Ni 20 wt. % Cr par FA.   

Les études portant sur l’élaboration des alliages bases nickel en FA se concentrent 

principalement sur l’impact des microstructures et défauts générés par le procédé sur les 

propriétés fonctionnelles.  La maîtrise du procédé de fusion sélective laser est essentielle pour 

garantir des pièces avec les propriétés voulues ainsi qu’une durée de vie acceptable.  

Tableau 2 : Principaux alliages bases nickel élaborés en FA. 

Composé Pur Ni [63] 

Alliage Binaire NiTi, NiMo, NiCr [64]–[68] 

Alliage ternaire NiCrMo, NiCrCo [69], [70] 

Superalliages 
Inconel 718, Inconel 625, 

Hastelloy, Nimonic 263 
[32], [71]–[80] 

2) Formation de défauts 

2.1 ) Types de défauts 

La formation de défauts en fusion sélective laser est pilotée par les paramètres d’élaboration 

(paramètres laser, épaisseur de couche, stratégie de fabrication), les propriétés de la poudre 

(granulométrie, morphologie) et les conditions opératoires de la machine de FA (préchauffe du 

plateau, flux de gaz, atmosphère de la chambre) [81]–[85]. Les principaux défauts pouvant être 

rencontrés en FA sont schématisés au niveau de la Figure 17 d’après Sola et Nouri [86].  

Une morphologie sphérique de pore (Figure 17-a) est caractéristique d’un emprisonnement 

de gaz à l’intérieur du bain liquide. Ce gaz peut provenir de l’atmosphère de la chambre, mais 
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également de la vaporisation du métal lors de conditions spécifiques d’élaboration. Les 

porosités avec une forme irrégulière (Figure 17-b, c) sont dues à un manque de fusion. Pour ce 

type de défaut, deux catégories sont identifiables. La première catégorie (Figure 17-b) concerne 

des défauts dus à des manques de fusions locaux ou un mauvais recouvrement entre les cordons. 

La deuxième catégorie (Figure 17-c) concerne des défauts de plus grandes tailles dû à un 

manque important de fusion. En outre, ce type de défaut est également caractérisé par la 

présence de particules de poudre non fondues à l’intérieur des porosités. Enfin, un des défauts 

rencontrés pour certains alliages est la présence de fissures (Figure 17-d) dues aux conditions 

thermiques extrêmes que subit le matériau lors de l’élaboration par FA. Ce genre de défauts est 

principalement rencontré dans les alliages à faible conductivité thermique comme les alliages 

bases nickel et les aciers.  

 

Figure 17 : Schémas des différents défauts rencontrés en SLM. (a) Piégeage de gaz. (b) Fusion 
incomplète locale. (c) Fusion incomplète avec piégeage de poudre. 

(d) Fissuration entre les couches [86]. 

Les différents défauts formés en FA ont un effet néfaste sur les propriétés des alliages 

comme l’ont montré de nombreux auteurs [71], [87], [88]. La compréhension des liens entre le 

procédé et la formation des défauts est donc primordiale pour obtenir les pièces avec les 

propriétés désirées.  
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2.2 ) Évolution générale de la densité  

La détermination des paramètres de fabrication permettant d’obtenir la densité la plus élevée 

a été étudiée à de nombreuses reprises pour les alliages base nickel. L’énergie volumique 

(Équation I.3) de fabrication est un outil utile pour étudier l’influence de la combinaison de 

plusieurs paramètres (par exemple de la vitesse et de la puissance du laser) sur la formation de 

porosités. La courbe d’évolution de la densité avec l’énergie de fabrication présente en général 

trois zones distinctes (Figure 18) [89]. La première zone est observée à basse énergie de 

fabrication (entre 42 J.mm-3 et 75 J.mm-3). Dans cette dernière, la densité augmente avec 

l’énergie de fabrication. La deuxième zone présente un domaine stable de densité maximale sur 

une plage d’énergie. La troisième zone correspond à une décroissance de la densité avec 

l’énergie de fabrication. Ces évolutions de densité par rapport à l’énergie de fabrication ont déjà 

été mises en évidence pour un nombre considérable d’alliages (316L, NiTi, Inconel 718) [28], 

[29], [63], [87], [90].  

 

Figure 18 : Évolution de la densité selon l'énergie volumique pour l’Invar 36 d’après [89]. 

 

2.3 ) Stabilité des cordons 

La formation et la stabilité des cordons sont des éléments clefs pour permettre l’élaboration 

des pièces sans défauts. Celles-ci sont dépendantes des propriétés thermophysiques du 

matériau, des caractéristiques de la poudre, et des conditions d’élaboration (préchauffage, 

paramètres du laser, épaisseur de couche) [91], [92]. Plusieurs méthodes sont utilisées pour 
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identifier les paramètres permettant de former un cordon stable. La Figure 19 présente un 

exemple d’une étude sur la formation en FA de cordons pour l’Inconel 718 [93]. Le dispositif 

expérimental mis en place (Figure 19-a) consiste en un substrat directement élaboré en FA où 

les cordons sont ensuite formés par un passage simple du laser sur la face supérieure. La Figure 

19-b présente une observation au microscope optique de la microstructure d’une coupe 

transverse d’un cordon. Ce type d’observations permet d’obtenir les dimensions de la zone 

fondue (largeur et profondeur), mais également d’observer la présence de porosités à l’intérieur 

du bain de fusion. Des méthodes numériques sont également utilisées pour déterminer les 

conditions de stabilité des cordons en fonction des paramètres de fabrication. Yang et al. ont 

utilisé la simulation par éléments finis pour déterminer la gamme de puissance et de vitesse du 

laser idéal pour la formation des cordons de l’Inconel 718 [94]. La cartographie obtenue 

(Figure 20) permet d’observer les domaines de vitesses et puissance du laser pour lesquels la 

stabilité des cordons est assurée. Ces différents domaines sont détaillés par la suite.  

 

 

Figure 19 : Exemple d’étude des cordons pour l’Inconel 718. (a) Schéma du dispositif expérimental et 
(b) microstructure observée en optique de la coupe transverse d’un cordon d’après [93]. 

 

Figure 20 : Cartographie de puissance et de vitesse du laser montrant le domaine de stabilité des 
cordons pour l’Inconel 718 [94]. 



Chapitre I : État de l’art 

38 | P a g e  

 

(a)  Discontinuité des cordons 

L’absence de continuité des cordons est principalement due à deux effets, le « balling » ou 

le manque de fusion. Le manque de fusion (« lack of fusion ») est rencontré à basse puissance 

du laser et à forte vitesse déplacement (Figure 21). La poudre n’est que partiellement fondue 

du fait de la faible énergie délivrée par le laser. Dans les cas extrêmes, il y a absence de fusion 

complète. L’autre effet formant des cordons discontinus est l’effet « balling ». Cet effet se 

caractérise par un rétrécissement du cordon afin de réduire l’énergie de surface [95]. La Figure 

21 illustre le phénomène de « balling » lors de la formation de cordons simples de nickel pur 

pour une puissance de 190 W et une vitesse de balayage évoluant entre 20 et 500 mm/s. Les 

cordons sont stables jusqu’à la vitesse de balayage de 350 mm/s. À 500 mm/s, le cordon est 

formé d’un chapelet de matière solidifiée.  

 

 

Figure 21 : Phénomène de balling observé à vitesse élevée de balayage lors de la formation de cordon 
simple de nickel à 190 W [95]. 

 

 Lors de l’élaboration d’une pièce, l’assemblage de cordons discontinus va entraîner la 

formation de plusieurs types de défauts. Les cavités formées ainsi que l’absence de 

recouvrement des cordons peuvent provoquer l’enfermement de particules de poudre à 

l’intérieur de la pièce. Ceci est présenté en Figure 22-a dans le cas de l’élaboration de l’Inconel 

625 d’après l’étude de Javindrad et Salemi [84]. La discontinuité des cordons entraîne 

également la formation d’un réseau de porosité à l’intérieur des pièces comme illustré en Figure 

22-b pour l’Inconel 718. Cette image obtenue en tomographie aux rayons X montre une densité 
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importante de pores interconnectés à l’intérieur de la pièce [87]. Ces particules de poudre sont 

des zones de fragilisation du matériau et réduisent drastiquement la durée de vie des pièces.   

 

 

Figure 22 : Type de défauts rencontrés lors de l’assemblage de cordons discontinus. (a) Porosité due à 
des manques de matière et piégeage de particules de poudre dans l’Inconel 625 [84].  

(b) Réseau de porosités due à des manques de fusions observé par tomographie X pour 
l’Inconel 718 [87]. 

(b)  Effet keyhole 

L’effet keyhole se caractérise par la formation d’une porosité sphérique à l’intérieur de la 

zone fondue comme le montre l’observation d’une coupe transverse d’un cordon présentée en 

Figure 23-a pour le 316 L[92]. Ce type de porosité est principalement rencontré à forte énergie 

de fabrication (combinaison d’une forte puissance et d’une faible vitesse de balayage laser). La 

forte énergie délivrée par le laser entraîne la formation d’une plume de vapeur lors de la fusion 

de la poudre. La faible vitesse de déplacement du laser permet également une accumulation de 

chaleur au niveau de la zone fondue. La plume de vapeur métallique formée permet des 

réflexions multiples du laser à l’intérieur du bain de fusion [96], [97]. Lors de la solidification, 

une bulle de gaz composée de vapeur métallique et du gaz protecteur se retrouve piégée à 

l’intérieur et forme une sphère afin de minimiser l’énergie de surface. 

Les pièces formées en régime keyhole peuvent présenter dans leurs microstructures un 

nombre important de porosités sphériques comme le montre la Figure 23-b pour l’Hastelloy X 

[98].   
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Figure 23 : Observations de porosité due au keyhole effect (a) coupe transverse d’un monocordon 
de 316 L [92]. (b) surface polie de l’alliage Hastelloy X d’après [98]. 

 

(c)  Fissurations et délaminations entre couches  

La présence de fissures après élaboration est courante pour des matériaux possédant une 

faible conductivité thermique. Les cinétiques de refroidissement et de solidification étant très 

importantes, de fortes contraintes thermiques s’exercent entre les couches. La précipitation au 

niveau des joints de grains de phases fragiles pendant la solidification (par exemple des carbures 

de molybdène pour l’hastelloy X) est également un facteur amenant à la fissuration du matériau 

lors de la solidification [99]. La Figure 24 présente un exemple d’une fissure formée entre deux 

grains observée au MEB pour l’alliage IN738LC [100]. 
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Figure 24 : Fissure au niveau d'un joint de grains pour l'IN738LC [100] 

De nombreuses études ont montré la possibilité de réduire ces contraintes au sein des 

pièces et de limiter la formation de fissure lors de l’élaboration. L’abaissement du gradient 

thermique par augmentation de la température du plateau de fabrication est une des solutions. 

Néanmoins, les limitations techniques des machines ne permettent pas d’atteindre des 

températures élevées. L’autre alternative est d’utiliser des stratégies de fabrication adaptées à 

la géométrie des pièces afin d’éviter les gradients de chaleur [101]–[104]. 

 

3) Microstructure en fusion sélective laser  

3.1 ) Présentation générale de la microstructure 

La microstructure des matériaux élaborés en FA est complexe et multiéchelle. Les 

conditions de refroidissement mesurées sont comprises entre 103 K/s et 108 K/s et les vitesses 

de solidification entre 0,1 m/s et 1 m/s entraînant des conditions de cristallisation rapide pour 

la matière [105]–[107]. Par ailleurs, chaque couche est partiellement refondue ce qui permet 

leur continuité métallurgique et influençant également la croissance granulaire. L’ensemble 

entraîne la formation d’une microstructure spécifique qui sera détaillée par la suite et peut 

également entraîner la formation de phases hors équilibre du fait des conditions extrêmes de 

refroidissement.  
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(a)  Bains de fusion (~ 100 µm) 

La Figure 25 présente deux micrographies optiques des bains de fusion formés dans 

l’Inconel 718. Une anisotropie morphologique est observable entre le plan perpendiculaire 

(Figure 25-a) et le plan parallèle à la direction de construction (Figure 25-b). Les bains de 

fusion ont une morphologie allongée sur le plan perpendiculaire à la direction de construction. 

Par ailleurs, les cordons sont parallèles entre eux sur une même couche. Sur le plan 

perpendiculaire à la direction de construction, les bains de fusions ont une morphologie demi-

elliptique représentant la coupe transverse d’un cordon.  

 

Figure 25 : Macrostructure observée dans l’Inconel 718, (a) perpendiculaire à la direction de 
construction (b) parallèle à la direction de construction d’après [108]. (BD : Direction de construction)

   

(b)  Microstructure (~ 50 µm – 100 µm) 

La microstructure en FA se caractérise à l’instar de la macrostructure par une anisotropie 

entre les plans perpendiculaire et parallèle par rapport à la direction de construction (BD). Cette 

anisotropie concerne la texture, la taille et la morphologie des grains. La Figure 26 présente 
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deux cartographies EBSD pour les plans perpendiculaire et parallèle à BD pour l’Inconel 718 

élaboré en FA d’après l’étude de Deng et al. [109].  

Les grains selon le plan parallèle à BD (Figure 26-a) présentent une morphologie 

colonnaire, ont leurs directions de croissances parallèles à la direction de construction, et 

possèdent une taille comprise entre 50 µm et 200 µm. L’épaisseur de couche utilisée dans cette 

étude est de 40 µm, la croissance des grains s’effectue donc sur plusieurs couches dues aux 

phénomènes d’épitaxie. La croissance épitaxiale entraîne également le développement d’une 

orientation préférentielle selon la direction (001) perpendiculairement à BD. De nombreuses 

études rapportent la même orientation préférentielle pour ce plan [32], [75], [110].  

Selon le plan perpendiculaire à BD (Figure 26-b), les grains présentent une morphologie et 

une taille de grains différentes avec une texture (110) se développant par rapport à la direction 

de construction. Les cordons sont également visibles sur ce plan, des grains de tailles inférieures 

se forment au bord des zones fondues et des grains de tailles supérieures à l’intérieur des 

cordons. 

 

Figure 26 : Cartographies EBSD de l’Inconel 718 élaboré en FA (a) Plan parallèle à la direction de 
construction (b) Plan perpendiculaire à la direction de construction d’après [109]. 

 

(c)  Structure dendritique cellulaire (~ 500 nm) 

La structure dendritique cellulaire résulte de la solidification du métal et compose chaque 

grain. La formation de cette structure est due aux conditions de solidification spécifiques de la 

FA. La vitesse de solidification est comprise entre 0,1 m/s et 1 m/s et la vitesse de 
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refroidissement entre 103 K/s et 108 K/s [100], [105], [106]. Ces conditions ne permettent pas 

la formation de structure dendritique avec le développement de branche secondaire et tertiaire. 

La vitesse de refroidissement élevée entraîne également la nanostructuration de la structure de 

solidification. La croissance des cellules se fait perpendiculairement au bord des bains de fusion 

suivant la direction d’évacuation maximale de la chaleur et selon la direction cristallographique 

<001> pour les métaux à symétrie cubique [108], [111].   

Lors du procédé de FA, il y a recouvrement partiel des bains de fusion ainsi que refonte 

successive des couches. Ceci entraîne une croissance épitaxiale des cellules qui peuvent se 

développer sur plusieurs couches. La Figure 27-a présente une croissance épitaxiale d’une 

colonie de cellules entre deux bains de fusion pour l’Inconel 718. La colonie de cellules du bain 

de fusion A est partiellement refondue lors de la formation du bain de fusion B. La croissance 

épitaxiale est alors possible du fait que l’orientation cristallographique des cellules de la colonie 

présente dans A est orientée convenablement par rapport à la direction d’évacuation de la 

chaleur. La Figure 27-b présente une croissance épitaxiale au bord d’un bain de fusion, mais 

avec une rotation de 90° de la direction de croissance. Ce changement de direction intervient 

afin de minimiser l’angle entre la direction d’évacuation de la chaleur et la direction de 

croissance.   

 

 

Figure 27 : Croissance épitaxiale pour l’Inconel 718. (a) Épitaxies avec la même direction de 
croissance au niveau d’un bain de fusion. b) Épitaxie avec rotation de 90° pour la direction de 

croissance [112]. 
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(d)  Espace intercellulaire (< 100 nm) 

D’une épaisseur inférieure à 100 nm, l’espace intercellulaire va être caractérisé par une 

densité de dislocations importante ainsi que par la présence de ségrégation chimique. La Figure 

28 présente une image MET de la structure cellulaire de l’Inconel 718 d’après Tucho et al. 

[113]. Cette micrographie permet d’observer la forte densité de dislocations ainsi que les 

précipités présents dans l’espace intercellulaire. Des dislocations sont également présentes dans 

les cellules. Plusieurs mécanismes ont été proposés pour expliquer la formation des dislocations 

dans l’espace intercellulaire. Tout d’abord, les cellules sont désorientées de quelques degrés les 

unes par rapport aux autres. Ceci a notamment été mis en évidence par Yoo et al [114]. Par 

cartographie EBSD de haute résolution pour l’Inconel 718. Les désorientations mesurées entre 

cellules sont approximativement de 0,02 °. Ces désorientations sont accommodées par des 

dislocations géométriquement nécessaires qui se forment lors de la solidification.  

 

 

Figure 28 : Image MET montrant une forte densité de dislocations dans l’espace intercellulaire pour 
l’Inconel 718 [113]. 

 

Les précipités formés dans l’espace intercellulaire se forment par ségrégation des éléments 

d’alliages lors de la solidification. La Figure 29-a présente une observation au MET de la 

structure cellulaire formée dans l’Inconel 718 ainsi que le profil de composition chimique 

effectué par EDS (Figure 29-b) [106]. La ségrégation en Nb et Mo mesurée dans l’espace 

intercellulaire est associée à l’enrichissement du liquide en soluté au cours de la solidification 
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comme l’a montré Karayagiz par simulation en champ de phase de la solidification de l’alliage 

Ni-Nb (Figure 29-c) [115], [116].  

 

Figure 29 : Microségrégation de Nb dans l'espace intercellulaire de l'Inconel 718. (a) Observations 
MET de la structure cellulaire (b) Analyse chimique au MET de l’espace intercellulaire. (c) Simulation 
numérique de la solidification de Ni-Nb, les particules jaunes correspondent à des zones enrichies en 

Nb d’après [106], [116]. 

 

3.2 ) Effet des paramètres de fabrication  

La stratégie et les paramètres de fabrication influencent la formation de la microstructure. 

Néanmoins, dans les paragraphes qui suivent, seul l’effet des paramètres de vitesse et de 

puissance laser a été résumé.   

(a)  Bains de fusion 

La taille des zones fondues est directement liée à la puissance et vitesse de déplacement du 

laser. Cette dépendance est présentée en Figure 30 pour l’alliage Ni 9wt. % Nb d’après Atli et 

al. [117]. Ces évolutions obtenues par simulation numérique et par mesures expérimentales 

montrent une augmentation linéaire de la largeur (Figure 30-a) et de la profondeur (Figure 30-

b) des zones fondues par rapport à l’énergie linéique délivrée par le laser.  
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Figure 30 : Évolution de la taille des zones fondues obtenues par simulation numérique et mesure 
expérimentale pour Ni 9wt. % Nb. (a) Largeur, (b) profondeur [117]. 

 Le changement de taille des bains de fusion induit par la modification des paramètres 

de fabrication engendre également des évolutions de forme. D’après Keshavazkermani et al., le 

ratio entre le volume et la surface du bain de fusion détermine la vitesse de refroidissement que 

la matière subit pendant sa solidification [79]. La Figure 31 présente les résultats obtenus sur 

l’évolution pour l’Hastelloy X du ratio volume/surface selon différentes puissances laser. 

L’augmentation de la puissance du laser permet d’obtenir un bain de fusion plus important en 

taille, mais également avec un ratio volume/surface plus important. La dissipation de la chaleur 

se fait plus facilement pour un ratio faible du fait d’un meilleur contact avec le substrat. Par 

ailleurs, l’augmentation de la puissance du laser entraîne également un accroissement plus 

important de la profondeur du bain de fusion par rapport à la largeur. Cela induit un changement 

de la distribution de la chaleur apportée par le laser.  

 

Figure 31 : Évolution du ratio Volume/Surface à différente puissance laser pour l’Hastelloy X  [79]. 
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(b)  Microstructure et texture 

L’augmentation en taille des bains de fusion entraîne un recouvrement entre cordons 

plus important. Cela va impacter la formation des grains en favorisant la croissance épitaxiale 

entre les couches. La Figure 32 présente des cartographies EBSD obtenues sur le plan 

perpendiculaire à BD pour l’Inconel 718 élaboré avec les énergies linéaires de 0,18 J.mm-1, 

0,25 J.mm-1 et 0,4 J.mm-1 d’après l’étude de Liu et al. [78].  

La microstructure à basse énergie de fabrication (0,18 J.mm-1) présente une 

microstructure classique de FA avec la formation de grains de tailles inférieures sur les bords 

des cordons et des grains plus grands à l’intérieur des cordons. La microstructure ne présente 

également aucune orientation préférentielle. Au contraire, pour les hautes énergies linéiques de 

fabrication (El = 0,25 J.mm-1 et 0,4 J.mm-1), une orientation préférentielle selon le plan (001) 

est développée. La macrostructure n’est également plus visible pour ces énergies de fabrication 

indiquant un fort recouvrement entre les cordons. À faible énergie de fabrication, il est donc 

possible de limiter la croissance colonnaire des grains et donc de réduire la formation 

d’orientations préférentielles.  

 

 

Figure 32 : Cartographies EBSD du plan perpendiculaire à BD pour l’Inconel 718 pour des valeurs 
d’énergies linéiques de 0,18 J.mm-1, 0,25 J.mm-1 et 0,4 J.mm-1 d’après [78]. 

 

La croissance colonnaire et le développement d’orientations préférentielles peuvent 

donc être limités en ajustant les paramètres de fabrication. L’accroissement de l’énergie de 

fabrication par augmentation de la puissance et diminution de la vitesse du laser entraîne la 

formation de grains colonnaires fortement texturés. Il est donc possible comme l’a montré 

l’étude de Popovich et al. sur l’Inconel 718 d’élaborer une pièce avec différents paramètres de 
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fabrication [110]. Par ajustement de la puissance, de la vitesse, de la hauteur de couche, la 

microstructure a pu être « contrôlée » avec formation de zones non texturées pour la puissance 

la plus faible et de zones fortement texturées pour la puissance la plus élevée.  

 

(c)  Structure cellulaire et microségrégation 

L’effet des paramètres de fabrication sur la structure de solidification n’a été que très 

peu étudié de manière expérimentale pour les alliages base-nickel élaborés en FA. Néanmoins, 

pour d’autres matériaux cubiques à faces centrées comme le 316L l’augmentation de l’énergie 

de fabrication entraîne une augmentation en taille de l’espace interdendritique primaire 1. La 

Figure 33 présente l’évolution pour différentes puissances laser (notée q*) de l’espace 

intercellulaire en fonction de l’énergie de fabrication [28]. La densité d’énergie ainsi que la 

puissance ont été normalisées dans cette étude. Pour les trois puissances étudiées, 

l’augmentation de la densité d’énergie (ou diminution de la vitesse de balayage) entraîne un 

accroissement de l’espace interdendritique passant de 0,35 µm pour les faibles énergies à 1,5 

µm pour les plus hautes énergies. Ce résultat a également été mis en évidence par simulation 

en champ de phase du système Ni-Nb par Karayagiz et al. de la formation d’un cordon simple 

[116].  

L’espace intercellulaire est directement relié à la vitesse de refroidissement (T)̇  selon 

l’équation I.4 avec A et n des facteurs dépendant des matériaux [111]. L’augmentation de la 

taille de l’espace intercellulaire indique une diminution de la vitesse refroidissement. Dans le 

cas de l’étude de Jiang et al. [28], la vitesse de refroidissement est 1,6.107 K/s pour la plus basse 

énergie de fabrication et de 2.105 K/s pour la plus haute énergie de refroidissement.  

1 = 𝐴. �̇�𝑛 (I. 4) 
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Figure 33 : Évolution de la taille de l'espace interdendritique en fonction de de l'énergie de fabrication 
pour le 316L élaboré en FA pour différentes puissances q* [28]. 

 

4) Propriétés mécaniques en traction  

4.1 ) Comparatif des propriétés mécaniques  

Les matériaux élaborés en FA présentent des comportements mécaniques différents par 

rapport à des matériaux élaborés conventionnellement. Le Tableau 3 expose les propriétés 

mécaniques (limité d’élasticité, contrainte maximale de traction et déformation à rupture) 

obtenues en traction pour l’Inconel 718 élaboré par FA (état brut de FA, sans traitement 

thermique), par forgeage et par fonderie. La limite d’élasticité présente des valeurs plus élevées 

pour le matériau mis en forme par FA en comparaison avec le matériau élaboré en fonderie. Au 

contraire, le matériau forgé présente une valeur de limite d’élasticité plus importante. 

Concernant la contrainte maximale de traction et la déformation à rupture, la tendance est la 

même, les matériaux issus de FA présentent des propriétés comprises entre le brut de coulée et 

le forgé. En outre, il est intéressant d’observer que malgré une haute limite d’élasticité pour les 

matériaux issus de FA, la ductilité est conservée, voire améliorée avec des déformations à 

rupture pouvant aller jusqu’à 37 %.  
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Tableau 3 : Comparaison des propriétés mécaniques de l’Inconel 718 élaboré par FA, fonderie et 
forgeage. 

 σe (MPa) Rm (MPa) A (%) Références 

SLM 

620 1000 37 [109] 

668 / 531 1011 / 866 22 / 21 [118] 

600 970 21 [119] 

772 1062 25 [101] 

737 1010 21 [120] 

692 / 775 / 767 938 / 1055 / 1029 16 / 30 / 29 [121] 

Fonderie 488 786 22 [122] 

Forgé 1192 1380 19 [123] 

 

La microstructure unique et architecturée des matériaux mis en forme par FA est la 

principale raison pour expliquer leurs comportements mécaniques spécifiques. Chaque élément 

de la microstructure a un impact sur les propriétés mécaniques du matériau. 

L’anisotropie microstructurale en termes de texture, de taille et de morphologie des grains 

impacte fortement les propriétés mécaniques. De nombreux auteurs recensent une anisotropie 

de la limite d’élasticité ainsi que de la ductilité entre les plans perpendiculaires et parallèles à 

la direction de construction [109], [120], [124], [125]. La Figure 34 présente trois courbes 

conventionnelles de traction obtenues pour l’Inconel 625 issues de l’étude de Condruz et al. 

[125]. Les éprouvettes ont été construites parallèlement à BD (Z), perpendiculairement à BD 

(X) et avec un angle à 45° par rapport à BD (45XZ). La différence de limite d’élasticité entre 

le plan X et Z est de 73 MPa. Concernant la déformation à rupture, la différence entre X et Z 

est de 10 %. Concernant l’échantillon élaboré avec un angle de 45° par rapport à BD, celui-ci 

présente un comportement mécanique compris entre les échantillons élaborés parallèlement et 

perpendiculairement à BD.  
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Figure 34 : Courbes nominales de traction pour l’Inconel 625 parallèle à BD (Z), perpendiculaire à 
BD (X), avec un angle à 45° par rapport à BD (45XZ) [125]. 

 

La structure cellulaire joue un rôle prépondérant sur le comportement mécanique des 

matériaux élaborés en FA. La présence d’une forte densité de dislocations ainsi que des 

précipités de tailles nanométriques participe au durcissement des matériaux élaborés en FA 

[126]–[130]. L’écrouissage des matériaux élaboré par FA est également impacté par la structure 

cellulaire. Les précipités et les dislocations présents au niveau des murs des cellules bloquent 

le passage des dislocations lors du chargement mécanique. La capacité du matériau à se durcir 

durant la déformation plastique est donc limitée. Par ailleurs, les études sur le 316L ont montré 

la stabilité des cellules lors de la déformation plastique [129].    

 

4.2 ) Effet des paramètres de fabrication. 

Les défauts en FA ont un effet néfaste sur la tenue mécanique des alliages en traction. La 

présence de porosités ou de poudres piégées à l’intérieur de la pièce conduit à des concentrations 

de contraintes autour de ces défauts lors d’un chargement mécanique entraînant de faibles 

limites d’élasticité et ductilités [89], [131].  

 Yakout et al. ont étudié l’influence de l’énergie de fabrication sur la ductilité de l’Invar 

36 [89]. La Figure 35 présente l’évolution de l’allongement à rupture selon l’énergie de 

fabrication ainsi que les faciès de rupture pour les échantillons élaborés à 42 J.mm-3, 52 J.mm-

3 et 156 J.mm-3. Les résultats montrent une augmentation de la ductilité avec l’énergie de 

fabrication. À faible énergie de fabrication, l’allongement à rupture est de 10 % et le faciès de 

rupture présente une rupture faiblement ductile s’effectuant entre les cordons. Au contraire à 
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partir de 52 J.mm-3, l’allongement à rupture est de 50 % et le facies de rupture présente des 

cupules caractéristiques d’une rupture ductile. L’Invar a une transition entre un comportement 

faiblement ductile à basse énergie de fabrication et un comportement plus ductile pour des 

énergies de fabrication supérieures à 52 J.mm-3. Le changement de comportement mécanique 

est associé à l’instabilité des cordons en dessous de l’énergie de 52 J.mm-3 conduisant à 

l’absence de recouvrement entre les cordons et à la formation de défauts comme des manques 

de fusion. 

 

Figure 35 : Évolution de l’allongement à rupture et des faciès de rupture selon l’énergie de fabrication 
pour l’Invar 36 d’après [89]. 

 Les évolutions microstructurales induites par les changements de paramètres entraînent 

également des variations dans le comportement mécanique. Pour une densité équivalente, 

l’augmentation de l’énergie de fabrication entraîne une diminution de la limite d’élasticité ainsi 

que de la contrainte maximale de traction comme l’a observé Liu et al. pour l’Inconel 718 et 

Yakout et al. pour l’Invar 36 [78], [89]. L’augmentation de la taille de grain pour les matériaux 

élaborés à haute énergie de fabrication est une des raisons expliquant l’adoucissement. La taille 

des cellules influence également le comportement mécanique. Des essais de nanodureté réalisés 

dans le 316L pour différentes tailles de cellules ont montré une augmentation de la valeur de 
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dureté avec la diminution de la taille de cellule (Figure 36). Néanmoins, le durcissement par 

diminution de la taille des cellules est moins important que par la diminution de la taille des 

grains  [132].  

 

Figure 36 : Évolution de la nanodureté selon différentes tailles de cellules pour le 316L [132] . 

 

5) L’alliage Ni 20 wt. % Cr en FA 

Malgré de nombreuses applications industrielles, une seule étude publiée (à notre 

connaissance) concerne l’élaboration du Ni 20 wt. % Cr en FA. Cette étude de Song et al. porte 

sur l’effet des paramètres de fabrication sur la microstructure et les propriétés mécaniques en 

traction [68]. L’anisotropie des propriétés mécaniques est également étudiée par dureté Vickers. 

 

5.1 ) Effet des paramètres sur la microstructure 

La Figure 37 présente les microstructures obtenues pour les vitesses de balayage de 0,1 

m/s, 0,2 m/s et 0,3 m/s et une puissance laser de 100 W dans un plan parallèle à la direction de 

construction. Par ailleurs, des analyses par diffraction des rayons X ont été effectuées afin 

d’étudier l’influence de la vitesse de balayage sur la formation de texture. Malgré une qualité 

d’images fortement dégradée, les microstructures présentées ici montrent (selon les auteurs de 

cette étude) une morphologie de grain colonnaire pour les échantillons effectués à 0,1 m/s et 

0,2 m/s (Figure 37-a, b). Ce résultat est en accord avec d’autres études sur les superalliages 
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base nickel. Par ailleurs, les diffractogrammes RX1 (Figure 37-d) montrent une prédominance 

des plans (002) pour les vitesses de 0,1 m/s et 0,2 m/s. La faible intensité du pic correspondant 

au plan (111) pour des vitesses de balayage inférieures à 0,3 m/s indique la formation d’une 

forte orientation préférentielle selon la direction <001>.  

 

Figure 37 : Effet de la vitesse de balayage laser sur la microstructure de l’alliage Ni 20 wt. % Cr 
élaboré en FA : (a) 0,1 m/s, (b) 0,2 m/s, (c) 0,3 m/s. (d) Diffractogrammes RX obtenu pour les vitesses 

de balayages 0,1 m/s, 0,2 m/s et 0,3 m/s (P = 100 W) [68]. 

 

5.2 ) Évolution des propriétés mécaniques. 

 Les propriétés mécaniques ont été mesurées par dureté Vickers et par essai de traction 

monotone pour les échantillons présentés précédemment. Les essais de dureté Vickers ont été 

effectués sur les plans perpendiculaire et parallèle à BD afin de caractériser l’effet de 

l’anisotropie microstructurale à faible vitesse de balayage du laser. Concernant les essais de 

traction, les éprouvettes ont été réalisées perpendiculairement à BD.  

 La Figure 38 présente les résultats obtenus pour les essais de dureté. À faible vitesse de 

balayage du laser (0,1 m/s), le plan perpendiculaire à BD possède une dureté plus élevée que le 

plan parallèle à BD, la différence de dureté est de 100 HV entre ces deux plans. Pour la vitesse 

 
1 Les auteurs n’ont pas précisé sur quel plan les diffractogrammes RX ont été obtenus 
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de balayage de 0,2 m/s, la différence de dureté entre les deux plans est moins prononcée (~ 50 

HV). Enfin, il n’y a quasiment pas de différence de dureté entre les plans pour l’échantillon 

élaboré à 0,3 m/s. La dureté selon le plan perpendiculaire BD décroît avec l’augmentation de la 

vitesse de balayage du laser contrairement au plan parallèle à BD. Ces résultats montrent que 

la microstructure colonnaire et fortement texturée formée à basse vitesse de balayage du laser 

entraîne une anisotropie des propriétés mécaniques. Par ailleurs, la dureté supérieure pour le 

plan perpendiculaire à BD est attribuée à une quantité de joints de grains plus importants par 

rapport au plan parallèle à BD.  

 

Figure 38 : Microdureté Vickers pour Ni 20 wt. % Cr élaboré en FA et pour les vitesses de balayage 
de 0,1 m/s, 0,2 m/s et 0,3 m/s (P = 100 W) [68]. 

 

 La Figure 39 présente les courbes de traction obtenues pour les vitesses de balayage de 

0,1 m/s, 0,2 m/s et 0,3 m/s. La vitesse de balayage du laser modifie légèrement la limite 

d’élasticité passant d’une valeur de 205 MPa pour l’échantillon élaboré à 0,1 m/s, à une valeur 

de 210 MPa pour l’échantillon élaboré à 0,3 m/s. Au contraire, la contrainte maximale de 

traction est influencée par la vitesse de balayage du laser avec une augmentation de 40 MPa 

entre l’échantillon élaboré à 0,1 m/s et celui élaboré à 0,3 m/s. Pour finir, la ductilité n’est pas 

impactée par la vitesse de balayage avec une valeur de 4,5 % pour l’ensemble des échantillons. 

En comparaison avec d’autres alliages Ni 20 wt. % Cr, la ductilité est faible et peut s’expliquer 

par la présence de porosités dans les échantillons due au procédé de FA car la puissance laser 

est faible.  
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Figure 39 : Courbe de traction de l'alliage Ni 20 wt. % Cr élaboré par FA avec les vitesses de 
balayage de 0,1 m/s, 0,2 m/s et 0,3 m/s (P = 100 W) [68]. 

 

IV) Synthèse du chapitre  

L’élaboration d’alliages par le procédé de fusion sélective laser sur lit de poudre offre 

la possibilité de créer des pièces aux géométries complexes. Ce procédé est aujourd’hui 

largement utilisé dans différents milieux industriels comme l’aéronautique ou le médical. 

L’intérêt croissant de cette technologie n’a pu se faire que par de solides connaissances 

métallurgiques autour de ce procédé.  

La fabrication d’une pièce se fait par un arrangement méticuleux de plusieurs cordons. 

La taille de ces cordons est dictée par l’apport de chaleur délivré par le laser et contrôlée par les 

paramètres de vitesse de balayage et de puissance. Le choix de ces paramètres de fabrication 

doit se faire afin de garantir une stabilité et une continuité des cordons. À forte puissance du 

laser et faible vitesse de balayage, le régime « Keyhole » se met en place introduisant des 

porosités à l’intérieur du bain de fusion par vaporisation du métal. A contrario, à faible 

puissance et à vitesse de balayage élevée, la continuité des cordons n’est plus assurée et des 

défauts dus à des manques de fusion apparaissent. La stratégie de fabrication influence 

l’enchevêtrement des cordons et permet donc de passer du simple cordon à une pièce 3D 

composée de multiples cordons. La microstructure des alliages élaborés par FA est complexe 

et multi échelle. Les paramètres de fabrication influencent également la microstructure formée 
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jouant à la fois sur la texture, la taille des grains et la taille de la structure dendritique cellulaire. 

L’ensemble de ces caractéristiques impacte directement les propriétés mécaniques des pièces 

élaborées. 

Concernant l’alliage Ni 20 wt. % Cr élaboré par fusion sélective laser, un nombre limité 

d’étude est disponible dans la littérature. L’étude préliminaire menée par Song et al. permet 

néanmoins de mettre en évidence la faisabilité de cet alliage par fusion sélective laser et que la 

microstructure et ces propriétés mécaniques sont impactées par les paramètres de fabrication 

[68]. En prenant ces premiers résultats en compte, ces travaux de thèse ont pour but de montrer 

la possibilité de fabriquer l’alliage Ni 20 wt. % Cr avec une meilleure qualité. Pour ce faire, il 

nous faut tout d’abord déterminer la plage optimale de paramètres laser (vitesse et puissance) 

pour l’élaboration de l’alliage. Dans cette fenêtre de paramètres, nous devons déterminer 

comment la microstructure et les propriétés mécaniques évoluent avec les conditions de 

fabrication afin de déterminer les paramètres de fabrication offrant les meilleures 

caractéristiques mécaniques. La contribution de chaque élément de la microstructure sur les 

propriétés mécanique doit être également estimée de manière à comprendre le comportement 

mécanique du matériau élaboré par FA. La compréhension des différentes transformations des 

phases et notamment sur la présence d’ordre à courte distance est un point clef pour savoir si la 

FA favorise la formation d’ordre à courte distance, ce qui aurait un impact conséquent sur les 

propriétés mécaniques. Ces différentes problématiques seront abordées dans cette étude et 

permettront d’avoir une meilleure connaissance sur les liens entre paramètres de fabrication, 

microstructure et propriétés mécaniques pour l’alliage Ni 20 wt. % Cr élaboré par fusion 

sélective laser. 

 

  



 

 

 

Chapitre II : Présentation du procédé de 

fabrication additive 

Ce second chapitre présente le procédé de fabrication additive utilisé pour 

l’élaboration des échantillons. Une brève caractérisation de la poudre est 

également présentée afin d’en connaître les spécificités chimiques et physiques.  
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I) Caractérisations de la poudre 

1) Composition chimique et phase en présence 

La poudre utilisée dans cette étude a été obtenue auprès du fournisseur Höganäs AB. 

Celle-ci a été élaborée par le procédé d’atomisation gazeuse. Les compositions chimiques 

données par le fournisseur et obtenues par spectroscopie à plasma à couplage inductif (ICP-

OES)2 sont présentées dans le Tableau 4 en proportion massique. L’analyse par ICP-OES 

montre qu’il y a une faible quantité d’aluminium dans la poudre (0,047 %) aux contraires de la 

composition donnée par le fournisseur. De plus, la proportion de silicium mesurée par ICP-OES 

est inférieure à celle donnée par Höganäs.  

Tableau 4 : Compositions chimiques de la poudre donnée par Höganäs AB et obtenue par analyse 
ICP-OES. 

Element Ni Cr Fe Si Mn Al C 

Höganäs Bal. 18-21 0.1 1 0.05 / 0.05 

ICP-OES Bal. 
19,9 

(0,1) 

0,0222 

(0,0002) 

0,035 

(0,001) 
< 0,0002 

0,047 

(0,001) 

Non 

détecté 

 

La présence de seconde phase ou d’impuretés indésirables est déterminée par diffraction 

des rayons X en utilisant le diffractomètre X’pert Pro MPD Panalytical équipé d’une 

anticathode au cobalt (Co = 1,78901 Å). La mesure est effectuée sur une plage angulaire variant 

entre 20° et 120° pour une durée d’analyse de 120 minutes. Le diffractogramme obtenu est 

présenté en Figure 40. Les seules raies discernables sont celles correspondantes à la phase de 

cubique faces centrées de la solution solide de chrome dans le nickel. Ce résultat montre 

également que la présence de silicium et d’aluminium dans la poudre n’amène pas la formation 

de seconde phase. Néanmoins, l’aluminium est présent en faible proportion, il est donc 

impossible de détecter la présence de phase secondaire riche en aluminium. Le paramètre de 

maille est calculé à l’aide de la loi de Bragg.  La valeur obtenue est de 3,55 Å. Cette valeur est 

accord avec les valeurs issues de la littérature donnant un paramètre de maille compris entre 

3,54 Å et 3,55 Å pour Ni-20wt. % Cr.  

 
2 Mesure effectuée par M. Marc Thomas de l’ONERA 
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Figure 40 : Diffractogramme RX de la poudre de Ni-20 wt. % Cr. 

 

 La Figure 41 présente l’observation au MEB d’une particule de forme hexagonale 

présente sur une particule de poudre. Les cartographies de répartition des éléments obtenues 

par EDS mettent en évidence que la particule est enrichie en aluminium et en oxygène. Ces 

particules correspondent à un oxyde d’aluminium et sont présentes en proportion réduite dans 

la poudre. L’origine de ces particules et leurs rôles ne sont à ce jour pas connus et comme cela 

sera montré par la suite, ces particules se retrouveront dans la microstructure après l’élaboration 

par FA.  
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Figure 41 : Analyse EDS d'une particule hexagonale riche en aluminium présente sur une particule 
de poudre. 

 

2) Morphologie et granulométrie 

La Figure 42 présente les images MEB de la poudre permettant d’observer de manière 

qualitative la morphologie des particules. La majorité des particules ont une morphologie 

sphérique résultant du processus d’atomisation par gaz. Il y a également présence en minorité, 

de particules avec des formes quelconques et également quelques satellites. Concernant la 

granulométrie celle-ci est obtenue par diffraction laser à l’aide du Malvern Mastersizer 2000 et 

avec de l’isopropanol comme dispersant. La répartition de la taille de particules est présentée 

en Figure 43. La taille de particules suit une distribution unimodale avec des valeurs de D10, 

D50 et D90 de 24 µm, 35 µm et 48 µm. Les caractéristiques morphologiques et granulométriques 

de la poudre lui assurent une bonne coulabilité ce qui est requis pour le procédé de FA utilisé 

dans cette étude.  
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Figure 42 : Observations au MEB de la poudre Ni 20 wt. % Cr. 

 

Figure 43 : Distribution de taille de particule et pourcentage cumulé de la poudre Ni 20 wt. % Cr 

obtenue par diffraction Laser. 

 

3) Masse volumique  

Le processus d’atomisation peut induire la présence de porosité à l’intérieur des 

particules de poudres par emprisonnement du gaz neutre. La masse volumique de la poudre est 

donc examinée à l’aide d’un pycnomètre à hélium Accupyc 1340. La masse volumique 

moyenne obtenue sur 4 mesures est de 8,483 g.cm-3 avec un écart type de 0,008 g.cm-3. La 
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masse volumique de l’alliage Ni 20 wt. % Cr est donnée selon les fabricants entre 8,4 et 8,5 

g.cm-3. La poudre peut donc être considérée, en première approximation, comme dense. 

 

II) Procédé de fabrication additive 

1) Étapes de fabrication  

L’élaboration d’une pièce par le procédé de fusion sélective laser nécessite 5 étapes 

majeures comme montré schématiquement en Figure 44.  

• Étape 1 : Conception assistée par ordinateur (CAO) 

Les pièces sont dessinées en 3D par le logiciel de CAO Inspire. Cette étape permet de 

choisir la géométrie et les dimensions des pièces.  

• Étape 2 : Mise en place virtuelle des pièces 

Le logiciel Magics de chez Materialise est utilisé afin de positionner virtuellement les 

pièces sur le plateau de fabrication et également de générer les supports de fabrication. Ces 

supports servent à maintenir les pièces durant l’élaboration, mais également à dissiper la 

chaleur. La structure des supports est souvent composée d’un maillage fin permettant ainsi 

d’être usiné et enlevé facilement de la pièce après fabrication.   

• Étape 3 : Choix de la stratégie et des paramètres de fabrication 

L’assignation de la stratégie laser et des paramètres de fabrication est effectuée à l’aide 

de la surcouche logicielle de Magics, le Build Processor. L’ensemble des paramètres reliés au 

laser et à son déplacement est paramétré directement dans ce logiciel (puissance, vitesse de 

balayage, distance entre vecteurs) et peut être assimilée indépendamment pour chaque pièce. 

La stratégie de balayage du laser est également modifiable avec notamment le choix du motif 

que le laser va exécuter ainsi que la rotation des vecteurs laser entre chaque couche. Ce logiciel 

permet aussi une fois les paramètres et la stratégie laser choisit de découper la pièce selon 

différentes couches et de calculer les trajectoires du laser pour chacune des couches. Le fichier 

au format propriétaire (.SLM) est ensuite généré et est importé directement dans la machine de 

FA pour l’élaboration.  
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• Étape 4 : Élaboration des pièces 

L’étape d’élaboration est effectuée par la machine SLM 125 HL. Le fichier généré par 

le Build Processor est chargé par le logiciel SLM Machine Control Software (SLM MCS). Ce 

logiciel contrôle entièrement tous les aspects de la machine de FA et permet également de 

surveiller les différents capteurs de la machine.  

• Étape 5 : Post-traitements  

Une fois l’étape d’élaboration terminée, le plateau ainsi que les pièces sont récupérés. La 

désolidarisation des pièces du plateau de fabrication se fait par découpe des supports à l’aide 

d’une tronçonneuse. Le restant des supports est éliminé par polissage mécanique. D’autres 

étapes comprenant le sablage des pièces ou des traitements thermiques peuvent également être 

mises en place pour améliorer l’état de surface ou pour réduire le niveau de contrainte.  

 

Figure 44 : Étapes de fabrication d'une pièce en FA. 

2) Caractéristiques techniques de la machine SLM 125 HL 

La Figure 45-a présente une vue générale de l’extérieur de la machine de FA. Les 

caractéristiques techniques de la machine sont présentées dans le Tableau 5. Le laser utilisé est 
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un laser à fibre Ytterbium de forme gaussienne possédant une longueur d’onde de 1070 nm et 

une puissance nominale maximale de 400 W. La taille du faisceau a son point focal est de 

60 µm. Le déplacement du laser est contrôlé par un jeu de miroir à l’intérieur du banc optique 

situé au-dessus de la chambre de construction. La Figure 45-b présente l’intérieur de la 

chambre de construction. Le substrat (ou plateau de fabrication) est en Inconel et celui-ci 

chauffé à 200°C durant la fabrication afin de réduire la formation de contraintes résiduelles 

dans les pièces lors de l’élaboration. L’atmosphère de la chambre est composée d’Argon afin 

de limiter l’oxydation des pièces. La pression d’oxygène à l’intérieur de la chaleur est 

maintenue en dessous de 0,1 %. Une surpression est également présente à l’intérieur de la 

chambre afin de ne pas déverser de la poudre dans la pièce où se situe la machine en cas 

d’incident ou d’ouverture brutale de la porte. Un flux d’Argon parcourt également la chambre 

avec une vitesse de 7 m/s. Celui-ci sert à évacuer les fumées et les projections lors de 

l’irradiation laser de la poudre. Concernant l’approvisionnement en poudre, celle-ci s’effectue 

par le haut de la machine grâce à la bouteille d’alimentation. La poudre s’écoule par gravité 

dans le système jusqu’à atteindre le barillet (non visible sur la Figure 45). Ce barillet sert à 

doser la quantité de poudre nécessaire pour former une couche dense. Enfin, la matière arrive à 

l’intérieur du convoyeur de poudre à l’aide de la goulotte d’alimentation et dépose celle-ci sur 

la plateforme de construction.   

Tableau 5 : Principales caractéristiques techniques de la SLM 125 HL. 

Volume maximal de construction (mm3) 125.125.125 

Puissance laser maximale (W) 400 

Gamme de vitesse de balayage (mm/s) 100 – 10 000 

Couche de poudre (µm) 20 - 75 

Diamètre du faisceau3 (µm) 60 

Atmosphère Argon 

Vitesse flux de gaz (m/s) 7 

Pression d’O2 < 0,1 % 

Surpression (mbar) 12 

 
3 Diamètre du faisceau au point focal 
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Figure 45 : (a) Vue extérieure, et (b) intérieure de la chambre de construction de la SLM 125HL. 

 

3) Stratégie et paramètres de fabrication 

Les paramètres de fabrication ainsi que la stratégie laser utilisée dans cette étude sont 

détaillés dans cette partie. Une stratégie pour l’Inconel 718 a été utilisée comme base 

préliminaire.   
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3.1 ) Stratégie de fabrication 

La stratégie laser utilisée est présentée schématiquement en Figure 46-a. Cette stratégie 

consiste à découper la surface de l’échantillon en plusieurs bandes espacées de 10 mm. À 

l’intérieur de ces bandes, le laser alterne sa direction afin de remplir l’espace. Les directions 

des vecteurs laser effectuent une rotation de 67° entre les couches. Cette rotation ayant pour but 

de limiter la croissance de défaut sur toute la hauteur de la pièce. L’accélération et la 

décélération du laser se font avec une certaine inertie entraînant une vitesse non constante sur 

le long d’un cordon. Pour pallier cela, la technologie Skywriting 3 est utilisée et est illustrée en 

Figure 46-b. Ce mode de balayage permet l’accélération et la décélération des miroirs avant 

l’activation du laser. La vitesse de balayage demeure donc a priori constante lorsque le laser est 

allumé formant ainsi un cordon continu.   

 

 

Figure 46 : (a) Stratégie laser utilisée avec rotation de 67° entre les couches. (b) Schéma  de la 
stratégie Skywriting [80]. 

 La stratégie décrite en amont est une stratégie pour fabriquer le volume d’une pièce. 

Selon les pièces et l’état de surface voulue, des stratégies de bords et de contours sont ajoutées. 
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La Figure 47 présente schématiquement la section d’une pièce avec les stratégies de bords, de 

contour et de volume. Sur ce schéma, les zones rouges correspondent aux zones de bords, les 

zones jaunes à celles de contour et les zones bleues au volume. Contrairement au volume, ces 

stratégies balaient le pourtour de l’échantillon selon un seul vecteur laser.  

 

Figure 47 : Stratégie de fabrication avec bord, contour et volume. 

 

3.2 ) Paramètres de fabrication 

Dans cette étude, l’épaisseur de couche ainsi que les distances entre bandes et vecteurs 

laser sont gardées constantes et leurs valeurs sont données dans le Tableau 6.  

 

Tableau 6 : Paramètres gardés constants lors de cette étude. 

Distance entre vecteurs laser (mm) 0,12 

Distance entre bandes (mm) 10 

Épaisseur de couche (mm) 0,03 

Concernant les vitesses et puissances laser utilisées, le Tableau 7 présente l’ensemble des 

combinaisons étudiées. La puissance évolue entre 75 W et 300 W et la vitesse de balayage entre 

140 mm/s et 1340 mm/s. Afin de prendre en compte la combinaison de la puissance et de la 

vitesse, les échantillons sont identifiés par une valeur d’énergie volumique. Cette énergie est 

définie selon l’équation 1 avec P la puissance (W), v la vitesse de balayage (mm/s), h la distance 

entre vecteurs laser (mm) et e l’épaisseur de couche (mm). Par variation de P et v, l’énergie 
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volumique évolue entre 16 J.mm-3 et 593 J.mm-3. Les paramètres industriels fournis par SLM 

Solution correspondent à une énergie volumique de 62 J.mm-3 avec une puissance de 200 W et 

une vitesse de balayage de 900 mm/s.  

Tableau 7 : Paramètres de vitesse et de puissance des échantillons. 

Puissance 

(W) 

Vitesse 

(mm/s) 
Énergie volumique (J.mm-3) 

75 140 149 

150 140 298 

200 140 397 

300 140 595 

75 360 58 

150 360 116 

200 360 154 

300 360 231 

75 700 30 

150 700 60 

200 700 79 

300 700 119 

75 900 23 

150 900 46 

200 900 62 

300 900 93 

75 1340 16 

150 1340 31 

200 1340 41 

300 1340 62 

 

Concernant les stratégies de bord et de contour, ces dernières n’ont été utilisées que pour 

l’élaboration des éprouvettes de traction afin d’avoir un état de surface correct. La puissance de 

laser est de 100 W et la vitesse de balayage à 450 mm/s pour la stratégie de bord. Pour le 

contour, la puissance est de 125 W et la vitesse à 450 mm/s.  

 



 

 

 

Chapitre III : Optimisation du procédé 

et contrôle des microstructures 

Ce troisième chapitre se consacre à l’optimisation du procédé de FA de fusion 

sélective laser pour l’alliage Ni-20wt. % Cr. L’impact des paramètres de vitesse 

et de puissance laser sur la densité des échantillons est étudié. Ensuite, la 

microstructure des échantillons les plus denses est analysée par mesure de taille 

des zones fondues, analyse EBSD et mesure de l’espace inter dendritique. 

L’ensemble de ces résultats permet d’apporter des éléments de compréhension 

sur l’effet des paramètres de fabrication sur la croissance granulaire du 

Ni 20 wt. % Cr en fusion sélective laser. 
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I) Optimisation du procédé de fabrication 

1) Évolution de la densité selon l’énergie de fabrication  

L’énergie de fabrication (ou énergie volumique) a été décrite dans le chapitre 2 et caractérise 

l’énergie apportée au lit de poudre par le laser. Dans cette étude, l’énergie de fabrication évolue 

entre 16 J.mm-3 et 595 J.mm-3. La densité des échantillons est obtenue en faisant le rapport entre 

la masse volumique de l’échantillon obtenue à l’aide de la balance d’Archimède et la masse 

volumique de référence, à savoir celle de la poudre obtenue par un pycnomètre à hélium et a 

pour valeur 8,48 g.cm-3. Une optimisation préliminaire des paramètres de fabrication a été 

également effectuée et concerne l’épaisseur de couche et la distance entre vecteurs laser. Les 

résultats de cette étude préliminaire sont présentés en Annexe A. Un exemple d’échantillon 

utilisé pour cette étude est présenté en Figure 48. Les dimensions de ces échantillons sont de 

(10x15x20) mm (longueur x largeur x hauteur) avec l’axe Z correspondant à la direction de 

construction (BD).  

 

Figure 48 : Exemple d’échantillon utilisé pour l’optimisation du procédé et les analyses 
microstructurales. 

 

La Figure 49 présente l’évolution de la densité en fonction de l’énergie volumique. La 

courbe obtenue est cohérente avec les résultats obtenus de la littérature  [27], [30], [84], [133]. 

La plus basse densité est mesurée pour l’échantillon élaboré à 16 J.mm-3 et a pour valeur 78,4 %. 



Chapitre III : Optimisation du procédé et contrôle des microstructures 
 

73 | P a g e  

 

La densité est supérieure à 99 % pour les échantillons avec une énergie comprise entre 60 J.mm-

3 et 231 J.mm-3. L’évolution de la densité selon l’énergie de fabrication peut se schématiser en 

trois zones distinctes comme présentées ci-dessous : 

 

• Zone I (Ev < 60 J.mm-3) : Dépendance positive de la densité en fonction d’EV 

• Zone II (Ev ϵ [60-231 J.mm-3]) : Densité constante  

• Zone III (Ev > 231 J.mm-3) : Dépendance négative de la densité en fonction d’EV 

 

 

Figure 49 : Évolution de la densité en fonction de l’énergie volumique et identification des trois 
zones caractéristiques. 

 

2) Identification des défauts  

L’énergie de fabrication a un fort impact sur la densité des échantillons. La formation de 

défauts tels que des porosités ou des manques de matière est liée directement à l’énergie délivrée 

par le laser [81]. Selon les zones identifiées sur la Figure 49, les mécanismes de formations des 

défauts diffèrent. Des observations microstructurales ont été effectuées selon le plan XZ pour 

trois échantillons appartenant chacun à une zone spécifique de la courbe présentée en Figure 

49 : 16 J.mm-3 (Zone I), 60 J.mm-3 (Zone II) et 593 J.mm-3 (Zone III). Pour chacun de ces 
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échantillons, le nombre de pores, leurs tailles et leurs morphologies sont déterminées par 

analyse d’image. Le protocole de polissage utilisé pour la préparation des échantillons est 

présenté en Annexe B.  

2.1 ) Zone I (Ev < 60 J.mm-3) 

À faible énergie de fabrication, la surface polie de l’échantillon montre de multiples 

porosités (Figure 50-a). Ces porosités semblent également former un réseau de pores à 

l’intérieur de l’échantillon. L’agrandissement de la microstructure présentée en Figure 50-b, 

permet de mettre en évidence la présence de particules sphériques identifiées comme de la 

poudre non fondue ou partiellement fondue. Ce genre d’observations a déjà été mis constaté 

pour de nombreux alliages comme reporté au cours du premier chapitre [87], [134]–[136]. La 

faible énergie de fabrication ne permet pas de fondre complètement la poudre et forme donc 

des cordons discontinus.   

 

Figure 50 : Observations selon le plan XZ de l’échantillon élaboré à 16 J.mm-3 : (a) vue générale de la 
surface polie, (b) agrandissement de la surface polie. 
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La Figure 51 présente les distributions de la circularité des pores pour l’échantillon 

élaboré à 16 J.mm-3. L’aire totale des pores est estimée à 36,02 % de la surface totale de 

l’échantillon. Cette valeur est supérieure à celle obtenue par balance d’Archimède (21,64%) et 

s'explique par le fait que cet échantillon présente de nombreuses porosités ouvertes. La mesure 

par Archimède est donc faussée par le remplissage de ces porosités par l’éthanol nécessaire à 

la mesure. La circularité est calculée en faisant le rapport de l’aire de la particule par rapport à 

son périmètre au carré, ce facteur évolue entre 0 pour une particule allongée et 1 pour une 

particule circulaire. D’après l’histogramme présenté en Figure 51-a, la porosité a une forme 

majoritairement allongée avec une valeur moyenne du facteur de forme de 0,2. La taille 

moyenne des pores est de 35 µm d’après la Figure 51-b. 

 

Figure 51 : Résultats de l’analyse d’image pour l’échantillon élaboré à 16 J.mm-3
. (a) Distribution de 

la circularité. (b) Distribution de la taille des pores. 
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2.2 ) Zone II (Ev ϵ [60 - 231 J.mm-3]) 

La deuxième zone correspond à une valeur constante de la densité pour une énergie 

volumique variant entre 60 J.mm-3 et 230 J.mm-3. La Figure 52 présente la surface polie ainsi 

de l’échantillon élaboré à 60 J.mm-3 selon le plan XZ. Ces micrographies montrent qu’il y a très 

peu de porosités visibles en microscopie optique. Les distributions de formes et de taille 

obtenues par analyse d’image sont présentées en Figure 53. Le pourcentage surfacique de 

porosité représente 0,083 % de la surface totale des échantillons. La morphologie de la porosité 

est circulaire avec une valeur moyenne de circularité de 0,7. La taille moyenne de porosité est 

de 8 µm. Le faible nombre de porosités indique que les conditions d’élaborations sont idéales 

pour la formation de l’alliage. La forme circulaire des pores peut être liée au piégeage de bulles 

du gaz neutre à l’intérieur du bain liquide de la solidification. Ceci est inévitable en FA du fait 

du balayage constant du flux de gaz à l’intérieur de la chambre de fabrication [137].  

 

Figure 52 : Observations de la surface selon le plan XZ pour l’échantillon à 60 J.mm-3. (a) Vue 
générale de la surface polie, (b) agrandissement de la surface polie. 
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Figure 53 : Résultats de l’analyse d'image pour l'échantillon élaboré à 60 J.mm-3. (a) Distribution de la 
circularité. (b) Distribution de la taille des pores. 

 

2.3 ) Zone III (Ev > 230 J.mm-3) 

Une vue générale de la surface polie XZ de l’échantillon effectuée avec une énergie de 593 

J.mm-3 est montrée en Figure 54-a. La surface totale de porosité mesurée par analyse d’image 

est de 5,08 %. Cette valeur est en adéquation avec la valeur obtenue par balance d’Archimède 

qui est de 5,13%. La porosité rencontrée ici possède une forme majoritairement sphérique 

comme l’indique la valeur moyenne du facteur de forme moyen qui est de 0,8 (Figure 55-a). 

La porosité est localisée à l’intérieur de ces bains de fusions comme le montre la Figure 54-b 

ce qui est caractéristique d’une porosité dû à l’effet « Keyhole ».  
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Figure 54 : Observations du plan XZ de l'échantillon élaboré à 593 J.mm-3 (a) vue générale de la 
surface polie, (b) vue de la microstructure présentant de la porosité à l’intérieure des bains de fusions. 
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Figure 55 : Résultats de l’analyse d’image pour l’échantillon élaboré à 593 J.mm-3. (a) Distribution du 
facteur de forme. (b) Distribution de la taille de pore. 

 

3) Gamme optimale de vitesse et de puissance laser  

La cartographie présentée en Figure 56 représente l’évolution de la densité selon les 

différents couples de vitesse et de puissance étudiée. Les zones en rouge correspondent à une 

combinaison des paramètres donnant une densité inférieure à 98 % et les zones en bleues 

foncées sont celles où la densité est la plus élevée avec une valeur supérieure à 99 %. La densité 

maximale est obtenue pour une puissance comprise entre 150 W et 300 W et pour une vitesse 

comprise entre 360 mm/s et 900 mm/s.  
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Figure 56 : Cartographie permettant d'identifier les gammes de vitesse et de puissance optimales pour 
l’élaboration. 

 

IV)  Effet des paramètres sur la microstructure  

Les paramètres de fabrication ont un fort impact sur la croissance granulaire en fusion 

sélective laser. L’étude de Liu et al. sur l’Inconel 718 a montré la possibilité de changer la taille 

de grain ainsi que la texture en adaptant les paramètres de fabrication [78]. L’évolution de la 

microstructure est dépendante de l’histoire thermique que subit la pièce. Le changement des 

paramètres de fabrication ou de la stratégie du laser entraîne une modification de la température 

de la zone fondue ainsi que de la distribution de chaleur [138]. L’optimisation de la vitesse et 

de la puissance a permis d’établir une large gamme d’énergie volumique où la densité est 

> 99 %. Le Tableau 8 présente les paramètres de fabrication des échantillons utilisés pour 

l’étude microstructurale.  
Tableau 8 : Paramètres d'élaboration et densité des échantillons  

Ev (J.mm-3) P (W) V (mm/s) Densité (%) 

46 150 900 98,59 

60 150 700 99,13 

90 300 900 99,15 

120 300 700 99,18 

230 300 360 99,09 
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1) Description générale de la microstructure 

La microstructure d’un matériau élaboré par fusion sélective laser présente plusieurs niveaux 

d’observations. La Figure 57 présente de manière succincte les différentes strates 

microstructurales selon l’échelle d’observation.  

➢ Bains de fusion (~ 100 µm) 

La première échelle d’observation permet de visualiser les bains de fusion. Cette 

structure témoigne de la solidification de la matière après le passage du laser. Une différence 

de morphologie des bains de fusion est observée entre les plans parallèle (XZ) ou 

perpendiculaire (XY) à la direction de construction.  

➢ Microstructure dans le bain de fusion (~ 50 µm) 

La Figure 57-b présente la micrographie MEB d’un bain de fusion. Plusieurs grains 

sont visibles à l’intérieur de celui-ci avec une taille comprise entre 60 µm et 100 µm. 

➢ Dendrites cellulaires (~ 500 nm) 

Chaque grain est composé d’une sous structure de solidification avec une direction de 

croissance identique comme le montre la Figure 57-c. Cette structure de solidification a une 

morphologie de croissance dendritique cellulaire avec une largeur de cellules d’environ 500 

nm. L’espace entre les cellules est constitué de particules de diamètre 50 nm et espacées 

régulièrement de 200 nm. 

➢ Espace interdendritique (< 100 nm) 

L’espace interdendritique est observé par microscope électronique à transmission, est 

montré en Figure 57-d. Une forte densité de dislocation est visible entre les dendrites cellulaires 

due aux faibles désorientations cristallographies entre chaque dendrite.  
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Figure 57 : Microstructure générale du Ni 20wt. % Cr en FA selon le plan XZ. (a) Bains de fusions. 
(b) Microstructure dans le bain de fusion. (c) Dendrites cellulaire. (d) Espace intercellulaire.  
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2) Etude des bains de fusion 

 Les bains de fusion sont observés selon le plan XY et XZ en optique à l’aide du 

microscope Olympus BX53M, après attaque chimique suivant le protocole opératoire présenté 

en Annexe B.  

2.1 ) Plan XY 

 La Figure 58 présente les microstructures observées au microscope optique selon le 

plan XY. Les bains de fusion ont pour l’ensemble des énergies de fabrication la même 

morphologie. Celle-ci consiste en un amas de bandes parallèles entre elles pour une même 

couche et a déjà été renseignée de nombreuses fois dans la littérature pour cette stratégie de 

fabrication [125]. Des porosités sont observées pour l’échantillon élaboré à plus basse énergie 

ce qui est cohérent avec la densité mesurée inférieure à 99 % (Figure 58-a). La largeur des 

cordons est déterminée qualitativement et permet de mettre en évidence qu’il y a augmentation 

en taille des cordons avec l’énergie volumique. Pour les basses énergies de fabrications (Figure 

58-a, b), la largeur des cordons est inférieure à 100 µm. À partir de 90 J.mm-3 (Figure 58-c), 

cette valeur devient supérieure à 100 µm pour augmenter de manière encore plus significative 

pour les fortes énergies de fabrication (Figure 58-d, e). 
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Figure 58 : Microstructure observée au microscope optique selon le plan XY : (a) 46 J.mm-3, 
(b) 60 J.mm-3, (c) 90 J.mm-3, (d) 120 J.mm-3 et (e) 230 J.mm-3. 

 

2.2 ) Plan XZ 

 La Figure 59 présente les microstructures observées au microscope optique selon le 

plan XZ pour l’ensemble des énergies de fabrication. La direction de construction (axe Z) est 

orientée verticalement sur les micrographies. Les bains de fusion selon le plan XZ ont une 

géométrie de demi-ellipse aussi appelée « fisch-scale pattern » [139]. Cette structure résulte de 

la fusion par le laser d’une couche de poudre. Identiquement aux observations effectuées sur le 

plan XY, un accroissement de la taille des zones fondues est observé. L’échantillon élaboré à 

plus basse énergie (Figure 59-a) a un nombre considérable de porosité localisée dans les bains 

de fusions et à la jonction entre deux bains de fusions. Un changement de morphologie des 
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bains de fusion est également observé selon l’énergie de fabrication. A faible énergie de 

fabrication (Figure 59-a,b), la largeur des bains de fusion semble être supérieure à la 

profondeur. Pour les énergies de 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3 (Figure 59-c,d), la largeur et la 

profondeur des zones fondues semblent être de la même taille. Ce fait peut indiquer un 

changement de distribution de chaleur passant d’un mode de conduction à un régime 

« keyhole ». Pour l’énergie de fabrication la plus importante (Figure 59-e), le fort recouvrement 

entre bains de fusion ne permet pas d’avoir significative sur la forme des bains de fusion.  

 

 

Figure 59 : Microstructure selon le plan XZ pour les échantillons élaborés à : (a) 46 J.mm-3, (b) 
60 J.mm-3, (c) 90 J.mm-3, (d) 120 J.mm-3 et (e) 230 J.mm-3. 
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2.3 ) Mesure des bains de fusion 

(a)  Dispositif de mesure 

La détermination des caractéristiques géométriques des zones fondues est rendue 

difficile sur un matériau composé de plusieurs cordons par le fait qu’il y a du recouvrement 

entre les cordons. Un dispositif est donc élaboré afin de pouvoir mesurer les caractéristiques 

géométriques d’un seul cordon (Figure 60). Celui-ci consiste en un substrat sur lequel 30 

cordons sont disposés et séparés d’une distance de 500 µm. Les valeurs de largeur et de 

profondeur sont ensuite déterminées par analyse d’image. Pour chaque échantillon, plus de 120 

bains de fusion ont été analysés.  

 

Figure 60 : Exemple de pièce composée de multiples monocordons permettant les mesures de largeur 
et profondeur des bains de fusion. 

 

(b)  Profondeur et largeur des bains de fusion  

La Figure 61 présente les observations au microscope optique des bains de fusion, un 

exemple pour les mesures de la largeur et de la profondeur est donné en Figure 61-d. L’énergie 

de fabrication impacte la taille et la forme des bains de fusion. Le Tableau 9 résume les valeurs 

moyennes obtenues ainsi que les écarts types pour chaque énergie. Une augmentation 

significative de la largeur et de la profondeur avec l’énergie volumique est observée entre 46 

J.mm-3 et 120 J.mm-3. La largeur passe de 98 µm pour l’énergie de 46 J.mm-3 à 157 µm pour 



Chapitre III : Optimisation du procédé et contrôle des microstructures 
 

87 | P a g e  

 

120 J.mm-3 et la profondeur évolue de 34 µm à 130 µm. L’augmentation de la taille des bains 

de fusion avec l’énergie de fabrication  a déjà été recensée à de nombreuses reprises dans la 

littérature [28], [79], [140]. L’augmentation de l’énergie entraîne une distribution de chaleur 

plus importante. Néanmoins, pour l’énergie de 230 J.mm-3, les résultats obtenus sont 

incohérents avec les tendances observées dans la littérature. La largeur est de 238 µm, mais la 

profondeur est seulement de 71 µm. Ce résultat est incohérent avec les observations 

microstructurales présentées en Figure 59-e et peut-être due à un problème lors de l’élaboration 

de l’échantillon.  

La forme des bains de fusion indique de manière qualitative le régime de fusion de la 

matière (conduction ou « keyhole »). En régime de conduction, le laser irradie uniquement la 

surface de la poudre, la chaleur est ensuite transmise par diffusion dans le lit de poudre [92]. 

Pour ce régime, le bain de fusion est plus large que profond. Le ratio entre la profondeur et la 

largeur est très inférieur à 1. En régime keyhole, l’énergie du laser est importante, la température 

de la zone fondue dépasse la température d’ébullition du matériau et forme une plume de gaz 

permettant au laser de pénétrer profondément dans la matière. Le ratio entre la profondeur et la 

largeur est supérieur à 1.  

Les ratios entre la profondeur et la largeur évoluent entre 0,3 pour l’énergie de 46 J.mm-3 et 

0,82 pour l’énergie de 120 J.mm-3. Ces résultats indiquent qu’il y a un changement de régime 

de fusion passant d’un mode de conduction à un mode keyhole.  

Tableau 9 : Valeurs de largeur et de profondeur mesurées sur monocordons. 

Ev 

(J.mm-3) 

Largeur 

(µm) 

Profondeur 

(µm) 

46 
98 

(12) 

34 

(7) 

60 
116 

(10) 

72 

(8) 

90 
126 

(38) 

87 

(40) 

120 
157 

(13) 

130 

(22) 

230 
238 

(15) 

71 

(13) 
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Figure 61 : Observations des bains de fusion à (a) 46 J.mm-3, (b) 60 J.mm-3, (c) 90 J.mm-3 
(d) 120 J.mm-3 et (e) 230 J.mm-3. 
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3) Texture et taille de grains 

La texture ainsi que la taille de grains sont déterminées par analyse EBSD au microscope 

électronique à balayage JEOL 7900F. Les cartographies sont effectuées pour l’ensemble des 

échantillons selon les plans XY et XZ.   

3.1 ) Plan de balayage du laser (XY) 

La Figure 62 présente les cartographies IPF (« Inverse Pole Figure ») des échantillons selon 

le plan de balayage du laser (plan XY) ainsi que la taille moyenne de grain d. Celles-ci sont 

classées par ordre croissant d’énergie de fabrication. Les lignes hachurées sur les cartographies 

représentent les limites des bains de fusions. Les figures de pôles pour les plans (001), (110) et 

(111) sont présentées en Figure 63. Pour ce plan d’observation, les axes X et Y n’ont pas été 

orientés par rapport aux directions de la caméra EBSD. La direction de construction (BD) est 

perpendiculaire au plan d’observation. 

Un accroissement de la taille de grains avec l’énergie volumique est observé passant d’une 

valeur moyenne de 26 µm pour 46 J.mm-3 (Figure 62-a) à 90 µm pour 230 J.mm-3. Pour la 

morphologie des grains, trois types principaux de morphologies sont recensés selon l’énergie 

de fabrication. La première morphologie est observée pour les échantillons élaborés à faible 

énergie (Figure 62-a, b). Pour ces échantillons, la microstructure est constituée de grains de 

petite taille au niveau du bord des bains de fusions (~10µm) et des grains de plus grande taille 

à l’intérieur des bains de fusion. Ces grains ne semblent pas avoir de directions particulières de 

croissances par rapport aux bains de fusions.  A contrario, les échantillons élaborés à haute 

énergie (Figure 62-d, e) ont des grains avec une morphologie différente. La direction de 

croissance des grains par rapport aux bains de fusions se fait majoritairement avec un angle à 

90°. Enfin, pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3 (Figure 62-b), la morphologie des grains est 

un mixte entre la morphologie à basse énergie de fabrication et celle à haute énergie de 

fabrication. Ce changement de morphologie des grains associé aux paramètres de fabrication a 

déjà été observé par Watring et al. pour l’Inconel 718 [87]. 

Outre la morphologie et la taille de grain, l’énergie de fabrication influence également la 

formation de la texture. En effet, la densité de pôle évolue entre une valeur de 3 mrd (densité 

maximale de pôle) pour l’échantillon élaboré à 46 J.mm-3 à une valeur de 7 mrd pour 

l’échantillon à 230 J.mm-3. La texture formée pour les échantillons à haute énergie de 

fabrication (120 J.mm-3 et 230 J.mm-3) est une texture de type Goss {110}<001>.  
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Figure 62 : Cartographie IPF selon le plan XY pour les échantillons élaborés à (a) 46 J.mm-3, 
(b) 60 J.mm-3, (c) 90 J.mm-3, (d) 120 J.mm-3 et (e) 230 J.mm-3. 
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Figure 63 : Figures de pôle (001), (110) et (111) obtenues par EBSD selon le plan XY. 
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3.2 ) Plan de construction (XZ) 

La Figure 64 présente les cartographies IPF obtenues sur l’ensemble des échantillons selon 

le plan de construction (plan XZ). Comme pour le plan XY, les cartographies sont rangées par 

ordre croissant d’énergie volumique. Les axes X et Z des échantillons ont été orientés 

spécifiquement pour ces analyses.   

La taille de grains suit la même dépendance vis-à-vis de l’énergie volumique pour le plan 

XY. Un accroissement de l’énergie volumique entraîne une augmentation de la taille des grains 

pour des valeurs moyennes évoluant entre 33 µm et 200 µm pour respectivement 46 J.mm-3 et 

230 J.mm-3. Par ailleurs, la morphologie apparaît de plus en plus colonnaire à mesure que 

l’énergie de fabrication augmente. En effet, à basse énergie de fabrication, les grains n’ont pas 

de morphologies particulières et semblent croître de manière aléatoire. À partir de 90 J.mm-3, 

les grains ont une croissance colonnaire avec une croissance orientée parallèlement à la 

direction de construction (axe Z).  

Concernant la texture, la Figure 65 montre l’évolution des pôles (001), (110) et (111) ainsi 

que de la densité maximale de pôle. À basse énergie (46 J.mm-3, 60 J.mm-3), aucune orientation 

préférentielle ne se développe. Les densités maximales de pôles ont pour valeur 2,5 et 3,14. À 

partir de 90 J.mm-3, une forte texture type Goss {110}<001> se développe avec une densité 

maximale de pôle de 9,440. La présence d’orientations préférentielles coïncide avec 

l’augmentation de la taille de grains et le développement de la morphologie colonnaire.  
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Figure 64 : Cartographie IPF selon le plan XZ pour les échantillons élaborés à (a) 46 J.mm-3, 
(b) 60 J.mm-3, (c) 90 J.mm-3, (d) 120 J.mm-3 et (e) 230 J.mm-3.  
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Figure 65 : Figures de pôles (001), (110) et (111) obtenues par EBSD selon le plan XZ. 
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4) Structure dendritique cellulaire  

4.1 ) Éléments généraux sur la solidification en FA 

La morphologie de croissance dans un métal durant sa solidification est dépendante du 

gradient thermique (G) s’exerçant au niveau de l’interface liquide/solide et de la vitesse de 

déplacement de cette interface (R). La Figure 66 présente schématiquement les différentes 

morphologies de croissance selon les valeurs de G et R [111]. La croissance planaire se définit 

par l’absence de perturbation au niveau du front de solidification. Cette morphologie se 

rencontre principalement à basse vitesse de solidification et/ou à haut gradient thermique. La 

particularité de ce mode de croissance et qu’il y a absence de ségrégation des éléments d’alliage. 

À plus haute vitesse, le front se déstabilise périodiquement et la croissance passe alors en mode 

cellulaire. Les éléments d’alliages ont alors tendance à ségréguer entre les différentes cellules 

du fait d’un enrichissement en soluté au cours de la solidification. 

 

Figure 66 : Morphologie de croissance selon les valeurs de G et R [111]. 

 

 Les valeurs de G et R évoluent au sein du bain de fusion comme montré par simulation 

numérique pour le système Ni-Nb en Figure 67-a [141]. Le gradient thermique est maximal 

dans la partie inférieure du bain de fusion du fait du contact de cette partie avec le substrat. Au 

cours de la solidification, le gradient thermique diminue dans la zone fondue atteignant une 

valeur minimale dans la partie supérieure du bain de fusion. La vitesse de solidification suit une 

évolution inverse au gradient thermique. La vitesse maximale est atteinte dans la partie 

supérieure du bain de fusion égale à la vitesse de déplacement du laser. L’évolution des 
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conditions de solidification dans le bain est semblable à celle observée plus classiquement dans 

le cas de la soudure [142], [143]. La détermination des valeurs G et R est utile pour désigner 

les microstructures , la Figure 67-b présente un exemple d’une cartographie de solidification 

pour l’alliage TA6V, les trois principales régions selon les valeurs de G et R sont la croissance 

colonnaire, équiaxe ou mixte [144]. La croissance colonnaire nécessite un gradient thermique 

important ce qui est généralement inhérent au procédé de fusion sélective laser.  

 

Figure 67 : (a) Simulation numérique montrant les évolutions de G et R au sein d’un bain de fusion 
pour Ni-Nb [141].  

(b) Cartographie de solidification pour l’alliage TA6V montrant la gamme de G et R généralement 
mesurée pour la fusion sélective laser [145]. 
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La croissance des dendrites cellulaires se fait dans un premier temps au bord du bain 

bord de fusion comme montré en Figure 68-a. L’angle formé entre la direction de croissance 

et le bord du bain de fusion est dépendante de la du gradient thermique. La Figure 68-b montre 

un exemple de croissance épitaxiale entre deux couches. Lors de la solidification, la 

composition chimique identique entre le substrat et le métal liquide fait abaisser la barrière 

d’énergie [146]. La refonte partielle de la couche précédente permet d’orienter la croissance 

des grains selon la même direction.  

 

Figure 68 : Observations au MEB à l’aide d’électrons secondaires des dendrites cellulaires. (a) 
Croissance en bord d’un bain de fusion et schéma 3D représentant dendrites cellulaires en bord d’un 

bain de fusion [107]. (b) Croissance épitaxiale entre deux couches. 

   

Le bord des bains de fusions est caractérisé par une zone limitée de croissance planaire 

comme montré en Figure 69 pour l’échantillon élaboré à 60 J.mm-3. Ce type de croissance est 

dû à la combinaison d’une faible vitesse de solidification et d’un gradient thermique important.   

[147]. Néanmoins, cette zone est limitée (~ 700 nm - 800 nm) du fait de la déstabilisation rapide 

du front de solidification lors de son avancement à l’intérieur du bain de fusion. 
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Figure 69 : Exemple de croissance planaire en bord d’un bain de fusion pour l’échantillon élaboré à 
60 J.mm-3. 

 

4.2 ) Défauts dans la microstructure 

À plus basse énergie de fabrication (46 J.mm-3), plusieurs défauts sont présents dans la 

microstructure. La Figure 70 présente une micrographie MEB de l’échantillon élaboré à 46 

J.mm-3 selon le plan XZ où une particule de poudre non fondue est visible. Le piégeage de 

poudre à l’intérieur de la microstructure a déjà été reporté de nombreuses fois dans la littérature 

et notamment par Javindrad et Salemi pour l’Inconel 625 [84]. La discontinuité des cordons 

entraîne le piégeage de particules de poudre à l’intérieur de la microstructure [91].  

 

 

Figure 70 : Micrographie MEB montrant la présence de particules de poudre non fondue dans la 
microstructure pour l’énergie de fabrication de 46 J.mm-3. 

Z 
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4.3 ) Évolution de la taille de l’espace interdendritique primaire 

 Les dendrites cellulaires sont observées à l’intérieur de chaque grain. La Figure 71 

présente une vue générale des structures de solidification pour l’ensemble des échantillons. Ces 

micrographies ont été obtenues par observations MEB selon le plan XZ suivant le protocole de 

préparation présenté en Annexe B. L’ensemble des échantillons présente globalement le même 

mode de croissance.  

 

Figure 71 : Structure de solidification selon le plan XZ. (a) 46 J.mm-3, (b) 60 J.mm-3, (c) 90 J.mm-3, 
(d) 120 J.mm-3, (e) 230 J.mm-3. 

 

Afin, de caractériser la taille de l’espace interdendritique plusieurs micrographies MEB 

ont été effectuées et une méthode d’analyse d’image a été utilisée. Pour chaque échantillon, 5 

micrographies ont été prises à différentes localisations de l’échantillon et 300 dendrites ont été 

analysées. La morphologie des dendrites cellulaires évolue selon la direction du gradient 
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thermique, il faut donc s’assurer lors de l’observation que les cellules sont soit perpendiculaires 

à la direction d’observation (Figure 72-a) soit parallèles à cette direction (Figure 72-b). 

L’espace interdendritique est ensuite mesuré en traçant une ligne perpendiculaire à la direction 

de croissance comme montré en Figure 72-c. 

 

 

Figure 72 : Observations MEB des dendrites cellulaires. (a) Direction de croissance perpendiculaire à 
la direction d’observation. (b) Direction de croissance parallèle à la direction d’observation. 

 (c) Exemple de détermination de 1. 

 

La courbe bleue de la Figure 73 présente l’évolution de l’espace interdendritique en 

fonction de l’énergie volumique. Les résultats montrent qu’il y a un accroissement de l’espace 

interdendritique avec l’énergie de fabrication. La valeur moyenne de 1 évolue entre 379 nm et 

739 nm pour des énergies volumiques évoluant de 46 J.mm-3 à 231 J.mm-3. Cette dépendance 

de 1 par rapport à l’énergie volumique est cohérente avec les résultats de Jiang et al. ainsi que 

de Bang et al. pour l’acier inoxydable 316 L [28], [29]. La vitesse de refroidissement peut être 

estimée à l’aide de l’équation (III.1) avec K et n des coefficients dépendants du matériau. Pour 

les alliages bases nickel , les valeurs de ces coefficients ont été estimées respectivement à 97 et 

0,36 [148].  

Les résultats sont présentés sur la courbe rouge de la Figure 73. La vitesse de 

refroidissement diminue avec l’augmentation d’EV. Celle-ci évolue entre une valeur maximale 

de 4,90.106 K.s-1 et une valeur minimale de 7,65.105 K.s-1. Les valeurs obtenues sont du même 
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ordre de grandeur que celle obtenue pour l’Inconel 718 ou l’Hastelloy X [99], [106], [141], 

[149].  

1 = 𝐾. �̇�𝑛 (III. 1) 

 

 

Figure 73 : Évolution de l’espace interdendritique primaire et de la vitesse de refroidissement selon 
l’énergie de fabrication. 

 

4.4 ) Microségrégation 

 La ségrégation d’éléments d’alliages dans l’espace interdendritique est couramment 

rencontrée dans de nombreux alliages élaborés par fusion sélective laser [106], [108], [150].  

La Figure 74 présente les observations au MEB et au MET de l’espace interdendritique 

pour l’échantillon élaboré à 60 J.mm-3. L’observation au MEB permet de mettre en évidence la 

présence de particules sphériques espacées régulièrement entre chaque cellule (Figure 74-a). 

L’observation en champ clair au MET permet également d’observer ces précipités et d’en 

analyser la composition (Figure 74-b). L’analyse chimique par EDS (Figure 74-c) met en 

évidence que ces particules sont enrichies en silicium et en chrome. Cependant, la nature exacte 

de la phase n’a pas été déterminée. Par diffraction des rayons X (Figure 74-e), les pics de faible 

intensité permettent d’identifier une phase riche en chrome avec un paramètre de maille de 2,89 

Å. Cette phase de symétrie cubique centrée est identifiée comme étant du α-Cr [44].  
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Figure 74 : Microségrégation dans l’échantillon élaboré à 60 J.mm-3. (a) Image rétrodiffusée au MEB. 
(b) Image MET en champ clair montrant l’alignement des particules dans l’espace interdendritique.  

(c) Détail de deux particules. (d) Analyse chimique des particules. (e) Agrandissement du 
diffractogramme RX autour du pic (220) de la phase CFC pour la poudre et l’échantillon élaboré en 

FA montrant la présence d’une phase CC après fabrication. 
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Pour cette énergie de fabrication, les particules sont régulièrement espacées d’une 

distance moyenne de 200 nm. Cette régularité dans l’arrangement des précipités a été déjà mise 

en évidence par simulation numérique (méthode CALPHAD et champ de phase) du système 

Ni-Nb [151]. La réjection régulière du soluté lors de la croissance entraîne la formation de 

particules sphériques espacées régulièrement. Néanmoins, il a été vu précédemment que 

l’énergie de fabrication entraîne une augmentation en taille de l’espace interdendritique et cela 

va impacter la microségrégation. La Figure 75 présente les images obtenues, à l’aide des 

électrons rétrodiffusés, des structures de solidification pour les énergies de fabrication de 46 

J.mm-3 (Figure 75-a,b), 120 J.mm-3 (Figure 75-c,d) et 230 J.mm-3 (Figure 75-e,f). Les 

différences de contrastes sur les micrographies permettent de mettre en évidence les 

changements d’orientations cristallographiques au sein d’une même colonie de cellules 

dendritiques. Les Figure 75-a,c,e montrent que les faibles désorientations cristallographiques 

sont présentes pour toutes les énergies de fabrication. Les particules sont également présentes 

pour l’ensemble des énergies de fabrication. Néanmoins, une augmentation en taille des 

particules est visible pour la plus haute énergie de fabrication. 

Afin de caractériser l’évolution de la taille de la distance entre précipités, les 

micrographies sont analysées à l’aide du logiciel ImageJ. Néanmoins, les analyses ne prennent 

pas en compte les particules avec les tailles inférieures à 10 nm du fait de la faible résolution 

des micrographies. Pour chaque énergie, trois micrographies ont été analysées représentant un 

total d’environ 250 particules analysées par échantillon. En plus, la distance moyenne minimale 

entre particule est déterminée à l’aide du plugin ND-master en prenant uniquement le premier 

voisin.  

Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau 10. La taille moyenne de particule 

(D) est stable autour d’une valeur moyenne de 42 nm pour l’ensemble des énergies de 

fabrication. La distance minimale moyenne entre les particules est de 250 nm entre 46 J.mm-3 

et 120 J.mm-3. Pour l’énergie de 230 J.mm-3, une augmentation significative de cette distance 

est observée avec une valeur moyenne de 432 nm. 
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Figure 75 : Observations MEB en rétrodiffusé de la structure de solidification pour les énergies de 
fabrications de (a)-(b) 46 J.mm-3 ; (c)-(d) 120 J.mm-3 ; (e)-(f) 230 J.mm-3. (le contraste des images est 

inversé afin que les particules soient plus visibles) 
 

Tableau 10 : Évolution de la distance moyenne () et de la taille moyenne (D) des particules selon 
l’énergie de fabrication. 

Ev 

(J.mm-3) 

λ 

(nm) 

D 

(nm) 

46 227 21 

60 270 53 

90 214 25 

120 289 60 

230 432 53 
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5) Cartographie de solidification 

Les paramètres de solidification G et R influencent la microstructure finale. En 

solidification dirigée ou en fonderie, il est courant d’utiliser une cartographie de solidification 

pour comprendre l’effet des paramètres relatifs aux procédés sur la morphologie des grains. La 

Figure 76 présente une cartographie de solidification pour l’Inconel 718 d’après l’étude de 

Nastac [152]. À faible valeur de gradient thermique, la croissance se fait de manière équiaxe. 

À fort gradient thermique, la croissance est colonnaire et entre ces deux domaines, une 

transition entre la morphologie de croissance équiaxe et colonnaire est présente avec la 

transition colonnaire/équiaxe (TCE). La cartographie de solidification n’étant pas renseignée 

dans la littérature pour Ni 20 wt. % Cr, la cartographie de Nastac est utilisée comme référence 

dans cette étude. 

 

Figure 76 : Cartographie de solidification montrant les domaines de croissances équiaxe et colonnaire 
ainsi que la transition colonnaire/équiaxe (TCE) pour l’Inconel 718  [152]. 

 

  Le gradient thermique et la vitesse de solidification sont obtenus à l’aide de l’équation 

III.2 où Ṫ est la vitesse de refroidissement estimée par la mesure de l’espace interdendritique. 

Les valeurs de G et R évoluent de manière inverse dans le bain de fusion. Le gradient thermique 

est estimé pour une vitesse de solidification maximale correspondant au déplacement du laser 

(Rmax = Vlaser). Le Tableau 11 résume les valeurs obtenues pour la vitesse de refroidissement, 

le gradient thermique et la vitesse de solidification pour l’ensemble des échantillons. L’ordre 
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de grandeur des valeurs estimées ici concernant le gradient thermique est cohérent avec les 

valeurs obtenues par simulation numérique ou expérimentalement [141], [153]. Le gradient 

thermique décroît fortement entre 60 J.mm-3 et 120 J.mm-3.  �̇� = 𝐺. 𝑅 (III. 2) 

Tableau 11 : Valeurs des vitesses de refroidissement, du gradient thermique et de la vitesse de 
solidification estimés pour Ni 20 wt. % Cr en FA. 

Ev 

(J.mm-3) 

�̇� 

(K/s) 

G 

(K/m) 

R 

(m/s) 

46 2,43.106 5,45.106 0,9 

60 1,23.106 6,89.106 0,7 

90 2,44.105 2.106 0,9 

120 1,78.105 1,13.106 0,7 

230 1,04.105 2,13.106 0,36 

 

 La Figure 77 présente l’évolution du gradient thermique en fonction de la vitesse de 

croissance selon l’énergie de fabrication. L’ensemble des échantillons se situe dans le domaine 

colonnaire à l’instar de la cartographie présentée en Figure 67-b pour le TA6V. Les différences 

entre la croissance pseudo-équiaxe observée à faible énergie de fabrication (46 J.mm-3, 60 

J.mm-3) et la croissance colonnaire observée à forte énergie de fabrication de fabrication (90 

J.mm-3, 120 J.mm-3, 230 J.mm-3) ne peuvent s’expliquer par un changement de mode de 

croissance. Les changements morphologiques des grains et de la texture sont reliés à un 

recouvrement plus important des bains de fusion.  
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Figure 77 : Positionnement des valeurs estimés de G et R pour Ni 20 wt. % Cr sur la cartographie de 
solidification de l’Inconel 718. 

 

  

V) Synthèse du chapitre 

En conclusion, ce chapitre a permis d’étudier l’effet des paramètres de fabrication sur la 

génération de défauts ainsi que sur la microstructure du Ni 20 wt. % Cr en fusion sélective laser. 

Par différentes combinaisons de vitesse et de puissance laser, l’énergie de fabrication évolue 

entre 16 J.mm-3 et 595 J.mm-3.  

➢ La présence de porosités est directement liée à l’énergie de fabrication. Une gamme 

de faisabilité idéale est trouvée pour une énergie de fabrication comprise entre 60 

J.mm-3 et 230 J.mm-3. Pour les plus faibles énergies de fabrication (Ev < 60 J.mm-3), 

le manque de fusion de la matière et l’absence de recouvrement des cordons 

entraînent un taux de porosité important. Au contraire, pour de fortes énergies de 

fabrication (Ev > 230 J.mm-3) la porosité de morphologie circulaire est localisée à 

l’intérieur des bains de fusions. L’effet « keyhole » est le moteur principal de 

formation de la porosité à haute énergie de fabrication. 

➢ La microstructure du Ni 20 wt. % Cr en fusion sélective laser est de manière générale 

hiérarchisée, multiéchelle et dépendante de l’énergie de fabrication. La taille des 

zones fondues, des grains et de la structure de solidification augmente avec 

l’énergie. Le changement du régime de conduction au régime keyhole à partir de 
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120 J.mm-3 et le recouvrement plus important des bains de fusions entraînent une 

augmentation de l’épitaxie lors de la fabrication et donc la croissance de grains 

colonnaires fortement texturés parallèles à la direction de construction. La structure 

de solidification indique une diminution de la vitesse de refroidissement lors de 

l’augmentation de l’énergie de fabrication due à une accumulation de chaleur plus 

importante. Néanmoins, la croissance est identique pour la gamme d’énergie étudiée 

indiquant que les changements thermiques induits par les paramètres de fabrication 

ne sont pas suffisants pour entraîner une modification de la solidification.  

➢ La caractérisation de l’espace intercellulaire a mis en évidence la présence de 

ségrégation de silicium et de chrome sous forme de particules de 42 nm 

régulièrement espacées de 200 nm. Une forte densité de dislocations est également 

présente autour de chaque cellule. Ces différentes caractéristiques sont 

indépendantes des paramètres de fabrication entre 60 J.mm-3 et 120 J.mm-3. 

  

  



 

 

 

Chapitre IV : Comportement mécanique 

en traction 

Le chapitre précédent a mis en évidence le rôle des paramètres de fabrication sur la formation 

de défauts pour l’élaboration en FA de Ni 20 wt. % Cr. Il a été également observé pour les 

échantillons les plus denses que la microstructure évolue sensiblement avec les paramètres de 

fabrication. Ce chapitre étudie donc l’effet de ces changements microstructuraux sur le 

comportement mécanique en traction.  
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I) Méthodologie expérimentale   

1) Présentation de la machine 

Les essais de traction monotone sont effectués à l’aide d’une machine Instron 5569. Le 

montage expérimental est présenté Figure 78-a. La cellule de force possède une capacité 

maximale de 30 kN. La mesure de déformation est effectuée à l’aide d’un extensomètre à 

couteaux. Celui-ci est disposé directement sur la zone utile de l’éprouvette. Néanmoins, la 

limite physique de l’extensomètre pour la déformation est de 10 %. La procédure mise en place 

impose donc un arrêt de l’essai à une déformation de 8 % afin de retirer l’extensomètre. Au-

delà de cette valeur, la déformation est mesurée par le déplacement de la traverse, mais 

l’application d’un facteur correctif est nécessaire. L’Annexe C présente l’algorithme d’Instron 

permettant d’obtenir le facteur correctif. L’ensemble des essais effectués dans cette étude a été 

réalisé avec un contrôle de la vitesse se faisant par le déplacement de la traverse. La vitesse de 

la traverse est imposée à 1,62 mm.min-1 équivalant à une vitesse de déformation moyenne de 

10-3 s-1. Une précharge de 700 N (25 MPa) est appliquée en début d’essai afin que chaque 

expérimentation débute au même niveau de contrainte. Un tarage de cette précharge est ensuite 

effectuée.   

Le schéma des éprouvettes cylindriques utilisées dans cette étude est illustré Figure 78-b. 

Les dimensions des éprouvettes suivent la norme ASTME8 D6 avec une longueur utile de 

27 mm, une section d’un diamètre de 6 mm et une longueur de tête de 39 mm. Les éprouvettes 

sont construites directement par le procédé de FA et parallèlement avec la direction de 

construction.  
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Figure 78 : (a) Dispositif expérimental des essais de traction. (b) Schéma des éprouvettes utilisées. 

 

2) Analyse des courbes de traction nominales  

Les courbes nominales de traction sont tracées directement avec les données obtenues par 

la machine. La limite conventionnelle d’élasticité, la contrainte maximale de traction, la 

déformation maximale et la déformation à rupture sont déterminées par analyse de ces courbes 

nominales de traction.  

La limite conventionnelle d’élasticité (Rp0,2) est déterminée pour une déformation plastique 

de 0,2 %. La Figure 79-a présente un exemple de détermination de Rp0,2. La partie élastique 

est d’abord approximée comme une droite afin de déterminer le module d’Young grâce à la loi 

de Hooke. Une droite parallèle est ensuite tracée à partir de 0,2 % de déformation. 

L’intersection de cette droite avec la courbe de traction permet la détermination de la limite 

conventionnelle d’élasticité. La contrainte maximale de traction correspond au point maximal 

sur la courbe de traction. Ce point caractérise le passage d’une déformation plastique homogène 

à la zone de striction où la déformation plastique se localise au centre de l’éprouvette. La 

Figure 79-b présente un exemple de détermination de la contrainte maximale de traction (Rm) 
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et de la déformation totale à la contrainte maximale (Ag). La contrainte maximale est 

simplement déterminée en trouvant le point où la contrainte est maximale sur la courbe de 

traction. Concernant l’allongement total à la contrainte maximale, celui-ci est déterminé à 

l’aide de la méthode issue de la norme ASTM D638. Une droite est tracée pour une valeur de 

contrainte équivalent à 0,5 % de la contrainte maximale avec A1 et A2 les points d’intersection 

de cette droite avec la courbe de traction. La distance moyenne entre ces deux points permet 

d’obtenir la valeur de la déformation totale à la contrainte maximale. Cette grandeur permet 

d’étudier l’évolution de la valeur de déformation de début de striction.    

 

 

Figure 79 : (a) Détermination de la limite conventionnelle d'élasticité à 0,2 % de déformation 
plastique. (b) Détermination de Rm et Ag sur la courbe nominale de traction. 
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3) Paramètres de fabrication 

Les essais de traction ont été effectués pour les échantillons possédant la densité la plus 

élevée. Le Tableau 12 présente les paramètres de fabrication ainsi que les densités obtenues 

par balance d’Archimède des échantillons utilisés pour la caractérisation des propriétés 

mécaniques. La densité est supérieure à 99 % pour les échantillons élaborés entre 60 J.mm-3 et 

230 J.mm-3. Pour l’échantillon élaboré à plus basse énergie (46 J.mm-3), la densité est inférieure 

à 99 % avec une valeur de 98,59 %. L’énergie de fabrication (Ev) est utilisée par la suite pour 

désigner les échantillons.  

 

Tableau 12 : Paramètres de fabrication et densités des échantillons utilisés pour la caractérisation des 
propriétés mécaniques. 

Ev (J.mm-3) P (W) V (mm/s) Densité (%) 

 46 150 900 98,59 

60 150 700 99,13 

90 300 900 99,15 

120 300 700 99,18 

230 300 360 99,09 

  

Les éprouvettes de traction sont construites sur un même plateau de fabrication comme 

le montre la Figure 80-a. Les éprouvettes sont espacées d’une distance de 1 cm afin de limiter 

la dépose d’éjectas liée à l’irradiation laser. Une vue schématique du dessus du plateau de 

fabrication est présentée en Figure 80-b. Les pièces avec les énergies de fabrication les plus 

importantes (230 J.mm-3, 120 J.mm-3) sont disposées à gauche sur le plateau afin que les éjectas 

formés lors de l’irradiation laser soient évacués par le flux de gaz. Une coloration des pièces 

est également visible pour les fortes énergies de fabrication due à l’oxydation des pièces 

pendant la fabrication (lié à l’élévation de température). Cette oxydation est d’autant plus 

visible que l’énergie de fabrication est importante.    
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Figure 80 : Plateau de fabrication des éprouvettes de traction. (a) Photo des éprouvettes sur le plateau 
de fabrication. (b) Vue du plateau tirée du logiciel de préparation permettant d’observer la disposition 

des pièces sur le plateau de fabrication. 

 

 Dans cette étude, il a été choisi d’élaborer les éprouvettes directement par FA. Des 

stratégies de bord et de contours de remplissage ont été ajoutés afin de garantir un état de 

surface correct pour les éprouvettes. Néanmoins, ces différentes stratégies entraînent des 

différences de microstructure significatives entre le bord et le volume des éprouvettes. La 

Figure 81 présente la différence de microstructure entre le bord et le volume d’une éprouvette 

de traction. La microstructure en bord d’éprouvette présente un empilement de cordons du fait 

de l’utilisation d’un unique vecteur laser. Par ailleurs, des particules de poudre partiellement 

fondues sont fusionnées à la surface comme le montre l’agrandissement de la microstructure 

en Figure 81. La taille de la zone de bord est mesurée à 220 µm. La contribution de cette zone 

à la section utile est de 14 %. Les propriétés mécaniques déterminées à partir de ces éprouvettes 

seront donc très majoritairement liées à la microstructure de type « volume ». 
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Figure 81 : Différences de microstructure entre le bord et le volume des éprouvettes de traction. 

 

II) Évolution globale du comportement mécanique 

1) Courbes nominales de traction  

Les courbes de traction nominales obtenues pour les cinq énergies de fabrication sont 

présentées en Figure 82. Pour chaque énergie, trois essais ont été, a minima, effectués afin 

d’estimer la dispersion statistique des valeurs obtenues.  

La partie élastique est non linéaire pour l’ensemble des énergies de fabrication. Les 

paramètres de fabrication ont une forte influence sur la limite d’élasticité, la contrainte 

maximale de traction ainsi que sur la déformation à contrainte maximale. De manière globale, 

l’augmentation de l’énergie entraîne une augmentation de la ductilité ainsi qu’une diminution 

de la limite d’élasticité. Cette tendance a déjà été observée pour différents alliages comme 

l’Inconel 718, l’Invar 36 et le 316L [78], [89], [110], [121].  
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Figure 82 : Courbes nominales de traction obtenues et agrandissement de la partie élastique pour les 
différentes énergies de fabrications. 

 

1.1 ) Limite d’élasticité et contrainte maximale de traction 

L’évolution de la limite conventionnelle d’élasticité (Rp0,2) et de la contrainte maximale 

(Rm) de traction en fonction de l’énergie volumique est présentée en Figure 83. Pour chaque 

énergie, la dispersion des mesures obtenue par l’écart type des différents essais est très faible 

avec des valeurs comprises entre 10 MPa et 20 MPa. 

 Plusieurs évolutions sont observables selon les valeurs d’énergie de fabrication. Pour 

les faibles énergies de fabrications (46 J.mm-3, 60 J.mm-3), la limite d’élasticité a une valeur 

supérieure à 500 MPa. Néanmoins, pour l’énergie de 46 J.mm-3, la valeur de Rp0,2 est inférieure 

à celle de l’échantillon élaboré à 60 J.mm-3. Cette différence peut s’expliquer par une porosité 

plus importante pour l’échantillon élaboré à 46 J.mm-3. L’abaissement de la limite d’élasticité 

avec l’augmentation de la porosité a déjà été mis en évidence par Yakout et al. pour le 316L 

ainsi que l’Invar 36 et par Watring et al. pour l’Inconel 718 [87], [89]. Concernant la contrainte 

maximale de traction, une différence de 35 MPa est observée entre l’énergie de 46 J.mm-3 et 

60 J.mm-3, ceci également attribué à la porosité plus importante pour l’énergie de 46 J.mm-3. 

 Pour les énergies de fabrication plus élevées, le niveau de porosité mesuré est 

équivalent. Les évolutions des propriétés mécaniques peuvent donc être associées aux 
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évolutions microstructurales induites par les changements des paramètres de fabrication. Pour 

cette gamme de paramètres, une décroissance de la limite d’élasticité est observée avec une 

valeur de 482 MPa pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3 et 405 MPa pour l’échantillon élaboré 

à 231 J.mm-3. La contrainte maximale de traction suit également une décroissance avec 

l’augmentation de l’énergie de fabrication passant d’une valeur de 624 MPa à 562 MPa. 

 

 

Figure 83 : Évolution de la limite d’élasticité et de la contrainte maximale de traction en fonction de 
l’énergie de fabrication. 

 

1.2 ) Déformations maximale et à rupture 

  La Figure 84-a présente les évolutions des déformations maximale (Ag) et à rupture 

(A) pour l’ensemble des énergies de fabrication. L’élongation maximale marque le début de la 

zone de striction. Une croissance de cette valeur est observée avec l’augmentation de l’énergie 

de fabrication. Pour la plus faible énergie de fabrication (46 J.mm-3), la valeur est de 11 % alors 

que pour la plus haute énergie (230 J.mm-3) la valeur est de 30 %. Concernant l’élongation à 

rupture, une croissance est observée entre 46 J.mm-3 et 90 J.mm-3 passant d’une valeur de 11 % 

à une valeur de 36 %. À partir de 90 J.mm-3 et jusqu’à 230 J.mm-3, l’élongation à rupture 

n’évolue que très peu. Cette évolution a déjà été observée par Yakout et al. pour l’Invar 36 et 

le 316L comme le montre la Figure 84-b [89]. Par ailleurs, une dispersion plus importante des 
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mesures est observée du fait de la présence de défauts, ce qui conduit à une rupture prématurée 

de certaines éprouvettes.   

 À faible énergie de fabrication, la différence entre A et Ag est très faible. La rupture se 

fait avant d’arriver en zone de striction. La différence entre A et Ag devient significative à partir 

de 90 J.mm-3. Pour l’énergie de 230 J.mm-3, la déformation par striction se réduit en 

comparaison avec les énergies de 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3. 

 

 

Figure 84 : (a) Impact de l’énergie de fabrication sur l’élongation à rupture et l’élongation maximale. 
(b) Évolution de l’élongation à rupture pour l’Invar 36 [89]. 

 



Chapitre IV : Comportement mécanique en traction 

119 | P a g e  

 

1.3 ) Comparatif des propriétés mécaniques de Ni 20 wt. % Cr  

 Le Tableau 13 compare les valeurs mesurées de limite d’élasticité, de contrainte 

maximale, et des déformations maximale et à rupture obtenues dans cette étude avec des 

données issues de la littérature. Le comparatif est également effectué avec la seule étude portant 

sur l’alliage Ni 20 wt. % Cr élaboré en FA de Song et al. [68]. Pour l’ensemble des énergies de 

fabrication étudiées ici, les propriétés mécaniques mesurées sont supérieures. La limite 

d’élasticité ainsi que la contrainte maximale sont deux fois supérieures. La ductilité est 

également supérieure, indépendamment de l’énergie de fabrication.  

Concernant l’alliage élaboré de manière conventionnelle, plusieurs jeux de données, 

issus de la littérature ou de nouvelles caractérisations expérimentales peuvent être utilisées pour 

effectuer la comparaison. Un alliage de référence fourni par la société Goodfellow est ainsi 

considéré dans un premier temps. Les détails de sa microstructure ainsi que de son 

comportement en traction sont fournis en Annexe D. En comparaison avec l’alliage élaboré par 

FA, la limite d’élasticité est inférieure pour les basses énergies (46 J.mm-3, 60 J.mm-3) et les 

énergies intermédiaires (90 J.mm-3, 120 J.mm-3) de fabrication. Cependant, la contrainte 

maximale de traction ainsi que la ductilité sont supérieures pour l’alliage de référence. Les 

données obtenues dans la thèse de Calvarin-Amiri sur un feuillard de Ni 20 wt.% Cr d’une 

épaisseur et d’une taille moyenne de grains de 40 µm sont également présentées [154]. La 

limite d’élasticité obtenue par Calvarin-Amiri est nettement inférieure à celle obtenue dans 

cette étude. Néanmoins, la contrainte maximale de traction de l’alliage élaboré de manière 

conventionnelle est équivalente à celle obtenue par FA et l’allongement à rupture est supérieur 

pour l’alliage élaboré traditionnellement. Le dernier point de comparaison est effectué avec 

l’étude de Gluck [155]. En comparaison avec le matériau élaboré en FA, les mêmes conclusions 

qu’avec les données de Calvarin-Amiri peuvent être tirées. La limite d’élasticité est plus faible, 

mais la ductilité est plus élevée pour le matériau élaboré par voie conventionnelle. Néanmoins, 

la contrainte maximale de traction est plus importante dans l’étude de Gluck. 

Ces différents comparatifs montrent que les propriétés de l’alliage Ni 20wt. % Cr en 

traction sont très dépendantes de sa méthode de mise en forme. Les échantillons élaborés en 

FA présentent une ductilité amoindrie et une contrainte maximale de traction inférieure par 

rapport au matériau élaboré par voie conventionnelle. Malgré cela, la limite d’élasticité est 

supérieure pour les échantillons élaborés en FA.  
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Tableau 13 : Comparatif des propriétés mécaniques en traction de Ni20Cr obtenues en FA et par des 
procédés traditionnels. 

Ev 
(J.mm-3) 

Rp0,2 

(MPa) 
Rm 

(MPa) 
Ag 

(%) 
A 

(%) 

46 J.mm-3 
504 
(12) 

635 
(10) 

11 
(2) 

11 
(2) 

60 J.mm-3 
533 
(5) 

671 
(15) 

15 
(5) 

17 
(7) 

90 J.mm-3 
482 
(9) 

624 
(8) 

23,6 
(0,2) 

36,1 
(2,1) 

120 J.mm-3 
459 
(9) 

603 
(7) 

24,9 
(1,4) 

36,8 
(8,3) 

231 J.mm-3 
405 
(14) 

562 
(21) 

29,2 
(1,3) 

34,8 
(3,0) 

NiCr-
Référence 

442 
(10) 

771 
(12) 

32,5 
(0,3) 

43,6 
(1,1) 

NiCr-FA 
[68] 

205 318 / 4,5 

NiCr 
[154] 

205 635 / 46,3 

NiCr 
[155] 

231 968 / 45 

  

2) Comportement dans le domaine élastique  

La section précédente a présenté de manière globale le comportement en traction de 

l’alliage Ni 20 wt. % Cr élaboré en FA selon différentes énergies volumiques. Cette partie 

se consacre à étudier le comportement dans le domaine élastique et notamment la variation 

du module d’Young selon l’énergie de fabrication. La Figure 85 présente un 

agrandissement du domaine d’élasticité des courbes nominales de traction pour toutes les 

énergies de fabrication. La partie élastique des échantillons élaborés en FA présente un 

caractère non linéaire. Néanmoins, le pied de courbe rectiligne permet de calculer un 

module d’élasticité, mais également une contrainte initiale d’élasticité (RY) à partir de 

laquelle la partie élastique n’est plus linéaire.  
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Figure 85 : Agrandissement du domaine d’élasticité pour les énergies de fabrication comprises entre 
46 et 230 J.mm-3. 

 

La Figure 86 présente la comparaison du domaine d’élasticité d’un alliage Ni 20 wt. % Cr 

élaboré par voie conventionnelle et d’un alliage élaboré par FA à 90 J.mm-3. Le matériau 

élaboré conventionnellement est fourni par la société Goodfellow (caractéristiques 

mentionnées dans la section précédente voir Annexe D pour plus de détails). 

 

 

Figure 86 : Agrandissement du domaine d’élasticité pour un échantillon de FA (courbe bleue) et pour 
une référence élaborée par voie conventionnelle (courbe rouge), les droites en traits pleins 

correspondent à l’approximation linéaire du début de la courbe. 
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Les résultats obtenus pour l’ensemble des énergies de fabrication sont présentés dans le 

Tableau 14. Le module d’Young de l’alliage Ni 20 wt. % Cr est donné entre 180 GPa et 220 

GPa dans la littérature. Pour tous les échantillons, le module d’Young mesuré est compris entre 

ces deux valeurs. Cependant, pour les énergies de 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3, le module d’Young 

est inférieur en comparaison avec les autres énergies. Cette baisse de module d’Young peut 

s’expliquer par une texturation plus importante pour ces énergies de fabrication comme 

observée par Popovich et al. pour l’Inconel 718 [118]. La limite apparente d’élasticité évolue 

également selon l’énergie de fabrication. La valeur la plus élevée est mesurée pour l’échantillon 

élaboré à 46 J.mm-3 avec une valeur égale à 71 MPa. Pour les autres énergies de fabrication, la 

valeur de RY évolue entre 57 MPa et 45 MPa. Les valeurs de RY sont faibles par rapport à la 

limite d’élasticité mesurée, témoignant du caractère fortement non linéaire du domaine 

d’élasticité. 

 

Tableau 14 : Module d'Young et contrainte initiale d’élasticité pour l’ensemble des énergies de 
fabrication. 

Ev 
(J.mm-3) 

E 
(GPa) 

RY 

(MPa) 

46 J.mm-3 
190 
(10) 

71 
(5) 

60 J.mm-3 
195 
(1) 

57 
(13) 

90 J.mm-3 
179 
(7) 

46 
(8) 

120 J.mm-3 
177 
(2) 

46 
(4) 

230 J.mm-3 
193 
(8) 

45 
(13) 

 

Une des hypothèses pouvant expliquer le comportement dans le domaine élastique 

décrit précédemment repose sur la différence de microstructure entre le bord et le volume de 

l’éprouvette entraînant la formation de deux zones avec des comportements mécaniques 

différents. En d’autres termes, si l’écart de dureté entre ces deux zones est important, la zone 

la plus faible en dureté va entrer en plasticité avant l’autre zone.  

 La Figure 87 présente une micrographie optique de l’échantillon élaboré à 62 J.mm-3 

montrant la différence de microstructure entre le bord et le volume. La différence de dureté 

Vickers entre le bord et le volume de 34 HV avec une dureté plus importante pour le bord de 
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l’échantillon. La dispersion des mesures de dureté pour la zone de bord est importante du fait 

de la difficulté d’effectuer les empreintes précisément dans cette zone.  

 

Figure 87 : Différence de microstructure et de dureté entre le bord et le volume de l'échantillon 
élaboré à 62 J.mm-3. 

 

 Afin de comprendre plus en détail l’influence de l’état de surface et des paramètres de 

bords sur le comportement en traction, des éprouvettes sans stratégie de bord et de contour ont 

été élaborées. Des éprouvettes ont également été usinées à partir de cylindres de diamètre 12 

mm. Pour l’ensemble des éprouvettes, l’énergie de fabrication est de 62 J.mm-3. La Figure 88 

présente les courbes de traction obtenues pour les éprouvettes usinées et celles construites avec 

et sans contours. Un agrandissement du domaine d’élasticité pour ces trois états est également 

présenté. Pour l’éprouvette usinée, la partie élastique est parfaitement linéaire avec un module 

d’Young mesuré à 200 GPa. Au contraire, l’éprouvette construite sans contours présente un 

comportement en élasticité identique à celui observé pour les éprouvettes construites avec 

contours. Par ailleurs, les éprouvettes usinées ont une contrainte maximale supérieure de 25 

MPa par rapport aux éprouvettes construites directement en FA. Il apparaît donc que l’usinage 

des éprouvettes influence le comportement en élasticité de Ni 20 wt. % Cr. Par ailleurs, le 

comportement mécanique est également influencé par l’état de surface avec des valeurs plus 

importantes de limite d’élasticité et de contrainte maximale pour l’échantillon usiné, mais sans 

influencer l’écrouissage. 
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Figure 88 : Courbes de traction nominales pour les éprouvettes usinées, sans et avec contours 
élaborés à 62 J.mm-3. 

 

III) Écrouissage de l’alliage Ni 20 wt. % Cr en FA 

1) Contraintes et déformations vraies  

L’étude de l’écrouissage du matériau passe par la transformation des courbes nominales de 

traction présentées dans la partie II en contrainte et déformation vraie. Les équations (IV.1) et 

(IV.2) permettent de calculer les contraintes et déformations vraies à partir des valeurs 

nominales de traction.    

𝜎𝑣 =  𝐹𝑆 =  𝜎. (1 + 𝜀) (IV. 1) 

𝜀𝑣 = ln ( 𝑙𝑙0) = ln(1 + 𝜀) (IV. 2) 

 La Figure 89 présente les courbes de contraintes et déformation vraies pour l’ensemble 

des énergies de fabrication. Pour chaque énergie de fabrication, une valeur de contrainte 

maximale (σmax) et de déformation totale à contrainte maximale (εmax) sont obtenues en prenant 

le maximum des courbes de traction vraies. Le Tableau 15 présente les résultats obtenus en 
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fonction de l’énergie de fabrication ainsi que pour l’alliage de référence. La contrainte 

maximale augmente significativement entre 46 J.mm-3 et 90 J.mm-3 passant de 705 MPa à 

798 MPa. La contrainte maximale pour l’alliage de référence a une valeur supérieure de 1045 

MPa. Concernant la déformation à contrainte maximale, une augmentation de celle-ci est 

observée en fonction de l’énergie de fabrication passant de 10,5 % à 28,7 %.    

 

Figure 89 : Courbes de contraintes et déformations vraies pour l’ensemble des énergies de 
fabrication. 

 

Tableau 15 : Contrainte maximale et déformation totale à contrainte maximale pour les échantillons 

élaborés en FA et l’alliage de référence. 

Ev 

(J.mm-3) 
σmax 

(MPa) 
εmax 

(%) 

46 
705 
(14) 

10,5 
(1,8) 

60 
779 
(52) 

15,1 
(5,5) 

90 
798 
(8) 

26,4 
(0,5) 

120 
778 
(12) 

26,8 
(2,7) 

230 
743 
(23) 

28,7 
(1,6) 

Référence  
(Goodfellow) 

1045 
(12) 

30,7 
(0,1) 
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2) Modélisation de la courbe de traction 

Une des possibilités pour étudier l’écrouissage est de modéliser la courbe de traction. Il a 

été choisi dans cette étude d’utiliser la loi d’Hollomon qui est une équation puissance empirique 

permettant de mettre en équation aisément la courbe de traction. Le comparatif est également 

effectué avec l’alliage de référence afin de voir les spécificités des matériaux de FA en termes 

d’écrouissage.  

2.1 ) Loi d’Hollomon 

La loi d’Hollomon est une loi puissance définie selon l’équation (IV.3) avec KH le 

coefficient de résistance et nH le coefficient d’écrouissage [156]. Le coefficient d’écrouissage 

n caractérise la forme de la courbe de la courbe de traction et évolue entre 0,1 et 0,5. Une valeur 

de n élevée induit que le matériau s’écrouit fortement.  𝜎𝑣 = 𝐾𝐻𝜀𝑛𝐻 (IV. 3) 

La détermination des coefficients n et K s’effectue en traçant ln (σv) en fonction de ln (εv) 

pour le domaine de plasticité. La modélisation par une fonction affine permet de déterminer les 

valeurs de KH et nH (Équation IV.4).   ln 𝜎𝑣 = ln 𝐾𝐻 + 𝑛𝐻 . ln 𝜀𝑣  (IV. 4) 

 La Figure 90 présente les courbes ln (σv) = ln (εv) pour les cinq énergies de fabrication 

ainsi que pour l’alliage de référence. Pour l’ensemble des énergies de fabrication ainsi que pour 

l’alliage de référence, la courbe est linéaire à partir d’une valeur de déformation εl. Une 

divergence par rapport à la loi d’Hollomon est donc observée pour les faibles niveaux de 

déformations. Par ailleurs, le fait d’observer ce comportement pour l’alliage de référence 

indique que ce comportement est intrinsèquement lié à la métallurgie de l’alliage Ni 20 wt. % 

Cr et non pas à la manière dont il est élaboré. Pour chaque état, les coefficients nh et Kh de la 

loi d’Hollomon sont déterminés ainsi que la déformation critique εl en dessous de laquelle cette 

équation ne s’applique pas.  
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Figure 90 : Courbes ln σv – ln εv pour les échantillons élaborés en FA et l’échantillon de référence. 

  

Le Tableau 16 présente l’évolution de nH, KH et εl pour les échantillons élaborés en FA 

ainsi que pour l’alliage de référence. Une évolution de nH et KH selon l’énergie de fabrication 

est observée, avec nh passant d’une valeur de 0,15 pour l’énergie de 46 J.mm-3 à 0,27 pour 

l’énergie de 230 J.mm-3. L’évolution de KH est inverse, une diminution de sa valeur est 

observée avec une augmentation de l’énergie de fabrication. En comparaison avec l’alliage de 

référence, le coefficient d’écrouissage est nettement supérieur à ceux des échantillons élaborés 

en FA. La faible valeur du coefficient d’écrouissage des matériaux élaborés par FA a déjà été 

reportée pour différents alliages comme le 316L [128], [129], [157]. La valeur de εl est 

également dépendante de l’énergie de fabrication. Pour les faibles énergies de fabrication (46 
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J.mm-3, 60 J.mm-3), la déviation se fait pour une déformation totale comprise entre 5 % et 7 %. 

À partir de 90 J.mm-3, la déviation se fait à 10 % de déformation totale. Une augmentation de 

la valeur de déformation est à noter pour les plus hautes énergies de fabrication. Néanmoins, 

cette augmentation est limitée de 10 % à 12 % pour la plus haute énergie de fabrication. 

Concernant l’alliage de référence, εl est égale à 10 %. Par ailleurs, certains auteurs comme Li 

et al. et Voisin et al. ont également observé un changement du coefficient d’écrouissage nh à 

partir de 10 % et 13 % de déformation pour le 316L [127], [157]. Les auteurs associent le 

changement de comportement mécanique à partir de 10 % à un changement de mécanisme de 

déformation.  

Tableau 16 : Coefficients nh et Kh de la loi d’Hollomon et déformation εl pour les échantillons 
élaborés en FA et l’alliage de référence. 

 nH 
KH 

(MPa) 
εl 

(%) 

46 J.mm-3 
0,15 

(0,01) 
995 
(17) 

5,4 
(0,6) 

60 J.mm-3 
0,17 

(0,01) 
1080 
(40) 

6,6 
(0,4) 

90 J.mm-3 
0,214 

(0,001) 
1072 
(15) 

10,1 
(0,9) 

120 J.mm-3 
0,22 

(0,01) 
1055 
(13) 

10,4 
(0,7) 

231 J.mm-3 
0,275 

(0,007) 
1053 
(47) 

11,9 
(1,3) 

Référence 
0,34 

(0,06) 
1045 
(12) 

10,5 
(0,3) 

 

2.2 ) Loi de Ludwigson 

La loi de Ludwigson a été introduite afin de trouver une expression pour les métaux et 

alliages présentant une déviation par rapport à la loi d’Hollomon pour les faibles 

déformations [158]. D’après Ludwigson, la déviation par rapport à la loi d’Hollomon est 

principalement rencontrée pour les métaux et alliages à faible énergie de faute d’empilement. 

Pour l’alliage Ni 20 wt. % Cr, l’énergie de faute d’empilement est de 42 mJ.m-2 d’après Akhtar 

et Teghtsoonian [159]. Cette valeur est du même ordre de grandeur que l’énergie de faute 

d’empilement pour le 316L qui est de 30 mJ.m-2 [160]. Selon Ludwigson, le changement de 

comportement observé à partir de εl est associé à un changement de mécanisme passant d’un 

glissement planaire pour les faibles déformations plastiques à un glissement dévié à partir de 

εl. 
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L’expression de la loi de Ludwigson est donnée en équation (IV.5). La première partie 

de l’équation correspond à la loi d’Hollomon classique tandis que la deuxième partie est le 

facteur correctif avec KL et nL des constantes dépendantes du matériau, de la température 

d’essai et de la taille grains. La détermination des coefficients de la loi de Ludwigson s’effectue 

en mesurant dans un premier temps la différence de contrainte (Δ) pour une valeur de 

déformation entre les courbes de traction expérimentales et celle obtenue par la loi d’Hollomon. 

La Figure 91 illustre pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3 la différence qu’il y a entre la 

courbe expérimentale et la loi d’Hollomon avant 10 % de déformation. Pour chaque état, la 

différence de contrainte Δ est mesurée, pour chaque échantillon en cinq valeurs de 

déformations.  𝜎𝑣 =  𝐾𝐻𝜀𝑣𝑛𝐻 + exp(𝐾𝐿 + 𝑛𝐿𝜀𝑣) (IV. 5) 

 

Figure 91 : Exemple de déviation par rapport à la loi d'Hollomon et de mesure de  pour l'échantillon 
élaboré à 90 J.mm-3. 

 

  La différence entre la courbe expérimentale et la loi d’Hollomon pour les faibles 

déformations prend la forme d’une exponentielle (équation IV.6).   

 = exp(𝐾𝐿 + 𝑛𝐿 . 𝜀𝑣) (IV. 6) 
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 KL et nL sont déterminées en traçant ln Δ en fonction de la valeur de déformation 

correspondant. La Figure 92 présente ln Δ = f(εv) pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. Les 

points forment une droite de coefficient directeur nL et d’ordonnée à l’origine KL. 

 

Figure 92 : Détermination des coefficients nL et KL pour l'échantillon élaboré à 90 J.mm-3. 

 

Le Tableau 17 présente les évolutions de nL et KL en fonction de l’énergie volumique 

ainsi que pour l’alliage de référence. La valeur de nL diminue progressivement à mesure que 

l’énergie volumique augmente au contraire de KL. Les valeurs obtenues pour nl et Kl sont 

cohérentes avec les résultats obtenus par Ludwigson pour l’acier 304. Une augmentation des 

valeurs nL et KL est observée avec l’énergie de fabrication. L’écart avec la loi d’Hollomon est 

donc plus marqué pour les échantillons élaborés à haute énergie de fabrication.  

Tableau 17 : Évolution de nl et Kl pour les échantillons élaborés en FA et l’alliage de référence. 

 nL KL 

46 J.mm-3 
-72,60 
(7,08) 

4,76 
(0,04) 

60 J.mm-3 
-56,16 
(8,69) 

5,01 
(0,12) 

90 J.mm-3 
-40,76 
(1,30) 

5,17 
(0,26 

120 J.mm-3 
-39,77 
(3,39) 

5,23 
(0,06) 

231 J.mm-3 
-33,54 
(1,30) 

5,30 
(0,05) 

Référence 
-32,95 
(4,33) 

5,48 
(0,09) 
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La Figure 93 présente le tracé des courbes d’Hollomon et Ludwigson pour l’échantillon 

élaboré à 90 J.mm-3. La loi de Ludwigson a une meilleure adéquation avec les données 

expérimentales que la loi d’Hollomon.  

 

Figure 93 : Comparatif entre les données expérimentales et les lois d’Hollomon et de Ludwigson 
obtenues pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. 

 

3) Impact de la microstructure sur le comportement mécanique 

Les matériaux élaborés en FA présentent la particularité d’avoir un sous-réseau architecturé 

à l’intérieur de chaque grain. Ce sous réseau est composé de dendrites cellulaires résultant de 

la solidification rapide. D’après Liu et al. le réseau formé autour de chaque dendrite cellulaire 

par les éléments en ségrégation et les dislocations participent au durcissement et à la ductilité 

du matériau [129]. Par ailleurs, la présence de joints de faibles désorientations entre chaque 

colonie de cellules entraîne un faible écrouissage du matériau. Le rôle des dendrites cellulaires 

sur la déformation plastique et l’écrouissage n’est pas encore bien compris et nécessite une 

compréhension plus aboutie. Néanmoins les travaux de Voisin et al. sur le 316L ont permis 

d’apporter une meilleure compréhension sur le rôle des dendrites cellulaires sur la déformation 

plastique en traction [127]. 
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3.1 ) Effet de la taille de grains  

 La taille de grains d’un matériau polycristallin influence les propriétés mécaniques 

suivant la loi de Hall et Petch (Équation IV.7) avec σ0 et KHP des constantes dépendantes du 

matériau d’étude et du taux de déformation. Des précédents travaux effectués par M. Rudloff 

sur l’alliage Ni 20 wt. % Cr ont déterminé la dépendance de la limite d’élasticité pour une taille 

de grains évoluant entre 55 µm et 730 µm [7]. La Figure 94 présente l’évolution de la limite 

d’élasticité en fonction de la taille de grains pour les plans XZ et XY ainsi que les résultats 

obtenus par Rudloff. Les résultats de Rudloff montrent une dépendance linéaire de la limite 

d’élasticité vis-à-vis de la taille de grains. Les constantes de la loi de Hall et Petch σ0 et KHP 

sont respectivement égales à 115 MPa et 935 MPa.µm-1/2. Pour les échantillons élaborés par 

FA, une tendance linéaire entre la limite d’élasticité et la taille de grain est également observée 

malgré une dispersion importante. Par ailleurs, pour une taille de grains équivalente, les 

échantillons élaborés par FA présentent une limite d’élasticité deux fois supérieure à celle 

obtenue par Rudloff.  𝜎 (𝜀) =  𝜎0(𝜀) +  𝐾𝐻𝑃(𝜀)√𝑑  (IV. 7) 

 

 

Figure 94 : Évolution de la limite d'élasticité en fonction de la taille de grain selon le XZ et XY pour 
les échantillons de FA et d’après les données de Rudloff  [7]. 
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3.2 ) Espace interdendritique  

 Une des hypothèses avancées dans certaines études est que la taille des cellules 

dendritiques influence les propriétés mécaniques et que l’espace interdendritique peut avoir le 

même effet durcissant qu’un joint de grains de forte désorientation [28], [132], [161]. 

Néanmoins, il est compliqué de déterminer de manière précise une relation entre la taille des 

cellules dendritiques et la limite d’élasticité. La taille des cellules dendritiques est dépendante 

des conditions locales de solidification. La Figure 95 présente une observation MEB d’une 

colonie des cellules dendritiques pour l’échantillon élaboré à 60 J.mm-3. Des changements 

significatifs de tailles de cellules dendritiques sont observables au sein d’une même colonie.  

 

Figure 95 : Observations au MEB d’une colonie de cellules dendritiques pour l’échantillon élaboré à 
60 J.mm-3 montrant des évolutions significatives de tailles de cellules dendritiques.  

 

 La Figure 96-a montre l’évolution de la limite d’élasticité selon la taille moyenne de 

l’espace interdendritique (λ1). La forte dispersion de la taille de l’espace interdendritique ne 

permet pas de donner une tendance claire pour l’évolution de la limite d’élasticité. Néanmoins, 

en prenant en compte uniquement les valeurs moyennes, une augmentation de la limite 

d’élasticité apparaît avec la diminution de l’espace interdendritique. Ce type d’évolution a déjà 

été mis en évidence par Li et al. [161] pour le 316L par essai de compression sur micropilliers 

au sein de différentes colonies de dendrites cellulaires (Figure 96-b). D’autres auteurs comme 

Kong et al. ont également observé une dépendance des propriétés mécaniques par nano-

indentation vis-à-vis de la taille des cellules dendritiques [132]. Pour ces auteurs, l’espace 

interdendritique participe à l’augmentation de la limite d’élasticité des matériaux élaborés par 

FA, mais contrairement aux joints de grains, cette interface permet de laisser passer plus 

facilement les dislocations. La valeur de KHP obtenue est de 190 MPa.µm-1/2 (6016 MPa.nm-
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1/2), cette valeur est inférieure à celle obtenue par Rudloff qui est de 978 MPa.µm-1/2. La 

structure cellulaire dendritique a donc un effet durcissant amoindri par rapport aux joints de 

grains.   

 

Figure 96 : Évolution de la limite d'élasticité en fonction de la taille de λ1 pour : (a) Ni 20 wt.% Cr, 
(b) l’acier 316 L [161]. 

 

 L’espace interdendritique est composé, comme montré en chapitre III, d’une forte 

densité de dislocations, mais également de précipités espacés régulièrement. Il a été également 

mis en évidence, que l’augmentation de l’énergie de fabrication entraîne des accroissements en 

taille et en distance moyenne des particules.  

 L’influence des précipités sur le durcissement de Ni 20 wt. % Cr est étudié en calculant 

l’augmentation de la contrainte de cisaillement induit par les précipités. L’équation (IV.8) 
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permet le calcul de cette contrainte avec comme hypothèse principale l’existence d’un 

mécanisme de contournement des précipités de type Orowan. Cette hypothèse a déjà été utilisée 

par Voisin et al. pour le calcul de la contribution des précipités formés dans le 316L élaboré en 

FA [127]. À partir des mesures de taille moyenne (D) et de distance moyenne (λ) entre 

particules, il est possible de calculer une contribution des précipités au durcissement du 

matériau élaboré par FA. L’équation (IV.10) permet le calcul de la contrainte de cisaillement 

local induit par les précipités avec μ le module de cisaillement (81 300 MPa) et b la norme du 

vecteur de Burgers (0,249 nm) [162].  

 =  . 𝑏
 − 𝐷 (IV. 10) 

 La Figure 97 présente l’évolution de la contrainte de cisaillement en fonction de 

l’énergie de fabrication. Une diminution de la contrainte de cisaillement est observée avec 

l’augmentation de l’énergie de fabrication passant d’une valeur de 300 MPa à 170 MPa pour 

la plus faible et la plus forte énergie de fabrication, respectivement. La croissance des particules 

ainsi que l’augmentation de leurs espacements sont les raisons principales expliquant cette 

diminution. Ce résultat peut, par ailleurs, expliquer l’adoucissement du matériau observé avec 

l’augmentation de l’énergie de fabrication ainsi que l’augmentation du coefficient 

d’écrouissage. Néanmoins, les résultats sont à confirmer en prenant en compte les particules 

de plus petit diamètre.  

 

Figure 97 : Évolution de la contrainte de cisaillement induit par les précipités en fonction de l'énergie 
de fabrication.  
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IV) Impact des paramètres sur la rupture en traction 

Cette dernière partie se consacre à étudier l’influence des paramètres de fabrication sur la 

rupture de Ni 20 wt. % Cr en traction. Cette étude est effectuée par observations des faciès de 

rupture à faible grossissement à l’aide du microscope numérique Keyence VHX-500F et à fort 

grossissement au MEB.  

La forme générale du faciès et sa surface permettent de déterminer le mode de rupture du 

matériau. La Figure 98 schématise la formation de la rupture en traction d’un matériau ductile. 

Pour une forte plasticité, la déformation se localise dans une zone de l’éprouvette. Il y a 

nucléation de cavités au niveau des inclusions, des précipités ou des défauts présents dans la 

microstructure. Ces cavités vont croître durant la déformation plastique et entraînent des 

instabilités plastiques ainsi que la décohésion des inclusions. La surface de l’éprouvette 

diminue dans la zone de striction, la rupture du matériau se fait par déchirement. Le faciès de 

rupture présente alors des cupules avec la présence des inclusions en fond des cavités et une 

zone de rupture par cisaillement sur les bords de l’éprouvette. Ce type de rupture est sensible à 

la géométrie et à l’épaisseur de l’éprouvette.  

 

Figure 98 : Schématisation de la formation de la rupture type « cup and cone » pour un matériau 
ductile en traction [163]. 
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 Dans le cas des matériaux élaborés par FA, la présence de défauts comme des porosités 

ou de la poudre partiellement fondue peut entraîner un changement des mécanismes de rupture 

du matériau comme l’a montré Yakout et al. [89] pour le 316L et l’Invar 36 passant d’une 

rupture, que les auteurs ont qualifiée de fragile, à une rupture ductile à mesure que la proportion 

de défauts diminue.  

 

1) Forme générale du faciès 

L’observation à faible grossissement des faciès de rupture permet d’étudier l’influence des 

paramètres de fabrication sur la forme générale du faciès. Ces observations sont effectuées à la 

loupe binoculaire. La mesure de la surface finale (Sf) permet de calculer la striction (Z%) à 

l’aide de l’équation (IV.11) avec S0 la surface initiale de l’échantillon.  

𝑍% = (𝑆0 − 𝑆𝑓𝑆0 ) . 100 (IV. 11) 

La Figure 99 présente les observations macroscopiques des faciès de rupture pour 

l’ensemble des énergies de fabrication. De ce point de vue macroscopique, trois types de 

ruptures peuvent être mis en évidence selon l’énergie de fabrication.  

 Pour les plus basses énergies de fabrication (Figure 99 a, b), une faible striction est 

mesurée avec une valeur moyenne de 27 % pour l’échantillon élaboré à 46 J.mm-3 et 35 % pour 

l’énergie de fabrication de 60 J.mm-3. Par ailleurs, l’observation des faciès montre la présence 

de la macrostructure. La rupture semble s’effectuer le long des cordons. Ces résultats sont 

cohérents avec la faible ductilité mesurée en traction. La rupture de ces échantillons s’effectue 

en début de striction ou juste avant de rentrer en striction (cas de l’échantillon à 46 J.mm-3).  

 Pour les énergies intermédiaires de fabrication (Figure 99 c, d), une striction plus 

importante est mesurée avec des valeurs de 62 % pour l’échantillon à 90 J.mm-3 et de 68 % 

pour l’échantillon à 120 J.mm-3. Néanmoins, pour l’énergie d’élaboration de 120 J.mm-3, une 

dispersion non négligeable est mesurée. Cela est dû à la rupture de certaines éprouvettes en 

début de striction.  

 Pour l’énergie de fabrication la plus importante (Figure 99-d), la striction est seulement 

de 47 % indiquant une rupture en début de striction. Le faciès présente un nombre considérable 
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de zones claires pouvant être identifiées comme des porosités ou des éjectas présents 

initialement dans la microstructure.   

 

Figure 99 : Vue macroscopique à la loupe binoculaire des faciès de rupture pour les énergies de 
(a) 46 J.mm-3, (b) 60 J.mm-3, (c) 90 J.mm-3, (d) 120 J.mm-3 et (e) 230 J.mm-3. 

 

 Pour les éprouvettes élaborées à énergie intermédiaire (90 J.mm-3, 120 J.mm-3), une 

ovalisation des faciès de rupture est observée. La Figure 100 présente une observation 

effectuée du faciès de rupture de l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. Les diamètres minimal et 

maximal sont obtenus par analyse d’image à l’aide du logiciel Image J. Les résultats montrent 

une différence de 1 mm entre les deux diamètres. Par ailleurs, le diamètre est parallèle avec la 
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direction Y. Ces observations ont déjà été mises en évidence par Keller et al. [164] pour 

l’Hastelloy X pour des échantillons élaborés avec deux passages de laser. Les auteurs associent 

ce changement de géométrie à une anisotropie de déformation plastique due à la différence 

d’orientations cristallographiques le long des directions X et Y (dans le plan de construction). 

Les microstructures des échantillons élaborés à 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3, contrairement aux 

autres énergies de fabrication, présentent une texture type Goss avec la normale au plan  {110} 

parallèle Z et la direction <001> parallèle à Y. La forme elliptique du faciès peut donc être 

associée à une anisotropie de la déformation plastique due à la présence d’une texture de Goss 

marquée (densité maximale de pôles supérieure à 8). 

 

 

Figure 100 : Forme elliptique du faciès de rupture pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. 
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2) Étude des mécanismes de la rupture 

Les observations des faciès de rupture sont effectuées au MEB. Ces observations ont pour 

but de déterminer le type de rupture selon l’énergie de fabrication, mais également d’identifier 

les causes de la rupture (porosités, poudres non fondues, particules). Comme pour les 

observations macroscopiques, trois types de ruptures sont observées à basse énergie (46 J.mm-

3, 60 J.mm-3), à énergie intermédiaire (90 J.mm-3, 120 J.mm-3) et à haute énergie de fabrication 

(230 J.mm-3). 

 

2.1 ) Basse énergie de fabrication 

La Figure 101 présente les observations au MEB du faciès de rupture pour l’échantillon 

élaboré à 46 J.mm-3. L’observation à faible grossissement (Figure 101-a) permet d’observer 

une rupture faiblement ductile. La Figure 101-b montre une rupture intragranulaire avec ce qui 

semble être une particule de poudre piégée à l’intérieur de la microstructure. La Figure 101-d 

vient confirmer la présence de particules de poudre partiellement fondues sur le faciès. La 

poudre partiellement fondue entraîne une rupture prématurée du matériau, en accord avec la 

littérature [165], [166]. Les défauts de manque de fusion ou de poudre partiellement fondue 

sont principalement rencontrés à faible énergie de fabrication comme précédemment vue dans 

le chapitre III. Par ailleurs, un agrandissement de la microstructure montre la présence de 

poudre piégée à l’intérieur de la microstructure. L’ensemble de ces défauts sont des zones de 

concentration de contraintes et participe à la rupture prématurée du matériau. La Figure 101-c 

montre la présence de zones de rupture peu ductiles, mais également la présence de zones 

comportant des cupules. La Figure 101-e montre un agrandissement de la zone de rupture 

ductile permettant l’observation des cupules.  

Pour les faibles énergies de fabrication, le comportement est ductile, mais la présence de 

défauts comme des porosités ou de la poudre non fondue entraîne une rupture prématurée du 

matériau.   
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Figure 101 : Observations MEB du faciès de rupture de l'échantillon élaboré à 46 J.mm-3 (a) Vue 
générale du faciès. (b) Rupture intragranulaire. (c) Rupture ductile-fragile (d) Poudres piégées dans la 
microstructure. (e) Agrandissement de la zone de rupture ductile montrant le réseau de cupule formé. 

 

2.2 ) Énergies intermédiaires 

Pour les énergies de fabrication de 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3, une ductilité en traction plus 

importante par rapport aux basses énergies de fabrication est mesurée. Par ailleurs, les 

observations macroscopiques des faciès de rupture ont mis en évidence une striction plus 

importante pour ces énergies de fabrication.  

La Figure 102 présente les observations au MEB du faciès de rupture pour l’échantillon 

élaboré à 90 J.mm-3. D’un point vu général (Figure 102-a), le faciès présente un nombre 

considérable de cavités avec une taille de plusieurs centaines de micromètres. L’observation 
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du fond d’une cavité est présentée en Figure 102-b et ne permet pas d’apporter de réponses sur 

la formation de ces cavités. Néanmoins, la présence de porosités ou d’éjectas non fondus 

pourrait expliquer la formation de ces cavités comme observée par Casati et al. pour le 316L 

[165]. Autour des cavités (Figure 102-c), le faciès présente de nombreuses cupules. Un 

agrandissement des cupules est présenté en Figure 102-d et permet d’observer un réseau de 

cupules de l’ordre d’une centaine de nanomètres.  

 

Figure 102 : Observations MEB du faciès de rupture de l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. (a) Vue 
Générale du facies. (b) Observation du fond d’une cavité. (c) Réseau de cupules formé entre les 

cavités. (d) Agrandissement du réseau de cupules. 
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2.3 ) Énergie importante de fabrication 

Pour l’énergie de fabrication la plus élevée (230 J.mm-3), la ductilité est identique à 

celle obtenue pour les énergies intermédiaires, mais la striction est moins importante 

indiquant une rupture en début de striction pour cette énergie.  

Les observations au MEB du faciès de rupture sont présentées en Figure 103. Le faciès 

de rupture présente deux types de morphologies selon la position. Au centre de l’éprouvette 

(Figure 103-a), la rupture est une rupture ductile classique. Sur un des bords de 

l’éprouvette, le faciès présente comme le montre la Figure 103-b un nombre considérable 

de cavités. Ces cavités sont circulaires avec une taille comprise entre 50 µm et 150 µm. À 

l’instar du faciès observé pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3 (Figure 102-a), ces cavités 

peuvent trouver leurs origines dans la présence de porosité ou de poudre non fondue. Les 

Figure 103-c,d présentent des agrandissements au niveau des cavités. L’intérieur des 

cavités présentant des fissures entre les cavités (Figure 103-c). Sur les bords, des cavités 

(Figure 103-d), des cupules sont observables montrant la différence de comportement 

mécanique qu’il y a entre l’intérieur et le bord des cavités. La Figure 103-e présente un 

agrandissement de la zone de rupture ductile présentant les cupules de taille sub-

nanométriques.  

Il apparaît donc que pour cette énergie de fabrication, une rupture ductile intragranulaire 

est le mécanisme de rupture principal. Néanmoins, certaines parties du faciès de rupture 

montrent qu’il y a présence de défauts ou de précipités difficilement déformables entraînant 

la formation de fissure.  
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Figure 103 : Observations MEB du faciès de rupture pour l'échantillon élaboré à 230 J.mm-3. (a) Vue 
générale du centre du facies. (b) Vue générale du bord du facies montrant la formation de cavités. 

 (c) Fissure formée entre deux cavités. (d) Réseau de cupules formé sur le bord des cavités.  
(e) Agrandissement permettant d’observer le réseau de cupules. 
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V)  Synthèse du chapitre  

Dans ce chapitre, l’évolution des propriétés mécaniques en traction selon l’énergie de 

fabrication a été mise en évidence pour l’alliage Ni 20 wt. % Cr. Le comparatif avec un alliage 

Ni 20 wt. % Cr par voie conventionnelle a également été effectué afin d’étudier le rôle de la 

microstructure de FA sur le comportement mécanique en traction.  

➢ De manière générale, le comportement en traction est fortement influencé par l’énergie 

de fabrication, une augmentation d’EV entraîne une chute de la limite d’élasticité ainsi 

qu’une augmentation de la ductilité. 

➢ La présence de défauts comme des porosités ou de la poudre partiellement fondue à 

basse énergie de fabrication (46 J.mm-3, 60 J.mm-3) entraîne une rupture faiblement 

ductile en début d’entrée dans le domaine de striction, les défauts étant des zones de 

fragilisation du matériau. À plus haute énergie, une rupture ductile est observée avec 

notamment une forme elliptique des faciès pour les énergies de fabrication présentant 

une texturation importante (90 J.mm-3, 120 J.mm-3).  

➢ Le comportement en élasticité est non linéaire pour l’ensemble des énergies de 

fabrication. Ce comportement est associé à une différence de microstructure entre le 

bord et le volume de l’échantillon.   

➢ Une déviation par rapport à la loi d’Hollomon est visible pour les faibles déformations 

plastiques ainsi que pour l’alliage de référence. Cette déviation est due à un changement 

des mécanismes de déformation couramment rencontrée dans les matériaux à basse 

énergie de faute d’empilement. L’équation de Ludwigson permet de modéliser 

correctement le comportement du matériau en plasticité. 

➢ En comparaison avec l’alliage élaboré de manière conventionnelle, le coefficient 

d’écrouissage pour le matériau élaboré par FA est faible. Ce faible écrouissage est 

associé à la structure cellulaire dendritique et à la présence d’une forte densité de 

dislocations autour de chaque cellule dendritique. Par ailleurs, la présence de précipités 

dans l’espace interdendritique permet également d’apporter une contribution au 

blocage des dislocations. Néanmoins, un écrouissage plus important est observé pour 

les hautes énergies de fabrications induites par une augmentation en taille des cellules 

dendritiques et des précipités présents dans l’espace interdendritique.  



 

 



 

 

 

Chapitre V : Stabilité thermique de 

la microstructure et des propriétés 

mécaniques 

Dans le chapitre précédent, il a été vu que les propriétés mécaniques en traction sont 

dépendantes des paramètres de fabrication. Néanmoins, une gamme d’énergie de fabrication 

où l’alliage présente une limite d’élasticité ainsi qu’une ductilité importante a pu être 

déterminée entre 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3. L’alliage Ni 20 wt. % Cr est principalement utilisé 

industriellement pour de hautes températures de service, il est donc primordial de garantir une 

stabilité thermique des propriétés mécaniques à haute température. Dans ce but, l’évolution 

des propriétés mécaniques en traction est étudiée pour une énergie de fabrication de 90 J.mm-

3 et des températures de traitement entre 500°C et 1100°C. En corrélation, des analyses 

microstructurales sont également effectuées avec pour but d’identifier les transformations 

microstructurales.   
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I) Évolution des propriétés mécaniques  

1) Courbes de tractions  

L’effet des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques de Ni 20 wt. % Cr 

élaboré en FA est étudié pour l’énergie de fabrication de 90 J.mm-3 (P = 300 W, V =900 mm/s). 

Cette énergie est utilisée, car les propriétés mécaniques mesurées sont le compris idéal entre 

ductilité et durcissement. Pour cette étude, cinq traitements thermiques ont été appliqués aux 

éprouvettes, les traitements thermiques entre 500°C et 1000°C ont été effectués sous vide 

secondaire avec un palier isotherme de deux heures. La cinétique de refroidissement est 

effectuée en four coupé, garantissant un refroidissement lent. Pour le traitement à 1100°C, un 

four traditionnel sans atmosphère protectrice a été utilisé et la durée du palier est de 10 heures. 

Cette durée de palier isotherme a été choisie en accord avec les travaux de Tucho et al. sur 

l’Inconel 718 [167]. Ce traitement thermique induit une recristallisation complète de la 

microstructure pour l’Inconel 718 élaboré en FA.  

La Figure 104 présente les courbes de traction nominales (a) et vraies (b) pour l’état 

brut de fabrication et après traitement thermique. Les courbes de traction des échantillons 

traités thermiquement montrent un changement des propriétés mécaniques dès la température 

de traitement de 500°C. Une augmentation de la limite d’élasticité et de la contrainte maximale 

est observée à 500°C et la ductilité ne semble pas diminuer. Entre 700°C et 1000°C, il y a une 

chute importante de la limite d’élasticité ainsi qu’une augmentation significative de la 

déformation à rupture, mais en conservant une contrainte maximale de traction identique sur 

cette gamme de température. Pour le traitement à 1100°C pendant 10 heures, la limite 

d’élasticité est fortement diminuée par rapport à l’état brut et la ductilité augmente 

considérablement. Les traitements thermiques influencent la forme des courbes de traction 

indiquant des changements d’écrouissage. L’ensemble de ces observations seront détaillées par 

la suite dans ce chapitre.  
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Figure 104 : Courbes de traction (a) nominales (b) vraies pour l’échantillon brut et les échantillons 
traités thermiquement. (Ev = 90 J.mm-3) 

 

 La Figure 105 présente l’évolution de la limite d’élasticité, de la contrainte maximale 

de traction et de l’allongement à rupture selon la température de traitement thermique. 

 Un durcissement du matériau est observé pour la température de traitement de 500°C 

avec la limite d’élasticité passant de 480 MPa à 506 MPa et la contrainte maximale de traction 

de 620 MPa à 685 MPa. À partir de 700°C, un adoucissement important du matériau est observé 
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avec une chute de la limite d’élasticité de 50 % pour l’échantillon recuit à 1100°C pendant 10 

heures. Cet adoucissement est accompagné d’une augmentation de la ductilité à partir de 800°C 

avec une valeur atteignant 56 % pour la température de 1100°C. L’évolution des propriétés 

mécaniques selon les traitements thermiques entre 700°C et 1100°C est similaire à celle 

observée par Voisin et al. et par Salman et al. pour le 316L [127], [168]. Concernant le 

durcissement observé à 500°C, la littérature ne reporte pas ce comportement pour d’autres 

alliages base nickel élaborée en FA.  

 

 

Figure 105 : Évolution de la limite d'élasticité, de la contrainte maximale et de l'allongement à 
rupture selon la température de traitement thermique.  

 

2) Évolution des coefficients de la loi d’Hollomon 

 Le formalisme développé en chapitre IV pour la détermination des coefficients nH et 

KH de la loi d’Hollomon est utilisé ici. La Figure 106 présente les courbes ln σ – ln ε pour 

l’ensemble des états. L’ensemble des échantillons présente la même déviation par rapport à la 

loi d’Hollomon en dessous de 10 % de déformation, les traitements thermiques n’ont pas 

d’influence sur ce comportement. Néanmoins, les coefficients de la loi d’Hollomon mesurés 

après 10 % de déformation sont influencés par les recuits. L’évolution des coefficients n et K 

selon la température de traitement thermique est présentée en Figure 107. Ces deux 

coefficients sont fortement impactés par la température de traitement thermique. Le coefficient 
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n augmente sensiblement suivant la température de traitement thermique comme le montre la 

Figure 107-a. Les valeurs mesurées évoluent de 0,2 pour le brut de fabrication à 0,48 pour 

l’échantillon traité à 1100°C pendant 10 heures. Cet accroissement est mesuré dès la 

température de 700°C avec une valeur de 0,28 pour atteindre progressivement 0,34 pour la 

température de 1000°C. En outre, les valeurs obtenues pour les échantillons recuits avec une 

température supérieure à 700°C sont supérieures à la valeur obtenue pour la référence.  

Concernant le coefficient KH (Figure 107-b), l’évolution suivant la température de traitement 

est identique à celle du coefficient nH, avec, cependant une augmentation observable dès 

500°C. En comparaison avec l’alliage de référence, seule la valeur obtenue pour l’échantillon 

traité à 1100°C a une valeur supérieure. 

 Les évolutions des coefficients KH et nH en lien avec le traitement thermique reflètent 

une modification du comportement mécanique durant la déformation plastique. Des évolutions 

microstructurales sont donc attendues après traitement thermique permettant d’expliquer les 

évolutions des propriétés mécaniques macroscopiques. Ces dernières seront discutées dans les 

prochaines sections. 

 

Figure 106 : Courbes ln σ- ln ε pour l’échantillon brut et les échantillons recuits. 
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Figure 107 : Évolution des coefficients (a) d'écrouissage n et de (b) résistance à la traction K selon la 
température de traitement. 

 

 

 

 

 

 



Chapitre V : Stabilité thermique de la microstructure et des propriétés mécaniques 

153 | P a g e  

 

II) Influence des traitements thermique sur la 

microstructure 

Afin de comprendre l’évolution du comportement mécanique avec les traitements 

thermiques, des analyses microstructurales sont effectuées. Ces analyses ont pour but 

d’identifier les changements de tailles de grains, de texture et la précipitation de nouvelle phase 

qui pourrait influencer le comportement mécanique après les traitements thermiques.  

 

1) Effacement progressif des bains de fusions  

La Figure 108 présente les observations au microscope optique des bains de fusion 

selon le plan XZ après attaque chimique pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. À l’instar des 

observations de Bazaleeva sur le 316 L, les bains de fusions ont une stabilité thermique réduite 

[169]. Pour l’état brut et le recuit à 500°C (Figure 108-a, b), les micrographies montrent la 

présence des bains de fusions sans changement de tailles et de morphologies des cordons. À 

partir de 700°C, la micrographie présentée en Figure 108-c montre que la macrostructure est 

partiellement effacée. L’agrandissement de la microstructure présenté dans cette même figure 

permet également d’observer que les joints de grains sont attaqués préférentiellement, cela 

pouvant être attribué à la précipitation d’une seconde phase au niveau des joints de grains. Pour 

la température de traitement de 1000°C, la micrographie de la Figure 108-d montre que les 

bains de fusion ne sont plus visibles après attaque chimique. La disparition des bains de fusion 

amorcée à 700°C est donc complète pour un traitement à 1000°C. Par ailleurs, l’agrandissement 

de la Figure 108-d permet d’observer la présence de précipités de tailles inférieures à 1µm au 

niveau des joints de grains.  

Les bains de fusion sont donc stables thermiquement jusqu’à la température de 700°C. 

L’effacement progressif de cette structure en fonction de la température de traitement 

thermique est cohérent avec les observations effectuées par de nombreux auteurs pour le 316L 

ou des superalliages base nickel [113], [169], [170].  
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Figure 108 : Observations au microscope optique de la microstructure selon XZ (a) Brut (b) 500°C-
2h (c) 700°C-2h (d) 1000°C-2h. (Ev

 = 90 J.mm-3) 

 

2) Évolution de la texture et de la taille de grains 

Les cartographies EBSD obtenues selon le plan XY pour les échantillons bruts et traités 

à 500°C, 700°C, 1000°C et 110°C sont présentées en Figure 109. La taille de grains est 

identique pour l’ensemble des échantillons avec une taille moyenne de 60 µm. Concernant la 

texture, les figures de pôles (Figure 110) montrent que la texture de Goss décrite dans le 

chapitre III pour l’état brut est observée pour tous les échantillons et la densité maximale de 

pôle est comprise entre 3 mrd et 5 mrd. Pour l’échantillon traité à 1100°C pendant 10 heures, 

un nombre considérable de macles est également visible indiquant que cet échantillon est 

probablement recristallisé. Ces résultats ont déjà été observés par Voisin et Salman pour le 

316L, les traitements thermiques n’induisent aucun changement de texture ou de taille de grains 

jusqu’à atteindre la température de recristallisation [127], [168]. Ces résultats montrent que 
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pour les températures de traitement comprises entre 500°C et 1000°C, le changement des 

propriétés mécaniques ne peut s’expliquer par un effet de la taille de grain ou de la texture. 

 

 

Figure 109 : Cartographies EBSD selon le plan XY de l’état brut et des recuits 500°C/700°C/1000°C-
2h et 1100°C-10h. (EV = 90 J.mm-3) 
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Figure 110 : Figure de pôles des plans (001), (110), (111) obtenues par EBSD selon le plan XY de 
l’état brut et des recuits 500°C/700°C/1000°C-2h et 1100°C-10h. (Ev = 90 J.mm-3) 

 

 Les traitements thermiques induisent donc des changements microstructuraux notables 

par EBSD uniquement pour l’échantillon recuit à 1100°C pendant 10 heures. Dans le but 

d’identifier les changements en termes de types de joint, les distributions des désorientations 

cristallines sont présentées en Figure 111 pour les échantillons brut et traités thermiquement à 
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1000°C et 1100°C. Pour l’état brut et le recuit à 1000°C, la distribution est identique avec 

notamment la présence majoritaire de joints de faible désorientation LAGB (< 15°). La 

proportion de LAGB est d’environ 80 % pour ces deux échantillons. Concernant le traitement 

thermique à 1100°C, une décroissance de la proportion de LAGB de 20 % par rapport à l’état 

brut est mesurée. La proportion de joint Σ3 (désorientation de 60°) est importante pour cet 

échantillon (environ 10 % contre moins de 1 % dans le cas du brut de fabrication). La présence 

de ces joints spécifiques est due à une recristallisation partielle de la microstructure. En effet, 

comme le montre l’observation microstructurale en microscopie électronique à balayage à 

l’aide d’électrons rétrodiffusés (Figure 112), la microstructure présente un nombre 

considérable de macles, mais la recristallisation n’est que partielle, des zones fortement 

désorientées sont encore présentes.   

 

 

Figure 111 : Évolution de la distribution d’orientation selon le traitement thermique (a) Brut de FA, 
(b) 1000°C-2h, (c) 1100°C-10h. 
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Figure 112 : Observation MEB en rétrodiffusée de la microstructure de l'échantillon traité à 
1100°C - 10h. (Ev = 90 J.mm-3) 

 

3) Précipitation de phase riche en chrome 

L’évolution de la phase riche en chrome dans l’espace interdendritique pour le matériau 

brut est suivie par DRX selon la température de recuit. Des analyses microstructurales et des 

analyses chimiques sont effectuées au MEB afin de caractériser les particules qui se forment 

après les traitements thermiques.   

 

3.1 ) Diffraction des rayons X 

La Figure 113 présente les diffractogrammes RX obtenus pour l’échantillon brut et les 

échantillons recuits à 500°C, 700°C, 800°C et 1000°C. Ces diffractogrammes montrent que les 

échantillons sont principalement composés d’une phase cubique à faces centrées correspondant 

à la solution solide γ. À partir de 500°C, le pic de la phase α-Cr a une intensité plus importante 

que pour l’échantillon brut. L’agrandissement entre 80° et 120° permet également de mettre en 

évidence un accroissement en intensité des plans de la famille (211) de la phase α-Cr entre 

500°C et 1000°C. Cela suggère que les dimensions des particules de la phase α-Cr initialement 

présents dans l’espace interdendritique augmentent avec une élévation de la température de 

traitement. Pour affirmer cette hypothèse, des observations microstructurales ont été effectuées 
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afin de localiser et d’analyser les précipités de α-Cr dans la microstructure. Elles sont 

présentées dans la section suivante. 

 

 

Figure 113 : Diffractogramme RX de l’état brut et des états recuits. L’agrandissement permet 
d’observer l’augmentation en intensité du pic (211) de la phase riche en chrome.  

 

3.2 ) Observations microstructurales et analyse chimique 

 La microstructure est observée par microscopie électronique à balayage après attaque 

chimique. La Figure 114-a permet d’avoir une vue d’ensemble de la microstructure observée 

au MEB pour l’échantillon recuit à 1000°C. Un nombre important de particules est visible au 

niveau des joints de grains comme le montre l’agrandissement de la Figure 114-b. La taille 

moyenne des particules est estimée, par analyse d’image, à environ 300 nm. Les analyses 

chimiques effectuées par EDS sont présentées en Figure 114-c. Ces analyses mettent en 

évidence la présence d’un enrichissement en chrome. Ce résultat vient confirmer les 

diffractogrammes RX présentés en Figure 113. Les particules correspondent donc à la phase 

riche en chrome de symétrie cubique centrée α-Cr. Cependant, la présence de cette phase riche 

en chrome soulève plusieurs questions tant sur sa stabilité thermique que sur sa formation 

durant le traitement thermique.  
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Figure 114 : Observations MEB de la microstructure de l’échantillon recuit à 1000°C. (a) Vue 
d’ensemble de la microstructure. (b) Agrandissement au niveau d’un joint de grain montrant la 

présence de particules. (c) Analyse chimique par EDS d’une particule. 

 

 La taille des particules et leur nombre évoluent selon la température de traitement. Les 

observations au MEB des états traités à 700°C, 800°C et 1000°C mettent en évidence (Figure 

115) une augmentation significative de la taille des particules de chrome avec la température. 

La taille moyenne des particules est obtenue par analyse d’image des micrographies MEB. Les 

valeurs obtenues montrent que pour l’état recuit à 700°C et à 800°C, la taille de particule est 

du même ordre de grandeur (Figure 115-a, b) avec des valeurs de 40 nm et 30 nm, 

respectivement. Pour l’état traité à 1000°C, la taille moyenne de particule est de 300 nm. Une 

analyse de l’influence des précipités sur les propriétés mécaniques suivant le formalisme utilisé 

dans le chapitre IV permettraient de comprendre l’influence de la coalescence des précipités. 

Les analyses d’image pour les températures de traitement de 700°C et 800°C n’ont pas réussi 

à déterminer une distance moyenne entre les particules. Néanmoins, de manière qualitative, 

l’augmentation en taille des précipités entre 800°C et 1000°C peut entraîner une contribution 

moins importante des précipités au durcissement.  
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Figure 115 : Observations MEB montrant l’évolution de la taille de particule pour les températures de 
traitement de (a) 700°C, (b) 800°C et (c) 1000°C. 

 

4) Réorganisation de la structure dendritique cellulaire  

La précipitation du chrome aux joints de grains à partir de 700°C s’ajoute donc à la 

faible modification de la texture cristallographique caractérisée dans les paragraphes 

précédents.  Concernant l’évolution de la structure dendritique cellulaire, son évolution avec 

l’augmentation de la température de recuit entre 500°C et 1000°C est présentée en Figure 116. 

Ces micrographies ont été obtenues par attaque électrochimique du plan XY. L’échantillon 

recuit à 500°C ne présente aucune différence avec l’état brut de fabrication, la structure 

dendritique cellulaire est parfaitement visible. À partir de 700°C, un effacement progressif de 

la structure cellulaire est observé, indiquant un réarrangement de la structure de solidification. 

À partir de la température de traitement de 800°C, un effacement complet de la structure de 

solidification est mis en évidence. L’évolution de la structure de solidification selon la 

température est en accord avec les observations effectuées par Voisin et al. ainsi que par 

Bazaleeva et al. pour l’acier 316L [127], [169]. La structure cellulaire n’est stable que sur une 
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plage réduite de température, pour le 316L entre 600°C et 700°C. Le réarrangement complet 

de cette structure est observé à une température de 900°C par Bazaleeva et à 1000°C par Voisin.  

 

 

Figure 116 : Observations MEB après attaque électrochimique montrant l’effacement progressif de la 
structure dendritique cellulaire. (Ev = 90 J.mm-3) 

 

 D’après Voisin et al., le réarrangement progressif de la structure cellulaire est due à 

l’homogénéisation chimique lors du traitement thermique [127]. La diffusion des éléments en 

ségrégation dans l’espace intercellulaire est un facteur déterminant pour la stabilité thermique 

des cellules dendritiques. Des calculs de diffusion par la méthode CALPHAD ont permis de 

mettre en évidence pour le 316L que la diffusion du chrome et du molybdène permet une 

homogénéisation complète à partir de 850°C pour un palier isotherme de 2 heures. En appui de 

cette étude, l’effacement de la structure de solidification observée dans Ni 20 wt. % Cr peut 

donc être attribué à la diffusion du chrome et du silicium dès la température de 700°C.  

L’effacement progressif de la structure cellulaire entraîne de nombreux changements 

microstructuraux au niveau de l’espace interdendritique. Les observations de l’espace 

intercellulaire au MEB par le détecteur d’électrons rétrodiffusés permettent d’observer une 
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décroissance significative de la densité de dislocations entre l’état brut (Figure 117-a) et 

l’échantillon recuit à 1000°C (Figure 117-d). Cette décroissance débute dès la température de 

traitement de 500°C comme le montre la Figure 117-b et se poursuit progressivement à la 

température de 700°C (Figure 117-c). Pour la température de traitement de 1000°C, la densité 

de dislocations est très faible, l’espace interdendritique n’est alors plus discernable.  

 

 

Figure 117 : Observations en MEB couplé à un détecteur d’électrons rétrodiffusés de l’espace 
intercellulaire (a) Brut de FA, (b) 500°C/2h, (c) 700°C/2h, (d) 1000°C/2h. 

 

III) Mise en ordre à courte distance 

L’évolution des propriétés mécaniques selon les traitements thermiques induits des 

changements microstructuraux conséquents comme vue dans la partie précédente. Pour le 

traitement à 500°C, les analyses microstructurales ont montré qu’il n’y a aucun changement de 

microstructures par rapport à l’état brut. Le durcissement observé pour cette température de 

traitement est dû à des changements microstructuraux que les moyens d’analyses utilisés n’ont 

pu mettre en évidence. Parmi les transformations microstructurales connues pour les alliages 
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binaires Ni-Cr, la formation d’ordre à courte distance a été reportée à de nombreuses reprises 

impactant, en retour, les propriétés mécaniques, électriques et thermiques [46], [62], [171], 

[172]. L’analyse par calorimétrie différentielle et la résistivité en température ont montré la 

possibilité d’étudier la mise en ordre dans les alliages base nickel [62], [173].  

 

1) Généralités sur l’analyse thermique  

Les analyses thermiques sont effectuées par calorimétrie différentielle à balayage 

(DSC). Elles ont pour but d’identifier les températures des différentes réactions chimiques se 

produisant dans l’alliage. Le principe est de mesurer une différence d’échange de chaleur entre 

l’échantillon et une référence. La référence utilisée ici est un creuset en alumine supposé inerte 

sur la plage de température étudiée. Concernant la mesure, celle-ci se fait en balayage de 

température avec une vitesse de chauffe et de refroidissement de 10°C/min ainsi qu’une 

température maximale de 1200°C.  

Un exemple de courbe DSC est présenté en Figure 118 avec la courbe rouge 

correspondant aux données enregistrées lors du chauffage de l’échantillon et la courbe bleue 

au refroidissement. Lors du chauffage, la première absorption de chaleur observée à 150°C est 

due à la stabilisation de la vitesse de chauffe en début de cycle. À 550°C, une réaction 

exothermique est présente sur la courbe DSC suivie d’une réaction endothermique. Pour le 

reste de la courbe, aucune autre réaction n’est visible. Durant le refroidissement, seule une 

absorption de chaleur en début de cycle est observée, également associée à la stabilisation de 

la vitesse de chauffe.  

 L’identification des différentes réactions peut être compliquée par analyse des données 

DSC. Pour cela, la dérivée des résultats DSC selon la température va permettre d’identifier plus 

aisément les différentes réactions. La Figure 119 présente la courbe obtenue pour l’échantillon 

élaboré à 90 J.mm-3. Elle est comparée avec les résultats de Dudova et al. [47]. La courbe DSC 

dérivée de l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3 présente 4 réactions identifiables entre 200°C et 

1200°C. Le Tableau 18 résume les températures ainsi que le type (exothermique ou 

endothermique) des différentes réactions observées. La première réaction observée à 530°C est 

exothermique et a également été observée par Dudova et al. mais à une température de 546°C. 

Celle-ci est associée à la formation de la phase ordonnée Ni2Cr. La température de formation 

de l’ordre à courte distance est dépendante de la composition chimique (proportion de Cr, 
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présence de Fe ou d’Al) et de l’état métallurgique de l’alliage [49], [59], [174]. La deuxième 

réaction observée à 590°C est une réaction endothermique. Cette réaction est également 

observée sur la courbe de Dudova et correspond à l’absorption de chaleur nécessaire pour 

transiter d’une phase ordonnée à désordonnée. Pour finir, les deux réactions endothermiques 

observées à 640°C et 940°C ne sont pas répertoriées dans la littérature. Malgré la présence 

d’une atmosphère protectrice durant l’analyse DSC, tous les échantillons sont oxydés avec une 

prise de masse de maximum 0,05 %. Ainsi, une des réactions peut correspondre à une réaction 

d’oxydation.  

 

Figure 118 : Courbe DSC en chauffage et en refroidissement de l'échantillon élaboré à 90 J.mm-3
. 

  

 

Tableau 18 : Température des réactions observées en DSC lors du chauffage. 

 
Température 

(°C) 
Exo / Endo Identification 

#1 530 Exo Mise en ordre 
#2 590 Endo Transition ordre-désordre 
#3 640 Endo Non identifié 
#4 940 Endo Non identifié 
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Figure 119 : Comparaison entre le dérivé de la courbe DSC pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3 et 
celle obtenue dans l’étude de Dudova et al. [47]. 

 

2) Étude de la formation d’ordre à courte distance  

La formation d’une phase ordonnée dans les alliages métalliques suit un mécanisme de 

nucléation et de croissance [46]. La nucléation est dépendante de la température de traitement, 

mais également du traitement thermomécanique préalablement subi par l’alliage [49]. La 

croissance de la phase ordonnée dépend de la stœchiométrie de l’alliage et du temps de 

traitement. Une phase ordonnée à longue distance (LRO) peut exister si l’alliage est à la 

stœchiométrie de la phase ordonnée (Ni 33 at.% Cr pour Ni2Cr), mais nécessite des durées de 

traitement supérieures à 100 heures, car la cinétique de croissance est lente. Pour des alliages 

non stœchiométriques, la cinétique de croissance de LRO est encore plus lente. La phase 

ordonnée n’est stable que jusqu’à une température critique (Tc). Au-delà de cette température, 

l’agitation thermique fait croître l’entropie du système et donc fait diminuer les zones d’ordres.  

 La formation d’ordre dans les alliages Ni-Cr est complexe à observer au niveau 

microstructural, car les domaines d’ordre à courte distance possèdent des dimensions 

caractéristiques de quelques nanomètres. Par exemple, Wang et al. ont récemment mis en 

évidence par observations microstructurales en haute résolution en MET la présence d’ordre à 

courte distance dans l’alliage Ni-20Cr-3,2Al-2,5Fe après un traitement à 500°C pendant 50 

heures avec une taille inférieure à 5 nm [53].  



Chapitre V : Stabilité thermique de la microstructure et des propriétés mécaniques 

167 | P a g e  

 

2.1 ) Analyse DSC et résistivité   

La Figure 120 présente l’évolution du signal calorimétrique ainsi que de la résistivité 

entre 200°C et 700°C pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. La résistivité est obtenue par 

mesure en température4. Les valeurs sont normalisées par la valeur initiale à température 

ambiante (ρ0). Dans un premier temps, les courbes ne présentent que les données obtenues lors 

du chauffage des échantillons.  

Une discontinuité des mesures de calorimétrie et de résistivité est observée entre 500°C 

et 600°C. La résistivité augmente subitement à partir de 450°C pour atteindre une augmentation 

maximale de plus de 7 % pour la température de 540°C. Pour la courbe de DSC, le même 

comportement est observé avec la présence d’un pic exothermique à 530°C avec une 

augmentation du flux de chaleur jusqu’à la valeur de -0,07 mW/mg. La discontinuité dans les 

valeurs de résistivité et de calorimétrie a déjà été observée pour différents alliages Ni-Cr avec 

une proportion massique en Cr évoluant entre 1 % et 30 %. Cette augmentation de résistivité 

est associée à la formation de la phase ordonnée Ni2Cr à courte distance.  

 

Figure 120 : Courbes DSC et résistivité obtenues pour l'échantillon élaboré à 90 J.mm-3. 

 

  

 
4 Mesures effectuées par M. Ribet Alexis dans le cadre du projet CLIP 
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2.2 ) Influence des conditions de fabrication 

La formation d’ordre à courte distance est influencée par les traitements 

thermomécaniques préalablement mis en œuvre pour l’élaboration du matériau. En FA, le 

matériau subit des cinétiques de chauffe et refroidissement très importantes et localisées. Ces 

conditions thermiques favorisent la présence de défauts cristallins dans la microstructure. Afin 

d’apporter des éléments de réponse sur le rôle des traitements thermiques et du refroidissement 

lent sur la formation de Ni2Cr, des cycles de chauffe et de refroidissement sont effectués en 

DSC. La Figure 121 présente les courbes DSC obtenues lors de la première chauffe et de la 

deuxième chauffe. D’autre part, l’alliage de Goodfellow est utilisé comme référence, cet alliage 

étant supposé thermodynamiquement stable.  

Durant la première chauffe, la courbe présente une réaction exothermique 

correspondant à la nucléation de la phase ordonnée puis une réaction endothermique 

correspondant à l’annihilation des zones ordonnées. La courbe correspondant à la deuxième 

chauffe présente uniquement la réaction endothermique comme pour l’alliage de référence. Ces 

résultats sont cohérents avec les observations effectuées par Kim et al. pour l’alliage 600 mis 

en forme selon différents traitements thermomécaniques (trempé à l’eau, refroidissement four 

coupé, déformé à froid) [173]. La présence du pic exothermique pour l’état brut de FA suggère 

que la microstructure initiale présente un degré d’ordre très bas se rapprochant de l’état trempé 

observé par Kim pour l’alliage 600. La cinétique de refroidissement importante en FA empêche 

la formation d’ordre à courte distance durant l’élaboration. Néanmoins, lors du chauffage de 

cet état, il y a nucléation de la phase Ni2Cr à 530°C aidée par la présence des lacunes et des 

dislocations. Le refroidissement lent (10°C/min) après la première montée en température va 

permettre d’atteindre un degré avancé de précipitation de zone ordonnée à courte distance. La 

deuxième montée en température ne présente donc pas de pic exothermique correspondant à la 

nucléation étant donné que le degré d’ordre est déjà important. De plus, la courbe DSC de la 

deuxième montée en température est similaire à celle de l’alliage de référence indiquant la 

présence d’un degré d’ordre important dans l’alliage de référence.  
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Figure 121 : Influence du traitement thermique sur la mise en ordre. 

 

 Comme reporté dans le chapitre III, les paramètres de fabrication conditionnent 

l’historique thermique du matériau au cours de l’élaboration. L’estimation de la vitesse de 

refroidissement à l’aide de l’espace interdendritique primaire a ainsi montré que 

l’augmentation de l’énergie de fabrication diminue la vitesse de refroidissement. Afin d’étudier 

l’impact des paramètres de fabrication sur la formation d’ordre à courte distance, des analyses 

DSC sont effectuées pour les énergies de fabrication de 60 J.mm-3 et 120 J.mm-3.  Les courbes 

obtenues (Figure 122) montrent que la nucléation de la phase ordonnée est indépendante de 

l’énergie de fabrication sur cette gamme d’énergie de fabrication. L’ensemble des courbes 

présente un pic exothermique situé à 540°C, les paramètres de fabrication n’influencent donc 

pas la température de mise en ordre. Il est donc attendu sur cette gamme d’énergie de 

fabrication que les traitements thermiques entraînent les mêmes changements 

microstructuraux. Cette hypothèse est confirmée par des essais complémentaires effectués pour 

l’énergie de fabrication de 62 J.mm-3. L’Annexe E présente l’évolution des propriétés 

mécaniques selon les traitements thermiques pour cette énergie. L’évolution du comportement 

mécanique et les changements microstructuraux selon la température de traitement thermique 

sont identiques à ceux observés pour l’énergie de 90 J.mm-3. 
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Figure 122 : Courbe DSC des échantillons élaborés à 60 J.mm-3, 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3. 

 

2.3 ) Énergie d’activation  

L’énergie d’activation est déterminée afin d’établir le mécanisme responsable de la 

nucléation de la phase ordonnée. Cette énergie est déterminée à l’aide des données DSC et en 

utilisant la méthode de Kissinger en considérant que la formation d’ordre est une réaction de 

premier ordre [175]. Cette méthode a déjà été utilisée par Kim et al. pour la détermination de 

l’énergie d’activation de la mise en ordre de l’alliage 600 [173]. Le principe de cette analyse 

est d’effectuer des analyses DSC avec plusieurs vitesses de montée en température  

(10°C/min, 20°C/min, 30°C/min). Pour chaque cinétique de chauffe, la température du pic 

exothermique T est déterminée et la courbe ln /T = f(T-1) est tracée. La relation (V.1) est 

ensuite utilisée afin de déterminer l’énergie d’activation de la réaction (Q) avec R la constante 

des gaz parfaits égale à 8,314 J.mol-1.K-1.  

ln2. 𝑇12
1. 𝑇22 =  𝑄𝑅 ( 1𝑇1 − 1𝑇2) (V. 1) 

La Figure 123-a représente les courbes DSC effectués à 10°C/min, 20°C/min et 

30°C/min pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. Un décalage de la position du pic 

exothermique est observé avec une augmentation de la vitesse de chauffe. Les valeurs mesurées 

graphiquement sont de 536°C, 556°C et 569°C. La représentation de Kissinger (Figure 123-b) 
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de ces trois points permet de déterminer que l’énergie d’activation de cette transformation est 

de176 kJ.mol-1. 

 

 

Figure 123 : Détermination de l’énergie d’activation pour l’échantillon à 90 J.mm-3. (a) Courbes DSC 
à 10°C/min, 20°C/min et 30°C/min. (b) Représentation de Kissinger associée. 

 

La méthode de Kissinger est également appliquée aux échantillons élaborés à 62 J.mm-

3 et 120 J.mm-3. L’Annexe F présente les courbes DSC ainsi que les représentations de 

Kissinger pour ces deux énergies de fabrication. Les énergies d’activations obtenues sont 

présentées dans le Tableau 19. L’ensemble des échantillons présente une énergie d’activation 

équivalente pour la réaction de mise en ordre avec des valeurs oscillant entre 176 kJ.mol-1 et 

210 kJ.mol-1. Les résultats sont équivalents aux valeurs obtenues dans la thèse de Rudloff qui 

obtenait une valeur moyenne de 192 kJ.mol-1 pour l’alliage Ni 20 wt. % Cr. Ces valeurs 

d’énergies sont également proches des résultats obtenus par Kim et al. pour l’alliage 600 trempé 

[173]. Cette énergie d’activation correspond à la mise en ordre à courte distance et donc à 

formation de la phase Ni2Cr par nucléation. La diffusion du chrome dans Ni-Cr est le principal 

facteur d’influence pour la formation de la phase ordonnée. Les valeurs d’énergie d’activation 

sont du même ordre de grandeur que l’énergie nécessaire pour l’interdiffusion du chrome dans 

Ni-Cr, 179 kJ.mol-1 d’après l’étude de Pruthi et al. [176], [177].   
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Tableau 19 : Évolution de l'énergie d'activation selon les paramètres de fabrication 

Énergie de fabrication 

(J.mm-3) 

Q 

(kJ.mol-1) 

62 184  

90 176 

120 210 

 

2.4 ) Cinétique de mise en ordre 

La formation d’ordre à courte distance par diffusion du chrome à 540°C a été mise en 

évidence par analyse DSC. Néanmoins, la cinétique de formation de cette phase permet 

d’indiquer si, avec la durée de traitement thermique, la réaction est complète. Pour ce faire, des 

analyses de résistivité isothermes à 500°C sont effectuées. Comme vu précédemment, lors de 

la nucléation de la phase Ni2Cr la résistivité augmente considérablement. L’évolution ultérieure 

de la résistivité est dépendante du degré d’ordre atteint. La Figure 124 présente l’évolution de 

la résistivité en fonction du temps de maintien durant un recuit isotherme à 500°C pour l’alliage 

Ni 32% Cr d’après les travaux de Hirabayashi et al. [45]. Une augmentation de la résistivité de 

plus de 5% est observée pour les premières heures de recuit dues à la formation d’ordre à courte 

distance. Pour une durée de maintien supérieure à 50 heures, une décroissance importante de 

la résistivité est mesurée due à la formation d’ordre à longue distance (LRO).  

 

Figure 124 : Évolution de la résistivité selon le temps de recuit à 500°C pour Ni 32% Cr [45]. 
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Pour cette étude, l’évolution de la résistivité durant la durée totale de l’analyse est 

présentée en Figure 125.  Le début et la fin du palier à 500°C sont indiqués sur la courbe et un 

agrandissement de la courbe permet d’observer l’évolution de la résistivité selon le temps à 

500°C. Le maintien en température commence à partir de 2h50 pour se terminer au bout de 

19h20. L’échantillon subit donc un maintien à 500°C d’une durée supérieure à 16 heures. 

Durant le début de la mise en chauffe, la résistivité augmente linéairement avec la température 

pour atteindre une augmentation de 6 % à 500°C. Ensuite, une augmentation significative de 

la résistivité est mesurée dès le début du palier isotherme. L’augmentation de résistivité sature 

au bout de 90 minutes de maintien pour une valeur de 8,3 %. Le palier de saturation est stable 

durant toute la durée du maintien en température. Ces résultats sont identiques à ceux obtenus 

pour l’alliage Ni 33 at.% Cr présentés dans la thèse d’Emmanuel Frely [52]. Lors du 

refroidissement, une diminution de la résistivité est observée due à la réduction de l’agitation 

thermique. La valeur de résistivité obtenue à température ambiante après le cycle thermique 

est 6 % plus élevée que la valeur initialement mesurée indiquant que la quantité d’ordre à courte 

distance est plus importante dans l’échantillon après l’analyse.  

 

Figure 125 : Mesure isotherme de la résistivité électrique à 500°C pour l'énergie de fabrication de 90 
J.mm-3 

 Ces résultats montrent qu’une durée de 90 minutes est nécessaire pour former des zones 

d’ordre à courte distance. La stabilité du palier durant le maintien à 500°C indique également 

qu’il n’y a pas de formation d’ordre à longue distance. En faisant le lien avec les traitements 

thermiques effectués, Il y a donc formation d’ordre à courte distance pour le traitement effectué 
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à 500°C et pour une durée de 2 heures. Le refroidissement lent après le traitement permet 

également une stabilisation des domaines ordonnés à température ambiante. La formation de 

la phase Ni2Cr est une des hypothèses pouvant expliquer le changement de comportement 

mécanique de Ni 20 wt. % Cr après le traitement à 500°C et notamment l’augmentation de la 

limite d’élasticité ainsi que du coefficient d’écrouissage. Le durcissement des alliages Ni Cr 

lors de la formation de Ni2Cr à courte ou longue distance est souvent reporté dans la littérature 

[45].  

 

 

IV) Synthèse du chapitre  

Dans ce chapitre, les stabilités thermiques de la microstructure et des propriétés 

mécaniques en traction ont été étudiées entre 500°C et 1000°C pour une durée de traitement de 

2 heures et à 1100°C pour une durée de 10 heures.  

➢ Une augmentation de la limite d’élasticité et de la contrainte maximale de traction 

est observée pour la température de traitement de 500°C. Les observations 

microstructurales en optique, en EBSD ou au MEB ne présentent pas d’évolutions 

de la microstructure entre cet état et le brut de fabrication. Les analyses thermiques 

en DSC et de résistivité permettent de mettre en évidence que pour la température 

de 500°C, il y a nucléation d’une phase ordonnée à courte distance. Des essais 

complémentaires en DSC permettent de montrer que l’énergie d’activation de la 

mise en ordre est identique à celle de l’interdiffusion du chrome dans Ni-Cr. La 

cinétique de réaction obtenue par résistivité montre que la réaction de mise en ordre 

est complète pour un maintien à 500°C durant 1h 30.  

➢ Pour les températures de traitement comprises entre 700°C et 1000°C, une 

décroissance importante de la limite d’élasticité est observée ainsi qu’une 

augmentation significative de la ductilité à partir de 800°C. Les évolutions 

microstructurales observées sur cette plage de température sont une réorganisation 

progressive de la structure de solidification (bains de fusion et structure dendritique 

cellulaire) par diffusion du chrome. Cette diffusion entraîne également la 

précipitation de particules enrichies en chrome aux joints de grains. La 

réorganisation de la structure dendritique entraîne une diminution de la densité de 

dislocations présentes initialement dans l’espace interdendritique.  
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➢ Pour le traitement à 1100°C pendant 10 heures, une diminution de plus de 50 % de 

la limite d’élasticité par rapport à l’état brut et l’augmentation de la ductilité est 

observée due à la recristallisation partielle de la microstructure.  



 

 

 

 



 

 

 

Conclusions et Perspectives  

Ces travaux de thèse avaient deux objectifs principaux. Le premier était d’étudier la 

possibilité de fabriquer de l’alliage Ni 20 wt. % Cr par le procédé de fusion sélective laser et 

de faire le lien entre paramètres du procédé, microstructure et propriétés mécaniques. Le 

deuxième objectif était d’étudier la stabilité thermique de la microstructure et des propriétés 

mécaniques. Le travail scientifique s’est focalisé autour de quatre axes principaux dont les 

principales conclusions sont les suivantes.  

➢ Une gamme de vitesse et de puissance laser optimale permet d’obtenir des échantillons 

avec une densité supérieure à 99 % pour une énergie de fabrication évoluant entre 60 

J.mm-3 et 230 J.mm-3. En dessous de 60 J.mm-3, la porosité formée est essentiellement 

due à des manques de fusion. Au-dessus de 230 J.mm-3, la porosité rencontrée est 

majoritairement sphérique synonyme que l’énergie est trop importante (mode 

« keyhole »).  

➢ Pour la gamme de paramètres idéale, des évolutions notables de microstructure sont 

observées. La taille des bains de fusion augmente avec l’énergie de fabrication et 

indique que la distribution de chaleur passe d’un régime de conduction à un régime 

« keyhole » au-delà de 90 J.mm-3. L’augmentation en taille des zones fondues entraîne 

également un recouvrement plus important des cordons pour les fortes énergies de 

fabrication conduisant à une croissance épitaxiale accrue. Pour des énergies de 

fabrication supérieures à 90 J.mm-3, une croissance colonnaire est observée avec une 

texture cristallographique de type Goss {110}<001> se développant parallèle à la 

direction de construction. Une augmentation en taille de l’espace interdendritique est 

également mesurée indiquant que l’accroissement de l’énergie de fabrication entraîne 

une diminution de la vitesse de refroidissement.  

➢ L’évolution microstructurale induite par les paramètres de fabrication influence 

fortement le comportement mécanique en traction. La limite d’élasticité décroît 

progressivement à mesure que l’énergie de fabrication augmente. La ductilité suit une 

évolution inverse. La présence de défauts de construction à faible énergie de fabrication 

entraîne une rupture prématurée du matériau avant d’entrer en striction. Pour les 

énergies intermédiaires, le comportement est très ductile avec une déformation à 

rupture de pratiquement 40 %. Néanmoins, l’anisotropie microstructurale entraîne une 
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ovalisation du faciès de rupture. Pour l’énergie de fabrication la plus importante, la 

rupture se fait en début de striction cela pouvant être dû à la présence de défauts comme 

par exemple des fissures ou des porosités par effet « keyhole ». En comparaison avec 

un alliage élaboré par voie conventionnelle, le matériau élaboré par FA présente un 

écrouissage plus faible et une partie élastique non linéaire. Ce comportement peut être 

attribué à la différence de microstructure entre le bord et le volume. Concernant le 

comportement mécanique global, la structure dendritique cellulaire contribue, de par la 

présence de précipités nanométriques et de la forte densité de dislocation, au 

durcissement du matériau et au faible niveau d’écrouissage. Néanmoins, l’évolution de 

la limite d’élasticité selon la taille de l’espace interdendritique a montré que cette 

interface a une contribution moins importante sur le durcissement du matériau par aux 

joints de grains. Enfin, en comparaison avec l’étude de Song [68], les propriétés 

mécaniques obtenues dans cette étude, et cela quel que soit l’énergie de fabrication, 

sont supérieures en valeur de limite d’élasticité, mais également de ductilité. 

➢ La microstructure et les propriétés mécaniques sont fortement influencées par la 

température de traitement thermique. Les traitements thermiques réalisés entre 500°C 

et 1000°C, montrent qu’il y a durcissement du matériau pour la température de 500°C 

puis un adoucissement et une augmentation du coefficient d’écrouissage. Les analyses 

par calorimétrie et résistivité montrent qu’il y a formation de la phase ordonnée à courte 

distance Ni2Cr lors du traitement à 500°C pendant deux heures. La nucléation de cette 

phase est due à la recombinaison des lacunes et à la diffusion du chrome à 500°C, cette 

phase augmente de 5 % la limite d’élasticité sans qu’il y ait de changement de ductilité. 

Au-dessus de cette température de traitement, une réorganisation de la structure 

dendritique cellulaire est observée due à la diffusion du chrome présent initialement 

dans l’espace interdendritique. À partir de cette température, une forte chute de la limite 

d’élasticité est observée ainsi qu’une augmentation du coefficient d’écrouissage et de 

la ductilité. Les observations microstructurales ne présentent pas d’évolution 

significative de la texture et de la taille de grain entre 500°C et 1000°C, signifiant que 

l’évolution des propriétés mécaniques est principalement liée à l’effacement de la 

structure cellulaire dendritique. Pour un traitement thermique plus traditionnel pour les 

alliages base nickel (1100°C – 10 heures), la recristallisation partielle de la 

microstructure rend le matériau moins dur et plus ductile par réduction importante des 

joints de faibles désorientations.  
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Ces travaux de thèse ont donc permis d’effectuer une étude préliminaire sur l’élaboration 

de Ni 20 wt. % Cr par fusion sélective laser. Cette étude s’est voulue être assez générale afin 

d’étudier plusieurs aspects. Pour aller plus loin dans la compréhension des mécanismes il 

semble nécessaire de se focaliser sur plusieurs quatre points principaux.  

➢ Dans cette étude, il a été observé que les paramètres de fabrication impactent 

fortement la microstructure. L’utilisation de différentes stratégies de fabrication 

pourrait également influencer fortement la microstructure en termes de tailles de 

grains et de texture comme cela a été montré à de nombreuses reprises pour des 

alliages base nickel [67], [75], [178]. Cela pourrait ouvrir de nouvelles possibilités 

en termes de microstructure et de texture cristallographique possible pour Ni 20 wt. 

% Cr élaboré en fusion sélective laser.  

➢ L’élasticité non linéaire doit être étudiée plus spécifiquement afin de déterminer 

quelles sont les causes microstructurales expliquant ce phénomène. À l’instar de 

l’étude de Cassiopée Galy [179] pour l’alliage d’aluminium AM205, des essais de 

charge/décharge en traction pourraient indiquer si ce comportement est due à une 

élasticité non linéaire ou à une plasticité précoce.  

➢ L’identification de la contribution de chaque élément de la microstructure sur le 

comportement mécanique est primordiale. Des observations de la microstructure à 

différents niveaux de déformation ou par essais de traction in situ peuvent apporter 

une meilleure compréhension des mécanismes de déformation en suivant la 

démarche effectuée par Liu pour le 316L [129]. Une analyse plus formelle de 

l’écrouissage par le modèle de Kocks-Mecking pourrait également apporter des 

éléments de réponses concernant la différence de comportement mécanique entre le 

matériau élaboré par FA et de manière conventionnelle.  

➢ La stabilité thermique des propriétés mécaniques a été étudiée après traitement 

thermique, des essais de traction en température compléteraient cette étude. 

Concernant les changements microstructuraux dues aux traitements thermiques, la 

formation de la phase ordonnée doit être investiguée. Des observations au MET 

pourraient permettre d’identifier et de localiser la phase Ni2Cr. Par ailleurs, des 

résultats récents obtenus par résistivité (Figure 126) montrent que la cinétique de 

mise en ordre est dépendante de l’énergie de fabrication. Cette différence de 

cinétique pourrait s’expliquer par une proportion de lacunes différente selon 

l’énergie de fabrication. Par des modèles de cinétique chimique développés par 

Schulze et Lücke [180], [181] pour la mise en ordre dans le système Au-Ag, il est 
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possible de calculer la quantité de lacunes consommée lors de la mise en ordre et 

donc de connaître le taux de lacunes initialement présent dans le matériau. 

 

 

Figure 126 : Évolution de la cinétique de mise en ordre selon l’énergie de fabrication. 
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Annexe A 
 Optimisation préliminaire des paramètres de 

fabrication 
 

Étalement de la poudre 

Le facteur de dosage permet de savoir la quantité de poudre chargée dans le racleur afin 

d’avoir une couche de poudre dense sur toute la surface de la plateforme. Durant les premières 

fabrications avec la poudre de Ni 20 wt. % Cr, le facteur de dosage du racleur n’était pas 

optimum et la quantité de poudre déposée n’était pas suffisante pour former un lit de poudre 

dense sur la totalité du plateau de fabrication. Un exemple de défaut dû à un manque de poudre 

est présenté en Figure 127, le passage du laser dans les zones pauvres en poudre entraîne une 

fusion importante. Comme le montre la Figure 127-b, la surface est fortement altérée et ces 

défauts peuvent également entraîner une dégradation du racleur. Les paramètres de dosage de 

la poudre ont donc été ajustés afin d’obtenir un lit de poudre dense et une homogénéité de 

dépose de poudre sur le plateau de fabrication.  

 

Figure 127 : Défaut de recouvrement observé lors des premières fabrications. (a) Vue du lit après le 
passage du racleur montrant l’absence de poudre dans le coin supérieur droit. (b) Défaut rencontré sur 

la pièce due à un passage du laser sans poudre. 

 

Influence de l’épaisseur de couche  

Afin de comprendre l’influence de l’épaisseur de poudre sur l’élaboration de Ni 20 wt. % Cr 

en FA, une matrice avec puissance et vitesse variables a été effectuée pour une épaisseur de 
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couche de 50 µm. La Figure 128-a présente le plateau de fabrication utilisé pour la 

détermination des conditions idéales d’élaboration à une épaisseur de 50 µm. L’échantillon 

élaboré à faible énergie ne s’est pas construit. L’évolution de la densité selon l’énergie de 

fabrication (Figure 128-b) présente une évolution sensiblement équivalente à celle obtenue 

dans le chapitre III pour une épaisseur de 30 µm.  

 

Figure 128 : Effet de l'énergie de fabrication sur la densité pour une épaisseur de couche de 50 µm. (a) 
Plateau de fabrication. (b) Résultats obtenus. 

Effet de la distance entre vecteur laser 

Un des derniers paramètres ayant été optimisé pour l’élaboration de Ni 20 wt. % Cr est 

la distance entre vecteurs laser. Ce paramètre caractérise la distance entre deux passages est 

peut-être directement relié au taux de recouvrement entre les cordons. La Figure 129 
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présente les résultats obtenus pour l’évolution de la densité selon la distance entre vecteur 

laser (hatch distance) pour trois combinaisons de vitesse et de puissance laser. Les résultats 

montrent qu’il y a une très faible évolution de densité pour les distances entre vecteurs laser 

évoluant entre 50 µm et 250 µm pour la puissance de 200 W et les vitesses de balayages de 

700 mm/s et 900 mm/s. Au contraire, pour la puissance de 300 W et la vitesse de 900 mm/s, 

la densité chute fortement à partir d’une distance entre vecteurs de 200 µm. Les observations 

microstructurales permettent de mettre en évidence que pour les distances entre vecteur de 

250 µm, il y a très peu de recouvrements et par conséquent des porosités se créent entre les 

cordons.   

 

Figure 129 : Évolution de la densité selon la distance entre vecteurs laser pour trois combinaisons de 

vitesses et de puissances laser. 
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Annexe B 
Préparation des échantillons 

1. Découpe des échantillons  

Pour les analyses microstructurales, les échantillons sont découpés à l’aide de la 

tronçonneuse Secotom-50 fabriquée par Struers.  

2. Polissage et attaque  

Avant chaque observation microstructurale, les échantillons sont préalablement polis avec 

un protocole spécifique pour chaque observation.  

• Prépolissage 

L’étape de prépolissage est effectuée juste après la découpe des échantillons. Cette étape 

est effectuée par polissage mécanique à l’aide de papier SiC 400 (35 µm), 800 (22 µm) et 1200 

(15 µm). La durée de polissage sur chaque disque est de 5 minutes, néanmoins selon la planéité 

des échantillons, une durée de polissage plus importante peut être effectuée si nécessaire. 

• Bains de fusion 

La préparation nécessaire pour l’observation de la macrostructure se fait par un polissage 

final jusqu’à 1µm puis par attaque chimique. Le polissage final est effectué à l’aide des disques 

Largo9 (9 µm), Mol B3 (3 µm) et Nap B1 (1 µm). Concernant l’attaque chimique, le réactif de 

Kalling est utilisé, la composition du réactif est donnée ci-dessous : 

→ 2,5 g CuCl2 

→ 50 mL éthanol 

→ 50 mL eau  

Le temps d’attaque est compris entre 40 et 60 secondes. Cette attaque permet l’observation 

de la macrostructure (Figure 130-a), mais également de la structure dendritique cellulaire au 

MEB (Figure 130-b).  
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Figure 130 : (a) Observation au microscope optique des bains de fusion. (b) Observation au MEB des 
dendrites cellulaires. 

 

• Structure dendritique cellulaire 

Deux protocoles de préparation sont utilisés pour observer la structure dendritique 

cellulaire, l’étape de prépolissage est commune à ces deux protocoles. Le premier consiste à 

électropolir la surface de l’échantillon. La composition de la solution est donnée ci-dessous, 

cette solution est préparée selon la recette de la solution A2 de Struers :  

→ 78 mL Acide perchlorique 

→ 90 mL eau 

→ 730 mL éthanol (96 %) 

→ 100 mL 2-butoxyéthanol  
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L’électropolissage est effectué à l’aide de la Lectropol de chez Struers, les conditions 

expérimentales sont détaillées ci-dessous : 

→ Tension : 30 V 

→ Flux : 9 

→ Temps : 40 secondes 

→ Masque : 0,5 mm2 

Cette préparation permet d’observer par le détecteur rétrodiffusé du MEB comme le montre la  

Figure 131 les précipités localisés dans l’espace interdendritique, mais également les 

dislocations présentent entre les dendrites cellulaires.  

 

Figure 131 : Exemple d’observation de la structure dendritique cellulaire en rétrodiffusée au MEB 
après électropolissage. 

 

Le deuxième protocole permet d’observer plus classiquement la structure dendritique 

cellulaire par attaque électrochimique. Cette attaque est effectuée après électropolissage avec 

la Lectropol de chez Struers. La solution utilisée est identique à celle utilisée pour 

l’électropolissage, les conditions d’attaque sont :  

→ Tension : 3,5 V 

→ Flux : 5 

→ Temps : 2 secondes 
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Un exemple de la structure dendritique cellulaire après attaque électrochimique est présenté 

en Figure 132. L’attaque électrochimique permet une dissolution partielle de l’espace 

interdendritique. Cette attaque est utilisée pour les mesures d’espace interdenritique.  

 

Figure 132 : Exemple d’observation au MEB de la structure dendritique cellulaire après attaque 
électrochimique. 

 

• Préparation pour le microscope électronique à transmission 

Pour les observations au MET, la préparation des échantillons consiste à amincir les 

échantillons par polissage mécanique avec les disques SiC 400, 800 et 1200 jusqu’à atteindre 

une épaisseur inférieure à 100 µm. Les échantillons sont ensuite percés par l’électropolisseuse 

twin jet de chez Struers avec une solution de 17 % d’acide perchlorique et d’éthanol à la 

température de -25°C.  

.
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Annexe C 
Mesure de la déformation après l’enlèvement de 

l’extensomètre 
 

Les limitations techniques de l’extensomètre ne permettent pas de mesurer la 

déformation au-delà de 10 % de déformation. Dans le protocole expérimental, il a été choisi de 

retirer l’extensomètre dès 8 % de déformation afin d’éviter toute dégradation de cet 

appareillage. La Figure 133 présente l’impact du retrait de l’extensomètre sur les données 

mesurées en traction. Lors du retrait de l’extensomètre, l’arrêt de la machine de traction 

entraîne une chute de charge puis une recharge lorsque l’essai reprend. Les points de la chute 

de charge et de la recharge sont supprimés numériquement par la suite.  

 

Figure 133 : Exemple de l’impact du retrait de l’extensomètre sur la courbe de traction mesurée. 

Algorithme de correction de la déformation  

L’algorithme de correction du déplacement de la traverse est implanté par le 

constructeur de la machine de traction. Au point d’enlèvement de l’extensomètre (point p), la 

déformation de l’extensomètre ainsi que le déplacement de la traverse sont enregistrés. La 

correction du déplacement de la traverse une fois dépassée le point p est donnée selon 

l’équation (C.1) avec D le déplacement de la traverse, Dp le déplacement de la traverse au point 

p, le la longueur initiale de l’extensomètre, l0 la longueur initiale de l’éprouvette et Dep le 

déplacement au point p de l’extensomètre.  

𝐷é𝑝𝑙𝑎𝑐𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡 = (𝐷 −  𝐷𝑝). 𝑙𝑒𝑙0 +  𝐷𝑒𝑝 (C. 1) 
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Annexe D 
Microstructure et propriétés de l’alliage de 

référence 
 

Composition chimique et phase en présence 

L’alliage de référence est fourni par la société Goodfellow sous forme de barres de 1 m 

de long. L’élaboration de cet alliage n’est pas détaillée par le fournisseur, il s’agit de barres 

tréfilées puis recuites à une certaine température. La composition chimique donnée en 

pourcentage massique est présentée dans le Tableau 20. La proportion en chrome est comprise 

entre 18 % et 20 %, le silicium est présent à hauteur de 1,5 %. De faibles proportions de fer, de 

manganèse et d’aluminium sont également présentes. D’après le diffractogramme RX présenté 

en Figure 134, l’alliage est composé d’une seule phase cubique à faces centrées.  

Tableau 20 : Composition chimique en pourcentage massique de l'alliage de référence donnée par 
le fournisseur. 

Ni Cr Si Fe Mn Al 

Bal. 18 – 20 % 1,5 % 2000 ppm 2000 ppm 1000 ppm 

 

 

Figure 134 : Diffractogramme RX de l'alliage de référence. (λCu = 1,5418 Å) 
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Microstructure 

La microstructure de l’alliage de référence est observée après attaque chimique au 

microscope optique. Le matériau étant livré sous forme de barreau de 1 mètre de longueur, il a 

été choisi d’observer la microstructure perpendiculairement et parallèlement à la direction de 

tréfilage. Les observations microstructurales montrent qu’il y a peu de différence en termes de 

taille et morphologie de grains pour le plan parallèle à RD (Figure 135-a) et perpendiculaire à 

RD (Figure 135-b). Néanmoins, les agrandissements des microstructures mettent en évidence 

la présence de particules aléatoirement disposées dans la microstructure. Ces précipités sont 

circulaires dans le plan perpendiculaire à RD et allongé dans le plan parallèle à BD.  

 

Figure 135 : Observations au microscope optique de la microstructure de l’alliage de référence (a) 
Parallèle à RD (b) perpendiculaire à RD 

Les observations au MEB ainsi que les analyses chimiques en EDS (Figure 136) 

identifient ces particules comme étant riches en cérium. La présence de ces particules de cérium 
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n’est pas renseignée dans la composition chimique donnée par Goodfellow. Cependant, de 

nombreux alliages Ni-Cr sont chargés avec une certaine quantité de terre rare afin de stabiliser 

mécaniquement la couche d’oxydation.  

 

Figure 136 : Observations MEB et analyse EDS d’une particule dans la microstructure de l’alliage de 
référence. 

La microstructure est observée par EBSD selon le plan perpendiculaire et parallèle à 

RD. Les cartographies EBSD ainsi que les figures de pôles de la famille des plans (001), (110) 

et (111) sont présentées en Figure 137. Les cartographies EBSD montrent une homogénéité 

des microstructures selon les deux plans d’observations. La taille de grains moyenne est 

mesurée à 10 µm pour les deux plans. Identiquement, les figures de pôle mettent en évidence 

qu’il n’y a pas d’orientations préférentielles et ceux quelques soit le plan d’observation.  
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Figure 137 : Cartographies IPF et figures de pôle selon les plans RD et TD de l’alliage de référence. 

 

Propriétés mécaniques 

Les propriétés mécaniques sont mesurées par essais de traction. Les courbes nominales 

des 3 essais sont présentées en Figure 138-a et les courbes rationnelles en Figure 138-b. Les 

trois courbes de traction montrent qu’il y a une faible dispersion sur les propriétés mesurées. 

Les résultats des essais de traction sont présentés dans le Tableau 21, une forte ductilité est 

mesurée avec une déformation à rupture de 43,6 %. La limite d’élasticité est mesurée à 443 

MPa et la contrainte maximale de traction à 775 MPa.  
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Figure 138 : Courbes de traction des trois essais effectués pour l’alliage de référence. (a) Courbes nominales. 
(b) Courbes rationnelles. 

Tableau 21 : Résultats des essais de traction pour l’alliage de référence. 

E 

(GPa) 

Re0,2 

(MPa) 

Rm 

(MPa) 

Ag 

(%) 

A 

(%) 

σmax 

(MPa) 

εrupt 

(%) 

192 

(4) 

443 

(7) 

775 

(10) 

32,4 

(0,3) 

43,6 

(0,8) 

1045 

(12) 

30,7 

(0,1) 
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Annexe E 
Effet des traitements thermiques sur la 

microstructure et les propriétés mécaniques  
(62 J.mm-3) 

 

Évolution des propriétés mécaniques 

Les courbes de traction rationnelles obtenues pour les différents traitements thermiques 

pour l’énergie de fabrication de 62 J.mm-3 sont données en Figure 139. À première vue, 

l’évolution des propriétés mécaniques selon les traitements thermiques est identique à celle 

observée pour l’énergie de fabrication de 90 J.mm-3. La variation de la limite d’élasticité selon 

la température de traitement (Figure 140-a) montre que pour les deux énergies de fabrication, 

l’évolution est la même. Cela est également vrai pour la contrainte maximale de traction comme 

montré en Figure 140-b.  

 

Figure 139 : Courbes de traction vraies de l’échantillon élaboré à 62 J.mm-3. 

 

Pour les énergies de fabrication de 62 J.mm-3 et 90 J.mm-3, la variation des propriétés 

mécaniques est identique malgré des propriétés mécaniques et des microstructures différentes 

pour les états bruts de FA.   
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Figure 140 : Évolution selon la température de traitement (a) limite d'élasticité (b) Contrainte 
maximale de traction pour 62 J.mm-3 et 90 J.mm-3. 

 

Évolution de la microstructure 

Les cartographies EBSD effectuées selon le plan XY (Figure 141) ne présentent pas 

d’évolution notable en termes de taille de grains et de texture pour les traitements thermiques 

entre 500°C et 1000°C. La microstructure de l’échantillon traité à 1100°C montre que cet 

échantillon est partiellement recristallisé.  

 

Figure 141 : Cartographies EBSD selon le plan XY. (62 J.mm-3) 
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 Les observations de la microstructure au MEB Figure 142 montrent exactement les 

mêmes tendances que pour l’échantillon élaboré à 90 J.mm-3. Un effacement de la structure 

cellulaire e ainsi que la précipitation d’une phase riche en chrome au niveau des joints de grains 

est observé pour le traitement à 1000°C. Pour le traitement à 1100°C, une recristallisation 

partielle de la microstructure est observée.   

 

Figure 142 : Observations au MEB de la microstructure pour l’état brut, 1000°C/2h et 1100°C/10h. 
(62 J.mm-3) 
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Annexe F 
Études complémentaires en DSC 

 

Énergie d’activation  

L’énergie d’activation de la réaction de mise en ordre est déterminée à l’aide de la méthode de 

Kissinger. La Figure 143 présente les courbes DSC effectuées avec différentes rampes de 

température pour les échantillons élaborés à 62 J.mm-3 et 120 J.mm-3. Comme pour l’énergie 

de fabrication de 90 J.mm-3, un décalage du pic exothermique est observé avec l’augmentation 

de la vitesse de montée en température.  

 

Figure 143 : Courbes DSC effectuées à 10°C/min, 20°C/min, 30°C/min et 40°C/min pour les 
échantillons élaborés à 62 J.mm-3 et 120 J.mm-3. 
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Les représentations de Kissinger sont présentées dans la Figure 144 pour les énergies de 

fabrication de 62 J.mm-3, 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3. Pour ces trois énergies, le formalisme de 

Kissinger permet de décrire correctement la dépendance de la température du pic exothermique 

par rapport à la vitesse de rampe de température.  

 

Figure 144 : Représentations de Kissinger pour 62 J.mm-3, 90 J.mm-3 et 120 J.mm-3 
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Listes des abréviations et symboles 

 : Rampe de température en DSC 

1 : Espace interdendritique primaire 

A : Déformation totale à rupture 

Ag : Déformation totale à contrainte maximale 

b : Norme du vecteur de Burgers 

D : Taille moyenne de particule 

DSC : Differential Scanning Calorimetry 

DRX : Diffraction des Rayons X 

E : Module d'Young 

EBSD : Electron Back Scattered Diffraction 

EDS : Energy Dispersive X-ray Spectroscopy 

Ev : Énergie Volumique 

FA : Fabrication additive 

G : Gradient thermique 

IPF : Inverse Pole Figure 

KH : Coefficient de résistance 

KHP : Coefficient de la loi d'Hall et Petch 

KL : Coefficient de l'équation de Ludwigson 

LRO : Long Range Order 

MEB : Microscope Electronique à balayage 
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MET : Microscope Electronique en transmission 

nH : Coefficient d'écrouissage 

nL : Constante n de l'équation de Ludwigson 

Q : Énergie d'activation 

R : Vitesse de solidification 

Rm : Contraine maximale de traction 

Rp0,2 : Limite conventionnelle d'élasticité 

RY : Contrainte initiale d'élasticité 

S0 : Surface Initiale 

Sf : Sufrace finale 

SLM : Selective Laser Melting 

SRO : Short Range Order T ̇ : Vitesse de refroidissement 

Z% : Striction 

Δ : Facteur correctif de Ludwigson 

εl : Déformation de déviation par rapport à la loi d'Hollomon 

εmax : Déformation vraie à contrainte maximale 

εv : Déformation vraie 

μ : Module de Cisaillement 

ρ0 : Valeur initiale de résistivité à température ambiante 

σ0 : Coefficient de la loi d'Hall et Petch 

σmax : Contrainte maximale vraie 

σv : Contrainte vraie 



 

 

 

 

 

 

  



 

 

Résumé  

La fusion sélective laser est une technique de fabrication additive permettant l’élaboration de matériaux métalliques 

en fusionnant à l’aide d’un laser de forte intensité des couches de poudres. Les paramètres de fabrication liés au laser jouent un 

rôle primordial sur la formation des défauts ainsi que sur la croissance granulaire. L’alliage Ni 20 wt. % Cr est couramment 

utilisé pour des applications à haute température comme dans les systèmes chauffants du fait de sa résistance à l’oxydation et 

de sa tenue mécanique. Néanmoins, l’élaboration de cet alliage par fusion sélective laser est encore mal connue, et il est donc 

primordial de faire le lien entre les paramètres du procédé, la microstructure et les propriétés mécaniques. Dans un premier 

temps, l’optimisation de la vitesse et de la puissance du laser est effectuée afin de déterminer la gamme de paramètres où la 

densité est maximale. Pour cette gamme de paramètres, les analyses microstructurales montrent que l’augmentation de l’énergie 

de fabrication entraîne une transition entre une croissance pseudo-équiaxe et une croissance colonnaire du fait d’un 

recouvrement plus important des zones fondues à haute énergie de fabrication. Concernant les propriétés mécaniques, un 

adoucissement ainsi qu’une augmentation de la ductilité sont observés plus l’énergie de fabrication augmente et ces évolutions 

sont associées à une réduction du nombre de défauts dans la microstructure, mais également à une augmentation de la taille de 

grains et de la taille des dendrites cellulaires. Pour finir, des traitements thermiques de même durée ont été effectués entre 

500°C et 1000°C afin d’étudier la stabilité thermique de la microstructure et des propriétés mécaniques. Un durcissement du 

matériau est observé à 500°C possiblement dus à la formation de la phase ordonnée Ni2Cr. Ensuite, la dégradation des propriétés 

observée pour des traitements supérieurs à 700°C est attribuée à la coalescence de précipité riche en chrome initialement présent 

dans l’espace interdendritique, mais également à l’effacement progressif de la structure de solidification.   

 

Mots clés : Fabrication additive, alliage Ni-Cr, caractérisation microstructurale, propriétés mécaniques  

Abstract 

 Selective laser melting is a well-known additive manufacturing process allowing the development of metallic 

materials by melting with a high laser a thin layer of powder. Defect formation and grain growth are directly impacted by 

manufacturing parameters. The binary alloy Ni 20 wt. % Cr is commonly used for high-temperature applications as in heating 

devices due to its resistance to oxidation and good mechanical properties at high temperature. However, the development of 

this alloy by selective laser melting is still unknown and it is, therefore, essential to link process parameters, microstructure 

and mechanical properties. Initially, manufacturing parameters are optimized by adjusting the laser power and the scan speed 

to determine high density conditions. For these parameters range, microstructural investigations shown that an increase in 

volume energy leads to a transition between pseudo-equiaxed and columnar growth due to high melting pool overlap for large 

energy. Regarding mechanical properties, a softening and an increase in ductility are observed as volume energy increase. This 

evolution is associated with a reduction of defects in the microstructure, but also to an increase of grain and cellular dendrite 

size. Finally, thermal treatments were carried out between 500°C and 1000°C to study thermal stability of the microstructure 

and mechanical properties. A hardening of the material is observed at 500°C possibly due to the formation of short-range order 

phase Ni2Cr. Then, degradation of properties observed above 700°C is attributed to the coalescence of chrome-rich precipitation 

and to the reorganization of the cellular dendrite structure. 

 

Keywords : Additive manufacturing, Ni-Cr alloys, microstructural characterization, mechanical properties  


