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Introduction  
 
La fabrication additive permet à l’industrie d’obtenir une meilleure rentabilité en accélérant la 
fabrication de pièces complexes à moindre coût, et en économisant de la matière. Les principales 
applications possibles de ces nouveaux procédés de fabrication concernent les domaines où la 
demande de technologie de pointe est élevée, comme l’aéronautique, le spatial, la médecine mais 
aussi l’industrie de l’énergie. Ce dernier domaine utilise en grande majorité des aciers inoxydables 
austénitiques, comme le 316L. Parmi les nombreux procédés de fabrication additive récemment 
développés, le procédé de fusion laser sur lit de poudre, ou L-PBF (Laser Powder Bed Fusion), reste l’un 
des plus étudiés. L’objectif du CEA est de maîtriser toute la chaîne de compétences des procédés de 
fabrication additive, et en particulier du L-PBF, de la connaissance des matières premières à celle des 
procédés, en passant par la conception de matériaux innovants et ultra performants. 
La technologie L-PBF est un procédé de fabrication additive au cours duquel des couches de poudre 
métallique sont successivement empilées et fondues à l’aide d’un laser pour former des pièces aux 
géométries finales, sans étapes intermédiaires comme pour les procédés classiques. Pour anticiper les 
propriétés mécaniques des pièces fabriquées, il faut pouvoir identifier au préalable les microstructures 
générées au cours de leur élaboration. Les caractéristiques des structures granulaires formées 
dépendent très fortement des mécanismes de solidification, qui peuvent être décrits à l’aide de 
modèles.  
L’un des principaux enjeux de cette étude est de prédire, par le biais de la simulation numérique, la 
forme et les orientations cristallographiques des grains formés, en fonction des paramètres du 
procédé. Cependant, pour prendre en compte dans ces simulations tous les phénomènes physiques 
mis en jeu, il faut réaliser des calculs très coûteux en temps et en mémoire. Par conséquent, il est 
souvent nécessaire de poser des hypothèses simplificatrices pour alléger les calculs, tout en s’assurant 
que les microstructures simulées restent proches de celles observées expérimentalement.  
 
Pour y parvenir, A. Baumard [1] a développé dans le cadre de sa thèse une modélisation de la formation 
des structures granulaires au cours de la solidification couplée au logiciel de calcul par éléments-finis 
Cast3M. Il s’agit d’un modèle de type CA-FE inspiré des travaux de Gandin et al [2] repris par Camus et 
al. [3]. Il permet le calcul de la croissance de grains par la méthode des automates cellulaires (CA pour 
cellular automaton) à partir de champs thermiques calculés par la méthode des éléments finis (FE pour 
finite elements). Le programme développé a ainsi permis de simuler les évolutions des champs 
thermiques lors du passage sur un lit de poudre en 316L d’une source laser conduisant à la formation 
d’un bain de fusion, ainsi que les structures granulaires formées lors de la solidification du bain de 
fusion. Les structures de grains obtenues se sont de plus avérées assez représentatives de celles 
observées dans des cordons fabriqués à l’aide de montages expérimentaux. Les simulations ont 
cependant été limitées à la formation de « monocordons » créés à partir d’une seule couche de 
poudre, étant donnée la durée excessivement longue des calculs. De plus, la modélisation développée 
était basée sur un modèle de croissance colonnaire des grains, et n’intégrait pas le phénomène de 
germination, qui peut pourtant intervenir lors de l’utilisation de certaines compositions de poudres 
316. Cela conduit alors à la formation de structures granulaires bien différentes et préférable au niveau 
mécanique, comme l’a montré Chniouel [3]. 
 
L’objectif de cette thèse est alors de développer une modélisation basée sur la méthode CA-FE qui 
permettra de simuler numériquement la fabrication des montages multicordons en aciers 316L, et 
de prédire les structures granulaires formées en fonction des paramètres procédé utilisés. Il devra 
de plus être adapté à différentes compositions de poudres, qui peuvent produire des structures 
granulaires un peu différentes, et intégrer en particulier la modélisation du phénomène de 
germination. À terme, le travail permettra d’optimiser les structures de grains en fonction des 
paramètres du procédé. 



Introduction 
 

7 

Ce manuscrit commence par un état de l’art décrivant le principe du procédé L-PBF et les phénomènes 
physiques apparaissant au cours du procédé, ainsi que l’influence des paramètres procédé sur les 
structures granulaires formées pour des aciers 316L. Les principaux modèles permettant de décrire la 
formation des structures granulaires au cours de la solidification sont également présentés, ainsi que 
les méthodes numériques permettant leur simulation.  
 
Le second chapitre est consacré à la présentation des matériaux et des techniques expérimentales 
utilisées pour fabriquer des éprouvettes en 316L et pour les analyser, afin de déterminer notamment 
les caractéristiques des structures granulaires formées, en termes de morphologie des grains et de 
texture cristallographique. Les caractéristiques de la modélisation CA-FE et du programme développé 
sont également présentées. 
 
Le chapitre 3 décrit tout d’abord la campagne d’essais qui a permis d’identifier des jeux de paramètres 
procédé permettant la fabrication de « murs » de cordons présentant des géométries régulières. La 
modélisation thermique du procédé est ensuite présentée, et plusieurs hypothèses de simulation sont 
comparées, afin de retenir celles qui fournissent des bains de fusion de dimensions représentatives de 
celles observées expérimentalement. Les modèles sont alors testés pour simuler numériquement la 
fabrication des murs avec les jeux de paramètres sélectionnés, et les résultats sont comparés aux 
mesures des tailles des bains de fusion issues de la campagne d’essais. Les champs de températures 
obtenus par simulation numérique seront aussi analysés pour discuter du type de structure granulaire 
attendue pour les différentes paramétries sélectionnées.  
 
L’objectif du chapitre 4 a été d’utiliser ces champs thermiques pour simuler, par la méthode des 
automates cellulaires, la croissance colonnaire des grains observée dans les murs fabriqués avec une 
poudre 316L « générique ». Dans un premier temps, les structures de grains formées dans les murs 
fabriqués avec les paramétries sélectionnées ont été caractérisées au microscope électronique équipé 
d’un détecteur EBSD (Electron BackScatter Diffraction). Les orientations cristallographiques des grains 
et leur morphologie ont été déterminées et cartographiées. En parallèle, les paramètres du modèle 
automate cellulaire du code CA-FE ont été optimisés afin de trouver le meilleur compromis 
temps/précision de calcul. Le modèle optimisé a alors été appliqué aux calculs 3D de la formation des 
structures granulaires dans les murs, et les caractéristiques des grains obtenus par simulation 
numérique ont été confrontées aux résultats expérimentaux. 
 
Le dernier chapitre est consacré à la caractérisation des structures granulaires obtenues avec une 
poudre particulière, qui produit la germination de nouveaux grains et la formation de structures 
granulaires équiaxes, et à leur modélisation. Les caractéristiques morphologiques et la texture 
cristallographique des grains alors formés est d’abord analysée, puis le phénomène de germination est 
modélisé, en ajoutant au programme CA-FE un « module de germination ». Les paramètres de ce 
nouveau modèle ont été identifiés, puis il a ensuite été utilisé pour simuler la formation des structures 
granulaires. Les grains obtenus avec l’utilisation de ce module de germination ont finalement été 
comparés aux grains observés dans les murs fabriqués avec la poudre particulière.  
 
A la fin du manuscrit est présenté une conclusion des travaux en reprenant les points importants de 
chaque chapitre. Elle est complétée par l’examen des limites d’un tel modèle. Enfin les perspectives 
viendront clôturer le manuscrit avant les annexes. Ces perspectives montrent les différentes pistes 
d’améliorations qui n’ont pas pu être exploités et suivent les directions de (1) une prise en compte plus 
précise ou de (2) une liaison du programme avec d’autres simulant des phénomènes physiques du 
procédé différents. 
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Chapitre 1 : Revue bibliographique  
 
L’étude bibliographique a pour objectif de faire état des phénomènes thermiques impliqués dans le 
procédé de fusion laser sur lit de poudre et de montrer leurs conséquences sur les structures de grain 
générées en se focalisant sur le cas des aciers inoxydables austénitiques. Les différents mécanismes 
physiques intervenant seront revus. Il faut remarquer que les aspects mécaniques ne sont pas 
considérés, même s’ils peuvent être non négligeables lors de la fabrication de grandes pièces. 
Dans la première partie, une description du procédé de fusion laser sur lit de poudre sera faite, avec 
une présentation de son fonctionnement.  
Dans la deuxième partie, les transferts thermiques intervenant au cours du procédé seront décrits. Le 
procédé présente la particularité d’induire la fusion localisée des poudres de matériaux métalliques, 
en l’occurrence dans notre cas l’acier inoxydable austénitique 316L, puis leur solidification pour former 
un matériau dense. 
La troisième partie revient sur l’influence des principaux paramètres opératoires et de la stratégie de 
lasage sur les caractéristiques des pièces produites, en particulier les structures granulaires obtenues 
dans les composants en 316L. 
Dans la quatrième partie, nous expliquerons les mécanismes de solidification intervenant au cours du 
procédé, appliqués à l’acier 316L. Quelques éléments de modélisation permettant de décrire la 
croissance des grains colonnaires au cours de la solidification, mais aussi la germination de nouveaux 
grains, seront présentés. Nous décrirons aussi les principales méthodes numériques permettant de 
simuler la solidification des alliages. 
Enfin, nous présenterons les différents types de géométries généralement fabriquées pour analyser le 

procédé.  
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I – PRINCIPE DU PROCEDE DE FUSION LASER SUR LIT DE POUDRE 
 
L’impression 3D ou fabrication additive plastique permet de créer facilement et rapidement des pièces 
uniques. Cette technologie de fabrication de pièce couche par couche permet aussi de concevoir des 
composants de géométries complexes sans passer par une phase d’assemblage en réduisant le nombre 
de pièces. Elle permet aussi de fabriquer des pièces optimisées en termes de quantité de matière 
utilisée. Il est alors intéressant de transposer ces technologies à d’autres matériaux comme les 
céramiques, les composites, les alliages métalliques [4] et même les aliments [5]. 
Dans cette thèse, seul le procédé de fusion laser sur lit de poudre métallique, ou L-PBF (Laser Powder 
Bed Fusion), sera étudié. Comme les autres procédés de fabrication additive, le L-PBF permet de créer 
des pièces très complexes et très précises, à l’unité ou en petites séries [6]. Ce procédé d’avenir qui se 
veut écologique n’est en revanche pas adapté à la production de pièces simples en grande série, pour 
laquelle les procédés conventionnels s’avèrent plus économiques [7]. De tels objets techniques et à 
forte valeur ajoutée seront donc fabriqués pour des ensembles uniques comme par exemple des 
véhicules spatiaux ou des centrales nucléaires. Il est alors primordial de maitriser chaque étape du 
procédé afin de produire des pièces résistantes aux différentes contraintes mécaniques, thermiques, 
magnétiques, … L’étude de l’influence de chacun des paramètres du procédé sur les différents défauts 
comme la rugosité [8], les porosités, mais aussi sur les microstructures générées est alors d’une grande 
importance. Les propriétés des pièces dépendent en grande partie de la microstructure qui est 
caractérisée notamment par la taille, la morphologie et l’orientation cristallographique des grains [9].  
Cette première partie va ainsi détailler les particularités du procédé L-PBF et montrer toute l’étendue 
des phénomènes présents au cours du procédé. La fabrication additive implique en effet des 
phénomènes multi physiques très complexes menant à la transformation des poudres dans la pièce. 
L’étude de la bibliographie nous permettra également de justifier les hypothèses retenues au niveau 
de la simulation, qui seront présentées dans la suite du document. 
 

I.1. Fonctionnement d’une machine L-PBF 
 
L’une des particularités de ce procédé de fabrication additive est l’apport de matière qui se fait avant 
la phase de fabrication. La Figure 1.1a proposée par Olakanmi et al. [10] schématise les étapes de 
fabrication par le procédé L-PBF. Cette figure montre la partie chaine numérique, c’est-à-dire la 
réalisation d’une forme sur un logiciel de CAO, le découpage en couches et la définition des trajectoires 
ou « cordons », puis l’automatisation sur la machine L-PBF.  
 

 
 (a) 

 
(b)  

Figure 1.1 : Schémas du procédé de fabrication additive fusion laser sur lit de poudre, (a) schéma de la 
procédure de fabrication [10] , (b) schéma d’une machine L-PBF [11]. 
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Ce procédé présente ainsi la particularité de permettre la fabrication de pièces présentant des parties 
non-connectées et des cavités. De plus, il ne nécessite pas la fabrication de supports provisoires pour 
soutenir les parties très inclinées des pièces. L’inclinaison maximale est de 45° par rapport à la surface 
du substrat [13]  
La machine L-PBF est constituée de trois blocs (Figure 1.1b) [11] :  

- la partie construction, où nous retrouvons un piston motorisé selon l’axe 𝑧, le substrat, la pièce 
en construction, la poudre utilisée et le gaz d’inertage ;  

- la partie approvisionnement avec la poudre vierge, un piston motorisé selon l’axe 𝑧 et un 
racleur translatant la poudre vers la partie construction ;  

- le bloc laser constitué d’une source et d’un goniomètre. Les trajectoires sont réalisées en 
pilotant les rotations de ce dernier. 

 

I.2. Paramètres du procédé 
 

 
Figure 1.2 : schéma présentant les différents types de paramètres d’entrée et de 
sortie du procédé L-PBF 

 
La Figure 1.2 montre les différents types de paramètres d’entrée et de sortie du procédé L-PBF. Les 
paramètres d’entrée sont choisis par l’utilisateur, et peuvent être regroupés en trois catégories : les 
paramètres liés au laser, les paramètres géométriques, et les caractéristiques du matériau. Les 
paramètres liés au laser sont généralement les plus faciles à modifier. 
Ces paramètres vont déterminer différents paramètres de sortie, dont les caractéristiques des champs 
thermiques produits au cours de la fabrication, et les caractéristiques microstructurales des pièces 
fabriquées. Il est important de noter que ces paramètres de sortie sont ceux qui nous intéressent ici, 
et qu’il existe d’autres types de résultats, comme les champs de contraintes résiduelles par exemple.  
 

I.2.1. Paramètres du laser 
 
Les paramètres du laser déterminent l’énergie apportée au système menant à la formation puis la 
solidification d’un bain liquide. La source laser est caractérisée par :  

- une puissance 𝑃 dont l’ordre de grandeur est la centaine de watts ; 
- une vitesse 𝑣 dont l’ordre de grandeur est le dixième de mètre par seconde. Ce paramètre 

correspond à la vitesse de déplacement du spot laser au niveau du lit de poudre, et il faut, 
pour le contrôler, adapter la vitesse de rotation des miroirs ; 

- un diamètre 𝐷 dont l’ordre de grandeur est la dizaine ou la centaine de micromètres. Le laser 
étant piloté par deux miroirs, son diamètre, et donc la densité de puissance associée, peut 
varier sur la surface du plateau. Les positions extrêmes seront alors moins alimentées en 
énergie [12].  

Il existe différentes façons d’exprimer l’énergie apportée au système. L’expression la plus simple 
consiste à calculer l’énergie linéique 𝐸 = 𝑃/𝑣  exprimée en J/m [13]. Cette expression présente 
cependant l’inconvénient de ne pas tenir compte du diamètre du faisceau laser, qui peut avoir une 
forte influence sur les phénomènes physiques impliqués lors de l’interaction laser/matière. Il est aussi 
possible de quantifier l’apport énergétique par une expression de la densité d’énergie volumique, dite 
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𝑉𝐸𝐷 locale en J/m3 (Équation 1.1) [14]. Celle-ci dépend de trois paramètres : 𝑃 la puissance (W), 𝑣 la 
vitesse du laser (m/s), et 𝑆 = 𝜋𝐷2/4 (m2) la surface du spot laser avec 𝐷 son diamètre (m). 
 

 
𝐸 =

4𝑃

𝜋𝑣𝐷2
 Équation 1.1 

 
Il existe une autre expression permettant de quantifier la densité d’énergie volumique, celle-ci dépend 
des paramètres géométriques du procédé [3]. Elle prend en compte 𝑒𝑐 l’épaisseur de couche et 𝐻𝐷 la 
distance intercordon (Cf partie suivante). Ainsi l’Équation 1.2 est une 𝑉𝐸𝐷 dite globale et s’exprime de 
la sorte :  
 

 
𝐸 =

𝑃

𝑒𝑐𝑣𝐻𝐷
 Équation 1.2 

 

I.2.2. Paramètres géométriques 
 
Lors de la fabrication d’une pièce avec le procédé L-PBF, une stratégie de construction ou de lasage 
doit être définie pour que les cordons se chevauchent les uns les autres dans la largeur et la hauteur 
des pièces 3D. Cette stratégie est caractérisée notamment par des paramètres géométriques qui vont 
influer sur la porosité et l’homogénéité des pièces. Deux premiers paramètres simples sont à prendre 
en compte : 

- 𝐻𝐷 la distance intercordon (hatching distance), de l’ordre de la dizaine de microns ; 
- 𝑒𝑐 l’épaisseur de couche de poudre déposée (Figure 1.3), de l’ordre de la dizaine de microns 

également. 
Ces deux paramètres influent sur le « rendement » de fabrication 𝜓 défini par Su et al. [15] et sur la 
topographie des échantillons créés. Ces paramètres ont aussi un impact sur le taux de porosités : si les 
distances entre cordons sont trop élevées [15] [16], cela peut créer un maque de fusion, menant à un 
mauvais étalement du liquide. 
 

 
Figure 1.3: schéma montrant l’influence de la position des cordons sur la densité des pièces avec les 
différents paramètres géométriques représentés [15]. 𝐻  la hauteur d’un cordon, 𝛥ℎ le chevauchement 
entre deux couches, 𝐷 la largeur d’un cordon et 𝛥𝑠 le chevauchement entre deux cordons d’une même 
couche. 

 

La stratégie de lasage peut aussi inclure d’autres paramètres comme la direction de lasage dans les 
différentes couches, l’ordre de fabrication des cordons, ou l’angle entre les directions de lasage de 
deux couches successives, appelé hatch-angle 𝐻𝜃. Ces paramètres ont aussi une influence sur les 
caractéristiques mécaniques de la pièce fabriquée [17]. Dans les stratégies de lasage peuvent aussi 
intervenir des paramètres plus complexes qui sont peu étudiés comme la courbure des cordons ou la 
refusion des cordons lors d’un deuxième passage du laser sans ajout de poudre. 
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I.2.3. Paramètres matériaux 
 
Enfin, les paramètres du ou des matériau(x) concernant la poudre, mais aussi le substrat et le gaz de 
protection, vont influencer les champs thermiques et les microstructures générées [18] [19]. 𝑘/𝜌𝑐𝑝, le 

rapport de la conductivité thermique (𝑘 en W/mK) sur la capacité thermique massique (𝜌𝑐𝑝 en J/m3K) 

est la diffusivité thermique qui permet de quantifier l’aptitude du matériau à diffuser la chaleur [3] 
[20]. La porosité de la poudre, liée à sa granulométrie et à la forme des grains qui la composent [21], 
mais aussi les caractéristiques du gaz de protection [22] modifient les échanges de chaleur entre le 
bain liquide et son environnement au cours du procédé. 
 

I.3. Physique du procédé 
 
L’une des particularités du procédé L-PBF est l’apport de matière dans le système. Ainsi le système est 
composé de trois états de la matière qui coexistent : la poudre, le solide et le liquide. La Figure 1.4 
montre les interactions entre le laser et la matière et les transferts de chaleur et de matière au cours 
du procédé. 
À part pendant la phase d’allumage, le laser interagit principalement avec le bain liquide [23]. La 
poudre aspirée par le bain en amont est fondue, formant un bain de fusion, puis un cordon qui se 
solidifie à l’arrière du bain. L’énergie est diffusée dans le système par l’intermédiaire des phénomènes 
suivants : 

- la conduction dans la partie solide ; 
- la convection au sein du gaz d’inertage et du bain liquide ; 
- le rayonnement à la surface du bain liquide et du solide ; 
- le transport de masse par éjection de liquide et de poudre. 

Les mécanismes au niveau du bain peuvent créer différents types de défauts : 
- des porosités dans le cordon à cause de bulles de gaz piégées dans le bain liquide ; 
- l’éjection de gouttelettes liquides qui se solidifient et s’agglomèrent le long de la pièce 

fabriquée ; 
- des défauts appelés « balling », dus à un mauvais mouillage du bain de fusion sur le substrat 

ou le cordon inférieur, créant un enchainement de boules de métal discontinues [24]. 
 

 
Figure 1.4 : Schéma décrivant les différents mécanismes de transfert de chaleur intervenant lors du 
procédé de fusion laser sur lit de poudre et les types de défauts formés [6] 
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I.4. Bain de fusion 
 
La forme du bain est influencée par les écoulements de fluide, qui sont eux-mêmes influencés par les 
différents paramètres pouvant agir sur ces écoulements. La morphologie du bain change en fonction 
de la densité de puissance de la source laser. Le transfert de chaleur fournie par le laser peut ainsi se 
faire : 

- Par conduction/convection thermique au sein du bain ; 
- Par l’intermédiaire d’un keyhole, capillaire de vapeur métallique formé lorsque les densités de 

puissance sont élevées [25].  
La Figure 1.5a montre deux cordons fabriqués avec un « mode conduction » pour le cordon de gauche 
et un « mode keyhole » pour le second à droite. Le mode « conduction » conduit à la formation de 
bains de fusion aussi larges que profonds [26], et le bain de fusion sera stable. Le mode « keyhole », 
qui peut apparaître lorsque la densité de puissance du laser est élevée, voit la formation d’un capillaire 
de vapeur et conduit à la formation de bains de fusion très profonds.  
Le laser étant mobile et se déplaçant à des grandes vitesses, comme pour le soudage, le bain est allongé 
et prend cette forme particulière de goutte d’eau, comme le montrent les simulations sur la Figure 
1.5b [27]. La longueur et la largeur du bain augmentent lorsque la puissance augmente et la vitesse 
diminue, et donc quand l’énergie linéique augmente. Ces caractéristiques dépendent aussi des 
paramètres matériaux [28]. 
 

(a) 

(b) 
Figure 1.5 : Influence de la puissance et de la vitesse sur (a) le mode de diffusion de la chaleur et la forme de la 
zone fondue [29] : 𝑃 = 100 𝑊 : mode conduction, cordons peu pénétrants ; 𝑃 = 150 𝑊  : mode keyhole, 
cordon très profond, et sur (b) la longueur et la largeur du bain de fusion [27] 

 

I.5. Dénudation 
 
La dénudation est un phénomène caractéristique du procédé L-PBF, elle est produite par un 
entrainement des particules de poudre principalement par le plasma. Elle correspond à la formation 
d’une zone dépourvue de poudre autour d’un cordon, dont la largeur est, en général, proche de celle 
du cordon, comme le montre la Figure 1.6.  
Le phénomène a été décrit notamment par Yadroitsev et al. [30] dans le cas du 316L. Ils ont observé 
que la largeur de la zone de dénudation n’était pas constante, et que l’épaisseur de poudre augmente 
en s’éloignant du cordon dans la direction transversale à celui-ci, jusqu’à atteindre une épaisseur 
constante correspondant à l’épaisseur de couche déposée. Ces variations de largeur de dénudation 
s’expliquent par différents mouvements des particules de poudres et du liquide sous l’effet de 
phénomènes complexes liés notamment à la formation de vapeurs métalliques générées lors de 
l’échauffement du métal, conduisant à des instabilités [31] [32]. 
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Figure 1.6 : Mise en évidence du phénomène de dénudation au cours du procédé L-
PBF [30]  

 
La direction de ces flux gazeux peut cependant varier en fonction de la pression du gaz d’inertage et 
de la puissance du laser, comme l’a montré Matthews [33] (Figure 1.7). Selon cet auteur, le phénomène 
de dénudation se fait différemment selon la valeur du nombre de Knudsen 𝐾𝑛 = 𝜆/𝐷, avec 𝜆 le libre 
parcours moyen du gaz d’inertage et 𝐷 la taille des particules de poudre. Le libre parcours moyen du 
gaz dépend de la pression, de la température et de la viscosité du gaz d’inertage. Ainsi, lorsque la 
pression du gaz d’inertage est de l’ordre de la pression atmosphérique, 𝐾𝑛 reste inférieur à 1, le flux 
de vapeurs métalliques est orienté vers le haut, créant tout autour une zone de dépression, et le flux 
d’argon est alors orienté vers le bain de fusion, entrainant des particules de poudre dans le bain de 
fusion. En revanche, lorsque la pression de gaz d’inertage est dix fois plus faible, 𝐾𝑛 devient supérieur 
à 1, et le flux gazeux est constitué des vapeurs métalliques et est orienté cette fois dans toutes les 
directions, repoussant la poudre loin du bain de fusion.  
 

 
Figure 1.7 : Représentation schématique des facteurs affectant l’éjection des particules de poudre 
en fonction de la pression de l’atmosphère d’inertage [33]. 

 
Pour conclure, la dénudation est un phénomène propre à la fusion laser sur lit de poudre. Sa forme 
dépend des paramètres du laser et du gaz d’inertage. L’absence de poudre a nécessairement une 
influence sur la fabrication de cordons côte à côte, car elle modifie l’apport de matière dans le bain de 
fusion. Ce phénomène est donc à prendre en compte pour anticiper la forme de cordon. 
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II – TRANSFERTS THERMIQUES INTERVENANT LORS DU PROCEDE 
L-PBF 
 
Au cours du procédé de fusion laser sur lit de poudre, les échanges thermiques sont nombreux, comme 
le montre la Figure 1.4. Le faisceau laser constitue la source unique d’énergie. Sa puissance et sa vitesse 
sont choisies par l’utilisateur et déterminent en grande partie l’énergie thermique transmise à la 
surface de l’échantillon. En raison de la réflexion du laser sur les surfaces, seule une partie de l’énergie 
du laser est transmise à la pièce ou absorbée, caractérisée par un rendement. L’énergie transmise au 
bain de fusion ou à la poudre est emmagasinée sous forme d’énergie thermique, qui est ensuite 
transmise dans le reste du système par diffusion de la chaleur et parfois de matière, mais aussi par 
convection et rayonnement depuis les surfaces. L’objectif de cette partie est de lister et d’expliquer 
les phénomènes responsables de ces transferts de chaleur, et de présenter les bases des modèles 
mathématiques permettant de les décrire. 
 

II.1. Modélisation des transferts de chaleur par conduction lors de la 
fabrication par L-PBF 
 
Un fois l’énergie fournie par le laser au système par l’intermédiaire du bain de fusion, celle-ci est 
diffusée puis dissipée. La chaleur contenue dans le bain de fusion diffuse alors dans le substrat, dans 
le gaz et dans la poudre. Son évolution spatio-temporelle dans la partie solide peut être calculée par 
les équations de la chaleur.  
 

II.1.1 Équation de la chaleur 
 
Il est nécessaire de résoudre d’abord les équations spatio-temporelles [34] de la chaleur au cours du 
procédé afin de pouvoir connaître la température en tout point et à tout instant dans le solide. Une 
connaissance précise de celle-ci permettrait de connaitre les différents états de la matière. Pour cela 
nous résolvons la loi de conservation de la chaleur (Équation 1.3) :  
 

 
𝜌𝑐𝑝

𝜕𝑇

𝜕𝑡
= div(𝑞) + 𝑓 Équation 1.3 

 𝑞 = −𝑘 grad(𝑇) Équation 1.4 
 
Avec 𝑇 la température (𝐾), 𝜌 la masse volumique (𝑘𝑔/𝑚3), 𝑐𝑝 la capacité thermique (𝐽/𝑘𝑔𝐾), 𝑞 le flux 

thermique (𝑊/𝑚2) et 𝑓 le terme de source volumique (𝑊/𝑚3).  
L’Équation 1.4 exprime le flux thermique en fonction de la température d’après la loi de Fourier où 𝑘 
est la conductivité thermique (𝑊/𝑚𝐾). Le terme source 𝑓 dans l’Équation 1.3 est ici l’énergie fournie 
au système par le laser. Ce terme peut être modélisé par une source volumique dépendant de la 
puissance laser et de sa distribution spatiale [35].  
Afin de prendre en compte les autres mécanismes de transfert de chaleur, par convection dans l’air et 
rayonnement, des conditions aux limites au niveau des surfaces substrat/gaz et poudre/gaz, sous 
forme d’un flux thermique, doivent aussi être imposées (Équation 1.5). Le flux imposé s’exprime ainsi : 
 

 𝑞𝑖𝑚𝑝 = ℎ(𝑇𝑎𝑖𝑟 − 𝑇𝑠𝑢𝑟𝑓) + 𝜖𝜎(𝑇𝑎𝑖𝑟
4 − 𝑇𝑠𝑢𝑟𝑓

4 ) Équation 1.5 

ℎ  est le coefficient de convection ( 𝑊/𝑚2𝐾 ),  𝜀  est l’émissivité ( 𝑠𝑎𝑛𝑠 𝑢𝑛𝑖𝑡é ) et 𝜎 =
 5,66910−8   𝑊𝑚−2 𝐾−4  est la constante de Stefan-Boltzmann. L’Équation 1.5 est simplifiable, un 
coefficient de convection équivalent est introduit, qui est augmenté artificiellement pour prendre en 
compte les effets radiatifs. Nous obtenons alors l’Équation 1.6 : 

 𝑞𝑖𝑚𝑝 = ℎ𝑚𝑜𝑑(𝑇𝑎𝑖𝑟 − 𝑇𝑠𝑢𝑟𝑓) Équation 1.6 
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II.1.2 Diffusivité thermique des matériaux 
 
Pour pouvoir résoudre l’équation de la chaleur, les propriétés thermiques des matériaux doivent donc 
être connues de manière précise [36]. Ce sont : 

- 𝑘 la conductivité thermique (𝑊/𝑚𝐾) ; 
- 𝜌 la masse volumique (𝑘𝑔/𝑚3) ; 
- 𝑐𝑝 la capacité calorifique (𝐽/𝑘𝑔𝐾).  

La chaleur latente de transformation joue également un rôle mais peut être négligée dans le cas de 
procédés comme le L-PBF, où l’énergie apportée par le procédé est de plusieurs ordres de grandeur 
supérieure à celle produite par la chaleur latente lors de la solidification [37]. 
 
L’identification des propriétés thermiques de la poudre est plus délicate. Dans les simulations à 
l’échelle macroscopique ou mésoscopique, la poudre est considérée comme un milieu continu auquel 
il faut attribuer des propriétés équivalentes. Les propriétés du matériau dense sont alors pondérées 
par un facteur intégrant le taux de porosité 𝜑 de la poudre calculé à partir de l’Équation 1.7. La masse 
volumique et la capacité calorifique de la poudre peuvent alors être calculées à l’aide des Équation 1.8 
et Équation 1.9 correspondant à une loi des mélanges [38]: 
 

 
𝜑 = 1 −

𝑉𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒

𝑉𝑡𝑜𝑡
 Équation 1.7 

 𝜌𝑝 = (1 − 𝜑)𝜌𝑠 + 𝜑𝜌𝑎𝑖𝑟 

𝑐𝑝,𝑝 =
(1 − 𝜑)𝜌𝑠𝑐𝑝,𝑠 + 𝜑𝜌𝑎𝑖𝑟𝑐𝑝,𝑎𝑖𝑟

𝜌𝑝
 

Équation 1.8  
Équation 1.9 

 
Avec 𝑉𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 et 𝑉𝑡𝑜𝑡 respectivement le volume de poudre et le volume total de poudre et d’air qui sont 

définis au niveau d’un volume élémentaire représentatif fixé au préalable. 
 
Pour estimer la conductivité thermique de la poudre, il faut tenir compte à la fois des proportions 
relatives d’acier 316L et d’air dans la poudre et de leurs propriétés, mais aussi de la géométrie des 
deux milieux [39]. De nombreuses expressions permettant de calculer la conductivité thermique 
équivalente d’une poudre ont ainsi été proposées, conduisant à des valeurs pouvant varier de deux 
ordres de grandeur pour le 316L, comme le montre la Figure 1.8. Voici les différentes formules 
existantes : 

- 𝑘𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 = 0.01𝑘𝑠𝑜𝑙𝑖𝑑𝑒  : c’est une formule empirique, représentée sur les courbes jaune et 

rouge de la Figure 1.8. Cette formule donne une valeur de conductivité très faible, autour de 
10−1𝑊/𝑚𝐾 pour le matériau 316L ;  

- 𝑘𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 = 𝜑−3𝑘𝑎𝑖𝑟 où 𝜑 est la porosité : c’est la formule de Bruggeman présentée en bleu sur 

la Figure 1.8 [40] ; 

- 𝑘𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 = 𝑘𝑎𝑖𝑟
(1−𝜑)𝑁

2
(0.5 ln(1 + 𝐿) + ln(1 + √𝐿 ) +

1

1+√𝐿
− 1) où 𝑁 est la coordinence des 

grains de poudres (𝑠𝑎𝑛𝑠 𝑢𝑛𝑖𝑡é) et 𝐿 une constante dépendante des paramètres du gaz : c’est 
la formule de Rombouts, l’une des plus complexe [41] [38].  

- Nous pouvons également citer le modèle d’Hadley qui est plus complexe et plus analytique 
[42] ; 

- 𝑘𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 = 0.016𝑇 + 8.5961 ± 1.423: c’est la formule de Cox présentée en vert sur la  Figure 

1.8. Dans ce cas, la conductivité est de l’ordre de 10 𝑊/𝑚𝐾. Ce type de formule est basé sur 
une méthode d’identification expérimentale fiable. Une méthode de laser pulsé a été utilisée 
pour mesurer la conductivité d’une poudre de 316L en fonction de la température [43]. 
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Figure 1.8 : Évolutions de la conductivité thermique d’une poudre de 316L 
(diamètre moyen 20 µm) en fonction de la température selon différents 
modèles. 

 

II.1.3. Prise en compte de la source de chaleur  
 

 
(a)                                                (b) 

(c) 
Figure 1.9 : Les différentes représentations de l’interaction laser/matière, (a) interaction du laser avec la 
poudre, en partie absorbé et en partie réfléchi par la surface des particules de poudre [19], (b) interaction du 
laser avec le bain de fusion déjà formé [23], (c) représentation schématique de modèles de source équivalente 
caractérisés par des distributions de puissance volumique utilisés pour modéliser l’interaction du laser avec le 
bain de fusion : source dite Goldak à double ellipsoïde,  source conique, et source combinant les deux modèles 
[29]. 
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L’interaction laser-matière évolue au cours du procédé  [44]. Durant les premiers instants de la 
fabrication d’un cordon, le laser est en contact avec la poudre [45] [19] [46], comme le montre la Figure 
1.9a. Les faisceaux laser peuvent alors être absorbés par les grains de poudre ou réfléchis par leur 
surface, vers l’extérieur ou vers un autre grain de poudre. Ces différents types d’interactions doivent 
être modélisés dans les simulations réalisées à l’échelle des grains de poudre [47]. Cette interaction 
dure quelques microsecondes. 
Cependant, si l’énergie du laser est suffisante, le bain de fusion se développe et grossit, et le laser est 
alors en contact avec le bain de fusion [23] [48]. C’est alors le bain de fusion en translation qui absorbe 
et fond la poudre, comme le montre la Figure 1.9b 
Une modélisation simplifiée de l’apport d’énergie, sous la forme d’une distribution volumique de 
puissance reliée à la puissance du laser, avec un coefficient de rendement 𝜂, caractérisant les pertes 
par réflexion notamment, peut aussi être employée. La Figure 1.9c montre une représentation 
schématique d’un exemple de source combinée [29] [49], à partir d’une source dite Goldak [50] et 
d’une source conique. Ces sources sont beaucoup utilisées pour la simulation numérique du soudage, 
mais trouvent aussi une application pour le procédé L-PBF [25]. 
 

II.1.4 Prise en compte du changement d’état 
 
Dans le procédé, cinq états différents peuvent être pris en compte (316L solide, liquide, poudre ou 
pâteux, et gaz ambiant), ainsi que leurs changements de l’un à l’autre. La physique du procédé induit 
qu’un point spatial peut changer d’état, et généralement la transition est fonction de la température. 
 
Les images de la Figure 1.10 montrent les champs de températures calculés à partir d’une simulation 
numérique réalisée à l’échelle des particules de poudre tenant compte des trois états de la matière 
solide, liquide et poudre. Cette figure issue d’une simulation décrit également le comportement du 
bain. La modélisation prend en compte les grains mais également l’hydrodynamique et l’interaction 
entre les particules et le liquide. Ces résultats sont instructifs mais le temps de calcul demeure 
important. Ils mettent en évidence les différentes phases de l’interaction laser-matière. La première 
ligne correspond à l’allumage du laser, la deuxième au début du déplacement de la source, la troisième 
au début de solidification et les suivantes à la coupure de la source. La première phase dure quelques 
microsecondes avant que le bain de fusion ait atteint sa forme stable (Figure 1.10, lignes 1 et 2). Ces 
images montrent aussi l’apparition du phénomène de dénudation qui se traduit par la formation d’une 
zone dépourvue de poudre de part et d’autre du cordon, les particules de poudre étant éjectées vers 
l’extérieur ou « aspirées » pour former le cordon. 
Le choix des états à prendre en compte dépend bien sur des résultats attendus. Certaines simulations 
décrivant les échanges thermiques au sein du bain liquide ne prennent en compte que la phase liquide 
[35]. D’autres simulations, destinées par exemple à la description de la microstructure formée [51] ou 
des déformations et contraintes mécaniques, font intervenir les parties solide et liquide. De 
nombreuses études simulant la formation des cordons avec le procédé L-PBF ne représentent que le 
cordon en cours de solidification, avec des modèles d’addition de matière en amont du bain, sans tenir 
compte de l’état initial de la matière sous forme de poudre, et son changement d’état [52]. Seules 
certaines simulations prennent en compte la présence de poudre et son changement d’état. Deux 
approches principales se retrouvent dans la littérature, la première consiste à modéliser à l’échelle 
microscopique chaque particule de poudre [53] [54], la seconde, utilisée pour les simulations à une 
échelle méso ou macroscopique, considérant la poudre comme un milieu continu équivalent [55] [56]. 
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Figure 1.10 : Simulation du procédé de fabrication additive sur lit de poudre à l’échelle 
microscopique [48]. 

 

II.2. Influence des écoulements liquides et gazeux au cours du procédé 
 
En plus des phénomènes de transfert par conduction décrits par l’équation de la chaleur, les 
écoulements de fluide peuvent aussi avoir une forte influence sur les transferts thermiques, et donc 
sur la taille et la forme des bains de fusion formés. Les mouvements de gaz ou de liquide peuvent être 
modélisés par les équations de Navier-Stokes [57] [58] correspondant à la conservation de la quantité 
de mouvement. 
 

II.2.1. Mécanique du bain liquide 
 
Au sein du bain liquide, deux forces motrices dominent en général les autres. Ces forces agissent sur 
la surface libre : 

- La force de Marangoni, qui est une conséquence des forces thermocapillaires dues à la 
variation du coefficient de tension de surface avec la température [59]. La variation de tension 

de surface  avec la température pouvant être négative ou positive selon la composition, les 
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écoulements au sein du bain de fusion peuvent être orientés vers l’extérieur ou vers l’intérieur 
selon les matériaux [60]. La Figure 1.11a montre l’influence de 𝑀𝑎 sur la forme finale du bain 
en changeant les directions des mouvements de fluide. C’est le nombre de Marangoni, il est 
détaillé avec l’Équation 1.10 et permet d’évaluer la prédominance des effets de mouvements 
thermocapillaires par rapport aux effets de dissipation thermique. 

 

 
𝑀𝑎 = −

𝜕𝜎

𝜕𝑇

𝐿𝑐Δ𝑇

𝜂𝛼
 Équation 1.10 

 
- La force de recul, qui est une conséquence de l’évaporation du métal. Cette force comme la 

précédente a tendance à déformer la surface libre et ainsi abaisser l’interface liquide/gaz et 
donc aplatir le bain de fusion, comme le montre la Figure 1.11b [61]. Cette force dépend aussi 
du matériau utilisé, notamment sa masse molaire et sa température d’évaporation [62]. Ce 
phénomène de recul du bain peut être accentué par une force photonique due à l’interaction 
faisceau/liquide. 

 

(a) (b) 
Figure 1.11 : Représentation de l’influence des forces appliquées sur le bain liquide. (a) Influence de la tension 
de surface par l’intermédiaire de la force de Marangoni [60]. Si le nombre de Marangoni est positif, le liquide 
circule depuis les bords vers le centre puis le bas du bain, si ce nombre devient négatif, le liquide changera de 
direction est ira vers les bords. (b) Influence de la force de recul et photonique sur le bain. 

 
C’est la force de recul qui assure la stabilité de l’interface liquide/gaz en mode keyhole, couplée à la 
force photonique qui est augmentée par les multi réflexions du laser sur les parois du capillaire [63]. 
En effet, par méthode de tracé des rayons laser [47], il est possible de voir que si l’angle d’incidence 
du laser est élevé, le nombre de rebonds du laser augmente vite et l’énergie absorbée par le liquide 
augmente, ainsi que son taux d’évaporation. Un mode keyhole peut aussi modifier la microstructure 
formée lors de la solidification, car le gradient de température va être modifié. Nous remarquons aussi 
que le matériau a une influence sur le procédé lui-même, la réponse attendue ne sera pas la même si 
nous utilisons par exemple du cuivre ou du fer car la réflexion du laser est plus élevée pour le premier 
matériau [64]. 
 

II.2.3 Interactions gaz-matière 
 
L’entrainement des particules de poudre joue un rôle important en L-PBF. La poudre est un milieu 
divisé dans lequel plusieurs forces agissent [31] [65] : 

- Une force de gravité  𝑓𝑔
⃗⃗⃗⃗ = −𝑔𝜌𝑠

𝜋𝐷3

6
𝑧  qui dépend de la masse volumique de la matière et du 

diamètre D des particules de poudre ; 

- Une force d’adhésion 𝑓𝑎
⃗⃗⃗⃗ = −

𝐴𝐷

12𝜖
𝑧  induite par interaction de type Van der Waals avec la 

surface du substrat ou des autres particules voisines. 𝜖 est la permittivité du milieu, et 𝐴 est le 
coefficient d’Hamaken qui dépend des deux matériaux en contact [66] ; 
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- Une force normale qui s’oppose aux précédentes forces telle que 𝑓𝑛
⃗⃗⃗⃗ = −𝑓𝑔

⃗⃗⃗⃗ − 𝑓𝑎
⃗⃗⃗⃗  ;  

- Une force de trainée 𝑓𝑑
⃗⃗ ⃗⃗ = 𝜏

𝜋𝐷2

4
𝑟 appliquée sur la surface de contact entre le flux gazeux (gaz 

de protection ou vapeurs métalliques), et les particules de poudre avec 𝑟 le vecteur normal au 
cylindre correspondant au faisceau laser ; 

- Une force de friction 𝑓𝑓
⃗⃗⃗⃗ = −𝑓𝑑

⃗⃗ ⃗⃗  lorsque la poudre est immobile. 𝑓𝑓 = 𝑓𝑚𝑎𝑥 = 𝑎. 𝑓𝑛  quand la 

limite de glissement de la poudre est atteinte. 
 

II.2.4 Apparition de la dénudation 
 
L’ensemble des forces précédentes peuvent amener au phénomène de dénudation. La cause 
principale est la vaporisation du métal par le laser, observée avec le procédé L-PBF. Une « plume » de 
vapeurs métalliques se forme alors à l’arrière de la zone de fusion [32], associée à des flux gazeux, qui 
peuvent entrainer les particules de poudre voisines. Comme le montre la Figure 1.12a, il est possible 
de retracer le chemin de la poudre grâce aux équations de son mouvement.  
Lors de ces mouvements de poudre, les particules de poudre sont soit fondues avec le bain de fusion, 
soit éjectées vers le haut le long de la plume de vapeur ou vers la périphérie si les pressions sont faibles. 
Dans le premier cas, la poudre alimente le bain de fusion, qui grossit et forme un cordon plus large 
et/ou plus haut. Dans le second, la poudre peut être éjectée à l’arrière du bain de fusion [67] et fondre 
alors totalement ou partiellement si le bain est encore liquide, mais il y aura alors un surplus de matière 
dans cette zone, conduisant à un défaut géométrique. 
 

(a) (b) 
Figure 1.12 : Simulation des mouvements de particules de poudres lors du passage du laser en L-PBF [68] [65] 

 
Si nous supposons que l’origine de la dénudation est uniquement liée aux mouvements des particules 
de poudre, l’équilibre entre les deux dernières forces décrites dans le paragraphe précédent détermine 
la limite de la zone de dénudation. En effet, la dénudation n’apparait que lorsque la force de trainée 
devient supérieure à la limite de glissement. Il est ainsi possible d’évaluer la taille de la zone de 
dénudation par les équations suivantes [31]: 

 
𝑊 = 0.44𝑆 + Ω√

2𝐷𝐷0

𝐷2 + 𝐷0
2 Équation 1.11 

 𝑊𝑚𝑎𝑥 = 0.44𝑆 + Ω  Équation 1.12 
 
avec 𝑊  la largeur de dénudation (𝑚), 𝑆  le diamètre de la zone d’évaporation du métal supposée 
circulaire (𝑚), Ω un paramètre (𝑚) dépendant du lit de poudre, du gaz et du nombre de Reynold et 
donc du procédé, 𝐷 le diamètre moyen de la poudre (𝑚) et 𝐷0 le diamètre de poudre pour lequel la 
force d’adhésion est égale à la force de gravité (𝑚) dépendant de paramètres de la poudre.  
La largeur de la zone de dénudation dépend alors du matériau utilisé, de la granulométrie de la poudre 
et des paramètres du laser. 
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III – INFLUENCE DES PARAMETRES SUR LA MICROSTRUCTURE 
 
Maintenant que le procédé L-PBF, ainsi que les principaux phénomènes physiques intervenant ont été 
décrits, il est important de discuter de l’influence des paramètres du procédé sur les microstructures 
générées. Cette étude est importante, car elle permet d’anticiper la tenue mécanique de pièces, de 
par son anisotropie microstructurale et ses défauts. 
Tout d’abord, l’influence des paramètres énergétiques sur les caractéristiques des bains de fusion et 
des structures granulaires formées dans les cordons a été observée. Puis l’influence des paramètres 
géométriques, et enfin des paramètres matériaux, est analysée. 
 

III.1. Paramètres énergétiques 
 

Les paramètres énergétiques ont une influence sur la taille et la morphologie des grains formés lors de 
la solidification. La vitesse de solidification est pilotée par l’avancement de l’interface solide/liquide à 
l’arrière du bain de fusion, et donc par les paramètres énergétiques du laser.  
Ainsi différentes structures de grains ont été observées, notamment par Chniouel qui a comparé les 
microstructures obtenues dans des îlots en acier inoxydable 316L fabriqués avec le procédé L-PBF [3]. 
Il a remarqué que la 𝑉𝐸𝐷  globale n’avait pas d’influence sur la taille des grains. Par contre, cette 
dernière augmente avec la puissance du laser, et diminue avec la vitesse (Figure 1.13a). De la même 
façon, mais cette fois dans le cas de poudres en acier 316L mélangées à des nanoparticules de TiC 
(Figure 1.13b), Li et al ont observé que la taille de grain augmentait avec l’énergie linéique [69]. Ils ont 
également constaté la formation de grains équiaxes plus fins remplaçant les grains colonnaires 
grossiers pour de faibles énergies linéiques, liée à la présence des particules de TiC. 
 

(a) 

(b) 
Figure 1.13 : influence des paramètres énergétiques sur la structure de grain. (a) La vitesse 
de laser modifie la taille des grains avec les autres paramètres identiques [65]. (b) Dans le 
cas d’une poudre en 316L mélangée à des nanoparticules de TiC, l’énergie linéique modifie la 
transition entre grains colonnaires et équiaxes, la partie rouge représentant les grains 
colonnaires et la verte, les grains équiaxes [69]. 

 
La Figure 1.14 montre le résultat d’une simulation numérique de la fusion en mode keyhole d’un 
substrat, où nous pouvons voir que les grains ont cru dans la direction horizontale, qui est alors 
parallèle au gradient de température. 
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Figure 1.14 : simulation numérique montrant la structure de grain obtenue en mode keyhole [70]. 

 

III.2. Paramètres géométriques 
  
Les paramètres géométriques ont aussi une influence sur la structure de grain. Comme l’a montré 
Chniouel (Figure 1.15a), la réduction de la distance intercordon 𝐻𝐷 a tendance à diminuer légèrement 
la taille des grains à puissance et vitesse constantes [3]. Lors de la solidification, les grains qui se 
forment à l’arrière du bain au niveau de l’interface solide/liquide croissent par épitaxie dans des 
directions cristallographiques préférentielles, qui sont les directions <100> pour les aciers 
austénitiques, comme pour tous les métaux à maille CFC [19]. Ainsi les grains dont la direction 
cristallographique <100> est alignée avec le gradient de température à l’interface solide/liquide vont 
croitre plus rapidement, et donc grossir au détriment des grains moins favorablement orientés. Lors 
de la fabrication de blocs, de gros grains colonnaires sont observés dans les couches supérieures, 
orientés dans la direction verticale, qui correspond à la direction du gradient thermique [51] [71]. La 
direction de croissance des grains peut cependant évoluer si la direction de lasage change d’une 
couche à l’autre (Figure 1.15b et c) [72] [73]. La Figure 1.15d montre quant à elle la formation de 
nouveaux grains qui croissent à partir de la poudre mal fondue sur les bords du bain de fusion [51]. 
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(a) 

(b) 

(c) 

 
 (d) 
Figure 1.15 : Influence des paramètres géométriques sur la structure de grains. (a) Une modification de la 
distance intercordon 𝐻𝐷 modifie légèrement la taille des grains [3]. (b) Evolution de la direction de croissance 
des grains en fonction de leur orientation cristallographique dans un mur fabriqué en alternant le sens de 
lasage [72]. (c) Exemple d’une microstructure obtenue en changeant la direction de lasage à chaque couche 
[73]. (d) Schéma représentant la croissance de grains depuis la poudre présente sur les bords du bain de fusion 
[51].  
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III.3. Paramètres matériaux 
 
Dans les conditions du procédé L-PBF, la vitesse de solidification est très rapide et le gradient 
thermique important, et la morphologie des grains obtenus est généralement colonnaire. La taille et 
la morphologie des grains peut cependant évoluer en fonction des paramètres procédé, mais aussi des 
propriétés de la poudre 316L utilisée [38]. 
Les structures granulaires observées dans les composants en 316L fabriqués par le procédé L-PBF sont 
la plupart du temps colonnaires et fortement texturées. Cependant, dans les travaux de Aziz Chniouel 
[3], une poudre d’acier 316L fournie par la société PRAXAIR a été utilisée, qui a conduit à la formation 
d’une morphologie de grains et d’une texture cristallographique différentes de celles observées avec 
d’autres poudres utilisées en L-PBF.  
La Figure 1.16 compare les textures et les microstructures obtenues en utilisant une poudre 
« classique » fournie par la société Trumpf et une poudre PRAXAIR. Les images (a) et (c) montrent la 
microstructure obtenue avec la poudre classique, où les grains sont très allongés dans la direction de 
fabrication, avec des orientations préférentielles des directions cristallographiques <110> et <100> 
parallèles à l’axe vertical 𝑧. Les images (b) et (d), correspondant aux structures obtenues avec la poudre 
PRAXAIR, montrent des grains équiaxes de taille équivalente à ceux du substrat, dont la texture est 
beaucoup moins prononcée.  
 

 
Figure 1.16 : Effet de la composition chimique de la poudre 316L sur la texture et la 
structure granulaire obtenues [3]. (a,c) poudre TRUMPF. (b,d) poudre PRAXAIR  

 
Ce type de structure peut être dû à un phénomène de germination, qui peut apparaitre lorsque la 
surfusion est élevée. Pour l’acier 316L cependant, d’autres études ont montré que la transition entre 
grains colonnaires et équiaxes avait lieu à des gradients de température plus faibles et/ou à des 
vitesses de solidification plus élevées que ceux qui sont observés dans le cas du procédé L-PBF [74].  
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IV – MODELISATION DE LA SOLIDIFICATION EN L-PBF 
 
Dans cette partie, les principaux éléments de modélisation de la solidification lors de la fabrication par 
procédé L-PBF sont présentés. La solidification est alors dirigée dans la direction du gradient 
thermique, donnant généralement naissance à des grains colonnaires présentant une sous-structure 
cellulaire ou dendritique. Un phénomène de germination peut toutefois aussi se produire pour 
certaines compositions de matériaux et paramètres procédé. Les conditions de solidification (gradient 
thermique et vitesse de croissance) sont bien souvent non-homogène le long du front de solidification. 
Après avoir introduit la physique de la solidification, nous présenterons les modèles décrivant la 
germination et la croissance des grains. Enfin, nous parlerons des principales méthodes qui permettent 
la simulation numérique de la solidification. 
 

IV.1. Physique de la solidification en L-PBF 
 

IV.1.1. Croissance dirigée 
 
La solidification du matériau au cours du procédé L-PBF est caractérisée par la présence de forts 
gradients thermiques qui conduit généralement à une solidification dirigée, les grains croissant par 
épitaxie depuis l’interface solide/liquide à l’arrière du bain de fusion. Ce phénomène se traduit par un 
déplacement du front de solidification, qui peut prendre différentes morphologies selon le gradient 
thermique et la vitesse de déplacement du front (Figure 1.17a). Cette dernière est bien sur gouvernée 
par la vitesse de déplacement du laser. Ainsi, pour un gradient thermique au niveau de l’interface 
solide/liquide donné, le front de solidification sera plan si sa vitesse de déplacement est faible, puis, si 
cette dernière augmente, sa morphologie devient cellulaire, et enfin dendritique. Les grains formés, 
qui croissent par épitaxie, ont une morphologie colonnaire.  
Le rapport 𝐺/𝑣 est alors un bon indicateur du mode de solidification d’un alliage, 𝐺 étant le gradient 
thermique au niveau du front de solidification et 𝑣 la vitesse de déplacement de ce front (Figure 1.17a). 
Dans le cas du procédé L-PBF, les vitesses de déplacement du front de solidification sont élevées, et 
les grains formés sont généralement colonnaires, avec une sous-structure cellulaire ou dendritique 
révélant leur mode de croissance.  
La Figure 1.17b [75] montre l’évolution du rayon de courbure 𝑅 des cellules ou des dendrites, qui est 
lié à l’espacement des bras dendritiques primaires 𝜆1 (𝑚), en fonction de la vitesse de croissance. Cette 
caractéristique, mais aussi l’espacement entre bras secondaires 𝜆2, peuvent être estimées en fonction 
du gradient thermique G et de la vitesse de croissance v [75]: 
  

 𝜆1 = 𝑎1(𝐺2𝑣)−1/4 Équation 1.13 
 𝜆2 = 𝑎2(𝐺𝑣)−𝑛 Équation 1.14 

 
avec 𝑎1 et 𝑎2 des paramètres propres au matériau et 𝑛 un coefficient compris entre 1/3 et 1/2.  
Ce résultat montre que le produit 𝐺. 𝑣 est un bon indicateur de la finesse de la sous-structure de grains 
qui sera formée après solidification, comme le montre la Figure 1.17a.  
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(a) 

 
 
(b) 

Figure 1.17 : (a) Influence de la vitesse de croissance v et du gradient thermique G sur la morphologie du front 
de solidification et des grains formés [76]; (b) Évolution du rayon de cellule ou de dendrite 𝑅 et de la distance 

interdendritique  en fonction de la vitesse de croissance [75].  

 
Il faut aussi ajouter que la croissance dirigée s’accompagne toujours d’une compétition 
de croissance entre les grains, c’est-à-dire d’une sélection des grains les plus favorablement orientés. 
Les grains favorablement orientés sont ceux dont la direction préférentielle de croissance est proche 
de celle du gradient thermique. Dans le cas des matériaux à structure CFC, comme les aciers 
inoxydables austénitiques, la direction préférentielle de croissance correspond aux directions <100>, 
qui sont aussi les directions des bras primaires de dendrites formées au sein des grains. Les grains dont 
les directions <100> sont alignées avec le gradient thermique croissent alors plus rapidement que les 
grains moins favorablement orientés, bloquant ainsi leur progression. Ce phénomène de croissance 
sélective a donc tendance à produire une réduction du nombre de grains, ainsi qu’une texturation de 
la structure cristalline, puisque seuls persistent les grains faiblement désorientés par rapport à la 
direction du gradient thermique. 
Comme cela a été présenté dans la partie III de ce chapitre, des structures de grains colonnaires, mais 
aussi équiaxes, résultant d’un phénomène de germination, peuvent se former lors de la solidification 
en L-PBF d’un acier 316L. Dans la suite de cette partie, nous présenterons les mécanismes conduisant 
à ces deux types de structures de grains. 
 

IV.1.2 Germination 
 
Lorsque la vitesse de croissance des grains devient très élevée, une zone de surfusion de plus en plus 
étendue apparait dans le liquide en amont du front, au sein de laquelle peut se produire le phénomène 
de germination. En effet, lorsqu’un liquide voit sa température baisser en dessous de la température 
de fusion, celui-ci voit ses atomes s’organiser de manière structurée pour former les germes de 
cristaux. Il existe plusieurs mécanismes de germination pouvant conduire à la formation de nouveaux 
grains dans un liquide en surfusion, qui sont décrits dans cette partie. 
 

- Germination homogène 
 
Lorsque la température devient inférieure à la température de liquidus de l’alliage, la variation 
d’enthalpie libre volumique liée à la formation d’un germe solide, Δ𝑔, devient négative (Équation 
1.15). En revanche, la variation d’enthalpie libre surfacique, liée à la formation d’une interface 
solide/liquide, est positive, et il faut que le germe atteigne une taille critique 𝑟0 pour que la variation 
d’enthalpie libre totale devienne négative, et que le germe puisse croitre :  
 

 
𝑟0 = −

2𝛾

Δ𝑔
 , avec Δ𝑔 = −Δ𝑠𝑓Δ𝑇 Équation 1.15 
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Avec 𝛾 la tension de surface de l’interface solide/liquide (N/m²), Δ𝑠𝑓 l’entropie de fusion volumique 

(J/m3) et Δ𝑇 la surfusion. 
 
La tension de surface de l’interface solide/liquide étant élevée, la surfusion au sein du liquide doit être 
importante pour que la germination homogène puis apparaitre.  
 

- Germination hétérogène 
 
La germination hétérogène peut avoir lieu à partir d’un substrat solide en contact avec le milieu liquide. 
Le germe ainsi créé n’a plus une forme sphérique, mais celle d’une calotte sphérique entre le substrat 
et le liquide. Nous parlons alors de mouillage, que nous pouvons caractériser par l’angle formé entre 
la surface du substrat et la tangente à la surface du germe formé. La Figure 1.18 montre bien ce 
phénomène.  
 

 
Figure 1.18 : représentation schématique de la germination hétérogène. 

 
La germination hétérogène demande moins d’énergie que la germination homogène mais nécessite la 
présence d’une interface supplémentaire. Ceci s’explique par le fait que la tension de surface entre 
deux solides est généralement inférieure à celle entre un liquide et un solide. Si le substrat solide a 
une composition proche de celle du liquide, la tension de surface entre le substrat et le germe formé 
est très faible, et l’angle de mouillage diminue, ce qui facilite la germination hétérogène. En revanche, 
pour un substrat de nature très différente du liquide, le mouillage est nul, ce qui ne favorise pas la 
germination hétérogène. 
La germination hétérogène peut être favorisée par l’addition d’inoculant dans l’alliage. Elle a ainsi été 
observée en L-PBF avec du 316L dopé en carbure de titane [69].  
 

- Germination à partir de quasi-cristaux 
 
Rappaz et al. [77] et Monier et al. [78] ont très récemment tenté d’expliquer la structure granulaire 
équiaxe observée lors de l’utilisation de poudres particulières en acier 316L pour fabriquer des pièces 
par procédé L-PBF, par l’apparition au sein du liquide de structures ordonnées à courte distance 
icosaédriques (icosahedral short range order, ISRO). Ce type d’arrangement atomique est représenté 
sur la Figure 1.19 [78]. Les atomes de l’alliage en phase liquide s’agencent en icosaèdres réguliers pour 
ensuite former un quasi-cristal de la même structure (iQC). Des structures de ce type ont déjà été 
observées par diffraction de neutrons dans des liquides en lévitation extrêmement surfondus (jusqu’à 
17% de la température de fusion), dans le cas de métaux purs (Fe, Ni et Zr) [79]. Ces ISRO ont aussi été 
observés dans certains alliages de structure CFC, comme l’Inconel 718 [80], des alliages d’or [81], de 
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nickel amorphe [82] ou encore de Al-Zn [83], et bien sur le 316L [78], où ils semblent se former autour 
d’atomes de chrome. 
 

 
Figure 1.19 : Représentation schématique des structures ISRO et de leur effet sur la 
croissance des grains [78]. (a) Les atomes de matrice (bleus) se regroupent autour 
d’un atome central (rouge) pour former un icosaèdre, (b) ils forment un quasi cristal, 
qui (c) devient un site de germination hétérogène pour le cristal de structure CFC. (d) 
Les grains croissent à partir des différentes faces de l’icosaèdre, formant des grains 
désorientés de 60° environ, comme dans les joints de macles. 

 
Les structures granulaires formées après solidification complète de ces alliages sont de plus 
caractérisées par une forte présence de joints de grain Σ3  (désorientation de 60°), qui peuvent 
s’expliquer par la présence de ces ISRO. La Figure 1.19 montre ainsi les conséquences de la formation 
des ISRO au sein du liquide sur la germination et la croissance de grains [77] [78]. Les faces des 
icosaèdres pourraient constituer des sites de germination hétérogène, les germes formés présentant 
une relation d’orientation avec les ISRO, ce qui conduit à une désorientation de 60° environ entre les 
grains formés sur deux facettes voisines.  
La formation de ces structures ISRO au sein du liquide se trouvant au contact des pointes de dendrites 
peut donc favoriser la germination hétérogène, si la tension de surface entre les facettes des ISRO et 
les germes est faible, ce qui est le cas des structures CFC. Une autre influence possible de la présence 
de ces ISRO est de ralentir la diffusion des espèces chimiques près de l’interface solide/liquide, et donc 
d’augmenter la sursaturation, qui peut conduire à des niveaux de surfusion très élevés, favorisant la 
germination.  
 
Une fois les germes apparus au sein du liquide en surfusion près de l’interface solide/liquide, ils 
forment de nouveaux grains, qui vont croitre à leur tour en suivant le gradient de température. La 
modélisation de la solidification du 316L devra donc prendre en compte à la fois le phénomène de 
croissance par épitaxie, et le phénomène de germination, puis de croissance des nouveaux grains 
formés. 
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IV.2. Modélisation de la solidification 
 
Pour la simulation de la formation des grains dans le procédé L-PBF, il est important de connaître et 
identifier une loi de croissance des grains. Dans les conditions propres au procédé L-PBF, l’acier 316L 
croît de manière colonnaire dendritique.  
La vitesse de croissance des grains colonnaires est directement liée à la surfusion Δ𝑇, c’est-à-dire 
l’écart entre la température du liquide en pointe de dendrite et la température du liquidus. Les lois de 
croissance dendritique les plus couramment employées sont des lois puissance du type 𝑣 = 𝑎Δ𝑇𝑛 
avec 𝑎 𝑒𝑡 𝑛 deux constantes à déterminer pour chaque composition d’alliage. Les travaux de Kurz, 
Giovanola et Trivedi (KGT) [84] ont été utilisés pour identifier les paramètres de la loi de croissance 
adaptés à notre matériau. 
 

IV.2.1 Expressions de la surfusion 
 
Commençons par définir la surfusion (Figure 1.20) : il s’agit d’un état métastable d’un liquide ayant 
une température inférieure à sa température de liquidus. Cette surfusion peut s’exprimer avec quatre 
termes [85] (Figure 1.20) :  

- la surfusion constitutionnelle, qui peut s’exprimer, pour un alliage binaire :  

𝛥𝑇𝑐 = 𝑇(𝐶0) − 𝑇(𝐶𝑡𝑖𝑝)  = 𝑚𝑙  (𝐶0  − 𝐶𝑡𝑖𝑝
𝑙𝑖𝑞

), avec 𝑚𝑙 la pente du liquidus, 𝐶0 la composition de 

l’alliage à l’équilibre, 𝐶𝑡𝑖𝑝
𝑙𝑖𝑞

 la composition en soluté dans le liquide en pointe de dendrite [86]. 

C’est la différence entre la température de liquidus de l’alliage de composition 𝐶0 et celle du 
liquide présent en pointe de dendrite, qui a une composition 𝐶𝑡𝑖𝑝 différente en raison du 

phénomène de ségrégation se produisant au moment de la solidification, accentué par les 
grandes vitesses de déplacement du front de solidification, qui limitent la diffusion du soluté ; 

- la surfusion de courbure 𝛥𝑇𝑅 = 𝑇(𝑅 = ∞) − 𝑇(𝑅) = 2𝛤/𝑅, avec Γ le coefficient de Gibbs-
Thomson. C’est la différence de température de liquidus entre un front plan et un front 
présentant une courbure de rayon 𝑅 ; 

- la surfusion thermique 𝛥𝑇𝑇 = 𝑇𝑡𝑖𝑝 − 𝑇∞. Elle est liée à la chaleur latente de fusion libérée au 

moment de la solidification dans le liquide en pointe de dendrite. Ce terme sera négligé, car la 
chaleur libérée au niveau de l’interface avec les dendrites est vite dissipée dans le volume du 
liquide, qui est le siège de forts mouvements de convection ;  

- la surfusion de cinétique d’attachement 𝛥𝑇𝐾. Celle-ci est très faible dans la plupart des alliages 
métalliques, et est généralement négligée. 

Finalement la surfusion totale peut s’exprimer ainsi : 
 

 Δ𝑇 = ΔTc + Δ𝑇𝑅 Équation 1.16 
 
Il existe alors une relation complexe entre la surfusion 𝛥𝑇, le rayon en pointe de dendrite 𝑅, et la 
vitesse de croissance de la pointe de dendrite 𝑣, qui intervient à travers le nombre adimensionnel 
𝑃𝑒𝑐 = 𝑅𝑣/2𝐷, avec 𝐷 le coefficient de diffusion du soluté dans le liquide. 
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Figure 1.20 : Représentation schématique de différentes composantes de la surfusion pour un 
alliage de composition 𝐶0 [86].  

 

IV.2.2 Identification de la loi de croissance 
 
Pour comprendre la théorie sur laquelle est basée la détermination de la vitesse de croissance en 
fonction de la température en pointe de dendrite, il faut introduire le critère de stabilité du front de 
solidification défini par Mullins et Sekerka [87]. Ce critère est basé sur l’étude des conditions de 
propagation d’une instabilité périodique d’amplitude 𝛿(𝑡) et de pulsation 𝜔 = 2𝜋/𝜆 appliquée à une 
interface plane liquide/solide, soumise à une vitesse de translation 𝑣. Nous pouvons ainsi identifier la 
gamme de pulsations 𝜔  permettant l’augmentation de l’amplitude, et donc la propagation de 

l’instabilité, qui correspond aux valeurs positives de 𝛿̇/𝛿 , le taux d’accroissement. Cette condition 
est donnée par l’équation suivante : 
 

 𝐺∗ − 𝑚𝑙𝐺𝐶𝜉𝑐 > 0 Équation 1.17 
 
avec 𝜉𝑐 une fonction complexe de stabilité caractérisant l’effet stabilisant de la tension interfaciale, 𝐺𝑐 
le gradient de composition chimique, 𝑚𝑙  la pente du liquidus et 𝐺∗ le gradient thermique pondéré 
[88]. 
Afin d’identifier un rayon unique des dendrites pour chaque couple (vitesse 𝑣, surfusion Δ𝑇), Langer 
et Müller-Krumbhaar ont introduit le critère de stabilité marginale [89] [90]. Ils font alors l’hypothèse 
que le rayon 𝑅 des dendrites est égal à la longueur d’onde minimale pour que l’instabilité puisse se 
propager 𝜆𝑆. Ainsi, le critère de Mullins et Sekerka une fois simplifié et à la limite de stabilité conduit 
à l’expression 𝜔2Γ = 𝑚𝑙𝐺𝑐𝜉𝑐 − 𝐺𝑡ℎ 
 
L’équation précédente a ensuite été simplifiée par Kurz, Giovanola et Trivedi [84] en estimant 
l’équation par morceaux à faible vitesse puis à forte vitesse de croissance [91] pour développer le 
polynôme du second ordre de l’Équation 1.18 permettant de trouver les couples (𝑣, 𝑃𝑒𝑐). C’est ce 
dernier qui est la base de la loi KGT :  
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𝑣2

𝜋2Γ

𝑃𝑒𝑐
2𝐷2

+ 𝑣
𝑚𝑙𝐶𝑡𝑖𝑝

𝑙𝑖𝑞(1 − 𝑘)𝜉𝑐

𝐷
+ 𝐺𝑡ℎ = 0 Équation 1.18 

 

avec 𝐷 le coefficient de diffusion du soluté, et 𝐶𝑡𝑖𝑝
𝑙𝑖𝑞

 la composition en soluté dans le liquide en pointe 

de dendrite. Celle-ci est calculée à partir de la fonction d’Ivantsov [92] [93] [94], qui exprime la 
sursaturation Ω du liquide en soluté au niveau de la pointe de dendrite, selon l’Équation 1.19 : 
 

 
Ω =

𝐶𝑡𝑖𝑝
𝑙𝑖𝑞

− 𝐶0

(𝐶𝑡𝑖𝑝
𝑙𝑖𝑞(1 − 𝑘)

= 𝐼𝑣(𝑃𝑒𝑐) Équation 1.19 

 

IV.2.3 Amélioration du modèle  
 

- Cas des alliages ternaires et multi-composants 
La modélisation, initialement développée dans le cas des alliages binaires, doit être modifiée pour les 
alliages ternaires ou multi-composants. L’approche la plus commune consiste dans ce cas à ne tenir 
compte que de l’élément ayant le plus fort coefficient de diffusion au sein de l’alliage, et à négliger les 
autres éléments. Bobadilla, Lesoult et Lacaze ont proposé une modélisation plus complète, intégrant 
l’influence de tous les éléments présents dans le calcul de la surfusion constitutionnelle [95] [96] [97]. 
Dans le cas des aciers inoxydables austénitiques, ils proposent de ne tenir compte que des deux 
éléments d’addition majeurs, Ni et Cr :  
 

 
Δ𝑇𝑐 = ∑ 𝑚𝑙,𝑖𝐶0,𝑖(1 −

1

1 − (1 − 𝑘𝑖)𝐼𝑣(𝑃𝑒𝑐,𝑖)
)

𝑖∈[𝑁𝑖,𝐶𝑟]

,  𝑃𝑒𝑐,𝑖 =
𝑅𝑣

2𝐷𝑖
 Équation 1.20 

 
Différents modèles ont été proposés, prenant en compte l’influence des différents éléments sur la 
diffusion des espèces et la sursaturation, comme celui présenté récemment par Guillemot et Gandin 
[98]. Ces modèles nécessitent une connaissance précise des propriétés du matériau, notamment les 
coefficients de diffusion, les pentes de liquidus et les coefficients de partition pour chacun des 
éléments pris en compte. Dans le cas du 316L, le nickel et le chrome sont à prendre en compte en 
priorité, et nous pouvons trouver dans la littérature des données sur les coefficients de diffusion de 
ces éléments dans le fer [99] [100]. Le molybdène peut aussi être pris en compte car il est présent à 
hauteur de 2%massique dans le 316L [101] 
 
 

- Prise en compte de la convection dans le liquide 
Différentes approches ont été proposées pour la prise en compte de la convection au sein du liquide 
sur la cinétique de croissance, comme celle présentée par Gandin et al. [102]. Cela passe généralement 
par la modification de la surfusion de composition, et plus précisément de la sursaturation 𝛺(𝑣), qui 
devient aussi dépendante de l’épaisseur de « la couche limite stagnante » 𝛿,   la vitesse du liquide u et 
la direction du flux liquide caractérisée par un angle 𝜃 [1].  
Les résultats présentés par Gandin et al. montrent notamment que la vitesse de croissance peut 
fortement varier, d’un facteur 5, selon l’angle 𝜃 et la vitesse du fluide 𝑢. La prise en compte de ces 
paramètres n’est cependant à ce jour pas prévue dans notre modélisation, car cela nécessite de 
disposer d’un modèle qui fournit les champs de vitesse au sein du bain liquide, ce qui n’est pas le cas 
avec la simulation thermique par éléments-finis utilisée aujourd’hui.  
 

- Prise en compte de l’évolution des propriétés avec la température 
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Nous pouvons enfin prendre en compte l’effet de la température du liquide sur ses propriétés, 
notamment pour le coefficient de partage et le coefficient de diffusion. Les relations suivantes peuvent 
alors être utilisées : 

 
𝐷(𝑇) = 𝐷0𝑒−

𝑄
𝑅𝑇 Équation 21 

 
𝑘(𝐷, 𝑣) =

𝑘0 + (
𝑎0𝑣
𝐷

)

1 + (
𝑎0𝑣
𝐷

)
 Équation 22 

 
L’existence d’une multitude d’hypothèses possibles pour définir la loi de croissance implique que des 
expressions bien différentes de la vitesse de croissance en fonction de la surfusion sont utilisées [98]. 
Cela a pour conséquence de faire apparaitre des microstructures différentes [55].  
 

IV.3. Méthodes de simulation numérique de la solidification 
 
L’un des objectifs de ce travail est de pouvoir prédire les structures de grains. Plusieurs méthodes de 
simulation numérique de la croissance des grains existent, et chacune a ses spécificités et ses échelles 
caractéristiques. Elles sont toutes couplées à une simulation numérique thermique qui permet de 
connaitre les évolutions des champs de température au cours du temps, à partir desquelles est 
modélisée la formation des grains au cours du refroidissement depuis l’état liquide.  
L’objectif de ces méthodes numériques est de prédire les orientations, la cristallographie, la 
morphologie des grains et la taille des dendrites. 
 

IV.3.1 Méthode de champs de phases 
 
La méthode des champs de phases est une méthode de simulation permettant de calculer les 
évolutions des interfaces. Elle est par exemple très utilisée pour modéliser la solidification, mais aussi 
dans d’autres domaines où un déplacement d’interface veut être observé. Le principe est d’associer à 
chaque point de l’espace une variable 𝜙 qui varie entre 0 et 1. La valeur 𝜙 = 0 est alors associée au 
domaine de la phase 1 et 𝜙 = 1 au domaine de la phase 2. L’interface entre ces deux phases est alors 
identifiée par l’ensemble des points pour lesquels 0 < 𝜙 < 1.  
Plusieurs études ont été réalisées avec la méthode des champs de phases pour observer l’influence 
des paramètres de procédé sur la croissance des grains au cours de la solidification. Les résultats de 
deux d’entre elles sont montrés sur la Figure 1.21.  
Certaines sont réalisées à l’échelle des dendrites [103], comme le montre la première image. Dans ce 
cas, la phase solide est 𝜙 = 0 et liquide est 𝜙 = 1. C’est donc le front de solidification à l’échelle de la 
dendrite qui est observé. Sur l’image, nous voyons les dendrites orientées favorablement, selon le 
gradient de température, empêchant l’apparition de nouveaux germes. Il existe une épaisseur 
d’interface qui, dans le cas de la solidification, est la longueur de capillarité 𝑑0. L’avantage de cette 
méthode est qu’elle décrit très précisément la microstructure. 
Il est aussi possible de simuler en 2D la croissance des différents grains de la microstructure d’un 
cordon fabriqué avec le procédé L-PBF [104] [105]. Mais dans ce cas, l’inconvénient est qu’il faut créer 
une fonction d’interface pour chacun des grains. Cela nécessite un temps de calcul élevé car chaque 
grain est représenté par ses dendrites. 
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(a) 

(b) 
Figure 1.21 : Résultats de simulation de la solidification par la méthode de champs de phases. 
(a) Simulation à l’échelle des dendrite [103]. (b) Simulation à l’échelle des grains de la 
microstructure obtenue au cours du procédé L-PBF en coupe longitudinale à l’arrière du bain 
de fusion [104]. 

 

IV.3.2 Méthode des Automates Cellulaires 
 
Les automates cellulaires sont utilisés depuis une trentaine d’années pour la modélisation de la 
croissance des structures de grains dans les procédés impliquant le passage de l’état liquide à l’état 
solide. Les premières applications ont porté sur la prédiction des microstructures au cours du procédé 
de fonderie en 2D [2] puis en 3D [106]. Cette technique a ensuite été appliquée sur des procédés où la 
thermique est plus complexe comme le soudage [107] et plus récemment les procédés de fabrication 
additive [1]. 
Le principe des automates cellulaires et de considérer que la pièce est subdivisée en cellules de mêmes 
dimensions. Ces cellules peuvent être à l’état solide, à l’état liquide ou pâteux dans le cas d’un alliage 
où du liquide coexiste avec du solide. Des règles de transitions sont appliquées pour le passage d’un 
état à l’autre. Lorsque les domaines évoluent, comme dans le cas des procédés de fabrication 
impliquant la fusion, nous définissons les états suivants : solide, liquide, poudre, gaz ou pâteux. La 
solidification, donc la croissance d’un grain se fait par capture d’une cellule liquide par une cellule 
pâteuse associée à un grain. Cette cellule capturée subit alors une transition de l’état liquide à pâteux, 
et les caractéristiques cristallographiques du grain lui sont alors attribuées.  
La Figure 1.22 présente les résultats de simulations numériques basées sur la méthode des automates 
cellulaires [55] [52] [53] [108]. Le principal avantage des AC est le rapport temps/précision de calcul. 
Augmenter la taille des cellules permet alors d’accélérer le calcul. Comme nous le voyons sur la Figure 
1.22, les types de structures granulaires simulées dans la littérature peuvent être 2D ou 3D, sur des 
pièces qui peuvent avoir des dimensions et formes variables. Le modèle Automate cellulaire sera 
détaillé dans le chapitre suivant. 
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(a) 

(b) 

(c) 

(d) 
Figure 1.22 : Résultats de simulations de la solidification par la méthode des automates cellulaires. (a) 
Simulation 2D couplée avec un calcul par éléments finis [55]. (b) Simulation de solidification 3D multicordons 
couplée avec des calculs de différences finies [52]. (c) Simulation couplée avec une méthode de lattice 
boltzmann [53]. (d) Simulation 3D de la solidification avec prise en compte des changements de composition 
en soluté aux abords des pointes de dendrites [108]. 

 

V. GEOMETRIES PARTICULIERES DE PIECES FABRIQUEES EN L-PBF 
 
Pour la caractérisation du procédé ou le développement de la modélisation numérique, différentes 
configurations géométriques particulières sont rencontrées dans la littérature.  
Ces configurations simples constituent une première étape vers l’optimisation de la fabrication de 
pièces complexes et grandeurs natures, car elles permettent de mettre en évidence l’influence des 
paramètres de fabrication sur les évolutions thermiques en cours de procédé, et sur les 
caractéristiques mécaniques et microstructurales des composants produits. Ces configurations 
peuvent être des murs constitués d’une superposition de cordons, des tapis formés de cordons 
adjacents fabriqués sur la même couche, ou des blocs, constitués d’un mélange des deux.  
Pour les deux premiers types de configurations, seuls les paramètres géométriques simples, la distance 
intercordon et/ou l’épaisseur de couche, ont une influence. La fabrication de blocs peut faire appel à 
des paramètres plus complexes, comme l’angle intercouche. La stratégie de lasage a aussi une 
influence sur les caractéristiques des pièces produites, et doit donc être prise en compte dans la 
simulation du procédé [51] [109]. 
 

V.1. Monocordons 
 
La fabrication d’un monocordon est l’exploitation la plus simpliste du procédé L-PBF. Cela consiste à 
fondre de la poudre sur un segment de plusieurs centaines de micromètres. Ce type de montage 
permet de calibrer la machine L-PBF pour fabriquer des cordons possédant le moins de défauts 
possibles. Les paramètres à modifier sont les jeux de puissance et vitesse du laser.  
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L’apport d’énergie a un effet sur la qualité des cordons créés. La Figure 1.23 montre l’influence du 
couple de paramètres (𝑃, 𝑣) sur la continuité de simples monocordons fabriqués directement sur le 
substrat avec une épaisseur de couche de poudre déposée de 50 𝜇𝑚 et un diamètre de faisceau du 
laser 𝐷 = 70 𝜇𝑚 [30]. Tout d’abord, nous pouvons voir qu’une puissance minimale est nécessaire 
pour faire fondre la poudre. Ensuite, si la vitesse est trop élevée, la fusion ne se déroule pas 
correctement et des gouttelettes de métal se forment au lieu de créer un cordon continu. C’est aussi 
ce qu’il se passe lorsque la vitesse est trop faible, mais le phénomène physique est alors différent. Dans 
ce cas, une instabilité de type Rayleigh-Plateau se forme [30] [32], c’est-à-dire une perturbation 
périodique du bain de fusion qui donne un aspect ondulé au cordon. Malheureusement ces deux types 
de défauts se propagent de couche en couche, le système est donc très sensible au jeu de paramètres 
énergétiques choisis.  
Une densité d’énergie délivrée trop importante conduit également à la vaporisation du métal et à la 
formation d’un « keyhole » (trou de serrure) empli de vapeurs métalliques, qui peut au moment de la 
solidification laisser des porosités. 
 

 
Figure 1.23 : Graphique montrant l’influence des paramètres (𝑃, 𝑣)  sur la qualité des cordons 
fabriqués [30].  

 

V.2. Murs de cordons 
 
Un mur de cordons est une structure où les cordons se superposent les uns sur les autres, chaque 
couche étant constituée d’un unique cordon [110]. C’est la structure la plus mince que nous puissions 
fabriquer à l’aide du procédé L-PBF. Cette configuration est souvent utilisée pour fabriquer des 
éprouvettes instrumentées destinées à la validation des simulations thermiques du procédé [18] [111]. 
La Figure 1.24 montre deux résultats de simulation comparés à des résultats expérimentaux [35] [112] 
[113]. Nous pouvons constater que la largeur des murs augmente avec l’empilement des couches alors 
que l’apport de chaleur reste identique, ce qui traduit des changements dans les transferts de chaleur 
au cours du procédé. Lors de la fabrication de la première couche, celle-ci chevauche le substrat et la 
chaleur s’évacue rapidement par conduction dans le substrat froid et massif, car la surface d’échange 
est grande. Plus nous montons dans les couches, plus nous nous éloignons du substrat et plus la 
température des cordons sous-jacents est élevée, ce qui ralenti le transfert de chaleur en limitant le 
gradient thermique [35].   
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De nombreuses études sur les murs ne prennent cependant pas en compte ce phénomène, car un 
régime thermique stationnaire est généralement atteint au bout de quelques couches, et la largeur 
des cordons se stabilise alors. Cette configuration peut pourtant être utile pour juger de la pertinence 
d’un modèle thermique, comme le montre la Figure 1.24b 
 

(a) 

 
(b)                                                              (c) 
Figure 1.24 : Comparaison entre simulation et expérience lors de la fabrication de murs par 
deux procédés de fabrication additive : (a) procédé DED [35] (projection de poudre pendant le 
lasage) et (b) procédé L-PBF [112]. 

 
Les murs de cordons permettent aussi de mettre en évidence certaines caractéristiques 
microstructurales des composants issus du procédé L-PBF, comme le montre la Figure 1.25. Sur la 
première image sont montrés des cartographies EBSD de coupes longitudinales de murs en FeCrAl 
[114]. L’image de gauche est une cartographie réalisée dans le bas du mur alors que celle de droite a 
été prise au sommet. Ces images révèlent bien les différents grains formés, la stratégie de lasage 
alternant ici le sens de déplacement du laser à chaque cordon. Dans le cas de la fabrication de murs 
en acier inoxydable austénitique, il a été observé que la taille de grain augmentait avec la hauteur. Sur 
la Figure 1.25b, nous voyons ainsi que la largeur de grain au sommet du mur fabriqué en 316L est 
presque égale à la largeur du mur [115].  
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(a) 

 
(b) 
Figure 1.25 : Résultats d’analyses EBSD de murs fabriqués avec le procédé L-PBF. (a) 
Cartographie IPF-Z (direction verticale) de coupes longitudinales prises en bas et au sommet 
d’un mur en FeCrAl [114]. (b) Cartographies IPF et figures de pôles associées d’une coupe 
transversale d’un mur fin en acier inoxydable austénitique pris au sommet [115].  

 

V.3. Tapis de cordons 
 
Le tapis de cordon est la deuxième configuration multicordons la plus simple. Il consiste à fabriquer 
des cordons côte à côte sur la même couche de poudre. Dans ce cas, de nouveaux phénomènes 
physiques propres au procédé L-PBF peuvent être étudiés. La Figure 1.26a montre un tapis de trois 
cordons fabriqués avec une distance intercordon de 100 𝜇𝑚 en acier 904L, ainsi qu’un profil de sa 
surface dans une coupe transversale. Nous constatons clairement que le premier cordon est plus haut 
que les deux suivants [116]. Ce résultat peut s’expliquer par le phénomène de dénudation lié à la 
densification de la poudre au moment de sa fusion et aux transports de masses associés, qui peut ainsi 
être étudié sur ces configurations en tapis, comme le montre la Figure 1.26b. Ce deuxième schéma 
montre l’influence de la distance intercordon 𝐻𝐷 sur les déplacements de liquide au sein du bain de 
fusion et sur la forme finale des cordons après solidification [117] [118]. Si 𝐻𝐷 est faible, de l’ordre 
d’une demi largeur de cordon, le précédent cordon est totalement refondu et le liquide se déplace 
latéralement, générant de fortes variations de hauteur des cordons solidifiés. Dans le cas inverse, 
augmenter la distance intercordon de manière excessive conduira à la formation de cordons séparés, 
et donc à une surface ondulée des tapis. Ce type de configuration en tapis permet ainsi de trouver la 
bonne valeur pour 𝐻𝐷 pour que la surface des tapis soit la plus plane possible.  
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(a) 

 
(b) 
Figure 1.26 : Phénomènes apparaissant lors de la fabrication de tapis. (a) Profil transversal de la 
surface d’un tapis de 3 cordons [116]. (b) Représentation schématique du phénomène de transfert 
de liquide d’un cordon vers le précédent lors de la fabrication d’un tapis [117]. 

 

V.4. Blocs 
 
Les configurations en blocs, constituées par la superposition de tapis, sont souvent utilisées pour 
étudier la réponse du système à un grand nombre de cycles de lasage. Différentes stratégies de lasage 
peuvent ainsi être testées et comparées, la qualité de la pièce obtenue étant jugée via différents 
critères comme la rugosité [13], la microstructure formée [53] [120] [121], ou le nombre de porosités 
[122].  
 
À titre d’exemple, la rugosité en surface des pièces fabriquées dépend des paramètres géométriques 
et énergétiques du procédé. Zakrzewski et al. ont identifié une relation entre la rugosité et les 
paramètres procédé [8]: 
 

 
𝑅𝑎 = (

𝑉𝐸𝑐

𝑃
)

0.078

(
1

𝐻𝐷
)

0.461

 𝑒𝑐
1.62 Équation 1.21 

 

avec 𝑅𝑎 la rugosité surfacique moyennée arithmétiquement (𝑚), 𝐸𝑐 = 𝜌𝑐𝑝(𝑇𝑓 − 𝑇0) + 𝐿𝑚 l’énergie 

spécifique consommée (𝐽/𝑚3 ), où 𝐿𝑚  est la chaleur latente (𝐽/𝑘𝑔), et P et V respectivement la 
puissance et la vitesse du laser. 
Lors de la fabrication L-PBF, la qualité de la pièce se trouve ainsi affectée à la fois par l’énergie apportée 
au système et les paramètres géométriques de construction des cordons.  
 

VI – CONCLUSION  
 
Ce premier chapitre bibliographique a permis de montrer la diversité des phénomènes physiques 
intervenant lors de la fabrication par fusion laser sur lit de poudre laser (L-PBF) de montages 
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multicordons en acier 316L. Les phénomènes physiques impliqués dans la fabrication de pièces 
donnent une idée de la complexité d’un tel procédé, dont chacune des étapes peut avoir une influence 
sur le résultat final. 
Tout d’abord, il a été important de rappeler le principe du procédé L-PBF. C’est un procédé de 
fabrication additive par fusion de couches successives de poudre métallique, qui permet la fabrication 
de pièces de petites dimensions avec une bonne précision. Il est cependant nécessaire de maitriser la 
microstructure obtenue pour des pièces soumises à des fortes contraintes physiques. 
Cela commence par maitriser la thermique du procédé. Au cours de celui-ci, de nombreux transferts 
thermiques ont lieu : par conduction dans la partie solide, traduite par l’équation de la chaleur, ou par 
convection dans le bain de fusion et dans l’air, dont la mécanique des fluides pilote les mouvements. 
Les échanges de chaleur entre le laser et le système passent par le bain de fusion, qui est à très haute 
température et se déplace rapidement. La température atteint voire dépasse la température 
d’ébullition, et un jet de vapeur est créé à la surface du bain, produisant des mouvements de poudre 
qui peuvent former un espace où la poudre est absente autour des cordons, appelé la dénudation.  
Les paramètres du procédé ont une influence sur la microstructure finale obtenue avec le procédé L-
PBF. Ils sont de deux types : 

- Les paramètres énergétiques associés à la source laser, donc sa puissance, sa vitesse et son 
diamètre. La morphologie des cordons est très sensible à leurs variations, un paramètre trop 
faible ou trop élevé pouvant provoquer l’apparition de défauts. Une fois les paramètres 
correctement choisis, il a été observé que la taille des grains augmentait avec l’énergie 
linéique ; 

- Les paramètres géométriques, qui sont notamment la distance intercordon entre deux 
cordons côte à côte, et l’épaisseur de couche entre deux cordons superposés situés sur deux 
couches successives. Ces deux paramètres modifient alors le chevauchement entre deux 
cordons. Selon la zone de chevauchement, la taille des grains peut changer. 

À l’interface solide/liquide à l’arrière du bain de fusion a lieu la solidification. Le 316L croît de manière 
dendritique et les grains formés sont majoritairement colonnaires. La vitesse de croissance des 
dendrites dépend de leur rayon et de la surfusion. Une loi de type puissance, parfois appelée loi KGT 
(pour Kurz, Giovanola et Trivedi), dont les paramètres doivent être identifiés pour chaque matériau, 
peut être utilisée pour exprimer la vitesse de croissance des dendrites en fonction de la surfusion. Il a 
été remarqué, avec certaines poudres d’acier 316L particulières, qu’un phénomène de germination 
avait lieu, conduisant à la formation de grains plus fins et de morphologie plus équiaxe. Le mécanisme 
de germination évoqué serait lié à l’apparition de quasi-cristaux dans le liquide en surfusion, nommés 
ISRO (Icosahedral Short-Range Order). Ces phénomènes de germination sont généralement modélisés 
à partir de lois probabilistes. 
Dans notre cas nous souhaitons simuler la structure granulaire formée sur des montages simples, avec 
peu de paramètres géométriques à prendre en compte. Parmi les types de montages déjà étudiés dans 
la littérature, les plus simples correspondent à la fabrication de murs et de tapis. Les premiers 
consistent à empiler les cordons les uns sur les autres et les deuxièmes, côte à côte.  
L’objectif de la thèse est de développer un outil de simulation du procédé L-PBF permettant de 
représenter finement la structure de grains particulière observée au sein de murs de cordons. Nous 
souhaitons de plus que cet outil, qui s’appuiera sur la résolution des équations de la thermique et de 
la solidification, soit rapide et adaptatif, afin de pouvoir tester l’influence des paramètres procédé.  
Dans le prochain chapitre, le programme développé pour simuler numériquement la formation des 
structures granulaires lors de la fabrication de murs en acier 316L sera présenté, ainsi que les moyens 
expérimentaux utilisés pour confronter les résultats des simulations numériques à des résultats 
expérimentaux, et tenter ainsi de prouver la robustesse du programme. 
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Chapitre 2 : Matériau et méthodologie pour le 
développement du modèle CA-FE 
 
L’objectif de la thèse est de mettre en place et de valider un modèle CA-FE pour la simulation de 
configurations multicordons en 316L fabriquées à l’aide du procédé L-PBF. En particulier la partie 
Automate Cellulaire permettant la simulation de la microstructure, sera enrichie pour prendre en 
compte l’influence des paramètres matériaux de la poudre. Après avoir présenté dans le précédent 
chapitre l’ensemble des phénomènes physiques intervenant dans le procédé, nous allons dans ce 
chapitre décrire les bases des modélisations développées, et la méthode utilisée pour la validation du 
programme. Ce travail de thèse s’appuie sur une approche couplée numérique/expérimental pour 
obtenir le meilleur accord entre les résultats.  
La méthode des automates cellulaires (AC) a été choisie pour simuler la formation des structures 
granulaires, car elle semble la plus adaptée à une modélisation de la solidification à l’échelle 
mésoscopique, intermédiaire entre l’échelle microscopique qui représente la solidification à l’échelle 
atomique, et l’échelle macroscopique où la pièce complète ou presque est simulée. La méthode AC 
présente en effet à cette échelle un bon rapport précision/rapidité de calcul, la taille des cellules 
pouvant facilement être adaptée en fonction de la précision souhaitée. 
Ces travaux s’appuient sur le programme CA-FE développé par Anaïs Baumard, qui avait permis la 
simulation de la fabrication en L-PBF de monocordons [1]. Sur le plan numérique, le travail consiste 
donc tout d’abord en une compréhension de l’architecture du programme CA-FE, puis à participer aux 
développements numériques pour la simulation de fabrications multicordons, qui devra intégrer les 
phénomènes physiques spécifiques à ce type de configuration. Sur le plan expérimental, les 
paramétries optimales du procédé, permettant la fabrication de cordons sans défauts, devront tout 
d’abord été identifiées au cours de campagnes d’essais réalisées sur des bancs instrumentés, et les 
montages multicordons fabriqués devront être caractérisés.  
Ce chapitre méthodologie s’articule de la manière suivante. Les caractéristiques de l’acier 316L et du 
gaz utilisé seront d’abord présentés. Ensuite le protocole des essais instrumentés et les types de 
montages réalisés sur la machine L-PBF seront décrits. Les parties suivantes seront consacrées à la 
description détaillée du modèle CA-FE, avec en particulier une présentation de l’algorithme et des 
hypothèses de simulation. Enfin, les techniques d’analyses expérimentales qui permettront la 
comparaison des résultats des simulations et des expériences seront expliquées. 
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I – PRESENTATION DES MATERIAUX 
 
L’étude du procédé L-PBF est appliquée à l’acier inoxydable austénitique 316L. C’est un acier très utilisé 
dans l’industrie nucléaire pour ses propriétés mécaniques et chimiques. Nous nous sommes intéressés 
particulièrement à ses propriétés thermiques, qui entrent en jeu dans la simulation du procédé. Au 
cours de celui-ci, le matériau se retrouve majoritairement sous forme de poudre, seul le substrat est à 
l’état solide (sa fiche technique est présentée en Annexe D). 
Dans cette partie, les généralités sur l’acier 316L seront présentées, puis ses propriétés thermiques 
seront détaillées, avant de parler du cas de la poudre. Enfin, une présentation des gaz d’inertage 
considérés dans cette étude clôturera cette partie. 
 

I.1. Généralités sur l’acier 316L 
 
Le matériau utilisé dans la présente étude est l’acier 316L, qui est un acier inoxydable austénitique. 
Cette famille d’aciers contient de fortes concentrations de chrome et de nickel. La particularité du 316L 
est sa très bonne résistance à la corrosion, car il contient en plus du chrome et du nickel du molybdène, 
et a une très faible teneur en carbone (L= low carbon). Différentes phases peuvent être observées dans 
les aciers inoxydables après refroidissement (austénite, ferrite, martensite) selon la composition 
chimique et les vitesses de refroidissement. Le diagramme de Schaeffler [123] permet d’estimer les 
proportions relatives de chaque phase selon le rapport Cr équivalent (paramètre prenant en compte 
les teneurs en éléments alphagènes comme Cr, Mo) sur Ni équivalent (prenant en compte les teneurs 
en éléments gammagènes comme Ni, C, N). Dans le cas du 316L, la phase majoritaire est l’austénite, 
avec une faible proportion de ferrite delta résiduelle, qui était majoritaire à très haute température. 
Nous pouvons y trouver aussi, malgré les faibles teneurs en carbone, un peu de carbures de chrome 
comme Cr7C3 ou Cr23C6. 
Dans notre étude, deux poudres d’acier 316L ont été utilisées. Une de fabrication SLM Solutions (son 
certificat matière est présenté en Annexe E) et l’autre PRAXAIR. Leurs compositions sont présentées 
dans le Tableau 2.1. 
 

Tableau 2.1 : comparaison des compositions de deux poudres 316L. Ces données ont été mesurées par Chniouel 
et al. [3]. 

 Pourcentage massique (incertitude 
relative de 3%) 

Ppm massique 

Éléments Cr  Ni  Mn  Mo  Si  O  N  C  P  S  Cu  

PRAXAIR 17,26  12,42  0,51  2,5  0,43  284  86  170  44  95  100  

SLM 
Solutions 

17,35  11,45  1,06  2,07  0,51  1876  982  NC  300  130  2150  

 

I.2. Caractéristiques thermiques 
 
Trois caractéristiques du matériau intervenant dans les équations de la chaleur, résolues dans la 
modélisation thermique simulant le procédé, doivent être identifiées : 

- 𝑘 la conductivité thermique (𝑊/𝑚𝐾) ; 
- 𝜌 la masse volumique (𝑘𝑔/𝑚3) ; 
- 𝑐𝑝 la capacité calorifique (𝐽/𝑘𝑔𝐾).  

Nous pouvons retrouver dans la littérature les valeurs de ces caractéristiques, qui sont thermo-
dépendantes, pour le matériau 316L. Les paramètres identifiés par Depradeux [123] ont été beaucoup 
utilisés pour la simulation numérique du soudage et de la fabrication additive de l’acier 316L [55]. Ils 
sont présentés en rouge dans la Figure 2.1 Les propriétés du matériau évoluent ici jusqu’à la 
température de fusion, puis restent constantes. 
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Les caractéristiques à haute température étant difficiles à identifier, un deuxième jeu de paramètres a 
été testé, représenté en bleu sur la même figure. Les valeurs de densité, capacité thermique et 
conductivité thermique retenues sont issues respectivement des données de Pichler et al. [124], Kim 
et al. [125] , et Ho et al. [126] (les valeurs des paramètres de Depradeux puis de Ho, Kim et Pichler sont 
décrites en Annexe G).  
Les phénomènes de convection au sein du bain liquide ne sont pas pris en compte dans la simulation 
thermique du procédé, alors qu’ils peuvent accélérer les transferts de chaleur [38]. C’est pourquoi des 
valeurs de conductivité thermique du 316L liquide modifiées sont aussi proposées sur le graphique de 
la Figure 2.1c  sous les noms « Ho liq + » et « Ho liq ++ », afin de tenter de prendre en compte 
artificiellement les phénomènes de convection. La valeur de référence pour la conductivité thermique 
du liquide d’après Ho est de 30 W/mK, les valeurs sont augmentées respectivement à 40 W/mK et 50 
W/mK pour Ho liq + et Ho liq ++. 
Sur ces graphiques, sont aussi tracées les courbes montrant l’évolution des propriétés de l’acier 316L 
sous forme de poudre, dont le taux de porosité est fixé à 𝜑 = 0,4. Pour la densité, la densité du 
matériau dense est simplement multipliée par le taux de porosité, la densité de l’air étant négligeable 
devant celle du métal. La capacité thermique massique de la poudre est considérée identique à celle 
du matériau dense. Enfin, pour la conductivité thermique, plusieurs formules ont été développées 
pour calculer la conductivité à travers un milieu diphasique composé de sphères en contact dans un 
milieu gazeux. Nous avons choisi d’utiliser la formule de Bruggeman [40], représentée sur la Figure 
2.1c par la courbe jaune. Celle-ci permet d’obtenir la conductivité thermique du lit de poudre en ne 
prenant en compte que la conductivité thermique de l’air, tel que 𝑘𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 = 𝜑−3𝑘𝑎𝑖𝑟. 

  

 
Figure 2.1 : Évolution des propriétés matériaux en fonction de la température utilisées pour la simulation 
numérique du procédé. (a) évolution de la densité, (b) de la capacité thermique et (c) de la conductivité 
thermique. 
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I.3. Gaz d’inertage 
 
La zone de fabrication des cordons est dans une chambre emplie d’un gaz d’inertage afin d’éviter 
l’oxydation rapide du métal. Sur la machine expérimentale utilisée, c’est l’argon qui a été utilisé. Sa 
conductivité thermique est de 0,01772 W/mK à température ambiante, soit un peu plus faible que 
celle de l’air, qui est égale à 0,02514 W/mK. Ces valeurs sont environ 1000 fois plus faibles que la 
conductivité thermique de l’acier 316L.  
Nous avons décidé de choisir pour le gaz d’inertage des caractéristiques matériaux thermo-
dépendantes correspondant aux propriétés de l’air, qui sont bien connues et resteront assez proches 
de celles de l’argon. Nous avons retenu les valeurs de conductivité thermique de l’air fournies par 
Depradeux [123], qui augmentent jusqu’à 2000 K puis reste constante. Dans la suite de l’étude et par 
soucis de simplification, nous nommerons air le gaz d’inertage. 
 

II – ESSAIS INSTRUMENTES 
 
Dans cette partie, nous allons détailler le protocole expérimental permettant de réaliser des murs. La 
campagne d’essais a été menée au laboratoire Procédés et Ingénierie en Mécanique et Matériaux 
(PIMM) de l’École Nationale Supérieure des Arts et Métiers. Dans cette partie, seront décrits les 
objectifs de la campagne d’essais, puis la machine utilisée, ainsi que les paramètres opératoires 
retenus.  
 

II.1. Objectifs de la campagne d’essais 
 
La campagne expérimentale doit permettre d’identifier des jeux de paramètres du procédé qui 
permettent d’obtenir de « bons » murs et de rassembler les données nécessaires à la simulation de 
leur fabrication. Nous entendons par là que nous devons : 

- Avoir des murs rectilignes avec des largeurs et des hauteurs constantes ; 
- Limiter la quantité de défauts comme les porosités ou les particules de poudres agglomérées 

sur les cordons fabriqués ; 
- Être représentatif d’une fabrication additive classique ; 
- Réaliser des murs dont la fabrication pourra être simulée dans un temps raisonnable, afin de 

confronter résultats expérimentaux et numériques ; 
- Avoir des informations sur les dimensions des bains de fusion formés. 

Deux types de montages en murs ont été réalisés. Les premiers sont des murs classiques de 30 mm de 
long et constitués de 25 couches. Les deuxièmes sont des murs en escaliers (des tapis ont aussi été 
réalisés sur une autre machine instrumentée présentée en Annexe A). Chaque marche mesure 3 mm 
de long, l’objectif a été ensuite de faire le maximum de marches possible. Étant limité par la taille des 
substrats, nous avons réalisé des escaliers de 10 marches, donc constitués de 10 couches. Ils mesurent 
30 mm de long à leur base. La longueur et le nombre de couches permet d’assurer que le régime 
stationnaire au niveau thermique est atteint. 
 

II.2. Description de la machine de fabrication laser 
 
Pour la campagne d’essais, le montage de la Figure 2.2 est utilisé. Celui-ci est composé d’un laser 
mobile à distribution de puissance gaussienne de diamètre focal de 60 µm et d’un racleur permettant 
de réaliser une mise en couche automatique et contrôlée. La poudre est récupérée dans le réservoir à 
gauche et est emmenée sur la partie fabrication à droite, le surplus est ensuite évacué. L’avantage de 
cette configuration est l’automatisation des différentes phases du procédé, permettant ainsi de 
réaliser rapidement des murs de grandes dimensions grâce au racleur. La mobilité du laser permet 
aussi de construire rapidement une nouvelle couche, même si la vitesse de fabrication élevée peut 
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provoquer une oxydation de la pièce. En effet l’un des inconvénients du banc à laser mobile est l’apport 
de gaz, celui-ci étant laminaire, parallèle au plan de fabrication. Si la vitesse du flux gazeux est trop 
élevée, alors la poudre a tendance à être soufflée, tandis que si elle est trop faible, des défauts (éjectas, 
oxydation…) apparaissent lors de la fabrication.  
 

 
Figure 2.2 : schéma du banc de fabrication instrumenté utilisé au PIMM 

 

II.3 Présentation des paramètres 
 
Avant de fabriquer les différents murs, il a été nécessaire de mettre en place un plan d’expérience. Il a 
eu pour but de trouver les paramètres d’entrée du procédé permettant d’obtenir une morphologie de 
mur dépourvue de défauts. Les principaux paramètres du procédé sont présentés dans la Figure 2.3. 
Dans la suite de la présentation nous utiliserons les termes de directions décrits dans la Figure 2.3b. 
 

(a) 

(b) 

Figure 2.3 : schémas du procédé L-PBF en coupe transversale. (a) Mise en évidence des paramètres 
géométriques et énergétiques du procédé. (b) Présentation des directions caractéristiques du procédé. 

 
En utilisant la machine du PIMM, certains paramètres sont fixés et d’autres modifiables. Ceux-ci sont 
montrés sur la Figure 2.3a : 

- Paramètres fixes :  
o le diamètre du laser de 60 µm, et la distribution gaussienne du flux de la puissance du 

laser ;  
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o les substrats utilisés pour tous les essais sont des disques d’épaisseur 3 mm et de 
diamètre 5 cm ; 

o le temps intercouche est supérieur à 10 s, ce qui laisse le temps à la pièce de refroidir ;  
o dans le cas des murs, la distance intercordon est supérieure à 500 µm pour éviter tout 

chevauchement.  
- Paramètres modifiables :  

o les paramètres énergétiques puissance, P, et vitesse d’avance du laser, v, qui 
déterminent l’énergie linéique apportée ; 

o l’épaisseur de couche, 𝒆𝒄 , de poudre déposée pour les murs dans la direction de 
fabrication. 

Les paramètres fixés sont représentatifs d’une fabrication sur une machine industrielle. Les paramètres 
modifiables vont permettre de contrôler le comportement du bain de fusion à la fois au niveau 
énergétique (P,v) et de la quantité de matière fondue (épaisseur de couche). 
 
Pour étudier l’influence de l’épaisseur de couche déposée sur la qualité des murs fabriqués, une 
première série d’essais a été menée, au cours de laquelle plusieurs valeurs d’épaisseur de couche ont 
été utilisées, et pour chacune d’entre elles, quatre jeux de paramètres énergétiques différents. Les 
valeurs testées pour ces différents paramètres sont présentées dans le Tableau 2.2. 
 

Tableau 2.2 : Epaisseurs de couche 𝑒𝑐  et jeux de paramètres énergétiques utilisés lors de la première série 
d’essais 

𝒆𝒄 épaisseur de couche (𝝁𝒎) Jeux de paramètres (𝑷, 𝒗) énergétiques utilisés 
(𝑾, 𝒎𝒎/𝒔) 

30-50-60-70-100 (110,100)-(150,100)-(200,100)-(400,200) 
Avec un diamètre de faisceau de 60 µm 

 
Afin d’identifier plusieurs jeux de paramètres énergétiques permettant la fabrication de « bons » murs, 
une seconde série d’essais a été réalisée, en utilisant cette fois une épaisseur de couche constante. Le 
principe a été de fabriquer des murs en utilisant sept puissances et cinq vitesses, produisant alors 
trente-cinq murs différents. Les différentes valeurs de P et v testées sont présentées dans le Tableau 
2.3. 
 

Tableau 2.3 : Paramètres énergétiques, 𝑃 et 𝑣, utilisés pour la recherche de jeux optimaux de paramètres 
énergétiques 

𝑷 puissance du laser (𝑾) 𝒗 vitesse d’avance (𝒎𝒎/𝒔) 

110-150-200-250-300-350-400 100-200-300-400-500 

 
À l’issue de ces essais, des jeux de paramètres pourront être sélectionnés pour la réalisation des 
simulations numériques à l’aide du programme CA-FE (son algorithme est présenté en Annexe F) sur 
lequel sont basés nos travaux, et les murs fabriqués avec ces paramétries seront caractérisés afin de 
confronter résultats expérimentaux et numériques.  
 

III – MODELE THERMIQUE ÉLEMENTS FINIS 
 
La première étape de la simulation CA-FE de la fabrication par le procédé L-PBF consiste à modéliser 
les phénomènes de transfert thermique intervenant au cours du procédé afin d’obtenir, par simulation 
numérique, les évolutions des températures lors du processus de fabrication. Ces calculs de 
simulations thermiques sont réalisés à l’aide du logiciel développé par le CEA Cast3M, basé sur la 
méthode des éléments finis. Le calcul thermique est ensuite chainé à un programme en Fortran 
utilisant la méthode des automates cellulaires, qui simule la croissance des grains lors de la 
solidification. Le modèle présenté ici a été paramétré pour permettre de simuler la formation de la 
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structure granulaire dans des montages multicordons fabriqués en L-PBF, et a nécessité quelques 
enrichissements par rapport au modèle initial développé par A. Baumard. L’objectif, ici, est d’obtenir 
un champ thermique en fonction du temps sur une géométrie de cordon donnée. 

III.1 Principe et objectifs de la simulation thermique 
 
La modélisation CA-FE vise à prévoir les structures granulaires générées lors de la fabrication par L-
PBF, caractérisées par l’orientation cristallographique et la morphologie de chaque grain formé. Il faut 
pour cela fournir au logiciel un certain nombre de paramètres d’entrée, rassemblés sur la Figure 2.4. 
La simulation par éléments finis doit fournir l’une des données d’entrée nécessaires à la simulation par 
automates cellulaires, les évolutions des champs de températures et des états au cours du procédé.  
Parmi ces données d’entrée, les paramètres matériaux seront modifiés uniquement pour observer leur 
influence sur les résultats des calculs thermiques. En revanche, les paramètres énergétiques et 
géométriques, (𝑃, 𝑣, 𝑒𝑐) dans notre cas, seront aussi modifiés en fonction des valeurs utilisées lors de 
la campagne expérimentale en vue de comparer les résultats des simulations avec les résultats 
expérimentaux obtenus avec les différents paramètres.  
 

 
Figure 2.4 : Schéma décrivant les données d’entrée nécessaires au 
fonctionnement du code CA-FE et les données en sortie. Les paramètres 
d’entrée et sortie du code EF sont marqués en rouge. 

 

III.2 Transfert de chaleur 
 
Le problème thermique en éléments finis consiste à résoudre l’équation de la chaleur à chaque instant 
et dans tout le système substrat-pièce-poudre. Dans le cas de la simulation thermique du procédé L-
PBF, il faut tenir compte du fait que plusieurs états de la matière coexistent, et que ces états peuvent 
changer au cours des étapes du procédé. Certains des changements d’état sont directement gouvernés 
par la température.  
Les principaux facteurs agissant sur le transfert de chaleur au cours du procédé sont représentés dans 
la Figure 2.5, qui montre : 

- la conduction de la chaleur dans et entre les différentes phases ; 
- la convection à l’interface solide/air et poudre/air ; 
- le rayonnement depuis ces mêmes surfaces ; 
- la source de chaleur dans la partie pièce. 
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Figure 2.5 : Schéma décrivant les phénomènes de diffusion de chaleur 
dans le système : une grande partie est pompée dans le substrat par 
conduction mais aussi dans la poudre et par mouvement de convection 
de l’air sur le bord supérieur du système. 

 
Le calcul thermique est réalisé grâce au logiciel Cas3M avec la procédure PASAPAS [127] qui permet 
de résoudre des problèmes non linéaires de manière incrémentale en thermique et mécanique. 
L’équation de la chaleur est tout d’abord discrétisée spatialement par la méthode de Galerkin pour 
obtenir une équation différentielle matricielle. L’équation est ensuite discrétisée temporellement avec 
la thêta-méthode comme le montrent les Équation 2.1 et Équation 2.2. 
 

 [𝐶]{𝑇̇} + [𝐾]{𝑇} = {𝐹} 
1

Δ𝑡
[𝐶]∗({𝑇}𝑛+1 − {𝑇}𝑛) + [𝐾]∗(𝜃{𝑇}𝑛+1 + (1 − 𝜃){𝑇}𝑛) = {𝐹}∗ 

Équation 2.1 
Équation 2.2 

 
Avec [𝐶] = 𝑓(𝜌𝑐𝑝) et [𝐾] = 𝑓(𝑘) les matrices de capacité calorifique et de conductivité thermique et 

{𝐹} le vecteur des blocages associés aux conditions aux limites de température et flux imposés. {𝑇}𝑛 
est le vecteur de température au pas de temps 𝑛, Δ𝑡 le pas de temps et 𝜃 le coefficient de relaxation 
(pris ici égal à 1). Les termes accompagnés d’une étoile ont été calculés à {𝑇}∗ = 𝜃{𝑇}𝑛+1 +
(1 − 𝜃){𝑇}𝑛  et 𝑡∗ = 𝜃𝑡𝑛+1 + (1 − 𝜃)𝑡𝑛 . L’Équation 2.2 est non linéaire et la recherche de {𝑇}𝑛+1 
implique la résolution par un processus itératif. Le changement d’état ne perturbe pas la résolution 
car les fonctions des paramètres matériaux sont continues lors des changements d’états, notamment 
à la fusion et à la solidification. Il n’y a aussi pas de changement de l’état poudre vers l’état solide 
directement. Ainsi, aucune reconstruction matricielle n’est nécessaire. 
 

III.3. Modélisation de l’apport de chaleur 
 
Dans le cas du procédé L-PBF, nous considérons que l’énergie du laser pénètre dans la poudre ou le 
bain suffisamment pour chauffer la surface du substrat et la poudre [44], et former ensuite un bain 
liquide au sein duquel la puissance est distribuée. L’apport de chaleur fourni par le laser est modélisé 
par une distribution volumique de puissance répartie dans le volume du bain de fusion, basée sur un 
modèle de source classique pour le soudage appelé modèle de Goldak [50]. Ce modèle a dû être adapté 
à la configuration à simuler, présentant une épaisseur de couche de poudre en plus du substrat ou du 
cordon sous-jacents, en utilisant une double source Goldak, comme le montre l’Équation 2.3. L’une 
des sources chauffe alors le substrat et l’autre la poudre (ou la partie supérieure du cordon).  
La source Goldak est constituée d’une répartition volumique de puissance suivant une distribution 
gaussienne qui diminue depuis le centre vers la frontière de deux demi-ellipsoïdes caractérisant la 
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largeur de la distribution (Équation 2.3). La formule du terme de source 𝑓 qui intervient dans l’équation 
de la chaleur est alors la suivante : 
 

 

𝑓𝑖𝑗 =
3√3𝑄𝑚𝑖𝑗  

𝑎𝑏𝑗𝑐𝑖𝜋√𝜋
𝑒

−3(
(𝑦−𝑦0)2

𝑎2 +
(𝑥−𝑣𝑡−𝑥0)2

𝑐𝑖
2 +

(𝑧−𝑧0)2

𝑏𝑗
2 )

 Équation 2.3 

 
avec 𝑖 = 𝑓 pour « front » si nous considérons la distribution à l’avant de la source, 𝑖 = 𝑟 pour « rear » 
pour celle à l’arrière et 𝑗 = 𝑢  ou 𝑗 = 𝑏  pour respectivement « up » et « bottom », les parties 
supérieures et inférieures de la distribution de puissance. Le terme 𝑄 représente la puissance totale 
(𝑊) transférée à la pièce par le laser, et est liée à la puissance P du laser par la relation 𝑄 = 𝜂𝑃, avec 
𝜂  le rendement. 𝑎 , 𝑏  et 𝑐  représentent respectivement la largeur, la profondeur/hauteur et les 
longueurs de la distribution volumique (à 1/𝑒2  car la distribution est gaussienne) (𝜇𝑚). Enfin, les 
termes 𝑚𝑖𝑗  représentent les « poids » relatifs de chaque ellipsoïde tels que ∑𝑚𝑖𝑗 = 1 et ainsi 𝑓 =

∑𝑓𝑖𝑗.  

Les paramètres de la source que nous devrons ajuster pour chaque condition de fabrication seront 𝒂, 
𝒃𝒋, 𝒄𝒋 et 𝜼. 

 

III.4. Conditions aux limites 
 
Les différentes conditions aux limites sont présentées sur la Figure 2.6.  
Des conditions aux limites de Neumann sous forme d’un flux imposé ont été fixées au niveau de la 
surface de poudre en contact avec l’air (rouge sur la figure). Ce terme vaut 𝑞𝑖𝑚𝑝 = ℎ𝑒𝑞(𝑇∞ − 𝑇). Le 

rayonnement est pris en compte en utilisant un coefficient de convection équivalent ℎ𝑒𝑞, qui a été fixé 

à 10 W/m²K et qui est assez faible pour un tel procédé. 
 

 
Figure 2.6 : Conditions aux limites utilisées : en bleu, convection imposée sur 
des surfaces proches du cordon, permet de réduire la taille du maillage ; en 
vert, température imposée sur des surfaces distantes de 3 mm du cordon, 
longueur correspondant à l’épaisseur du substrat posé sur le support massif. 
En noir, le plan de symétrie où est donc imposée une condition adiabatique. 

 
Deux types de conditions aux limites ont été comparées pour modéliser les échanges au niveau des 
surfaces inférieure et latérale des zones maillées, et rappelées ici et dans la Figure 2.6 : 

- La première en bleu, nommée CL1, est une condition aux limites de type flux imposé. Elle est 
appliquée sur les surfaces inférieure et latérale de la zone maillée, plus petite ici, en contact 
avec le reste du substrat, avec un coefficient d’échange équivalent élevé, de 1000 W/m²K. 
L’avantage de cette modélisation, qui a été utilisée par A. Baumard durant sa thèse, est qu’elle 
réduit fortement les temps de calcul en limitant le nombre d’éléments et de nœuds du 
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maillage. En revanche, cela nécessite alors de calibrer le coefficient d’échange équivalent, pour 
que le flux thermique à travers les surfaces d’échange soit représentatif des transferts par 
conduction à travers le reste du substrat.  

- La deuxième en vert, nommée CL2, est une condition de température imposée, de Dirichlet, 
aux bords du maillage. Dans cette configuration, l’épaisseur totale, de 3 mm, du substrat, est 
maillée, et nous supposons que le porte échantillon métallique, de volume important, permet 
d’évacuer la chaleur reçue par le substrat, et reste donc à 20°C. Une température de 20°C est 
alors imposée sur toute la surface inférieure de la zone maillée.  

 

III.5. Maillage éléments finis 
 
Selon la condition aux limites retenue, différents volumes du substrat sont maillés, avec leurs couches 
de poudre : 

- De 0,25x0,57x4 mm3 pour la condition aux limites CL1 ; 
- De 3x3x10 mm3 pour la condition aux limites CL2. 

Le maillage utilisé pour un mur de 10 cordons, avec la deuxième condition aux limites, pour laquelle 
l’épaisseur totale du substrat, de 3 mm, est prise en compte, est illustré sur les Figure 2.7a et b. Les 
éléments finis sont tétraédriques à huit nœuds et hexaédriques à six nœuds de Gauss. Nous y 
observons différentes zones :  

- En rouge, une zone de mailles fines et d’éléments uniquement cubiques d’arêtes de 10 µm, 
dans laquelle se forment les cordons. Elle est constituée initialement, dans sa partie inférieure 
de substrat, et dans sa partie supérieure de poudre ; 

- En bleu, la partie du substrat plus éloignée des cordons, maillée avec des éléments 
parallélépipédiques plus grossiers ; 

- En orange, une zone de transition de taille des éléments ; 
- En jaune, une zone correspondant à la poudre, décomposée en plusieurs couches d’épaisseur 

50 m activées successivement ; 
- En vert au-dessus du maillage, une zone représentant une couche d’air de l’épaisseur d’un 

élément (10 µm). Dans cette couche de « sécurité », la température est calculée mais aucun 
grain ne sera formé durant l’étape suivante de simulation AC.  

 

(a) (b) 

Figure 2.7 : (a) maillage éléments finis de la zone modélisée pour la simulation thermique de la fabrication d’un 
mur de 10 couches ; en bleu le substrat, en jaune la poudre et en vert une couche d’air. Les zones vertes, 
oranges et rouges sont les zones raffinées où les cordons sont fabriqués, (b) zoom sur la partie raffinée. 
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III.6. Définition des états et des règles de transition 
 
Dans le calcul thermique, chaque élément a un état attribué. Ces états sont définis en fonction de la 
physique du procédé et des propriétés de l’acier 316L. Ils sont au nombre de quatre : 

- le substrat , correspondant à la partie maillée de la tôle en 316L sur laquelle sont fabriquées 
les pièces ; 

- la poudre, considérée comme un milieu continu ayant une certaine porosité qui modifie sa 
diffusivité thermique ; 

- la pièce, correspondant au mur formé à partir d’une partie de la poudre qui a fondu puis s’est 
solidifiée ; 

- l’air, correspondant soit à la zone de dénudation, soit au milieu gazeux situé au-dessus des 
couches de poudre. 

Notons que les états « substrat » et « pièce », qui correspondent tous deux au solide dense, possèdent 
les mêmes propriétés thermiques. Nous pouvons remarquer que l’état liquide n’est pas cité, car le 
liquide est considéré comme un état solide dense (substrat ou pièce consolidée) dont la température 
a dépassé la température de liquidus, et dont les propriétés thermiques sont alors adaptées.  
Les transitions entre les différents états durant les simulations thermiques correspondent au chemin 
suivi par la matière lors du procédé L-PBF. Les éléments poudres qui sont chauffés et dépassent la 
température de liquidus passent à l’état pièce. Certains éléments poudre deviennent air s’ils sont dans 
la zone de dénudation. Enfin, les éléments airs deviennent poudre au moment de la remise en couche. 
Les changements d’états EF sont représentés sur la Figure 2.8. 
 

 
Figure 2.8 : carte des états des éléments et règles de 
transitions. 

 

III.7. Étapes de simulation du procédé 
 
La simulation du procédé doit prédire la génération du cordon, c’est-à-dire la transformation de la 
poudre en solide dense, et surtout les champs de températures. Pour la partie génération du cordon, 
nous avons proposé un modèle simple qui nous a permis de donner une géométrie au cordon à partir 
du champ thermique. 
Comme il a été précisé précédemment, le modèle thermique prend en compte les apports et 
suppressions de matière au cours du procédé, et les changements d’état de la poudre. Dans cette 
étude, le modèle se situe à l’échelle mésoscopique, et le lit de poudre est pris en compte comme un 
milieu continu. Nous considérons plusieurs phases dans le calcul (Figure 2.9): 

- Allumage de la source : la source volumique s’allume instantanément et se met à avancer ; 
- État stationnaire : le bain fondu prend sa forme stationnaire, allongée et étroite. La poudre à 

l’arrière de la source devient de l’air de part et d’autre du cordon dans la zone de dénudation, 
ce qui modifie les mécanismes de transfert de chaleur ; 

- Coupure et refroidissement de la pièce pendant 1 s ; 
- Mise en place d’une nouvelle couche et rallumage de la source. 
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(a) (b) 

(e) 

 
(c) 

 (d) 

Figure 2.9 : étapes du procédé modélisées pour la simulation thermique. (a) allumage de la source en rouge 
dans un lit de poudre jaune. (b) la source se déplace pour former un bain de fusion stationnaire, partie solidifiée 
en bleu, jusqu’à ce que le cordon soit déposé (c). (d) remise d’une couche de poudre et nouveau cordon. (e) la 
zone de dénudation apparait dès la fusion de la poudre dans le cordon. 

 
À l’issu de la simulation du procédé L-PBF avec le code éléments finis Cast3M, nous obtenons les 
champs de températures et d’états à chaque pas de temps. Ceux-ci ont été calculés pour différents 
paramètres matériaux et paramètres procédés, de manière à évaluer l’influence de ces différents 
paramètres sur les champs de température obtenus.  
 

IV. AUTOMATES CELLULAIRES 
 
Pour simuler la croissance des grains lors du procédé L-PBF, nous utilisons des objets numériques 
appelés Automates Cellulaires. Ces objets sont représentés par un quadrillage de l’espace en cellules 
cubiques auxquelles sont attribués des caractéristiques et des états. De plus, des règles de passage 
d’un état à l’autre sont imposées, basées sur les lois de la physique. Dans notre cas, elles sont basées 
sur les lois de la solidification comme le montre la Figure 2.10. Ces cellules présentent alors la 
particularité de communiquer entre elles selon des règles dépendant de leur niveau de voisinage [128] 
[129]. La zone d’intérêt retenue pour la simulation de la formation des structures de grains est plus 
réduite que la zone maillée pour le calcul EF. Les cellules étant également généralement de plus petite 
taille que les mailles du calcul thermique, les températures calculées aux nœuds du maillage EF sont 
interpolées au centre des cellules de l’automate. Nous allons détailler dans cette partie les 
particularités du modèle AC du programme CA-FE. 
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Figure 2.10 : Schéma des paramètres de fonctionnement du code CA-FE. 
Les paramètres d’entrée et sortie du code AC sont marqués en bleu et gras. 

 

IV.1 États des cellules 
 
Les états attribués aux cellules ne sont pas parfaitement identiques à ceux attribués aux éléments lors 
de la simulation thermique. Les différents états du calcul AC sont au nombre de cinq : 

- Solide : la cellule appartient à un grain et possède donc son orientation cristallographique, et 
ne croit plus ; 

- Liquide : la cellule a une température supérieure à la température de liquidus ou est en 
surfusion. Cette surfusion dépend alors de la loi de croissance et la cellule n’a pas encore 
d’orientation cristallographique ; 

- Air : cet état est défini en fonction des états donnés par le calcul EF ; 
- Poudre : le milieu poudre est continu et des orientations cristallographiques sont données aux 

cellules ; 
- Pâteux : la cellule fait partie de l’enveloppe d’un grain en cours de croissance, et possède donc 

son orientation cristallographique. 
 

IV.2. Règles de transitions entre états 
 
Le cœur du programme AC s’appuie sur le tableau des règles de transition entre les états. La formation 
de la structure granulaire lors de la solidification se traduit par le passage de l’état liquide à l’état 
pâteux puis solide des cellules, par germination ou capture par une cellule voisine. Le schéma de la 
Figure 2.11 résume les différentes règles de transitions entre les cinq états de la matière d’une cellule. 
Ces règles données ci-dessous sont basées sur la physique de la solidification :  

- une cellule devient liquide si sa température dépasse la température de liquidus ; 
- une cellule passe de poudre à air selon les règles de la dénudation et de air à poudre en 

fonction de la mise en couche, comme l’a calculé le code EF ; 
- une cellule liquide devient pâteuse si sa température est inférieure à la température de 

liquidus et si elle a été capturée ou a germé ;  
- une cellule solide ou poudre devient pâteuse si sa température est comprise entre les 

températures de solidus et de liquidus ; 
- une cellule pâteuse devient solide lorsqu’elle ne peut plus croître. 
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Figure 2.11 : carte des états des cellules et règles de transitions.  

 

IV.3. Initialisation des orientations cristallines des cellules 
 
En plus de données sur les états et la température, les cellules possèdent, selon leur état, des 
informations sur leur orientation cristalline et le numéro de grain auquel elles appartiennent. 
L’orientation cristalline est caractérisée par la valeur des trois angles d’Euler (𝝋𝟏, 𝜱, 𝝋𝟐) du grain. Il 
est ainsi nécessaire de créer une structure de grain initiale dans le substrat. Un grain est composé de 
plusieurs cellules comme cela a été défini par Gandin dans un calcul 3D [108]. 
La stratégie retenue est de créer un diagramme de Voronoï en 3D avec, comme taille caractéristique, 
la taille moyenne des grains dans le substrat. Chaque cellule de Voronoï correspond à un grain. La 
Figure 2.12 montre la partition de Voronoï obtenue. Ensuite le programme calcule la position de 
chaque automate cellulaire par rapport aux centres des grains/cellules de Voronoï, et leur attribue 
l’orientation cristalline du grain dont le centre est le plus proche.  
 

 
(a) (b) 
Figure 2.12 : partition de Voronoï dans le programme CA-FE. (a) Répartition des centres des grains générés par 
le code. (b) Modélisation de la structure de grains, représentés par des cellules de Voronoï dont la taille 
moyenne est de 25 µm.  

 

IV.4. Croissance des grains en AC 
 
La capture d’une cellule liquide par une voisine est la règle principale du programme Automate 
Cellulaire, car elle représente la croissance d’un grain (les règles mathématiques exprimant la capture 
sont présentées en Annexe H). Chaque cellule solide ou pâteuse possède des informations sur 
l’enveloppe externe du grain auquel elle appartient, comme le montre la Figure 2.13a. Chaque 
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enveloppe est octaédrique, et le centre de celle-ci peut se situer en dehors de la cellule. Le choix s’est 
porté sur une forme octaédrique pour modéliser l’enveloppe des grains, car c’est celle qui s’apparente 
le plus à celle des cristaux de structure cristalline CFC croissant de manière dendritique. Les sommets 
de l’octaèdre sont orientés selon les directions cristallographiques de la maille cubique <100>, 
directions de croissance privilégiées, et l’enveloppe est donc orientée selon les angles d’Euler.  
Numériquement, la croissance se traduit par la capture d’une cellule liquide par l’enveloppe d’une 
cellule voisine, dépendant de l’orientation de cette enveloppe et de sa vitesse de croissance. Il y a trois 
ordres de voisinage montrés sur la Figure 2.13b pour chaque cellule :  

- voisines du premier ordre, pour deux cellules ayant une face commune ; 
- voisines du second ordre, pour deux cellules ayant une arête commune ; 
- voisines du troisième ordre, pour deux cellules ayant un sommet commun ;  

Une cellule est capturée si son centre se situe dans l’enveloppe de la cellule capturante. 
 

(a) 

(b) 
Figure 2.13 : (a) schéma illustrant la croissance de l’enveloppe d’un grain ayant germé 
dans une cellule et la capture d’une cellule voisine. (b) différents types de voisinage entre 
cellules. 

 
Le programme calcule l’incrément de rayon de l’enveloppe à chaque pas de temps donc de manière 
explicite. Celui-ci vaut 𝛿𝑅 = 𝑣(Δ𝑇)𝛿𝑡 avec 𝛿𝑡 le pas de temps AC, dont le calcul est décrit dans le 
paragraphe suivant, et 𝑣(Δ𝑇)  la vitesse calculée à l’aide de la loi de croissance fournie dans le 
paragraphe IV.7. La surfusion Δ𝑇 prise en compte correspond à la différence entre la température de 
liquidus et la température au centre de la cellule à laquelle appartient le sommet de l’enveloppe 
octaédrique. D’autres méthodes existent en considérant des voisinages différents et des types de 
croissance différent, celle-ci est adaptée au 316L 
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IV.5. Calculs des pas de temps en automates cellulaires 
 
Au cours du calcul Automates Cellulaires, le pas de temps n’est pas constant. En effet, celui-ci est 
calculé en fonction des événements susceptibles d’intervenir au cours du pas de temps EF δ𝑡𝐸𝐹. Ce 
sont les changements d’états qui pilotent la longueur du pas de temps AC. Voici les trois conditions de 
passage à un nouveau temps AC : 

- Passage à l’état pâteux d’une cellule liquide : le front de solidification avance et peut dépasser 
une cellule liquide qui devient alors pâteuse. Nous pouvons alors calculer une première limite 
de pas de temps correspondant à cet évènement selon l’expression 𝛿𝑡1 = 𝑙𝐴𝐶/𝑣𝑚𝑎𝑥, rapport 
de 𝑙𝐴𝐶  la longueur d’une cellule sur 𝑣𝑚𝑎𝑥  la vitesse de croissance dendritique maximale 
atteinte par les cellules capables de croître. Cette mesure est obligatoire car les incréments de 
rayon sont calculés en explicite ; 

- Passage à l’état liquide d’une cellule : le bain de fusion avance aussi et il transforme en liquide 
une cellule dont la température dépasse le liquidus. Nous définissons alors une seconde limite 

de pas de temps 𝛿𝑡2 = Δ𝑡𝐸𝐹

𝑇𝐿𝑖𝑞−(𝑇𝐸𝐹
𝑖 )

𝜈

(𝑇𝐸𝐹
𝑓

)
𝜈

−(𝑇𝐸𝐹
𝑖 )

𝜈
   

− 𝑡𝐴𝐶
𝑖  correspondant au temps minimal pour que 

la température d’une cellule devienne supérieure à la température de liquidus avec 𝑖 le début 
du pas de temps des éléments finis et 𝑓 la fin ; 

- Passage à un nouveau pas de temps EF : à la fin d’un pas de temps EF, les états de certains 
éléments se mettent à jour. Une troisième limitation du pas de temps est alors calculée 𝛿𝑡3 =

Δ𝑡𝐸𝐹 − 𝑡𝐴𝐶
𝑖  le temps restant avant la fin du pas de temps des éléments finis.  

Enfin le pas de temps AC choisi est 𝛿𝑡 = min(𝛿𝑡1, 𝛿𝑡2, 𝛿𝑡3). Lors du calcul, les deux premiers pas de 
temps dominent de manière égale, le troisième concernant plutôt les phases d’allumage, de coupure 
de la source et lors des phases intercouches. 
 

IV.6. Interpolation des températures 
 
Les lois déterminant les états et caractéristiques des cellules et les changements d’état sont 
principalement gouvernées par les températures. Une fois les températures calculées grâce à la 
simulation EF avec le code Cast3M, des fichiers de sortie sont créés pour chaque pas de temps, 
fournissant les coordonnées des nœuds et leur élément associé, la température à chaque nœud du 
maillage, et l’état de chaque élément. Ces fichiers servent ainsi de données d’entrée au programme 
Fortran de calcul de microstructure par Automates Cellulaires.  
La taille des mailles du calcul EF étant supérieure à celle des cellules AC, la température 𝑇𝐴𝐶  au centre 
des cellules est interpolée à partir de celles calculées aux huit nœuds des mailles EF, 𝑇𝐸𝐹. D’autre part, 

le pas de temps du calcul AC 𝑡𝐴𝐶  est plus petit que celui du calcul EF 𝑡𝐸𝐹, et les températures doivent 
donc être interpolées à chaque « micro » pas de temps AC, à partir de celles calculées aux pas de temps 
EF. Une interpolation linéaire est utilisée dans les deux cas (Équation 2.4 et Équation 2.5).  
 

 
𝑇𝐴𝐶(𝑡𝐸𝐹 + 𝛿𝑡𝐴𝐶) = 𝑇𝐴𝐶(𝑡𝐸𝐹) +

𝛿𝑡𝐸𝐹

𝛿𝑡𝐴𝐶
(𝑇𝐴𝐶(𝑡𝐸𝐹 + 𝛿𝑡𝐸𝐹) − 𝑇𝐴𝐶(𝑡𝐸𝐹)) Équation 2.4 

 
𝑇𝐴𝐶(𝑡𝐸𝐹) = ∑

1

8
(1 ± 𝑥)(1 ± 𝑦)(1 ± 𝑧)𝑇𝐸𝐹(𝑛, 𝑡𝐸𝐹)

8

𝑛=1

  Équation 2.5 

 
Avec 𝑥, 𝑦 et 𝑧 les coordonnées locales de la cellule dans l’élément fini qui la contient.  
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IV.7. Vitesse de croissance dendritique 
 
Dans sa thèse, A. Baumard [1] a identifié une loi de croissance dendritique pour le 316L en prenant un 
modèle KGT du type 𝒗 = 𝜶(𝜟𝑻)𝒏 avec 𝑣 la vitesse de croissance (m/s) et Δ𝑇 la surfusion. Les valeurs 
des paramètres de cette loi ont été fixés à 𝑎 = 10−8 et 𝑛 = 4,8. 
Afin d’identifier une loi de croissance adaptée à la composition et aux caractéristiques de solidification 
du matériau 316L utilisé dans cette étude, un programme Python a été développé permettant 
d’obtenir des valeurs de nombre de Peclet solutal en fonction de la vitesse de croissance 𝑃𝑒𝑐 = 𝑓(𝑣) 
(Figure 2.14), comme l’ont fait Kurz, Giovanola et Trivedi (KGT) [84] dans leur article, en choisissant de 
prendre des coefficients de partition à l’équilibre 𝑘 et de diffusion 𝐷 (𝑚2/𝑠) constants. Le nombre de 
Peclet solutal Pec permet en effet de déterminer la surfusion constitutionnelle, principal terme 
intervenant dans le calcul de Δ𝑇 (cf Chapitre 1 partie IV).  
Les calculs ont été réalisés pour différentes valeurs de gradients thermiques (𝐺𝑡ℎ), ce qui permet de 
voir que 𝑮𝒕𝒉 a peu d’influence pour les vitesses élevées comme c’est le cas dans le procédé L-PBF, 
contrairement à ce qui se produit pour les vitesses faibles. Nous voyons qu’en changeant le gradient 
de température (de 0 à 107 K/m), les valeurs de Pec obtenues pour des vitesses comprises entre 2 m/s 
et 0,009 m/s restent inchangées. Le domaine de vitesses de croissance observées dans notre cas avec 
le procédé L-PBF étant compris entre 0,08 et 0,4 m/s, le gradient thermique aura donc peu d’influence. 
 

 
Figure 2.14 : évolution du nombre de Peclet solutal en fonction de la vitesse de 
croissance et du gradient thermique. 

 
Nous pouvons donc déterminer à partir de ces résultats l’évolution de la température au niveau du 
front de solidification 𝑇𝑡𝑖𝑝 en fonction de la vitesse de croissance, qui dépend de la température de 

liquidus du matériau 𝑇𝑙𝑖𝑞 , et des surfusions constitutionnelle Δ𝑇𝑐 et de courbure Δ𝑇𝑅 (Figure 2.15a). 

Nous pouvons alors en déduite l’évolution de la vitesse de croissance en fonction de la surfusion totale, 
représentée sur la Figure 2.15b.  
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(a) (b) 

Figure 2.15 : (a) évolution de la température du liquide au front de solidification en fonction de la vitesse de 
croissance avec les contributions des surfusions de courbure et de composition. (b) Évolution de la vitesse de 
croissance en fonction de la surfusion totale (courbe rouge), qui est ensuite approximée par une fonction 
puissance (en vert) et comparée à l’approximation d’A. Baumard (en bleu).  

 
Pour modéliser cette évolution, il a été choisi, comme l’avait fait A. Baumard [1], d’utiliser une loi du 
type puissance 𝑣 = 𝑎Δ𝑇𝑛 . Nous obtenons ainsi dans notre cas une fonction 𝑣[𝑚. 𝑠−1] =

10−8,53Δ𝑇4,95 qui approxime très bien les résultats obtenus. Ce résultat est proche de celui d’Anaïs 
Baumard 𝑣 = 10−8Δ𝑇4,8, dont la courbe est également représentée sur la Figure 2.15b.  
Le modèle de croissance retenu est un modèle simplifié dont les paramètres ont été identifiés en 
considérant un alliage « pseudo-binaire » [130], c’est-à-dire que les paramètres matériaux entrant 
dans les équations sont des valeurs moyennes prenant en compte l’influence globale des principaux 
éléments d’addition. Il existe des modèles plus complexes et plus précis prenant en compte 
notamment les variations de coefficient de diffusion et de partition en fonction de la température et 
de la vitesse de croissance. Dans le cas de matériaux multi composants comme l’acier 316L, il est aussi 
possible de prendre en compte les matrices d’inter diffusion et les pentes de liquidus de chaque 
élément. Une loi adaptée à un matériau ternaire est présentée en Annexe I.  
 

IV.8. Germination  
 
Pour simuler le phénomène de germination, des lois probabilistes et empiriques ont été proposées. 
Les paramètres des lois de germination peuvent être déterminés à partir de l’analyse des 
caractéristiques des inoculants ajoutés à l’alliage, où des particules solides présentes dans la phase 
liquide. Ils sont toutefois très souvent calibrés à partir de résultats expérimentaux, notamment à partir 
des tailles de grains mesurées. Ce type de modèle a été employé pour simuler, en utilisant la méthode 
des automates cellulaires, la transition colonnaire/équiaxe dans un alliage Al-7%Si [103]. Ils ont aussi 
été utilisés pour la simulation par automates cellulaires des structures de grain formées en fonderie 
d’alliages Al-Si [128] et Al-Cu [131], ou du TA6V [132]. 
Le phénomène de germination peut être modélisé par des lois décrivant par exemple l’augmentation 
du nombre de germes formés en fonction du degré de surfusion à partir d’une distribution gaussienne 
(Équation 2.6) [133] [128] : 
 

 𝑑𝑛

𝑑(Δ𝑇)
=

𝑛𝑚𝑎𝑥

√2𝜋Δ𝑇𝜎

𝑒
−

1
2

(
Δ𝑇−Δ𝑇𝑚𝑜𝑦

Δ𝑇𝜎
)

2

 
 Équation 2.6 
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avec Δ𝑇𝑚𝑜𝑦  et Δ𝑇𝜎  les paramètres (moyenne et écart-type) de la distribution de surfusion de 

germination, 𝑛 et 𝑛𝑚𝑎𝑥 respectivement la densité de germes et sa valeur maximale.  
Pour adapter ce type de modèle aux milieux discrétisés, Carozzani a proposé, dans le cas d’une 
modélisation par automates cellulaires, de définir, à partir du tirage aléatoire de deux nombres, une 
surfusion de germination pour chaque cellule, au-dessus de laquelle un germe sera formé dans la 
cellule [108] [134]. La surfusion de germination (Équation 2.7) est ainsi calculée dans chaque cellule à 
partir des valeurs moyennes et de l’écart type de la distribution gaussienne Δ𝑇𝑚𝑜𝑦 et Δ𝑇𝜎 :  

 
 Δ𝑇𝑔𝑒𝑟𝑚 = Δ𝑇𝑚𝑜𝑦 + √−2 ln(𝑎1) cos(2𝜋𝑎2)Δ𝑇𝜎 Équation 2.7 

 
avec 𝑎1 et 𝑎2 deux nombres aléatoires dans un intervalles [0; 1].  
Ainsi, si la surfusion calculée dans la cellule, Δ𝑇, est supérieure à la surfusion de germination de la 
cellule Δ𝑇𝑔𝑒𝑟𝑚, alors le site peut germer, le nombre total de germes ne pouvant dépasser une valeur 

maximale 𝑛𝑚𝑎𝑥.  
 

V – CARACTERISATION DES MURS FABRIQUES  
 
Pour valider le modèle CA-FE, les résultats des simulations numériques doivent être comparés aux 
résultats expérimentaux. Une caractérisation des murs fabriqués, à différentes échelles et à l’aide de 
techniques d’analyses diverses, doit alors être réalisée.  
Pour valider les résultats des simulations thermiques, la taille et la forme des bains de fusion obtenus 
en fonction des paramètres procédé choisis doivent en particulier être caractérisées. La morphologie 
générale, la qualité en termes de régularité et de défauts géométriques, et les dimensions des murs 
doivent aussi être analysées. Enfin, à une échelle plus fine, les caractéristiques morphologiques des 
grains formés dans les murs, mais aussi leurs orientations cristallines, devront être analysées, en 
coupes transversales et longitudinales. Les techniques d’analyses employées, ainsi que les méthodes 
de préparation des échantillons sont présentées dans les paragraphes qui suivent. 
 

V.1. Analyses macroscopiques 
 

V.1.1 Aspect général des murs  
 
Pour analyser la morphologie générale des murs fabriqués, des observations macroscopiques ont été 
réalisées à l’aide de deux microscopes optiques :  
- un microscope Zeiss disponible au PIMM, avec lequel des images de la surface des échantillons sont 
enregistrées en vue de dessus juste après la fabrication avec la poudre encore présente. Les images 
permettent de réaliser des mesures dimensionnelles sur la dernière couche des murs, mais aussi de 
mesurer la largeur de la zone de dénudation ;  
- un microscope Keyence disponible au SEMT/LTA qui a permis d’observer les échantillons sans poudre. 
Les images sont prises également en vue de dessus des murs, mais aussi sur des coupes transversales 
et longitudinales qui permettent d’observer les défauts présents en surface et au cœur des murs. 
 

V.1.2. Mesure des bains de fusion 
 
Les mesures de température au voisinage du bain de fusion en cours de fabrication sont 
particulièrement délicates avec le procédé L-PBF, à cause notamment de la taille très réduite des bains 
formés et de la grande vitesse de déplacement du laser. Pour pouvoir comparer les résultats des 
simulations thermiques avec des résultats expérimentaux, il est alors fréquent de se baser sur les 
dimensions et la forme des bains de fusion, qui sont représentatives de l’énergie transmise dans le 
système et de la vitesse de refroidissement.  
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Le banc de fabrication utilisé est équipé d’une caméra rapide, mais la présence de poudre tout autour 
du bain lors de la fabrication des murs empêche une mesure facile des dimensions du bain à l’aide des 
images enregistrées avec cette caméra. Une autre méthode a donc été utilisée pour tenter d’observer 
les limites du bain de fusion, consistant à couper brutalement la source laser, qui laisse un cratère bien 
visible ayant la forme du bain avant solidification. Pour visualiser les bains à la coupure du laser dans 
les différentes couches des murs, des montages en escalier sont réalisés, comme le montre la Figure 
2.16. Nous espérons par ailleurs que cette méthode permettra d’observer des variations de 
dimensions du bain de fusion au fur et à mesure des couches (la validation de la méthode est présentée 
en Annexe B). 
 

 
Figure 2.16 : schéma représentant un montage en escalier réalisé 
pour observer les bains de fusion à la coupure du laser. 

 

V.2. Analyses microscopiques 
 
Les analyses à l’échelle microscopique sont nécessaires pour pouvoir déterminer les caractéristiques 
morphologiques des grains formés et leurs orientations cristallines, qui pourront être comparées aux 
résultats des simulations CA-FE. Ces analyses sont réalisées par la technique de diffraction d’électrons 
rétrodiffusés ou EBSD (Electron BackScatter Diffraction), à l’aide d’un MEB équipé d’un détecteur 
EBSD. 
 

V.2.1. Préparation des échantillons 
 
Tous les échantillons sont préparés selon le mode opératoire suivant :  

- découpe à la scie à fil diamanté PRESI 3400 ; 
- enrobage avec une résine de carbone conductrice ; 
- polissage manuel au papier 1200 SiC puis à la suspension diamantée 6, 3 puis 1 µm ; 
- polissage final avec une suspension de silice colloïdal (OP-S) de 0,06 µm. 

Les coupes ont été réalisées sur des montages en escaliers, comme le montre la Figure 2.17. Pour 
chaque jeu de paramètres procédés, quatre murs en escalier ont été réalisés et ont été analysés. La 
distance entre chaque mur est de 1 mm et chaque marche mesure 3 mm de long. Les coupes 
transversales ont été réalisées dans la partie haute des escaliers, qui comprend une dizaine de 
couches. Les échantillons à cartographier mesurent 4 mm de largeur et 1 mm de hauteur environ. Les 
coupes longitudinales ont été réalisées le long des escaliers, et seules les parties hautes ont été 
observées. 
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Figure 2.17 : photos des montages en escalier montrant la position des plans de découpe 
transversale (en bleu) et longitudinale (en rouge) pour les analyses microstructurales.  

 

V.2.2. Outils utilisés 
 
La microstructure des échantillons a été analysée à l’aide d’un MEB FEG équipé d’un détecteur EBSD 
Bruker. La distance de travail de l’échantillon par rapport au canon est de 20 mm. L’échantillon est 
incliné à 70° et le capteur EBSD est placé à 20mm de celui-ci. Pour obtenir des images de bonne qualité, 
il est nécessaire de respecter un grossissement adéquat. Dans le cadre de cette étude, un 
grossissement x400 a été choisi avec une taille de pixel (pas entre les mesures EBSD) comprise entre 
0,5 µm et 1 µm, ce qui est largement inférieur à la taille des grains.  
Chaque image représente alors une surface de 280x210 µm environ. Cela est inférieur à la largeur des 
cordons. Pour obtenir une image de l’ensemble d’un mur, des reconstitutions composées de plusieurs 
images MEB ou cartographies EBSD superposées de la surface des échantillons ont été réalisées. La 
Figure 2.18 montre la façon dont un mur en coupe transversale est reconstitué. Les zones sans matière 
sont évitées, et une superposition de 5% est imposée entre les images afin de reconstituer au mieux 
l’image globale du mur, en cas de dérive du faisceau.  
 

 
Figure 2.18 : Placement des différents éléments dans la chambre du MEB. Représentation 
schématique de la reconstitution d’une coupe transversale d’un mur à partir de plusieurs 
cartographies MEB-EBSD 

 

V.2.3. Principe de l’EBSD 
 
Le capteur EBSD placé à l’intérieur de la chambre du MEB enregistre les clichés de diffractions des 
électrons rétrodiffusés, qui forment un cône de diffraction perpendiculaire aux plans {ℎ𝑘𝑙}  de la 
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maille cristalline de l’alliage, ℎ, 𝑘 et 𝑙 étant les indices de Miller des différents plans formés par les 
nœuds alignés du réseau. Le détecteur EBSD va ainsi recevoir ces électrons rétrodiffusés et faire 
apparaitre des bandes de Kikuchi [135] qui sont les projections des cônes sur le plan du capteur, 
comme le montre la Figure 2.19. Le cliché de diffraction obtenu consiste en un ensemble des bandes 
de Kikuchi, dont les intersections sont caractéristiques d’un réseau cristallin. Le logiciel Esprit, associé 
au détecteur EBSD, isole les bandes et propose alors, par interpolation avec sa base de données, une 
structure cristalline et une orientation en fonction du repère de l’échantillon pour chaque zone 
analysée.  
  

 
Figure 2.19 : Image obtenue au MEB, complétée par deux clichés de diffraction des électrons rétrodiffusés. Ces 
clichés sont pris à deux endroits différents donnant alors deux pattern différents. Sur ces clichés sont visibles 
les bandes de Kikuchi qui sont retrouvées par le logiciel puis associées à une phase et une orientation cristalline 
par interpolation à partir de sa base de données. 

 

V.2.4. Figures de pôles 
 
Les orientations cristallines sont généralement représentées sous la forme de figures de pôles. La 
Figure 2.20a montre comment sont représentées les orientations des grains dans une figure de pôle 
[137]. La maille est placée au centre d’une sphère et orientée dans le repère de l’échantillon, 
caractérisé par les trois axes (DN, DT, DL), grâce aux angles d’Euler. Puis les trois points d’intersection 
des directions <100> de la maille cubique avec la demi-sphère supérieure sont reliés par des droites 
au pôle inférieur de la sphère, et les intersections entre celles-ci et le plan équatorial sont tracées. La 
figure de pôle représente alors la distribution de densité de ces points d’intersection dans le plan 
équatorial, pour un ensemble de points analysés sur la surface de l’échantillon, pouvant appartenir à 
un même grain ou à des grains différents. Il est possible de tracer le même type de représentation, en 
considérant les directions <110> ou <111> des mailles cubiques.   
Des exemples de figures de pôles obtenus avec le logiciel ESPRIT de Bruker correspondant aux trois 
directions <100>, <110> et <111> sont montrés sur les Figure 2.20c et Figure 2.20d, réalisées dans deux 
zones d’analyse repérées sur la Figure 2.20b, à la surface d’une coupe longitudinale d’un mur fabriqué 
en L-BBF. La Figure 2.20e montre les figures de pôle correspondant à la surface complète de 
l’échantillon, qui comprend un grand nombre de grains d’orientations différentes.  
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(a) 

(b) 

(c) (d) 

(e) 
Figure 2.20 : représentation des orientations cristallines des grains par figure de pôles. (a) Principe de la 
méthode de construction d’une figure de pôles [137]. (b) Repérage des deux zones d’analyses correspondant 
aux figures de pôles représentées en (c) et (d). (e) Figure de pôle tracée pour l’ensemble de grains présents sur 
la surface d’analyse de l’échantillon. 
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V.2.5. Cartographies d’orientations cristallines 
 
Il est aussi possible de représenter l’orientation cristalline des grains sous forme de cartographies 
montrant la surface de chaque grain dans le plan d’analyse, auquel est attribuée une couleur en 
fonction de son orientation cristalline par rapport aux directions de l’échantillon. Trois cartographies 
d’orientations de grains peuvent alors être représentées, en fonction de chacune des trois directions 
du repère de l’échantillon. Le code couleur employé, présenté sur la Figure 2.21b, indique alors quelle 
est la direction cristallographique du grain la mieux alignée avec la direction de l’échantillon choisie.  
 

(a) 

(b) 

 

Figure 2.21 : Cartographie d’orientation cristalline des grains par rapport à la direction z (direction de 
fabrication), et représentation de l’orientation de la maille cubique de deux grains en fonction de leur couleur. 

 
La Figure 2.21a montre un exemple de cartographie des orientations de grains par rapport à l’axe z, 
axe vertical correspondant à la direction de fabrication du mur analysé. D’après le code couleur : 

- si le grain est rouge, les directions <001> sont alignées ou presque avec l’axe 𝑧 ;  
- si le grain est vert, les directions <101> sont alignées avec l’axe 𝑧 ; 
- si le grain est bleu, les directions <111> sont alignées avec l’axe 𝑧. 

 

V.2.6. Analyse des joints de grains 
 
Chaque grain est séparé par un joint de grain au niveau duquel l’orientation change. Nous pouvons 
donc également caractériser la désorientation cristalline entre deux grains voisins. Une désorientation 
existe aussi entre deux zones analysées (pixels) voisines au sein d’un même grain, car une 
désorientation intra cristalline existe à cause de diverses déformations auxquelles nous ne nous 
intéresserons pas ici. Nous avons choisi une désorientation minimale entre pixels de 5° pour définir 
la désorientation intergranulaire. Si la désorientation est inférieure à cette limite, celle-ci peut être 
confondue avec une désorientation intra cristalline, et les pixels seront supposés appartenir à un 
même grain.  
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En fonction de la maille cristalline, certains joints de grains peuvent être particuliers et créer des « sites 
de coïncidence » ou CSL. Ceux-ci sont notés Σ𝑛 avec 𝑛 impair. Deux mailles désorientées peuvent ainsi 
voir coïncider leurs sites dans certains plans [136]. Les joints de type Σ3 sont un type particulier qui 
correspond aux joints de macles (comme les types Σ9 et Σ27 mais qui sont beaucoup plus rarement 
observés) [137]. Ces joints de type 𝚺𝟑 correspondent à une rotation de 60° de la maille cubique autour 
de l’axe [111], et l’énergie intergranulaire est alors environ 200 à 500 fois plus faible que celles des 
autres désorientations intergranulaires. La Figure 2.22 montre un exemple d’une telle désorientation 
[138]. 

 
Figure 2.22 : représentation de la désorientation intra granulaire correspondant à un 
joint de macle [138]. 

 
La désorientation intergranulaire est une information importante car l’énergie de cohésion entres 
grains en dépend. La distribution des angles de désorientation intergranulaire pourra aussi être 
étudiée à partir des clichés EBSD. Dans le cas des composants fabriqués avec le procédé L-PBF, la 
distribution des désorientations intergranulaires peut être particulière [139], comme le montre la 
Figure 2.23 [140]. Pour certains alliages, la distribution des désorientations intergranulaires peut 
s’approcher de la distribution de Mackenzie [141] (Figure 2.23.a), qui représente la distribution de 
désorientations intergranulaires de grains dont les orientations cristallines sont complétement 
aléatoires, comme sur la Figure 2.23c. Seules les orientations entre 0° et 60° sont considérées ici. Pour 
d’autres alliages, la croissance des grains devient orientée, comme sur la Figure 2.23b, et la 
désorientation intergranulaire devient plus faible, comme le montre la Figure 2.23d. Des études 
similaires ont été menées sur des pièces fabriquées par L-PBF à partir de poudres 316L, montrant des 
différences significatives des distributions de désorientations intergranulaires en fonction des 
paramètres et de la poudre [78] [142]. 
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(a) 

(b) (c) 
(d)

(e) 
Figure 2.23 : représentations de la distribution des désorientations intergranulaires. (a) distribution de 
Mackenzie correspondant à une orientation aléatoire de chaque grain [141], (b) cartographie 
d’orientations cristallines des grains montrant une structure granulaire texturée, correspond à (d) de 
faibles désorientations intergranulaires, et (c) cartographie d’orientations cristallines des grains 
montrant une structure granulaire non texturée, correspond à (e) des désorientations intergranulaires 
s’approchant de la distribution de Mackenzie [140]. 

 

V.2.7. Morphologie des grains 
 
Les caractéristiques morphologiques des grains doivent aussi être quantifiées, afin de faciliter les 
comparaisons en 2D entre résultats expérimentaux et numériques. La taille des grains est calculée à 
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l’aide de l’ellipse équivalente, caractérisée par les longueurs de ses axes L et l, comme le montre la 
Figure 2.24a. Le diamètre équivalent de chaque grain peut aussi être calculé, ainsi que le rapport de 
forme 𝑅𝐹 = 𝐿/𝑙 entre les longueurs du grand et du petit axe de l’ellipse équivalente au grain (Figure 
2.24b). Enfin, l’angle d’orientation du grain est calculé. C’est l’angle 𝜃 représenté sur la Figure 2.24b. 
Il correspond à l’angle entre la direction du grand axe de l’ellipse équivalente et la direction horizontale 
𝑥⃗. Ces informations ainsi que les orientations des coupes réalisées permettent d’extrapoer les données 
en 3D 
 

(a) 
(b) 

Figure 2.24 : Caractérisation de la taille et de la morphologie des grains à partir des caractéristiques de l’ellipse 
moyenne [143]. 

 

VI – CONCLUSION 
 
Dans ce chapitre, les méthodes numériques et expérimentales qui ont été utilisées au cours de cette 
thèse ont été décrites.  
Le matériau utilisé dans cette étude est l’acier austénitique 316L. Ses caractéristiques thermiques, 
dont la connaissance est nécessaire pour pouvoir simuler numériquement la fabrication de murs, ont 
pu être identifiées à partir des données de la littérature, ou extrapolées lorsqu’elles n’étaient pas 
connues. Dans le cas du matériau sous forme de poudre en particulier, des modèles ont dû être 
identifiés pour estimer ses propriétés à partir de celles du matériau dense.  
Le banc d’essai utilisé pour les campagnes d’essais, réalisés au laboratoire PIMM de l’ENSAM Paris, a 
ensuite été décrit. Les différents jeux de paramètres retenus pour réaliser les essais ont également été 
précisés. 
Les principales caractéristiques de la simulation thermique du procédé, qui constitue la première étape 
du calcul de simulation de la formation des structures granulaires par la méthode CA-FE, ont ensuite 
été décrites. Les modèles employés pour représenter les différents modes de transferts thermiques 
ainsi que l’apport de chaleur fourni par le laser, ont en particulier été détaillés. La simulation du 
procédé permet de déterminer les évolutions des champs de température et d’états à chaque pas de 
temps du procédé. 
Ces informations sont ensuite utilisées pour simuler la formation de la structure granulaire en cours 
de fabrication par L-PBF, à l’aide d’une modélisation par la méthode des automates cellulaires (AC), 
décrite dans la partie suivante. Le principe de la méthode des automates cellulaires a été rappelé, ainsi 
que les principaux éléments de l’algorithme du programme développé. Les modèles de croissance des 
grains et de germination introduits dans le logiciel, ont également été détaillés. La simulation permet 
alors d’obtenir des cartographies montrant la morphologie des grains et leurs orientations cristallines 
dans l’ensemble des murs. 
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Enfin, les techniques d’analyses employées pour caractériser les murs fabriqués, afin d’obtenir des 
données qui pourront être confrontées aux résultats numériques, à partir d’analyses EBSD 
principalement, ont été détaillées.  
Dans le chapitre suivant, nous allons présenter les résultats des simulations thermiques du procédé, 
et leur comparaison avec des résultats issus de la fabrication et de la caractérisation des murs, avant 
d’aborder la simulation de la formation des structures granulaires dans les deux derniers chapitres. 
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Chapitre 3 : Simulation thermique de la 
fabrication de murs 
 
L’objectif de ce chapitre est d’identifier l’ensemble des paramètres de la modélisation du procédé L-
PBF qui permettront la simulation thermique de la fabrication de murs.  
Pour y parvenir, des jeux de paramètres procédé, ou « paramétries », permettant de fabriquer des 
murs de géométries régulières avec des niveaux d’énergie différents seront d’abord sélectionnés, à 
partir d’une campagne d’essais. Pour chaque paramétrie retenue, les dimensions des murs formés, et 
des bains de fusion obtenus, qui varient en fonction des paramètres énergétiques choisis, seront 
analysées. 
Les principaux éléments de la modélisation thermique du procédé, dont les caractéristiques générales 
ont été décrites dans le précédent chapitre, seront ensuite détaillés. Une étude paramétrique sera 
menée pour justifier le choix de certaines hypothèses ou paramètres de la modélisation.  
À la suite de cette étude, les différents éléments du modèle ainsi que leurs paramètres seront 
sélectionnés, et des simulations numériques de la fabrication de murs avec les paramétries identifiées 
à partir de la campagne d’essais seront réalisées. Les dimensions de bains de fusion obtenus par la 
simulation seront alors comparées aux résultats des mesures effectuées sur les murs fabriqués avec 
les différentes paramétries. 
Finalement, les champs de températures obtenus à partir des simulations numériques seront analysés, 
pour tenter de discuter de leur influence sur les conditions de solidification rencontrées avec les 
différentes paramétries. 
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I – CHOIX DES PARAMETRES DE FABRICATION DES MURS 
 
Dans cette partie, des murs constitués d’une superposition de cordons ont été fabriqués avec un grand 
nombre de jeux de paramètres procédé différents, dans le but d’observer l’influence de chaque 
paramètre sur la morphologie et la régularité des murs formés, et de sélectionner quelques jeux de 
paramètres optimums. Rappelons que ces essais ont été réalisés sur le banc d’essais du laboratoire 
PIMM de l’ENSAM.  
 

I.1. Influence des paramètres sur la géométrie des murs 
 
L’objectif de ces essais est d’observer l’influence des paramètres procédé sur la géométrie des murs, 
afin d’une part d’identifier des jeux de paramètres permettant d’obtenir des murs de géométrie 
régulière, dont les conditions de fabrication seront ensuite retenues pour la simulation numérique, et 
d’autre part de réaliser quelques mesures dimensionnelles qui permettront ensuite de discuter de la 
validité des résultats des simulations numériques. 
Les paramètres dont nous allons ici analyser l’influence, qui ont été présentés dans le chapitre 2, sont 
la puissance 𝑃, la vitesse 𝑣 ainsi que l’épaisseur de couche de poudre 𝑒𝑐. 
 

I.1.1. Épaisseur de couche 
 
Pour étudier l’influence de l’épaisseur de couche de poudre sur la géométrie des murs, à valeurs de 
puissance et de vitesse égales, des murs de vingt-cinq couches ont été fabriqués en utilisant une 
vingtaine de paramétries différentes, présentées dans le chapitre 2. Quatre jeux de paramètres 
énergétiques (P,v) avaient ainsi été choisis, et pour chacun cinq épaisseurs de couches sont utilisées, 

comprises entre 30 et 100 m. Pour chaque paramétrie, quatre murs parallèles, séparés par des 
distances intercordon de 1 mm, ont été fabriqués de manière à observer une dispersion éventuelle. 
Les derniers cordons de chaque mur fabriqué ont été ensuite observés au microscope optique en vue 
de dessus avec un grossissement x5. La Figure 3.1 montre des exemples de résultats obtenus pour trois 
épaisseurs de couche et deux jeux de paramètres énergétiques. 
 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

Figure 3.1 : Images prises au microscope optique x5 des dernières couches de murs fabriqués avec des 
épaisseurs de couche différentes et deux jeux de paramètres énergétiques (P,v) : (200 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) pour les 
murs du bas, et (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) pour les murs du haut. (a) épaisseur de couche de 30 µm, (b) épaisseur 
de couche de 50 µm et (c) épaisseur de couche de 70 µm. 

 
Les résultats ont montré que lorsque l’épaisseur de couche est inférieure ou égale à 50 µm, les cordons 
obtenus sont réguliers et les murs montrent une faible rugosité en surface, essentiellement liée à la 
présence de particules de poudre mal fondues attachées à la surface. Ces particules sont présentes en 
plus grand nombre lorsque l’épaisseur de couche est la plus faible, de 30µm, comme le montre la 
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Figure 3.1a. Pour une épaisseur de couche de 70 µm et plus, comme sur la Figure 3.1c, les murs formés 
sont toujours relativement « droits », mais les largeurs des différents cordons qui le composent sont 
plus irrégulières. Des variations de hauteurs des cordons, semblables à celles obtenues lorsque les 
phénomènes de « humping » ou « balling » se manifestent [30], sont aussi observées, ce qui peut 
laisser penser à une trop faible fusion des cordons sous-jacents. 
À la suite de cette première campagne, nous avons choisi de retenir la valeur de 50 µm comme 
épaisseur de couche pour la fabrication des murs. 
 

I.1.2. Puissance et vitesse 
 
Afin d’étudier l’influence des paramètres énergétiques (𝑃, 𝑣) sur l’aspect des murs, sept puissances et 
cinq vitesses ont été testées, pour produire en tout trente-cinq murs fabriqués avec une épaisseur de 
couche de 50 µm. La Figure 3.2 montre des images prises au microscope optique de la surface du 
dernier cordon déposé dans des murs de vingt-cinq cordons superposés, en fonction de la puissance 
et de la vitesse d’avance.  
 

 
Figure 3.2 : Micrographies optiques de la surface des derniers cordons formés dans les murs en fonction de la 
vitesse 𝑣 et de la puissance 𝑃 du laser. 

 
Nous pouvons constater sur ces images que lorsque la vitesse est trop élevée, la poudre ne fond pas 
totalement jusqu’à la surface du substrat ou du cordon sous-jacent, conduisant à la formation de 
cordons très fins et irréguliers, avec parfois l’apparition de « boules » en surface des cordons, séparées 
par des zones presque dépourvues de matière, qui correspond au phénomène appelé « balling » [30]. 
Dans le cas où la puissance et la vitesse sont très élevées, le phénomène de « humping » se manifeste 
[144]. Il est produit par une instabilité de Rayleigh-plateau au sein du bain liquide, qui conduit à 
l’apparition d’accumulations de liquide se formant à intervalles réguliers, et les cordons deviennent un 
enchaînement de creux et de bosses. Ce type d’instabilité se propage et s’amplifie de couche en 
couche.  
Les jeux de paramètres correspondant à la plus faible vitesse (100 mm/s) et aux puissances les plus 
élevées (400 𝑒𝑡 350 𝑊) , encadrés en bleu sur la Figure 3.2, font apparaitre un type de défaut 
particulier. L’énergie linéique apportée au système est alors très élevée, produisant la vaporisation du 
matériau et la formation d’un jet de vapeur qui se propage sur la trajectoire du laser, limitant son 
interaction avec la poudre, ce qui crée des manques de fusion et des cordons faits de poudre 
agglomérée. 
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La Figure 3.3 présente une cartographie montrant les qualités de murs obtenues en fonction des jeux 
de paramètres puissance et vitesse. Les croix vertes correspondent aux murs de géométries régulières, 
les croix orange à l’apparition des premiers défauts, et les croix rouges à des murs très irréguliers. Le 
domaine en bleu à forte puissance (à gauche) représente des défauts de type balling et le domaine 
bleu à forte vitesse (à droite) le type manque de fusion. 
 

 
Figure 3.3 : Cartographie montrant la qualité des murs en fonction des jeux de 
paramètres (Puissance P/vitesse v): en rouge les murs très irréguliers, en vert les murs 
de géométries régulières, et en orange les murs de qualité variable.  

 

I.1.3. Influence des paramètres sur les dimensions des cordons. 
 
La cartographie de la Figure 3.3 montre qu’il est possible de fabriquer des murs réguliers avec une 
assez large game de paramètres énergétiques (P,v). Les murs obtenus ont cependant alors des largeurs 
différentes. Les largeurs de murs fabriqués sont comparées ici, en utilisant les images de la Figure 3.2. 
Pour faire ces mesures, deux droites parallèles longeant chacune l’un des côtés du mur sur les images 
sont tracées, et la distance qui les sépare est alors considérée correspondre à la largeur du mur, qui 
correspond également à la largeur du bain de fusion. Les résultats sont rassemblés sur la Figure 3.4, 
qui montre l’évolution de la largeur des cordons réalisés avec la même puissance en fonction de la 
vitesse du laser.  
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Figure 3.4  : Évolution de la largeur des cordons en fonction des 
paramètres de puissance et de vitesse du laser. 

 
Nous pouvons constater, comme cela était prévisible, que la largeur des cordons augmente avec la 
puissance et diminue avec la vitesse du laser. Globalement, la largeur augmente également avec 
l’énergie linéique. Nous pouvons aussi remarquer que la largeur des cordons est bien plus élevée que 
le diamètre du laser, presque jusqu’à dix fois supérieure.  
 

I.2. Caractéristiques des murs optimaux sélectionnés 
 
À l’issu de ces premiers essais, deux conditions opératoires ont été sélectionnées, produisant des murs 
réguliers mais de largeurs assez différentes, qui seront par la suite utilisées pour la simulation 
numérique. Ces deux paramétries ont aussi été choisies pour produire des champs thermiques et des 
vitesses de solidification assez différents lors de la fabrication des murs, de manière à pouvoir tester 
les modélisations développées dans des conditions variables. 
 

I.2.1 Paramétries retenues 
 
Pour rappel, le diamètre de faisceau du laser est de 60 µm, et l’épaisseur de couche de poudre déposée 
est de 50 µm pour tous les murs fabriqués.  
Deux jeux de paramètres énergétiques ont ainsi été retenus : 

- (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠), correspondant à une énergie linéique 𝐸𝐿 = 1500 𝐽/𝑚 ; 
- (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠), correspondant à une énergie linéique 𝐸𝐿 = 2000 𝐽/𝑚. 

Ces deux paramétries ont bien sûr été choisies dans le domaine permettant d’obtenir des murs 
présentant une bonne régularité géométrique, défini sur la Figure 3.3, mais avec des vitesses de 
déplacement différentes pour modifier les conditions de solidification. 
La première paramétrie a été choisie avec une faible vitesse de déplacement du laser, et une puissance 
qui la situe au milieu du domaine permettant d’avoir de bons cordons. Pour la seconde, nous avons 
choisi de doubler la vitesse, mais aussi d’augmenter au maximum la puissance tout en restant à 
l’intérieur des limites du domaine, pour obtenir une énergie linéique plus élevée. 
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I.2.2. Mesures des bains de fusion  
 
Les dimensions des bains de fusion formés dans les différents cordons des murs fabriqués avec ces 
deux paramétries ont été déterminées à partir des dimensions du cratère formé dans la zone de 
coupure du laser, mesurées sur des éprouvettes constituées de murs « en escaliers », comme cela a 
été décrit dans le chapitre 2. Quatre murs ont été réalisés pour chaque paramétrie, pour pouvoir faire 
une moyenne des tailles de bains de fusion et évaluer la dispersion. La Figure 3.5 montre pour exemple 
des mesures de longueurs de bains pour les premières et huitièmes couches de murs fabriqués avec 
les deux paramétries.  
 

 
Figure 3.5 : images de microscope optique des cratères formés à la coupure du laser pour (a,c) les premiers 
cordons et (b,d) les huitièmes cordons de murs réalisés avec (a,b) la paramétrie (150𝑊, 100𝑚𝑚/𝑠) et (c,d) la 
paramétrie (400w, 200mm/s), et mesure des longueurs du bain avec l’outil numérique du microscope. 
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Les dimensions de bains de fusion formés dans les différents cordons des murs fabriqués avec ces deux 
paramétries sont rassemblées dans le Tableau 3.1. Les deux paramétries donnent des longueurs de 
bain moyennes bien différentes, puisque celles-ci passent de 680 µm pour la première paramétrie à 
1618 µm pour la seconde. 
 

Tableau 3.1 : longueurs des bains de fusion mesurées dans les différents cordons des murs pour les deux 
paramétries sélectionnées 

Numéro de couche Longueur de bain (µm) 
Paramétrie (150 W, 100 mm/s) 

Longueur de bain (µm) 
Paramétrie (400 W, 200 mm/s) 

Couche 1 743.8 ± 18 1306.1 ± 276 

Couche 2 663.6 ± 82 1301.7 ± 53 

Couche 3 479.8 ±51 1437.9 ± 110 

Couche 4 / 1559.9 ± 228 

Couche 5 602.8 ± 23 1691.1 ± 61 

Couche 6 654.9 ± 86 1603.7 ± 369 

Couche 7 671.2 ± 55 1843.9 ± 245 

Couche 8 790.5 ± 7 2204.1 ± 92 

Couche 9 810.7 ± 183 / 

Couche 10 705.5 ± 24 / 

Moyenne 680.3 ± 119 1618.5 ± 340 

 
Les résultats du Tableau 3.1 montrent une tendance à l’augmentation de la longueur de bain dans les 
premières couches, même si la dispersion entre les différents cordons d’une même couche est 
importante. Cette augmentation est particulièrement marquée pour la seconde paramétrie.  
Nous pouvons également mesurer à partir des cratères formés à la coupure du laser la largeur des 
bains de fusion, qui est supposée égale à la largeur des murs. Une largeur de 250 µm environ est 
mesurée pour les murs de la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠)  et de 350 µm pour les murs de la 
paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠).  
 

I.2.3. Mesure de la dénudation 
 

 
Figure 3.6 : observation au microscope optique de la dénudation sur un monocordon 

 
La formation des cordons s’accompagne d’un déplacement des particules de poudre vers le bain de 
fusion au moment du passage du laser. Ce phénomène se traduit par la diminution, voire la disparition 
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de la poudre dans une zone plus ou moins étendue autour des cordons, créant ainsi une dénudation. 
Ce phénomène peut potentiellement modifier les transferts de chaleur.  
La Figure 3.6 montre une photo prise au microscope de la surface d’un cordon avant que la poudre ne 
soit retirée, sur laquelle nous pouvons donc observer la dénudation. La prise d’image est délicate car 
il faut que la poudre ne bouge pas lors du déplacement de l’échantillon. Sur cette image, nous 
distinguons au centre le cordon, dont la largeur a été mesurée à 200 µm, et tout autour la zone 
dénudée, d’une largeur moyenne de 600 µm environ. Nous pouvons cependant voir que la largeur de 
la zone dénudée varie le long du cordon. En revanche, elle reste du même ordre, quelle que soit la 
couche et le jeu de paramètres. La largeur de dénudation sera donc fixée à 300 µm de part et d’autre 
du centre du cordon dans les simulations numériques. 
 

I.3. Conclusion  
 
Au cours de ces expériences, nous avons pu mettre en évidence l’influence de la puissance, la vitesse 
du laser et l’épaisseur de couche de poudre sur la régularité et les dimensions des murs fabriqués. Les 
essais réalisés nous ont permis de fixer l’épaisseur de couche de poudre à 50 µm, et d’identifier des 
plages de puissance et vitesse permettant de fabriquer des murs de géométries régulières. 
Deux jeux de paramètres pertinents pour la suite de notre étude ont alors été sélectionnés, 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠), situés dans la gamme de paramètres donnant de bons 
cordons, mais suffisamment différents pour donner des géométries et tailles de bains de fusion bien 
distinctes, dont les dimensions ont été mesurées, de même que la largeur de la zone de dénudation 
formée.  
Ces informations sont en effet nécessaires pour pouvoir réaliser la simulation numérique du procédé.  
Les deux jeux de paramètres identifiés seront utilisés pour paramétrer les simulations numériques qui 
seront présentées dans les parties suivantes, dans lesquelles nous rappellerons aussi les principales 
hypothèses retenues concernant la modélisation du procédé L-PBF. 
 

II – CHOIX DES PARAMETRES DE LA SIMULATION NUMERIQUE  
 
Dans cette partie, nous allons discuter des choix des principaux paramètres qui doivent être identifiés 
ou fixés pour modéliser les transferts thermiques intervenant au cours de la fabrication des murs. La 
simulation thermique du procédé, présentée dans le chapitre 2, nécessite en effet le choix d’un certain 
nombre de paramètres et caractéristiques, liés : 

- À la modélisation de la source de chaleur ; 
- Aux caractéristiques du maillage éléments finis ; 
- Au choix des conditions aux limites, et en particulier celles appliquées sur les surfaces 

inférieures et latérales du substrat ; 
- À la modélisation des propriétés thermiques des matériaux ; 
- Aux règles de transition entre états, et en particulier celles modélisant l’apparition de la 

dénudation. 
Les caractéristiques du maillage ont été décrites dans le chapitre 2, et ne seront pas modifiées. 
Concernant la modélisation de la source de chaleur, les largeurs, longueurs et hauteurs de la 
distribution de puissance seront fixées en fonction du diamètre du laser et des dimensions des bains 
de fusion mesurées expérimentalement, et seul le rendement sera ajusté pour que les tailles de bain 
simulées soient proches des tailles de bain mesurées. Les valeurs retenues seront présentées dans la 
partie suivante. 
En revanche, pour le choix des conditions aux limites et de la modélisation des propriétés thermiques 
des matériaux et de la dénudation, plusieurs options sont possibles, qui ont été décrites dans le 
chapitre 2. Une étude paramétrique a été menée pour évaluer l’influence de ces choix sur les résultats 
de la simulation et justifier les options finalement retenues, dont les principales conclusions sont 
rassemblées dans les paragraphes qui suivent. 
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Rappelons que les simulations thermiques sont réalisées à l’aide du logiciel de calcul par éléments finis 
Cast3M, développé par le CEA.  
 
 

II.1. Analyse d’un cas de référence 
 
Avant d’observer l’influence des différentes options de la modélisation sur les résultats des 
simulations, nous avons choisi un cas de référence. Les hypothèses retenues pour ce cas de référence 
sont d’abord détaillées, puis le résultat de la simulation numérique sera analysé, en observant 
notamment les dimensions des bains de fusion formés.  
 

II.1.1 Modèle de référence 
 
Nous décrivons ici les caractéristiques du modèle de référence utilisé pour simuler numériquement les 
évolutions de champs de température lors de la fabrication d’un mur en L-PBF. 
 

- Géométrie : 
Le mur simulé est constitué de huit couches successives de 50 µm de hauteur, dans lesquelles des 
cordons d’une longueur de 3 mm sont fabriqués. Les murs étant symétriques, seule une moitié du mur 
est simulée. Le plan de symétrie est situé au centre des murs, le long de la direction de lasage.  
 

- Source de chaleur : 
Le modèle décrivant la distribution volumique de puissance apportée au matériau a été présenté dans 
le chapitre 2. Cette distribution fait intervenir la puissance et la vitesse du laser, choisies pour le modèle 
de référence égales à 200 W et 400 mm/s. Signalons que cette étude paramétrique a été réalisée avant 
la campagne expérimentale, et que les paramètres énergétiques choisis ici ne correspondent pas aux 
deux jeux de paramètres sélectionnés à la suite de la campagne d’essais. L’objectif de cette étude 
paramétrique étant d’évaluer qualitativement l’influence de certaines hypothèses de la modélisation 
sur les champs de température obtenus, cela ne devrait cependant pas remettre en question les 
conclusions qui pourront en être tirées. 
Six paramètres de la distribution doivent être fixés : les cinq paramètres géométriques, qui 
caractérisent la largeur a, la profondeur au-dessous bb et au-dessus bu, et la longueur avant cf et arrière 

cr de la distribution, et enfin le paramètre de rendement . Les valeurs de référence de ces paramètres 
sont celles identifiées par A. Baumard pour la simulation thermique de monocordons [4], et sont 
rassemblées dans le Tableau 3.2. 
 

Tableau 3.2 : valeurs des paramètres de source de chaleur retenues pour la simulation de référence 

Paramètre 𝑎 𝑏𝑢 𝑏𝑏 𝑐𝑓 𝑐𝑟 𝜂 

valeurs 75 µm 50 µm 50 µm 75 µm 75 µm 0,39 

 
- Conditions aux limites : 

Les conditions aux limites sont de type flux imposé, avec ℎ𝑖𝑚𝑝,𝑠𝑢𝑏 = 1000 𝑊. 𝑚−2. 𝐾−1 au niveau des 

bords inférieur et latéraux du substrats et ℎ𝑖𝑚𝑝,𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 = 10 𝑊. 𝑚−2. 𝐾−1 à la limite poudre/air. Une 

condition de flux imposé et nul est appliquée au niveau du plan de symétrie.  
 

- Modélisation de la dénudation : 
Le phénomène de dénudation est modélisé par le changement d’état des éléments poudre situés dans 
une zone de dénudation préalablement définie, qui passent à l’état « air » s’ils n’atteignent pas la 
température de fusion lors du passage de la source de chaleur. La zone de dénudation est située à 
l’arrière du bain de fusion, elle démarre à une distance 𝑐𝑟  du centre de la source, et possède une 
largeur totale de 600 µm, et une profondeur de 100 𝜇𝑚 en dessous du centre de la source, c’est-à-
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dire de 150 𝜇𝑚 depuis la surface de la dernière couche de poudre. Cette valeur, relativement élevée, 
a été fixée arbitrairement afin de limiter le contact entre le liquide et la poudre. 
 

- Caractéristiques thermiques des matériaux : 
Les paramètres matériaux utilisés pour la simulation de référence sont ceux identifiés par Depradeux 
pour le matériau 316L [123], rappelés dans le chapitre 2. Ces paramètres ne font pas intervenir le 
changement de propriétés du matériau lors de son passage à l’état liquide. 
 

II.1.2 Résultats de simulation obtenus avec le modèle de référence 
 
Les résultats de la simulation numérique réalisée avec le modèle de référence sont présentés sur la 
Figure 3.7. L’échelle des isovaleurs de températures, représentées sur la Figure 3.7a, a été choisie pour 
que la zone dont la température dépasse la température de liquidus apparaisse en rouge foncé, et 
celle dont la température est en dessous du solidus en bleue.  
 

(a) 

(b) (c) 
Figure 3.7 : Résultats de simulation numérique avec le modèle de référence, montrant (a) les isothermes 
obtenues en coupe longitudinale lors de la fabrication des différentes couches, (b) les contours des bains 
de fusion formés dans les différentes couches, et (c) l’évolution de la largeur, la longueur et la hauteur 
des bains de fusion au cours du temps. 
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La Figure 3.7b montre l’évolution des contours des bains de fusion, supposés correspondre à 
l’isotherme de liquidus du matériau, pour chaque couche. Nous pouvons constater que la longueur du 
bain de fusion augmente dans les cinq premières couches, jusqu’à atteindre la longueur totale du mur, 
de 3 mm. La longueur de cordons simulée n’est donc pas suffisante, avec le modèle de référence, pour 
parvenir à un régime thermique quasi-stationnaire.  
La Figure 3.7b montre également que la profondeur du bain augmente, jusqu’à ce que le dernier bain 
traverse les 3 cordons précédents.  
La Figure 3.7c, qui montre l’évolution des dimensions du bain de fusion en fonction du pas de temps, 
confirme que la longueur de bain de fusion atteint la longueur totale du cordon dans les dernières 
couches. 
Les résultats de la simulation numérique réalisée avec le modèle de référence montrent donc la 
formation de bains de fusion dont la longueur est bien plus élevée que celles observées 
expérimentalement, qui n’a jamais dépassé 2,5 mm, quelque soient les paramètres procédé employés. 
Ces différences pouvant provenir des hypothèses retenues pour la modélisation, dont certaines sont 
choisies de manière arbitraire, nous allons mener dans la suite une étude paramétrique afin de tenter 
d’identifier leur influence sur les résultats de la simulation.  
 

II.2. Étude paramétrique 
 
Trois types de caractéristiques de la modélisation pouvant faire l’objet de choix différents ont été fixés 
dans le modèle de référence. Il s’agit des conditions aux limites, de la modélisation des 
caractéristiques des matériaux, et de la prise en compte de la dénudation. Dans cette partie, nous 
allons observer l’influence de ces choix sur l’évolution des champs de température et les dimensions 
des bains de fusion. 
 

II.2.1 Influence du choix des conditions aux limites 
 
Les transferts par conduction à travers le substrat et le porte-échantillon métallique sur lequel est posé 
le substrat peuvent avoir une grande influence, et le choix des conditions aux limites à appliquer au 
niveau des surfaces des zones maillées en contact avec ces éléments solides doit être discuté. Dans 
cette partie, nous avons analysé l’influence de cette condition en imposant deux types de conditions 
aux limites au niveau des surfaces inférieure et latérales du substrat 

- Une condition aux limites de flux convectif imposé, avec un coefficient ℎ𝑖𝑚𝑝,𝑠𝑢𝑏 =

1000 𝑊. 𝑚−2. 𝐾−1 ; 
- Une condition aux limites de température imposée, 𝑇𝑖𝑚𝑝 = 20°𝐶.  

La Figure 3.8 montre les isothermes obtenues avec ces deux conditions aux limites lors de la fabrication 
du quatrième cordon d’un mur, et les tailles de bains de fusion correspondantes, en supposant qu’ils 
sont délimités par l’isotherme correspondant à la température de liquidus du matériau. Nous pouvons 
constater que la condition aux limites de température imposée permet d’obtenir des longueurs de 
bain plus faibles, mais qui restent de l’ordre du millimètre. La taille du bain de fusion augmente 
toujours en fonction du nombre de couches avec cette condition aux limites, mais cette croissance est 
moins rapide, et la longueur du bain atteint seulement 2 mm à la cinquième couche déposée (Figure 
3.8b). Nous pouvons voir également que le bain de fusion formé lors de la fabrication du cinquième 
cordon est moins profond, et ne refond partiellement que les deux cordons précédents, contre trois 
avec la première condition aux limites.  
Il semble donc d’après ces résultats que la condition aux limites en flux imposé, avec la valeur de 
coefficient d’échange retenue, ne permet pas un transfert thermique suffisant dans le substrat et le 
porte-échantillon pour obtenir des bains de fusion de taille représentative. La condition aux limites en 
température imposée, qui produit des tailles de bains de fusion plus représentatives de celles 
observées expérimentalement, a donc été retenue pour les prochaines simulations. 



Chapitre 3 
 

80 

 
 

(a) 

(b) 
Figure 3.8 : Résultats des simulations numériques montrant (a) les isothermes obtenues 
en coupe longitudinale lors de la fabrication de la cinquième couche en changeant la 
condition aux limites, en haut ℎ𝑖𝑚𝑝 et  en bas 𝑇𝑖𝑚𝑝, et (b) évolution des contours des 

bains de fusion obtenus par simulation numérique en coupe longitudinale, avec la 
condition aux limites de température imposée, pour les cinq premiers cordons.  

 
 

II.2.2. Influence des propriétés du matériau 
 
Comme cela a été expliqué dans le chapitre 2, les propriétés thermiques des matériaux sont difficiles 
à mesurer à très haute température, et des valeurs parfois assez différentes peuvent être retrouvées 
dans la littérature pour le matériau 316L. Dans le cas de la poudre, des hypothèses doivent de plus 
être faites pour exprimer les propriétés de la poudre en fonction de sa densité et/ou des propriétés du 
matériau massif. Dans cette partie, nous allons comparer les résultats de simulations numériques 
réalisées avec quatre jeux de propriétés pour le 316L massif et la poudre, présentés dans le chapitre 
2. Les deux premiers jeux de paramètres sont ceux proposés par Depradeux [123] et Pichler, Kim et Ho 
[126]. Les deux suivants correspondent aux valeurs identifiées par Ho, pour lesquelles la conductivité 
thermique du matériau a été augmentée respectivement de 10 𝑊. 𝑚−1. 𝐾−1  (Ho+) et de 
20 𝑊. 𝑚−1. 𝐾−1  (Ho++) à partir de la température de liquidus, afin de prendre en compte 
artificiellement les phénomènes de thermoconvection, qui ne sont pas modélisés dans le calcul par 
éléments finis, qui ne prend en compte que la conduction thermique. 
 
Les principaux résultats sont présentés sur la Figure 3.9. Sur la Figure 3.9a, nous pouvons ainsi voir que 
les paramètres matériaux proposés par Ho ne modifient que très légèrement la longueur des bains de 
fusion par rapport à ceux obtenus avec les paramètres de Depradeux, dont les limites sont 
représentées en vert. Ce résultat n’est guère surprenant, car les valeurs de propriétés thermiques 
proposées par Ho et Depradeux sont assez proches. Les Figure 3.9b et Figure 3.9c montrent les tailles 
de bains de fusion obtenues lorsque la conductivité thermique est augmentée au-delà de la 
température de liquidus. Nous pouvons voir que cette fois les bains de fusion sont nettement plus 
courts que ceux formés en utilisant la valeur de conductivité initiale. La longueur maximale des bains 
de fusion passe alors de 2 mm à 1 mm, et se stabilise au bout de la cinquième couche. La profondeur 
quant à elle ne change pas. Si nous augmentons encore plus la conductivité thermique au-dessus de la 
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température de liquidus (modèle Ho++), les bains formés sont encore un peu moins longs, mais d’une 
dizaine de microns seulement par rapport au cas précédent. 

(a) (b) 

(c) 
Figure 3.9 : Evolution des contours des bains de fusion en fonction des paramètres matériaux retenus.   

 
Ces résultats ont permis de mettre en évidence l’influence de la valeur de conductivité thermique 
choisie pour les températures supérieures au liquidus, qui permet de prendre en compte 
artificiellement l’accélération des transferts thermiques sous l’effet des mouvements de convection 
au sein du bain liquide. L’augmentation de ce paramètre permet de diminuer significativement la 
longueur des bains de fusion formés, mais au-delà d’une certaine valeur, cette augmentation semble 
avoir beaucoup moins d’effet. Dans la suite de l’étude, nous avons choisi de garder les paramètres de 
Ho, sans modifier la conductivité thermique en phase liquide. 
 

II.2.3. Influence de la prise en compte de la dénudation 
 
Afin d’évaluer l’influence de la dénudation, deux simulations ont été réalisées, en appliquant le modèle 
de dénudation décrit dans le modèle de référence, ou sans dénudation, c’est-à-dire en conservant la 
poudre non fondue en contact avec les cordons formés. Notons que pour cette dernière comparaison, 
les paramètres énergétiques correspondant à la première paramétrie retenue (150 W, 100 mm/s) pour 
simuler la fabrication des murs ont été utilisés. Cette dernière étude permettra donc aussi de valider 
l’ensemble des hypothèses de simulation retenues pour obtenir des tailles de bains de fusion 
représentatives de celles mesurées expérimentalement. Rappelons que pour cette paramétrie, la 

longueur moyenne des bains de fusion mesurés est de 680 m. 
Les résultats affichés sur la Figure 3.10 montrent les dimensions de bains de fusion obtenus avec une 
condition de température imposée au niveau des surfaces inférieure et latérales du substrat, et les 
propriétés thermiques identifiées par Pichler, Kim et Ho, avec et sans prise en compte de la 
dénudation. 
La Figure 3.10a montre des coupes en vue de dessus des bains de fusion formés avec et sans prise en 
compte de la dénudation. Nous pouvons constater qu’en l’absence de dénudation, les bains de fusion 
formés sont moins longs, avec une longueur maximale de 600 µm environ, au lieu de 700 µm lorsque 
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la dénudation est modélisée, mais aussi un peu plus larges d’une dizaine de microns. En effet, dans le 
cas où la dénudation n’est pas prise en compte, la chaleur diffuse dans la poudre adjacente, produisant 
sa fusion et l’élargissement du bain de fusion. La dissipation thermique à travers la poudre réduit en 
revanche la longueur du bain. La Figure 3.10b montre qu’en l’absence de zone de dénudation, la 
longueur des bains de fusion se stabilise plus rapidement, à partir du quatrième cordon, contre le 
sixième lorsque la dénudation est prise en compte. 

 
(a) (b) 

Figure 3.10 : (a) comparaison des limites des bains de fusion en vue de dessus obtenues à partir des simulations, 
avec et sans prise en compte de la dénudation. (b) évolution des limites des bains de fusion en coupes 
longitudinales dans les différentes couches, sans prise en compte de la dénudation. 

 
Ces résultats montrent que la dénudation a une influence significative sur la dissipation thermique, et 
donc sur la taille des bains de fusion formés. Dans la suite, la dénudation sera donc prise en compte 
dans la simulation numérique de la fabrication des murs. 
 

II.2.4. Conclusion 
 
L’étude paramétrique réalisée a permis d’observer l’influence de certaines des hypothèses sur 
lesquelles est basée la modélisation thermique du procédé sur les champs thermiques obtenus, de 
manière à les ajuster pour obtenir des tailles de bains de fusion plus représentatives de l’expérience.  
Tout d’abord, la condition aux limites imposée au niveau des surfaces inférieure et latérales du substrat 
a une très forte influence sur la longueur des bains formés, une condition aux limites de température 
imposée égale à 20°C réduisant fortement la longueur de la zone fondue par rapport à une condition 
de flux imposé. De la même manière, l’augmentation de la conductivité thermique du 316L au-dessus 
de la température de liquidus du matériau produit une diminution de la longueur du bain, alors que la 
prise en compte du phénomène de dénudation augmente au contraire la longueur du bain de fusion 
formé.  
Pour la simulation numérique de la fabrication des murs, les hypothèses rassemblées dans le Tableau 
3.3 ont finalement été retenues. Ces éléments de modélisation ont été appliqués à la simulation d’un 
mur avec la première paramétrie (150 W, 100 mm/s), et ont permis d’obtenir des bains de fusion de 

longueur maximale 720 m, contre 680 m en moyenne pour les bains de fusion mesurés 
expérimentalement. 

 
Tableau 3.3 : Hypothèses retenues pour la simulation de la fabrication des murs 

Conditions aux limites Dénudation Paramètres matériaux 

𝑇𝑖𝑚𝑝=20°C Avec Pichler, Kim et Ho 

 
 
 



Chapitre 3 
 

83 

III – SIMULATION THERMIQUE DU PROCEDE L-PBF 
 
Nous allons maintenant utiliser les éléments de modélisation identifiés dans la partie précédente pour 
simuler la fabrication de murs avec les deux paramétries retenues dans la première partie du chapitre. 
Les paramètres caractérisant la source de chaleur doivent tout d’abord être ajustés en fonction de la 
paramétrie, puis les résultats obtenus pour les deux paramétries seront discutés, en termes de 
dimensions des bains de fusion formés, et comparés aux résultats expérimentaux en vue de leur 
validation. 
 

III.1 Modélisation de la source de chaleur 
 
Comme signalé précédemment, les deux paramétries retenues permettent d’obtenir des bains de 
fusion de dimensions bien différentes. Le premier jeu de paramètres est situé au milieu du domaine 
de paramétries permettant d’obtenir des murs de géométries régulières, tandis que le second est 
proche de la limite haute en termes d’énergie linéique.  
Les paramètres du modèle de source de chaleur identifiés par A. Baumard [1] et utilisés dans la partie 
précédente ont permis d’obtenir des dimensions de bain de fusion représentatives de celles observées 
expérimentalement lors de la fabrication des murs avec la première paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). 
En revanche, ces paramètres ont dû être adaptés pour la simulation des murs fabriqués avec la 
seconde paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠).  Les valeurs des paramètres retenus pour les deux 
paramétries énergétiques sont rassemblées dans le Tableau 3.4. 
Le bain formé étant plus large avec la seconde paramétrie, le paramètre a caractérisant la largeur de 

la distribution volumique de puissance a été augmenté, pour que la largeur de la distribution (300 m) 

soit un peu inférieure à la largeur du bain de fusion (350 m environ). La profondeur du bain est aussi 
un peu plus importante avec la seconde paramétrie, aussi le paramètre 𝑏𝑏 caractérisant la hauteur 
inférieure de la distribution de puissance, a été un peu augmenté. Enfin, les longueurs de bains de 
fusion formés étant plus de deux fois plus importantes dans les murs fabriqués avec la seconde 
paramétrie, les paramètres 𝑐𝑓  et 𝑐𝑟  représentant la longueur de la distribution dans la direction 

d’avance du laser ont été doublés.  
 

Tableau 3.4 : valeurs des paramètres de source de chaleur retenues pour les simulations 

Paramètre 𝑎 𝑏𝑢 𝑏𝑏 𝑐𝑓 𝑐𝑟 𝜂 

(150,100) 75 µm 50 µm 50 µm 75 µm 75 µm 0,39 

(400,200) 150 µm 50 µm 75 µm 150 µm 150 µm 0,55 

 
En plus de ces modifications des largeurs de la distribution de puissance, le rendement du procédé a 
également dû être ajusté pour la seconde paramétrie, afin d’obtenir des bains de fusion de tailles 
suffisantes pour être comparables aux dimensions observées lors des essais. Le rendement a alors été 
augmenté jusqu’à obtenir un bain de fusion présentant une longueur s’approchant de la longueur de 

1600 m environ mesurée au cours de la campagne d’essais. Cette augmentation du rendement 
pourrait s’expliquer par une amélioration de l’absorption du laser par le bain de fusion avec de plus 
fortes puissances, la densité de puissance étant alors suffisante pour produire la vaporisation du métal 
et l’apparition d’un keyhole, sur les parois duquel le laser se réfléchi.  
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III.2 Résultats des simulations numériques 
 
La Figure 3.11 montre les résultats de la simulation numérique de la fabrication d’un mur de dix 
cordons avec le premier jeu de paramètres retenu (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠).  
 

(a) 

(b) (c) 

Figure 3.11 : Résultats de simulation d’un mur avec les paramètres (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). (a) isothermes en 
coupes longitudinales au cours de la fabrication des différentes couches du mur, (b) contours des bains de 
fusion formés dans les différentes couches, et (c) évolution des dimensions du bain de fusion au cours du 
procédé. 
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(a) 

 
 (b) 

 
(c) 

Figure 3.12 : Résultats de simulation d’un mur avec les paramètres (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). (a) isothermes en 
coupes longitudinales au cours de la fabrication des différentes couches du mur, (b) contours des bains de 
fusion formés dans les différentes couches, et (c) évolution des dimensions du bain de fusion au cours du 
procédé. 

 
Nous pouvons voir sur la Figure 3.11a les isothermes en coupes longitudinales lors de la fabrication 
des cordons successifs. L’échelle des isothermes a cette fois encore été choisie pour que la zone portée 
au-dessus de la température de liquidus, supposée correspondre au bain de fusion, apparaisse en 
rouge sombre. Nous pouvons constater que la taille des bains de fusion augmente dans les premières 
couches, avant de se stabiliser. Sur la Figure 3.11b, qui montre les contours des bains de fusion obtenus 
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en coupe longitudinale dans les différentes couches, Nous voyons que la longueur et la profondeur du 
bain se stabilisent à partir de la sixième couche, le bain atteignant alors une longueur de 700 µm 
environ. La Figure 3.11c, qui montre l’évolution des longueurs, largeurs et hauteurs des cordons dans 
les différentes couches, confirme ce résultat. 
Sur la Figure 3.12 sont présentés les résultats obtenus avec la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). Nous 
retrouvons ici les mêmes informations que pour la précédente paramètrie. Nous voyons ici que les 
bains de fusion atteignent leur taille stabilisée un peu plus tard, à partir de la huitième couche environ.  
 

III.3. Comparaison avec les données expérimentales 
 
La Figure 3.13 compare les dimensions des bains de fusion simulés obtenus avec les deux paramétries. 
Nous pouvons constater que les bains de fusion sont beaucoup plus longs, mais aussi plus profonds 
pour la seconde paramétrie. De plus, la taille stabilisée est atteinte un peu plus tard, à partir du 

huitième cordon, avec une longueur stabilisée de 1920 m avec la seconde paramétrie, alors qu’elle 
est atteinte dès le septième cordon avec la première paramétrie, pour une longueur de 750 µm. 
 

(a) 

 
Figure 3.13 : (a) comparaison des contours des bains de fusion simulés avec les deux paramétries, (b) 
évolution des longueurs et largeurs de bains de fusion en fonction du numéro de couche, pour les deux 
paramétries. 

 
Le Tableau 3.5 montre les longueurs moyennes des bains de fusion obtenues par simulation numérique 
et mesurées expérimentalement, pour chacune des paramétries. Nous pouvons constater que la 
simulation numérique prédit très bien la longueur de bain moyenne mesurée, pour les deux 
paramétries. Rappelons toutefois que les dimensions de bains de fusion mesurées sur les murs en 
escalier fabriqués avec la seconde paramétrie variaient beaucoup dans les différents murs et les 
différentes couches, ce qui explique les valeurs élevées des écart-types calculés. Ces fluctuations 
pourraient être liées à des variations de l’interaction laser-matière, du fait de l’apparition d’un keyhole 
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instable, car la seconde paramétrie se situe aux limites du domaine permettant d’obtenir des murs 
réguliers. Une incertitude demeure donc sur les dimensions réelles des bains de fusion obtenus avec 
cette paramétrie. 
 

Tableau 3.5 : longueurs de bains de fusion obtenus par simulation numérique et mesurées expérimentalement, 
pour les deux paramétries 

Paramétrie Expérimentale Numérique 

(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) 680.3 ± 119 µm 685 ± 95 µm 

(400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 1618.5 ± 340 µm 1678.2 ± 292 µm 

 

IV – ANALYSE DES RESULTATS ISSUS DES SIMULATIONS 
THERMIQUES 
 
Les caractéristiques des structures de grains formées à la solidification sont directement liées aux 
caractéristiques des champs de température au voisinage du front de solidification à l’arrière du bain 
de fusion. Elles sont en particulier dépendantes des gradients thermiques 𝐺 (𝐾/𝑚) et des taux de 

refroidissement 𝑇̇ (𝐾/𝑠) au niveau du front de solidification. Ces données peuvent être déterminées à 
partir des résultats des simulations numériques, et analysées afin de tenter d’identifier les types de 
structures granulaires attendues, et leurs tailles caractéristiques [76].  
 

IV.1. Gradient thermique le long du front de solidification 
 
La Figure 3.14 montre les champs de gradients thermiques sur la frontière des bains de fusion, calculés 
à partir des champs thermiques issus des simulations numériques réalisées avec les deux paramétries. 
Les évolutions des gradients thermiques le long du front de solidification, correspondant à la frontière 
arrière du bain de fusion, sont comparées dans trois couches différentes.  
Ce sont les valeurs des normes des gradients qui ont été tracées ici, soit 𝐺 =

√(𝐺⃗. 𝑥⃗)
2

+ (𝐺⃗. 𝑦⃗)
2

+ (𝐺⃗. 𝑧)
2

, la direction du vecteur 𝐺⃗ étant normale à l’interface solide/liquide. Les 

valeurs varient énormément, d’où le choix d’une échelle logarithmique.  
Pour la première paramétrie, nous pouvons observer que sous le bain de fusion, à l’endroit où la 
solidification démarre, le gradient thermique est élevé, et qu’il n’évolue que très peu d’une couche à 
l’autre, avec une valeur d’environ 2. 𝐸7 𝐾/𝑚. En revanche, le gradient thermique diminue beaucoup 
lorsque nous nous rapprochons de la partie arrière de la frontière du bain, et de manière encore plus 
marquée lorsque le nombre de couches augmente. Le gradient à l’arrière du bain varie ainsi de 5.E6 
K/m lors de la fabrication de la première couche à 1.E6 K/m lors de la fabrication de la dernière couche. 
Pour la deuxième paramétrie, les variations de gradients sont moins prononcées. Le gradient sous le 
bain est plus faible, avec une valeur de 1.E7 K/m environ, et diminue à l'arrière du bain jusqu’à une 
valeur de 1.E6 K/m environ. 
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 (a) 

(b) 
Figure 3.14 : Champs de gradients thermiques sur la surface correspondant à l’isotherme de liquidus pour les 
couches 1, 3 et 10 pour la paramètrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) (a) et pour les couches 1, 5 et 10 pour la paramètrie 
(400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) (b) 

 
 

IV.2. Évolution des vitesses de croissance et gradients thermiques 
 

Le taux de refroidissement 𝑇̇ a aussi été calculé le long du front de solidification, grâce à la différence 
de températures entre deux pas de temps consécutifs. Connaissant le gradient G, nous pouvons 
ensuite en déduire la vitesse de croissance ou de déplacement du front de solidification v, liée au taux 

de refroidissement 𝑇̇  par la relation 𝑇̇ = 𝐺. 𝑣. 
Les résultats sont montrés sur la Figure 3.15. Les Figure 3.15a et c montrent les positions des fronts de 
solidification en coupes longitudinales dans les différentes couches, au niveau desquels ont été 
calculées les valeurs de gradient thermique 𝐺  et de vitesse de croissance v, ces dernières étant 

déterminées à partir du taux de refroidissement 𝑇̇. Les Figure 3.15b et d montrent quant à elles les 
évolutions de la vitesse de croissance et du gradient thermique le long du front de solidification, depuis 
la zone où la solidification du bain de fusion démarre, dans la partie inférieure du bain, jusqu’à la zone 
où elle se termine, au niveau de la « queue » du bain de fusion.  
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Pour la première paramétrie, la solidification du bain de fusion lors de la fabrication de la première 
couche démarre sous des gradients thermiques élevés, supérieurs à 1.E7 K/m, et de faibles vitesses de 
croissance, et se termine à l’arrière du bain de fusion sous des gradients plus faibles, et des vitesses de 
croissance élevées, proches de 0,12 m/s environ. La vitesse de croissance est alors un peu supérieure 
à la vitesse d’avance du laser, de 0,1 m/s. Cette différence peut s’expliquer par le fait que la direction 
de croissance des dendrites, qui suit la direction du gradient thermique, n’est pas parfaitement 
parallèle à la direction de lasage. Le gradient thermique a ensuite tendance à diminuer le long du front 
de solidification lors de l’addition des cordons, alors que la vitesse de croissance reste du même ordre. 
Ces diminutions du gradient thermique associées à l’augmentation de la vitesse de croissance le long 
du front et au cours de la superposition des couches est favorable à l’apparition de structures équiaxes 
en fin de solidification. Cependant, les gradients thermiques restent supérieurs à 1.E6 K/m même en 
fin de solidification du dernier cordon, ce qui est encore trop élevé d’après Mukherjee [16] pour 
permettre la formation de grains équiaxes, les gradients supérieurs à 1.E5 K/m produisant toujours la 
croissance de grains colonnaires dendritiques pour les vitesses de croissance intervenant avec le 
procédé L-PBF.  
Ces évolutions de gradients thermiques et de vitesses de croissance sont aussi observées avec la 
deuxième paramétrie. Cette fois-ci, le gradient thermique passe de 1.2E7 K/m en début de 
solidification de la première couche à 0,6E6 K/m en fin de solidification de la dixième couche, tandis 
que la vitesse de croissance augmente cette fois jusqu’à 0,35 m/s en fin de solidification. Ces valeurs 
se rapprochent un peu plus des conditions dans lesquelles une structure équiaxe peut apparaitre, mais 
les gradients sont encore un peu trop élevés.  
L’augmentation de la vitesse de croissance, en particulier avec la seconde paramétrie, où elle atteint 
une valeur plus élevée en fin de solidification, peut aussi favoriser le phénomène de croissance 
sélective. Ce phénomène peut conduire à la formation de grains colonnaires de plus grandes tailles, 
qui viennent alors bloquer la croissance des grains colonnaires dont les orientations cristallines sont 
moins favorables par rapport à la direction du gradient thermique. 
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(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

Figure 3.15 : Evolutions de la vitesse de croissance v et du gradient thermique G le long de l’interface 
solide/liquide à l’arrière des bains de fusion. (a) positions des fronts de solidification en coupe longitudinale 
dans les couches 1 (bleu), 3 (violet) et 10 (rouge), pour la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). (b) évolutions de 
𝐺 et de 𝑣 le long des fronts de solidification des différentes couches. (c) positions des fronts de solidification 
en coupe longitudinale dans les couches 1 (bleu), 5 (violet) et 10 (rouge), pour la paramètrie 
(400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). (d) évolutions de 𝐺 et de 𝑣  associées. 
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V – CONCLUSION 
 
Ce chapitre était consacré à l’identification de conditions opératoires permettant la fabrication de 
murs de géométries régulières et à la simulation thermique du procédé, de manière à obtenir les 
évolutions des champs de température au cours du procédé, qui gouvernent les mécanismes de 
solidification. 
La première partie du chapitre était consacrée à l’étude de l’influence des paramètres procédé sur la 
géométrie des murs fabriqués, et a conduit à l’identification de deux paramétries permettant 
d’obtenir, avec des niveaux d’énergies différents, des murs de géométries régulières.  
En parallèle de ces essais, une modélisation du procédé a été développée en vue de la simulation 
numérique de la fabrication des murs. Différentes hypothèses de modélisation ont été comparées, afin 
d’observer leur influence sur les dimensions des bains de fusions simulés.  
Une modélisation complète du procédé a finalement été retenue, et utilisée pour simuler 
numériquement la fabrication de murs avec les deux paramétries sélectionnées. Pour cela, les 
paramètres du modèle de source de chaleur ont encore dû être ajustés en fonction de la paramétrie. 
Les résultats ont pu être validés par comparaison des dimensions des bains de fusion obtenus par 
simulation numérique avec celles issues de mesures expérimentales.  
Pour finir, les champs de température obtenus ont été analysés, afin d’en déduire en particulier les 
évolutions de gradients thermiques et de vitesses de croissance le long du front de solidification, qui 
déterminent en grande partie les caractéristiques des structures de solidification formées. 
Dans les chapitres qui suivent, ces champs de température vont être utilisés pour simuler 
numériquement, par la méthode des automates cellulaires, la formation des structures granulaires 
issues de la solidification des bains de fusion. 
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Chapitre 4 : Modélisation et simulation 
numérique de la formation des grains dans les 
murs fabriqués avec la poudre 316L SLM 
Solutions 
 
L’objectif de ce chapitre est de décrire les différents paramètres de la modélisation par automate 
cellulaire retenus dans le code CA-FE pour simuler la formation des grains durant la solidification, et 
de comparer les résultats obtenus aux structures de grains observées expérimentalement dans des 
murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions. 
La modélisation AC permet de simuler la formation et la croissance des grains le long de l’interface 
solide/liquide, à partir des champs de températures issus des calculs par éléments finis réalisés pour 
les deux paramétries sélectionnées, présentés dans le chapitre précédent. Rappelons que les 
simulations thermiques concernent la fabrication de murs (ou voiles) formés par la superposition de 
dix cordons (des microstructures simulées de tapis sont aussi présentées en Annexe C).  
La première partie du chapitre est consacrée à la caractérisation des murs fabriqués sur la machine 
instrumentée de l’ENSAM/PIMM présentée dans le chapitre 2 partie II.2, avec les deux paramétries 
retenues, de manière à faciliter le choix des paramètres de la modélisation. La morphologie des murs, 
la nature et la répartition des phases formées, mais surtout les caractéristiques morphologiques et la 
texture cristallographique des grains formés ont ainsi été analysées. 
La seconde partie commence par une présentation des choix des principaux paramètres de la 
modélisation AC, à partir des observations issues de l’expérience, ou d’études paramétriques 
numériques menées pour tenter de réduire les temps de calcul. Puis les structures de grains obtenues 
dans les murs simulés par AC à partir de ces paramètres optimisés ont été analysées, afin d’étudier en 
particulier les caractéristiques morphologiques et la texture cristallographique des grains issus de ces 
simulations.   
Enfin, la troisième partie du chapitre est consacrée à la comparaison des résultats numériques et 
expérimentaux, afin de tenter de proposer des pistes d’amélioration du modèle AC. 
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I – CARACTERISATION GEOMETRIQUE ET MICROSTRUCTURALE 
DES MURS FABRIQUES  
 
Afin d’identifier et/ou de valider le choix des paramètres de la modélisation de la croissance des grains 
au cours de la solidification dans le programme de simulation numérique développé, les murs 
fabriqués avec les deux paramétries sélectionnées dans le chapitre 3 partie I ont fait l’objet d’analyses 
post mortem. Pour cela, il a fallu découper puis préparer les échantillons et observer au microscope 
les microstructures obtenues.  
L’objectif est d’obtenir des cartographies détaillées de la morphologie et de l’orientation 
cristallographique des grains dans un mur en fonction des paramètres de fabrication utilisés. 
Rappelons que seules les paramètres puissance et vitesse varient entre les deux paramétries retenues, 
avec des valeurs de (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) pour la première paramétrie, et de (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 
pour la seconde. Des clichés ont ainsi été réalisés à l’aide du détecteur EBSD du MEB. Une fois les 
résultats obtenus, nous avons analysé les caractéristiques géométriques (diamètres, élancements) et 
les orientations cristallographiques des grains.  
 

I.1. Géométrie et compacité des murs obtenus 
 
L’analyse des images MEB des murs en coupes transversales permet d’identifier et quantifier les 
défauts de fabrication. La Figure 4.1 montre les reconstitutions de murs obtenues à partir des 
différentes images MEB effectuées sur les coupes transversales. La Figure 4.1a correspond à deux murs 
fabriqués avec la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠)  et la Figure 4.1b à des murs obtenus avec la 
paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠 ). Les murs fabriqués avec la première paramétrie, qui correspond à 
la plus faible énergie linéique, mesurent en moyenne 1450 µm de haut et 276 µm de largeur. Pour la 
seconde paramétrie, les murs mesurent 1320 µm de haut et 379 µm de largeur en moyenne. 
L’élargissement des cordons en fonction du numéro de couche est peu visible pour la première 
paramétrie, seul le premier cordon étant plus fin que les suivants, avec une largeur de 234 µm environ. 
Pour la deuxième paramétrie, la largeur des premiers cordons augmente progressivement pour se 
stabiliser à partir de la quatrième couche.  
 

(a) 

 

(b) 

Figure 4.1 : Images MEB de coupes transversales des murs, (a) mur fabriqué  avec le jeu de paramètres 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠), (b)  mur fabriqué avec le jeu de paramètres (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 
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Les Figure 4.1 et Figure 4.2a font ressortir plusieurs défauts de fabrication :  

- Les porosités : elles sont peu nombreuses, quelle que soit la paramétrie. La Figure 4.2a montre 
qu’elles apparaissent en plus grand nombre lors de la fabrication de la première couche. Cela 
pourrait s’expliquer par l’épaisseur de la première couche de poudre ajoutée, qui est 
supérieure à 50 µm dans certaines zones, la surface du substrat n’étant pas parfaitement 
parallèle à celle du porte-échantillon ; 

- La rugosité des surfaces : celle-ci semble principalement liée à la présence de particules de 
poudres non ou partiellement fondues qui se fixent au mur ; 

- Le désaxement des cordons : les cordons ne sont pas parfaitement alignés dans la direction 
de fabrication. Ce défaut géométrique peut être lié au manque de précision dans le 
positionnement du laser, qui peut être décalé de 10 µm dans la direction d’hachurage entre 
deux couches. Il est toutefois possible que ce défaut apparent soit lié à la découpe des 
échantillons, qui a pu produire un affaissement des murs. 

Ces figures montrent qu’il y a, certes, des défauts mais ils semblent négligeables. Nous comptons 
moins d’une dizaine de porosités de taille inférieur à 5 µm. Aussi, la taille caractéristique de la rugosité 
est 10 à 100 fois inférieure à la largeur des cordons, elle n’aurait aucun impact pour la fabrication de 
blocs. En conclusion, les choix des paramètres thermiques et l’épaisseur de couche sont adaptés au 
procédé car peu de défauts. 
 

I.2. Identification des phases en présence 
 
L’analyse EBSD permet d’identifier la structure cristallographique des phases en présence. L’acier 316L 
est un acier austénitique, mais il peut contenir différentes autres phases, comme la ferrite delta ou la 
phase intermétallique sigma, de structures cristallographiques différentes de celle de l’austénite, et 
dont la présence peut ainsi être révélée par l’analyse EBSD.  
La Figure 4.2 présente des cartographies révélant la présence de ferrite, représentée en rouge, et de 
phase sigma, représentée en vert, dans différentes zones d’une coupe longitudinale de mur fabriqué 
avec la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). Ces phases restent cependant très minoritaires au milieu de 
la phase principale, qui est l’austénite.  
 
Le pourcentage surfacique de chacune de ces phases a été calculé à partir des cartographies, dans les 
trois zones analysées. Les résultats sont rassemblés dans le Tableau 4.1. L’austénite est présente en 
très grande majorité, avec une proportion supérieure à 97%, alors que les autres phases sont présentes 
dans des proportions inférieures à 2% pour chacune d’entre elles. Il n’y a de plus pas d’évolution 
significative de répartition de ces phases dans la hauteur des murs. 
 

Tableau 4.1 : Pourcentage surfacique des phases en présence dans les trois zones de la Figure 4.2 

Phases (% surf.) Austénite  Ferrite Phase Sigma 

Substrat (zone 3) 98,67 0,77 1,87 

Milieu du mur (zone 2) 98,31 0,75 0,92 

Sommet du mur (zone 1) 97,13 1,05 1,92 

 
Dans la suite de l’étude, nous avons choisi de ne prendre en compte que la phase austénitique pour 
étudier les orientations cristallographiques des grains. 
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(a) 

 
 
 

 
(b) 

(c) 
 

(d) 
Figure 4.2 : Cartographies montrant la présence des phases ferrite (en rouge) et sigma (en vert) formées dans 
différentes zones d’un mur produit avec les paramètres (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) : (a) localisation des trois zones 
cartographiées dans une coupe longitudinale ;  (b) zone 1, partie haute du mur, (c) zone 2, au milieu du mur et 
(d) zone 3, dans le substrat.  

 

I.3. Analyse des orientations cristallographiques des grains dans les murs 
 
L’analyse EBSD des murs fabriqués avec le procédé L-PBF permet aussi d’identifier les orientations 
cristallographiques des phases détectées, et d’étudier ainsi la texture cristallographique des 
matériaux. Une orientation cristallographique a ainsi pu être attribuée à chaque élément de surface 

analysé, de taille (1 m x 1 m), qui constituent les pixels des cartographies d’orientation des grains 
présentées dans la suite. Sur ces cartographies, les joints de grains sont détectés lorsque la différence 
angulaire entre deux pixels voisins est comprise entre 5° et 60°. En dessous de 5° de désorientation, 
les pixels sont supposés appartenir au même grain, et au-dessus de 60°, il est supposé s’agir d’un joint 
de macle. 
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I.3.1. Murs fabriqués avec la première paramétrie 
 
Les cartographies d’orientations cristallographiques des grains en coupe transversale, réalisées à partir 
des analyses EBSD, sont représentées sur la Figure 4.3 pour la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). Nous 
retrouvons les trois cartographies d’orientations des grains par rapport : (a) à l’axe 𝑥⃗, (b) à l’axe 𝑦⃗ qui 
correspond à la direction de construction, et (c) à l’axe 𝑧 qui correspond à la direction de lasage. 
 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
Figure 4.3 : Cartographies EBSD des coupes transversales de murs réalisés avec les paramètres 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). (a) orientations cristallographies des grains par rapport l’axe 𝑥⃗, (b) par rapport à l’axe 
𝑦⃗ (direction de construction), et (c) par rapport à l’axe 𝑧 (direction de lasage) 

 
La texture cristallographique obtenue est particulière. Les Figure 4.3a et Figure 4.3c ne montrent pas 
d’orientation préférentielle marquée des grains par rapport aux axes 𝑥⃗ et 𝑧, les couleurs étant assez 
bien réparties entre les grains. En revanche, sur la Figure 4.3b, nous pouvons voir que les grains du 
substrat présentent une forte texture, avec des directions cristallographiques <101> majoritairement 
orientées selon l’axe vertical. Les grains du mur présentent quant à eux des directions 
cristallographiques <100> majoritairement orientées dans cette même direction. L’axe vertical 
correspond également à la direction préférentielle des axes principaux des grains colonnaires dans le 
mur. Nous voyons aussi une zone de transition dont l’épaisseur représente quelques couches entre le 
substrat et la partie haute des murs où les grains changent à la fois de forme, passant d’une 
morphologie équiaxe à une morphologie colonnaire, et d’orientations cristallographiques. Dans la 
suite, nous ne présenterons que les cartographies d’orientations des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗. 
Pour avoir plus d’informations sur la texture cristallographique, nous avons tracé les figures de pôles, 
représentées sur la Figure 4.4. Cette dernière présente les figures de pôles associées aux cartographies 
des coupes transversales des deux murs fabriqués avec la première paramétrie, pour trois zones 
distinctes des murs : le substrat, le bas du mur et le haut du mur. Pour chacune de ces zones, ont été 
tracées les trois figures de pôles correspondant aux plans cristallographiques (100), (110) et (111). 
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Figure 4.4 : Cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦 en coupe 
transversale des murs fabriqués avec la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠), et figures de pôles correspondant 
aux trois zones d’intérêt : le substrat, le bas du mur et le haut du mur. 

 
Ces résultats valident ce qui a été observé sur les cartographies d’orientations cristallographiques des 
grains. Il y a deux zones bien distinctes qui sont très texturées, le substrat et la partie haute des murs, 
séparées par une zone de transition. Dans la zone située en haut du mur, nous voyons une forte densité 
de grains dont les directions cristallographiques <100> sont orientées selon la direction verticale 𝑦⃗, et 
légèrement décalées vers le centre de la figure. Cela montre que les directions cristallographiques 
<100> des grains sont orientées dans la direction de fabrication, mais aussi légèrement inclinées dans 
la direction de lasage, qui correspond à l’axe 𝑧 sur les figures de pôles. 
 
L’analyse de la texture a été complétée par des observations en coupe longitudinale des murs 
fabriqués. La Figure 4.5 montre les cartographies d’orientations cristallographiques des grains 
obtenues par rapport à la direction 𝑦⃗. Nous retrouvons sur cette figure les textures particulières du 
substrat et des murs, dont les grains ont des directions cristallographiques <100> majoritairement 
alignées avec la direction de fabrication 𝑦⃗. Il y a cependant également une forte présence de grains 
dont l’orientation est plus aléatoire. De larges porosités entre le substrat et les premières couches sont 
également apparues lors de la fabrication. Celles-ci s’expliquent encore une fois par la difficulté de 
déposer la première couche de poudre de manière bien uniforme.  
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Figure 4.5 : Cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗ en 
coupe longitudinale d’un mur fabriqué avec la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) 

 

I.3.2. Murs fabriqués avec la deuxième paramétrie 
 
Le travail précédent a aussi été réalisé pour la deuxième paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). La Figure 
4.6 montre une cartographie des orientations cristallographiques des grains en coupe transversale par 
rapport à la direction 𝑦⃗ , ainsi que les figures de pôles correspondant aux trois zones définies 
précédemment.  
 

 

   

   

  
 

 

Figure 4.6 : Cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗  en coupe 
transversale des murs fabriqués avec la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠), et figures de pôles correspondant 
aux trois zones d’intérêt : le substrat, le bas du mur et le haut du mur. 
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Les orientations sont identiques à celles observées avec la première paramétrie. Nous retrouvons ainsi 
les mêmes orientations préférentielles dans chacune des zones, avec en particulier, dans la partie 
haute des murs, une forte proportion de grains dont les directions cristallographiques <100> sont 
orientées préférentiellement selon l’axe 𝑦⃗.  
Ces résultats sont confirmés par l’observation des cartographies d’orientations cristallographiques des 
grains par rapport à l’axe 𝑦⃗ en coupe longitudinale (Figure 4.7), qui montre une augmentation de la 
proportion de grains dont les directions cristallographiques <100> sont préférentiellement orientées 
dans la direction verticale lorsque nous nous approchons de la partie haute du mur. 
 

 

 
 

 

Figure 4.7 : Cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗ en 
coupe longitudinale d’un mur fabriqué avec la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 

 

I.3.3. Comparaison des textures observées avec les deux paramétries 
 
Les figures de pôles obtenues dans les coupes longitudinales de murs fabriqués avec les deux 
paramétries sont comparées sur la Figure 4.8. Nous retrouvons les mêmes tendances que celles 
observées dans les parties hautes des coupes transversales de murs, avec une forte proportion de 
grains dont les directions cristallographiques <100> sont orientées autour de l’axe vertical des murs. 
Nous remarquons cependant une légère rotation de ces directions préférentielles entre les deux 
paramétries, mais il est difficile d’en définir l’origine, car l’alignement des échantillons au cours de 
l’analyse EBSD par rapport au repère principal des murs n’était pas toujours parfait.  
La principale différence entre les deux paramétries réside dans la proportion de grains dont les 
directions cristallographiques <100> sont orientées préférentiellement selon l’axe 𝑦⃗, qui est un peu 
plus élevée avec la seconde paramétrie. La figure de pôle montre en effet une densité maximale de 
grains ainsi orientés de 5,31, contre 4,12 avec la première paramétrie.  
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Figure 4.8 : Figures de pôles correspondant aux coupes longitudinales des Figure 
4.5 (pour la paramétrie 150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) , et Figure 4.7 (pour la paramétrie 
400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). 

 
Nous retrouvons ainsi la même texture avec les deux paramétries. Les grains sont orientés dans la 
directions de fabrication et légèrement incliné dans la direction de fabrication, 𝑥⃗ dans le cas des coupes 
longitudinales. Cependant nous voyons que chacun des motifs est décentré. Cela peut s’expliquer par 
le fait que les découpes ne sont pas parfaitement alignées avec le plan formé par les directions de 
fabrication et de lasage. Aussi, les échantillons ne sont pas parfaitement alignés avec les axes 
d’observation. Cela est visible avec la deuxième paramétrie où la séparation entre substrat et première 
couche est inclinée. Cela a alors une conséquence sur les orientations. 
 

I.3.4. Particularité de la texture du substrat 
 
Les diverses cartographies d’orientations des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗ ont fait ressortir la texture 
particulière du substrat. Nous avons donc choisi de conclure cette partie en discutant l’influence des 
caractéristiques microstructurales du substrat sur la microstructure obtenue dans les murs. 
La Figure 4.9 montre une analyse de l’évolution des caractéristiques de grains en fonction de la position 
dans le substrat ou le mur, pour la première paramétrie. Comme nous l’avons dit, le substrat est très 
texturé, ses grains ont des directions cristallographiques <110> majoritairement alignées avec la 
direction de fabrication. La Figure 4.9c montre les distributions des angles de désorientation 
intergranulaire. Nous pouvons constater qu’il y a également dans le substrat une forte proportion de 
joints de macle, avec presque 40 % des désorientations intergranulaires correspondant à un angle de 
60°. Au sommet du mur en revanche, la distribution d’angles de désorientation intergranulaire 
respecte relativement bien la distribution de Mackenzie correspondant à une répartition aléatoire 
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d’orientations des grains. La texture est aussi très différente dans cette zone, avec des grains dont les 
directions cristallographiques <100> sont alignées avec la direction de fabrication. Entre ces deux 
zones nous retrouvons une zone de transition où l’orientation des grains est relativement aléatoire, 
avec seulement une faible proportion de joints de macle.  
 

(a) 

  

 
 

 
 
 
(b) 

 
 
(c) 

Figure 4.9 : Analyse des caractéristiques d’orientations cristallographiques des grains dans les différentes zones 
d’un mur fabriqué avec la paramétrie (150 W, 100 mm/s), (a) localisation des trois zones analysées, (b) 
cartographie d’orientations cristallographiques des grains dans les trois zones avec les joints de grain repérés 
en bleu, et (c) distribution des angles de désorientation intergranulaire pour chaque zone. 

 
Cette figure montre alors que même si le substrat a une texture particulière, cela n’impacte pas la 
microstructure du mur, hormis dans les toutes premières couches déposées. Nous pourrons donc, 
dans la simulation numérique, choisir une distribution d’orientations cristallographiques des grains 
aléatoire pour le substrat, et il ne sera pas nécessaire de reproduire les caractéristiques de la texture 
observée expérimentalement. 
 

1.4. Caractéristiques morphologiques des grains 
 
Comme il a été vu précédemment, l’analyse EBSD permet d’isoler chaque grain observé. Différentes 
caractéristiques morphologiques et dimensionnelles, mentionnées dans le chapitre 2 partie V, peuvent 
alors être mesurées et comparées. Nous avons choisi de mesurer, pour chaque paramétrie et chaque 
zone des coupes transversales, les diamètres équivalents des grains, leurs rapports de forme et les 
angles entre l’axe principal du grain et la direction horizontale 𝑥⃗. Les mêmes mesures ont également 
été effectuées dans la partie centrale de coupes longitudinales des murs. Les orientations des axes 
principaux des grains sont alors mesurées par rapport à la direction de lasage. 
Le Tableau 4.2 rassemble les valeurs moyennes et les écarts-types calculés pour chacune des zones. 
Nous pouvons constater que la taille des grains ainsi que le rapport de forme moyens augmentent 
lorsque nous nous rapprochons des parties hautes des murs, montrant que les grains sont de plus en 
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plus volumineux et élancés. Les écart-types mesurés pour ces deux grandeurs sont également très 
élevés. Cela pourrait s’expliquer par la formation de grains de plus petites tailles sur les bords des murs, 
qui croissent à partir de particules de poudre partiellement fondue. Les angles moyens caractérisant 
la direction des axes principaux des grains à l’intérieur des murs sont proches de 90° dans tous les cas, 
ce qui montre que l’axe principal des grains colonnaires est orienté suivant la direction verticale de 
construction des murs. Nous pouvons toutefois noter un angle un peu plus élevé dans la coupe 
longitudinale du mur fabriqué avec la première paramétrie, ce qui indique que les axes principaux des 
grains sont alors légèrement inclinés dans la direction de lasage, contrairement aux grains formés dans 
le mur fabriqué avec la seconde paramétrie, qui restent plus verticaux. 
Enfin, nous pouvons observer que la taille moyenne des grains est plus élevée avec la seconde 
paramétrie. Les rapports de forme sont en revanche identiques pour les deux paramétries dans les 
parties hautes des murs, ce qui indique que les grains sont à la fois plus larges et plus longs dans les 
murs fabriqués avec la seconde paramétrie. 
 

Tableau 4.2 : Caractéristiques morphologiques moyennes – diamètre équivalent de grain, rapport de forme et 
orientation de l’axe principal des grains – mesurées pour chacune des paramétries dans les trois zones des 
coupes transversales, et dans la partie centrale des coupes longitudinales 

 
 
 L’énergie linéique correspondant à la seconde paramétrie est la plus élevée, conduisant à la formation 
de bains de fusion plus larges, qui pourrait favoriser la croissance de larges grains colonnaires à partir 
des grains des cordons situés dans les couches inférieures. En revanche, dans le cas de la première 
paramétrie, où l’énergie linéique est plus faible, la largeur plus réduite des bains de fusion peut limiter 
cette croissance de grains depuis les couches inférieures, et favoriser au contraire la formation de 
grains plus fins et de forme plus équiaxe, qui croissent à partir des particules de poudre sur les bords, 
comme observé sur les coupes transversales. Nous pouvons aussi penser que la seconde paramétrie, 
correspondant à une vitesse de lasage plus grande, et donc une vitesse de croissance maximale des 
grains plus élevée, favorise la croissance sélective des grains les plus favorablement orientés par 
rapport au gradient thermique. Ces derniers deviennent alors de plus en plus larges au fur et à mesure 
que la croissance des grains moins favorablement orientés est stoppée. 
 
En complément de ces valeurs moyennes, des cartographies montrant la répartition des trois 
caractéristiques de grains mesurées ont été tracées dans les coupes longitudinales des murs, et sont 
représentées sur la Figure 4.10.  
 

Paramètrie

Résultat

Diamètre 

équivalent 

(µm)

Rapport de 

forme 

Angle d'ori-

entation (°)

Diamètre 

équivalent 

(µm)

Rapport de 

forme

Angle d'ori-

entation (°)

Sommet du 

mur
59,72 ± 38,82 5,42 ± 3,54 87,48 ± 19,53 85,83 ± 50,05 5,24 ± 3,53 88,33 ± 16,48

Bas du mur 29,64 ± 16,3 3,45 ± 2,57 92,51 ± 31,45 49,13 ± 28,59 3,5 ± 3 93,85 ± 25,61

Substrat 23,69 ± 10,48 1,5 ± 0,5 110 ± 47,47 15,08 ± 7,49 1,7 ± 0,7 110 ± 56,04

Coupe 

longitudinale
48,46 ± 37,29 4,37 100 ± 23,43 82,85 ± 42,39 5,45 89,74± 11.82

(150 W, 100 mm/s) (400 W, 200 mm/s)
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Figure 4.10 : Analyses des caractéristiques morphologiques des grains en coupes longitudinales de murs 
fabriqués avec les paramétries (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠)  (a,c,e) et (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠)  (b,d,f) : (a,b) 
cartographies des diamètres équivalents de grains, (c,d) cartographies des rapports de forme des grains et 
(e,f) cartographies des angles des directions des axes principaux des grains. 
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Les orientations des axes principaux des grains sont un peu plus dispersées avec la première 
paramétrie (Figure 4.10e), avec la présence de grains un peu plus inclinés dans la direction de lasage. 
Avec la seconde paramétrie en revanche, les axes principaux des grains sont toujours orientés selon 
des directions très proches de la verticale (Figure 4.10f).  
La distribution des rapports de forme est assez comparable pour les deux paramétries (Figure 4.10c et 
d), avec une large répartition de valeurs allant de 1, qui correspond à des grains équiaxes, à presque 
10, montrant la présence de grains très élancés dans les deux cas. 
Enfin, la différence la plus significative entre les deux paramétries concerne la répartition de tailles des 
grains, la plupart des grains formés dans les murs fabriqués avec la première paramétrie ayant un 
diamètre équivalent inférieur à 80 microns (Figure 4.10a), alors que de nombreux grains de taille 
supérieure sont observés dans les murs fabriqués avec la seconde paramétrie (Figure 4.10b). 
 

I.5. Conclusion  
 
L’observation des différentes coupes des murs fabriqués avec les deux paramétries permet de tirer 
quelques conclusions sur l’influence du procédé sur la microstructure. Rappelons que dans cette partie 
de l’étude, c’est la poudre d’acier 316L SLM Solutions qui a servi à fabriquer les murs.  
Tout d’abord les images MEB des coupes transversales ont mis en évidence quelques défauts de 
fabrication, qui restent cependant peu nombreux. De légères irrégularités d’empilement des couches 
successives ont ainsi été détectées, ainsi que des porosités, présentes toutefois en quantités 
négligeables. La présence de particules de poudre mal fondues a aussi été observée sur les bords des 
murs, qui augmentent la rugosité des surfaces. Ces particules de poudre présentes en surface 
produisent aussi la croissance de nouveaux grains, qui entrent en compétition avec les grains croissant 
depuis les couches inférieures. Ce phénomène est d’autant plus visible lorsque l’énergie linéique 
apportée au système est faible. Cela a pour conséquence de diminuer le diamètre équivalent des 
grains, sans toutefois modifier significativement le rapport de forme et l’orientation de l’axe principal 
des grains. 
L’observation des coupes longitudinales des murs a permis de mettre en évidence d’autres différences 
entre les deux paramétries. La différence de taille de grains entre les deux paramétries est confirmée, 
la paramétrie associée aux plus grandes énergie linéique et vitesse de lasage produisant des grains plus 
longs et larges. La direction des axes principaux des grains change également, elle est légèrement 
inclinée dans la direction de lasage dans le cas de la paramétrie à plus faible vitesse et énergie, et 
devient presque verticale avec la seconde paramétrie.  
Les analyses en coupes longitudinales ont aussi été menées en vue d’une comparaison avec les 
résultats issus des simulations numériques. Ces comparaisons sont en effet plus fiables dans les coupes 
longitudinales, qui comprennent un nombre de grains plus important que dans les coupes 
transversales. Ainsi, ce sont ces caractéristiques que nous allons comparer à celles issues des murs 
simulés, qui seront présentées dans la partie suivante. 
 

II – SIMULATION NUMERIQUE DE LA FORMATION DES GRAINS 
 
Des simulations numériques de la solidification de l’acier 316L lors du procédé L-PBF ont été réalisées 
avec le code CA-FE décrit dans le chapitre 2 partie IV. 
Une fois le calcul thermique effectué, les températures aux nœuds et les états des éléments sont 
transmis au programme de simulation de la microstructure à chaque pas de temps EF. Comme nous 
avons lancé des simulations avec les deux paramétries retenues, les simulations réalisées avec la 
paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠)  ont nécessité 640 pas de temps EF, et celles réalisées avec la 
paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 350 pas de temps. 
Avant de lancer les simulations complètes en vue d’une comparaison avec les résultats expérimentaux 
présentés dans la partie précédente, une étude paramétrique a été menée dans le but d’identifier les 
bons paramètres d’entrée du code AC (bonne taille d’AC, taille de la boite…) pour simuler le plus 



Chapitre 4 
 

105 
 

fidèlement possible la formation de la structure granulaire au cours de la solidification dans un temps 
raisonnable.  
 

II.1. Initialisation des AC 
 
Avant de simuler les changements d’états au sein du mur en construction et la croissance des grains, 
il est nécessaire de fournir une microstructure initiale aux cellules. Pour modéliser la microstructure 

initiale du substrat, composée de grains équiaxes de diamètre équivalent moyen égale à 20 m 
environ, une partition de Voronoi est utilisée. Chaque cellule de Voronoi, d’une taille moyenne de 20 
µm et représentant un grain, est associée à une orientation cristallographique choisie aléatoirement, 
caractérisée par trois angles d’Euler. Les cellules AC, de plus petite taille, sont alors réparties dans les 
différentes cellules de Voronoi. Pour le volume de poudre en revanche, chaque cellule AC est supposée 
être une particule de poudre, et possède une orientation aléatoire (Figure 4.11).  
 

 
Figure 4.11 : Distributions initiales des grains dans le substrat et 
la poudre 

 
En plus de ces informations relatives à leur orientation, des états (poudre, solide, liquide, pâteux, air) 
sont attribués à chaque cellule, en fonction des résultats du calcul thermique. Avant de lancer le calcul 
AC qui simule la formation de la structure granulaire au cours du procédé, un certain nombre de 
paramètres, qui vont agir à la fois sur la précision des résultats et la durée des calculs, doivent être 
fixés. Les paragraphes suivants décrivent les choix effectués pour ces différents paramètres.  
 

II.2. Optimisation des paramètres de la modélisation AC pour réduire le temps 
de calcul 
 
Les premiers calculs lancés par A. Baumard [1] duraient 48 jours et permettaient de simuler la 
microstructure d’un monocordon fabriqué avec une paramétrie (600 𝑊, 400 𝑚𝑚/𝑠). Les paramètres 
choisis pour le calcul AC étaient les suivants : 

- Taille des cellules de 2 µm ; 

- Boite AC de longueur 2,5 mm, de largeur 290 m et de hauteur 146 m. 
Ces paramètres ne sont pas compatibles avec la simulation de murs complets, qui nécessiterait des 
temps de calcul beaucoup plus longs, mais aussi plus de mémoire de stockage. Dans cette partie, 
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plusieurs solutions sont testées pour optimiser le temps de calcul : la réduction du nombre de cellules 
en augmentant leur taille ou en réduisant la taille de la boite AC, et la réduction le nombre de pas de 
temps. 
 

II.2.1. Choix des dimensions de la boite AC 
 
L’ensemble des cellules est rangé dans un espace parallélépipédique que nous appelons la boite AC. 
Dans le programme, ses dimensions sont fournies en nombre de cellules suivant la largeur, la longueur 
et la hauteur. Elles doivent être ajustées si la taille des cellules est modifiée. L’intérêt de cette boite AC 
est de permettre d’adapter ses dimensions à la seule zone d’intérêt, de manière à limiter le temps de 
calcul. 
La largeur de la boite AC est choisie en fonction de la largeur maximale du cordon. Elle a été fixée dans 
notre cas à un peu plus que la largeur des cordons, soit 260 µm pour la paramétrie 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et 360 µm pour la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). La hauteur de la boite, qui 
doit inclure toutes les couches déposées, mais aussi une partie du substrat, a été fixée à 720 µm, valeur 
supérieure à la hauteur des murs constitués de 10 couches superposées, nombre auquel nous nous 
limiterons dans les simulations numériques. La longueur de la boite AC peut en revanche être 
inférieure ou égale à 3000 µm, la longueur des murs simulés par calcul EF. La Figure 4.12 montre ainsi 
une boite AC dont la longueur est plus faible que celle du volume maillé pour le calcul EF. 
 

 
Figure 4.12 : Comparaison des dimensions de la boite AC (en 
rouge) par rapport à celles de la zone de maillage EF 

 
La longueur de la boite AC a été choisie afin que les simulations répondent à deux critères : 

- Un temps de calcul réduit au maximum ; 
- Une quantité de grains en coupe longitudinale suffisante pour pouvoir les comparer aux 

résultats expérimentaux. 
- La position en 𝑥⃗ de la boite AC a aussi été sélectionnée pour se situer dans la zone où le bain 

de fusion atteint une forme stationnaire. 
Pour cela, nous avons réalisé des calculs, que nous appellerons 2D, avec une boite AC dont la largeur 
ne comprend qu’une seule couche de cellules dans une coupe longitudinale au centre de la zone de 
maillage EF, simulant la croissance des grains lors de la fabrication d’un mur de 10 couches sur une 
longueur de 2000 µm, avec des cellules de 1 µm de côté. Les calculs ont été réalisés à partir des 
données thermiques présentées au chapitre 3 partie III utilisant la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 
car le bain de fusion est plus grand. La boite 2D a été positionnée au centre de la zone de maillage EF, 
et n’intègre donc ni la zone d’allumage, ni la zone de coupure de la source, ce qui permet de réaliser 
le calcul AC dans une zone où le bain de fusion a une dimension stable.  
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La microstructure issue de ces simulations est présentée sur la Figure 4.13, dans laquelle la coloration 
des grains est fonction de la valeur de l’angle d’Euler 𝜑1. Contrairement aux simulations 3D, dans cette 
simulation 2D, la croissance des grains ne peut avoir lieu que dans le plan. Le résultat a permis 
d’analyser l’évolution du nombre de grains continuant à croître lors de la fabrication d’un mur de dix 
couches dans un temps raisonnable. 
 

 
Figure 4.13 : Simulation 2D d’un mur de dix couches, en coupe longitudinale. Les grains sont repérés en fonction 
de la valeur de l’angle d’Euler 𝜑1 

 
Nous constatons que le nombre de grains est divisé par 10 environ entre le bas et le haut du mur, les 
grains les plus favorablement orientés devenant de plus en plus larges au fur et à mesure que la 
construction des couches progresse. Le nombre de grains reste cependant encore important dans la 
dernière couche, ce qui permet de retrouver des caractéristiques morphologiques représentatives 
d’un ensemble de grains. Afin de diminuer le temps de calcul, nous avons décidé de réduire encore la 
longueur de la boite AC pour les calculs 3D, qui a été fixée à 1000 µm pour la première paramétrie, et 
à 1500 µm pour la deuxième. Ces dimensions permettent d’avoir encore suffisamment d’informations 
sur les tailles, les rapports de forme et les directions de l’axe principal des grains, et de couvrir presque 
toute la longueur du bain de fusion, de manière à pouvoir observer à chaque couche le départ de la 
croissance des grains à l’arrière du bain.  
 

II.2.2. Choix de la taille des cellules 
 
La taille des cellules pilote la précision du résultat final et le temps nécessaire au calcul, le pas de temps 
AC calculé étant lié à ce paramètre. Son influence sur la morphologie des grains a été testée sur des 
simulations 3D sur une boite AC adaptée à la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) mais réduite à une 
couche.  
La Figure 4.14 montre l’influence de la taille de cellule sur les grains obtenus lors de la simulation de la 
fabrication de la première couche, dans des coupes longitudinales et transversales. Le bain de fusion 
est représenté en bleu sur ces figures. Nous pouvons voir que la forme des grains et la position des 
joints de grains sont plus précisément définis lorsque la taille de cellule diminue.  
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(a) 
 

(b) 
 

(c) 
 

(d) 
 

Figure 4.14 : Comparaison des résultats des simulations CA-FE en coupes longitudinales et transversales, pour 
différentes tailles de cellule: (a) 1 µm, (b) 2,5 µm, (c) 5 µm et (d) 10 µm 

 
Nous pouvons tirer de cette étude plusieurs conclusions :  

- La taille du bain de fusion ne change pas avec la taille des cellules.  
- Une taille de cellules qui se rapproche de la largeur des grains du substrat (15 µm environ) 

modifie la forme des grains du substrat.  
- Les grains formés à partir du substrat deviennent plus larges et moins nombreux lorsque la 

taille des AC devient trop élevée. 
Une division par deux de la taille de cellules multiplie par quatre le nombre de cellules totales en 2D 
et par huit en 3D. Cela a pour conséquence d’augmenter le temps de calcul et la mémoire nécessaire 
pour enregistrer les fichiers. Le Tableau 4.3 présente les temps et les capacités de stockage nécessaires 
aux calculs montrés dans la Figure 4.14 en fonction de la taille de cellule. Ces valeurs correspondent 
au 23e pas de temps EF, qui est le temps nécessaire pour simuler le passage du bain de fusion de la 
première couche à travers toute la longueur de la boite AC.  
 

Tableau 4.3 : Temps de calcul et mémoire nécessaires pour la simulation de la première couche, en fonction de 
la taille des cellules 

Taille AC (µm) 1 2,5 5 10 

Mémoire (ko) 78 517 12 564 3 142 787 

Temps nécessaire (min) 26 6 4 4 

 
Cette étude montre que des tailles de cellules de 2,5 µm ou 5 µm paraissent acceptables. La première 
est proche de celle utilisée par A. Baumard, et permet d’obtenir une bonne précision sur la géométrie 
des grains du substrat et de la première couche. La deuxième conduit à des morphologies de grains 
plus grossières, mais la précision est encore suffisante pour obtenir des formes et tailles des grains 
représentatives et voir apparaitre le phénomène de croissance sélective entre les grains. Cette taille 
de cellules est de plus du même ordre que la taille moyenne des particules de poudre observée 
expérimentalement. 
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Une taille de cellules de 10 µm est en revanche bien trop grossière, car elle se rapproche trop de la 
taille des grains du substrat, qui ne sont alors pas bien définis, ce qui affecte les premiers stades de la 
croissance des grains depuis l’interface avec le substrat. Enfin, une taille de cellule de 1 µm nécessite 
beaucoup trop de mémoire, et le temps nécessaire devient beaucoup trop important.  
Dans la suite de cette étude, nous utiliserons une taille de cellule de 5 µm. 
 

II.2.3. Calcul du pas de temps 
 
Comme il a été précisé dans le chapitre 2 partie IV, le pas de temps dans le calcul Automate Cellulaire 
n’est pas fixe. Dans la littérature, le pas de temps est limité pour que la croissance d’un grain, qui se 
traduit par la capture de cellules voisines, ne dépasse pas la taille d’une cellule, et c’est un calcul 
explicite. Le pas de temps AC dépend ainsi de la température et de la vitesse de croissance. Il 
correspond soit au temps nécessaire pour qu’une cellule deviennent liquide, soit au temps nécessaire 
pour qu’une cellule se fasse capturer, ou encore au temps restant avant le prochain pas de temps EF.  
À chaque pas de temps AC, la température est recalculée pour chaque cellule, et les incréments de 
rayon des enveloppes des grains sont calculés, ce qui peut conduire à des changements d’état de 
certaines cellules passant de l’état liquide à l’état pâteux. Afin de diminuer le nombre de pas de temps 
AC, une nouvelle variable est introduite, appelé 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞, permettant de modifier le nombre de cellules 

subissant un passage de l’état solide à liquide nécessaire pour qu’un nouveau pas de temps AC soit 
créé. Ainsi, lorsque 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞 = 1, le calcul du pas de temps reste identique, et il suffit qu’une cellule 

passe de l’état solide à l’état liquide pour qu’un nouveau pas de temps soit créé. Si nous fixons une 
valeur plus élevée, par exemple 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞 = 10, alors il faut que dix cellules passent à l’état liquide pour 

qu’un pas de temps soit créé. En revanche, si le pas de temps nécessaire pour la capture d’une cellule 
est plus faible, c’est ce dernier qui s’applique, pour éviter d’avoir à gérer la compétition entre deux 
cellules capturantes, qui pourrait intervenir si le pas de temps était augmenté.  
La différence de microstructures formées pour deux valeurs de 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞 fixées à 1 et 100 est montrée 

sur la Figure 4.15. Nous voyons un très léger changement d’orientation des axes principaux des grains 
lorsque ce paramètre est multiplié par 100, et le calcul est alors 29 fois plus rapide. C’est pourquoi 
nous avons choisi de fixer par la suite 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞 = 100. Augmenter encore cette valeur ne modifie que 

très peu le temps de calcul, et risque pour des valeurs trop élevées de ne plus permettre à aucune 
cellule de croitre. 
 

(a) (b) 
Figure 4.15 : Comparaison de résultats de simulations en coupe longitudinale pour deux valeures différentes 
du paramètre 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞: (a) 1 et (b) 100 

 

II.2.4 Choix des autres paramètres de la modélisation AC 
 
Nous précisons dans cette partie tous les autres paramètres retenus pour la modélisation AC de la 
formation des grains lors de la fabrication des murs composés de dix cordons. Pour rappel, les 
dimensions des cellules et de la boite AC retenues sont les suivantes :  

- Taille AC = 5 µm ; 
- Boite AC de longueur 1 mm ou 1,5 mm selon la paramétrie, et de largeur et hauteur un peu 

supérieures aux dimensions des murs. 
Le paramètre de calcul du pas de temps par rapport au changement d’état solide-liquide 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞  est 

fixé à 100 cellules.  
Tous les paramètres utilisés pour les deux paramétries testées sont rassemblés dans le Tableau 4.4.  
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Une condition aux limites de type miroir est imposée aux cellules situées sur les bords de la boite AC. 
Cette condition est nécessaire pour permettre à ces cellules de passer à l’état solide. En effet, une 
cellule ne devient solide que si son enveloppe a capturé un nombre défini de cellules voisines. Or une 
cellule située sur les bords a moins de voisines que les autres, il faut alors lui associer, du côté du bord 
extérieur de la boite AC, des cellules voisines fantômes ayant les mêmes états que ses voisines situées 
à l’intérieur de la boite AC, comme un miroir.  
L’ordre de voisinage concerne les types de voisins pris en compte dans la simulation. Comme nous 
l’avons montré dans le chapitre 2 partie IV, il existe trois ordres de voisinages, avec une face, une arrête 
ou un sommet commun. Dans notre cas les trois types de voisinages sont considérés. 
Les températures de solidus et de liquidus retenues pour l’acier 316L sont issues de la littérature [123]. 
Enfin, les paramètres de la loi de croissance dendritique retenus correspondent à ceux calculés dans 
le chapitre 2 partie IV.  
Les structures granulaires observées dans les murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions et 
présentées dans la première partie du chapitre n’ayant pas révélé de phénomène de germination lors 
de la solidification, les grains formés croissant à partir des grains du substrat ou des particules de 
poudre partiellement fondues adhérant au bord des murs, le module de germination n’est pas activé 
pour ces calculs. 
 

Tableau 4.4 : Récapitulatif des paramètres retenus pour le calcul de simulation AC de la 
formation des grains, pour chacun des jeux de paramètres 

Paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 

Nombre de cellules dans chaque 
dimension 

52, 200, 144 72, 300, 160 

Taille des cellules (µm) 5 

Condition aux limites aux bords de 
la boite 

Miroir 

Paramètre de calcul du pas de 
temps 𝑁𝑠𝑜𝑙/𝑙𝑖𝑞 

100 
 

ordre de voisinage 3 

températures de solidus et de 
liquidus (°C) 

1397 - 1457 

coefficients 𝑎  et 𝑛  de la loi de 
croissance dendritique 

2,95.10-9 et 4,95 

 

II.3. Résultats des calculs de simulation AC de la fabrication des murs 
 
Nous présentons dans cette partie les principaux résultats issus des simulations de la formation des 
grains dans les murs, pour les deux paramétries testées. Les caractéristiques générales des structures 
granulaires formées sont d’abord analysées en 3D et dans des coupes transversales. Nous discuterons 
ensuite de manière plus détaillée des résultats obtenus, en termes de caractéristiques morphologiques 
et de texture cristallographique des grains, sur les coupes longitudinales, qui permettent de mieux voir 
l’orientation des grains, et le phénomène de croissance sélective. 
 

II.3.1. Caractéristiques générales des structures granulaires formées 
 
Les structures granulaires obtenues à partir des simulations numériques sont présentées en 3D et en 
coupes transversales sur la Figure 4.16 pour la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠), et sur la Figure 4.17 
pour la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠).  
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(a) 
 

(b) 

 
(c) 

Figure 4.16 : Résultats des calculs de simulation CA-FE avec la paramètrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). Les grains sont 
repérés en fonction de la valeur de l’angle d’Euleur 𝜑1. (a) représentation 3D, (b) et (c) coupes transversales. 

 
Les résultats obtenus avec la première paramétrie montrent un mur relativement fin, avec des grains 
colonnaires orientés dans la direction de fabrication dont la largeur augmente dans la partie haute des 
murs. Nous remarquons aussi que la morphologie du mur est affinée par rapport aux résultats du calcul 
EF, car la taille des AC est inférieure à celles des mailles EF. La largeur du mur est cependant respectée, 
puisque c’est la simulation EF qui fixe les états, et donc les dimensions des cordons formés. 
  

(a) 

(b) 
(c) 

Figure 4.17 : Résultats des calculs de simulation CA-FE avec la paramètrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). Les grains sont 
repérés en fonction de la valeur de l’angle d’Euleur 𝜑1. (a) représentation 3D, (b) et (c) coupes transversales. 
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Les résultats correspondant à la deuxième paramétrie montrent un mur plus large, avec toujours des 
grains colonnaires dans la partie centrale des murs, de largeurs plus importantes dans le haut du mur.  
Les représentations 3D des murs montrent que certaines particules de poudre à la surface du mur 
passent par l’état pâteux sans devenir liquides et conservent donc leur orientation cristallographique. 
De nouveaux grains ont alors pu croître à partir de ces particules partiellement fondues, depuis les 
bords vers le centre des murs. Ce phénomène de croissance est plus visible dans les coupes 
transversales. Nous y voyons des grains croître parfois presque horizontalement à partir du bord, alors 
que les grains au centre du mur croissent verticalement. 
Les outils de visualisation des résultats numériques permettent d’isoler des grains et de les observer 
en 3D. Nous avons choisi d’isoler des groupes de grains formés dans deux zones différentes pour 
observer leur morphologie en 3D, qui peut révéler des informations complémentaires à celles 
observées en coupes concernant leur croissance. Les résultats sont montrés sur la Figure 4.18, pour 
les deux paramétries. Le premier groupe analysé concerne des grains formés au bas des murs par 
épitaxie à partir des grains partiellement fondus du substrat, tandis que le deuxième concerne des 
grains formés au niveau de la cinquième couche de poudre déposée, à partir de particules de poudre 
partiellement fondue.  
Pour les grains du premier groupe (Figure 4.18a, b), solidifiant à partir du substrat, nous voyons qu’ils 
traversent plusieurs couches, voire pour quelques-uns d’entre eux toutes les couches. Ces derniers 
grains sont beaucoup plus nombreux avec la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) où nous voyons des 
grains atteindre la dixième couche tout le long du mur. Pour la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) en 
revanche, seuls les grains situés aux extrémités de la boite AC atteignent la dixième couche. Dans les 
deux cas, nous pouvons voir que les grains se croisent et s’entremêlent, croissant chacun dans la 
direction cristallographique la mieux orientée par rapport au gradient thermique. Pour la première 
paramétrie, nous pouvons également constater que certains grains croissent vers l’extérieur du mur, 
révélant soit un effet moins important du phénomène de croissance sélective du fait de la plus faible 
vitesse de lasage associée à cette paramétrie, soit une modification du gradient thermique le long du 
front de solidification. 
Pour les grains du second groupe (Figure 4.18c, d), nous pouvons voir qu’un nombre significatif d’entre 
eux parvient à croître suffisamment pour bloquer la croissance des grains formés depuis le substrat. 
Ces grains, de plus petite taille que ceux du premier groupe, croissent vers l’intérieur du mur, et 
peuvent traverser plusieurs couches.  
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(a) (b) 

(c) 

(d) 
Figure 4.18 : Visualisation en 3D de groupes de grains dans les murs simulés correspondant (a, c) à la 
paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (b, d) à la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠); (a, b) grains formés à partir 
du substrat, (c, d) grains formés à partir de particules de poudre de la 5e couche. 

 
 

II.3.2 Analyse des caractéristiques des structures granulaires formées dans les 
coupes longitudinales 
 
Comme cela a été expliqué dans la partie expérimentale, il a été choisi d’étudier les caractéristiques 
morphologiques et la texture cristallographique des grains formés dans les murs simulés par analyse 
des coupes longitudinales. Celles-ci permettent d’observer plus de grains, et ainsi d’obtenir des 
textures cristallographiques plus représentatives, mais également de voir l’orientation de l’axe 
principal des grains colonnaires par rapport à la direction de lasage.  
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La Figure 4.19 montre une cartographie des orientations cristallographiques des grains par rapport à 
la direction de construction 𝑦⃗, tracée à partir des résultats de simulation numérique, ainsi que les 
distributions de tailles, de rapports du forme et d’inclinaison des grains, pour la paramétrie 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠).  
 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

 
Figure 4.19 : Analyse d’une coupe longitudinale d’un mur simulé avec la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). (a) 
cartographie des orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗ , (b) cartographie des 
diamètres équivalents des grains, (c) cartographie des rapports de forme des grains, et (d) cartographie des 
orientations des axes principaux des grains.  

 
Sur la Figure 4.19a, nous pouvons observer, comme dans les coupes transversales, la morphologie 
colonnaire des grains, qui ont cru dans la direction de fabrication, mais nous voyons aussi qu’ils sont 
légèrement inclinés dans la direction de lasage. Nous observons également deux zones semblant 
présenter des textures cristallographiques différentes : en bas du mur sur les quatre premières 
couches, les directions <111> sont préférentiellement alignées avec la direction de construction, alors 
que ce sont les directions <100> qui deviennent préférentielles sur les couches suivantes. 



Chapitre 4 
 

115 
 

La Figure 4.19b, qui représente une cartographie des diamètres équivalents des grains, montre que les 
grains les plus grands apparaissent à partir de la cinquième couche. Ces gros grains, d’un diamètre 
moyen supérieur à 100 µm, traversent ensuite plusieurs couches. En moyenne, le diamètre des grains 
est de 130 µm.  
La Figure 4.19c représente une cartographie des valeurs des rapports de forme des grains. Nous 
pouvons voir qu’une très large majorité des grains, si nous excluons les grains qui ne comprennent 
qu’une seule cellule, ont un rapport de forme compris entre 2 et 4, mais que quelques grains se 
forment également, avec des rapports de forme supérieurs à 6 ou 7.  
Enfin, la Figure 4.19d montre une cartographie des orientations de l’axe principal des grains par 
rapport à la direction horizontale. Nous voyons que pour la plupart des grains, l’angle entre l’axe 
principal et l’axe horizontal est voisin de 100°, ce qui indique des grains verticaux et légèrement inclinés 
dans la direction de lasage, hormis les grains formés dans la dernière couche, qui sont beaucoup plus 
inclinés. 
 
La Figure 4.20 représente les mêmes résultats, mais pour la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). Nous 
retrouvons sur cette figure des résultats assez comparables à ceux observés avec la première 
paramétrie, avec des grains colonnaires majoritairement orientés dans la direction de fabrication.  
 

 
(a)  

(b) 

 
(c) 

 
(d) 

 
Figure 4.20 : Analyse d’une coupe longitudinale d’un mur simulé avec la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). (a) 
cartographie des orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗ , (b) cartographie des 
diamètres équivalents des grains, (c) cartographie des rapports de forme des grains, et (d) cartographie des 
orientations des axes principaux des grains.   

 
La Figure 4.20a montre que les orientations cristallographiques des grains conservent la tendance de 
la paramétrie précédente mais de manière moins marquée, avec une forte présence de grains dont les 
directions <110> sont alignées avec la direction de fabrication. 
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La Figure 4.20b montre que la taille des grains augmente entre le bas et le haut du mur. Le diamètre 
équivalent moyen des grains est ici de 100 µm, mais malgré leur taille imposante, les grains dans ce 
cas sont très longs mais aussi très fins. 
C’est d’ailleurs visible sur la Figure 4.20c où une très large dispersion des valeurs des rapports de forme 
des grains est observable, avec une population de grains plus élancés, avec un rapport de forme 
supérieur à 5. La valeur médiane des rapports de forme est quant à elle de 4,8. Les grains les plus 
élancés sont, de plus, beaucoup plus dirigés verticalement que les autres.  
Enfin, la Figure 4.20d montre que les directions des axes principaux des grains par rapport à la direction 
de lasage sont, pour la plupart des grains, comprises entre 90 et 100°, hormis quelques rares grains 
formés dans les dernières couches. 
 
La Figure 4.21 compare les distributions de diamètres équivalents, rapports de forme et orientations 
de l’axe principal des grains, pour les deux paramétries. Nous pouvons voir que les distributions de 
diamètres équivalents des grains sont assez proches pour les deux paramétries. En revanche, une 
majorité de grains formés dans les murs fabriqués avec la seconde paramétrie ont un rapport de forme 
supérieur à 4, ce qui témoigne d’un fort élancement, alors que près de 80% des grains formés avec la 
première paramétrie ont un rapport de forme inférieur à cette valeur. Enfin, les orientations des axes 
principaux des grains par rapport à l’axe horizontal sont plus dispersées dans les grains obtenus avec 
la première paramétrie, alors que près de 50% des grains obtenus avec la seconde paramétrie sont 
caractérisés par des axes principaux orientés selon des angles compris entre 90 et 100° par rapport à 
l’axe horizontal.  
 

  

 
Figure 4.21 : Distribution des paramètres morphologiques des grains simulés pour les première (en bleu) et 
seconde paramétries (en rouge). (a) diamètre équivalent des grains, (b) rapport de forme des grains et (c) 
orientation de l’axe principal des grains par rapport à la direction de lasage 

 
Des figures de pôles ont été tracées à partir des cartographies des orientations cristallographiques des 
grains en coupe longitudinale pour la première paramétrie, et sont représentées sur la Figure 4.22. 
Nous voyons sur ces figures de pôles qu’une forte densité de grains ont des directions <100>, qui sont 
les directions de croissance préférentielles, orientées suivant des directions proches de l’axe 𝑦⃗, qui 
correspond à la direction de fabrication, mais décalées à la fois vers l’axe horizontal 𝑥⃗, qui correspond 
à la direction de lasage, et vers la normale 𝑧 à la surface du mur. Nous pouvons aussi observer qu’une 
densité importante de grains présente des directions <100> alignées avec la normale à la surface du 
mur 𝑧 . Ces grains pourraient correspondre aux grains formés à partir des grains de poudre en 
périphérie des murs, qui croissent vers le cœur des murs, observés notamment sur les coupes 
transversales en parties basses des murs.  



Chapitre 4 
 

117 
 

 
Figure 4.22 : Figures de pôles associées aux cartographies en coupe 
longitudinale de la Figure 4.19, correspondant à la première paramétrie 

 
Les figures de pôles associées aux cartographies des coupes longitudinales de la Figure 4.20, 
correspondant à la seconde paramétrie, sont représentées sur la Figure 4.23. Nous observons ici une 
texture plus conventionnelle, avec une forte densité de grains dont les directions cristallographiques 
<100> sont orientées autour de l’axe vertical 𝑦⃗, et légèrement inclinées dans la direction de lasage. 
 

 
Figure 4.23 : Figures de pôles associées aux cartographies en coupe 
longitudinale de la Figure 4.20, correspondant à la seconde paramétrie 

 

III – COMPARAISON ENTRE RESULTATS EXPERIMENTAUX ET 
NUMERIQUES 
 
Dans cette dernière partie, sont présentées les comparaisons entre résultats expérimentaux et 
numériques, afin de valider les choix de paramètres d’entrées du modèle, et d’en discuter les limites. 
 

III.1. Morphologie des grains 
 
De manière générale, nous pouvons voir que pour les deux paramétries, les résultats des simulations 
numériques montrent des structures formées de longs grains colonnaires orientés verticalement au 
centre des murs, et de grains moins élancés sur les bords, inclinés vers le centre des murs, comme 
observé expérimentalement. Ce phénomène avait été expliqué par la présence de particules de poudre 
non ou partiellement fondues sur les bords du bain de fusion, qui favorisent lors de la solidification la 
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formation de nouveaux grains croissant par épitaxie depuis les bords du mur à partir de ces particules 
de poudre. L’affectation lors de l’initialisation des cellules d’une orientation aléatoire à chaque cellule 
dans la zone représentant la poudre, et les règles de transition définies, semblent donc permettre de 
bien représenter ce phénomène.  
Dans le Tableau 4.5 suivant sont représentées les caractéristiques dimensionnelles et morphologiques 
moyennes des grains, mesurées expérimentalement et à partir des résultats issus des simulations, pour 
comparaisons. Si nous observons d’abord le diamètre équivalent des grains, nous pouvons constater 
que les mesures faites à partir des analyses expérimentales montrent une forte augmentation de leur 
valeur moyenne lorsque nous passons de la première à la seconde paramétrie, c’est-à-dire lorsque 
l’énergie linéique et la vitesse de lasage augmentent. En revanche, la simulation numérique montre 
une légère diminution de taille moyenne de grains lorsque nous passons de la première à la seconde 
paramétrie, et des valeurs plus élevées que celles mesurées expérimentalement, en particulier pour la 
première paramétrie. 
 

Tableau 4.5 : Comparaison de caractéristiques dimensionnelles et morphologiques des grains (diamètres 
équivalents moyens des grains, rapports de forme moyens et orientations moyennes de l’axe principal des 
grains par rapport à l’axe horizontal en coupes longitudinales) mesurées à partir des résultats expérimentaux 
et numériques, pour les deux paramétries 

 (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠)  

 Expérimentale Numérique  Écart 
(%) 

Expérimentale Numérique  Écart 
(%) 

Diamètre moyen 
des grains (µm) 

48,46 ± 37,29 110 ± 80,96 127 82,85 ± 42,39 100 ± 69,66 22 

Rapport de 
forme moyen 

4,37 2,95 32 5,35 4,8 10.5 

Orientation de 
l’axe principal 
des grains (°) 

100 ± 23 100 ± 28 0 89,74 ± 11,82 97,52 ± 18,03 9 

 
Les valeurs des rapports de forme moyens des grains présentent moins de différences entre résultats 
numériques et expérimentaux, avec des écarts de 32 % et 10,5 % respectivement pour les première et 
deuxième paramétries. De plus, la simulation révèle bien l’augmentation de cette caractéristique, 
c’est-à-dire la formation de grains plus élancés, lorsque l’énergie linéique et la vitesse de lasage 
augmentent, même si ces valeurs restent inférieures aux valeurs expérimentales. 
Enfin, les orientations des axes principaux des grains par rapport à la direction horizontale obtenues 
par simulation numérique sont très proches de celles mesurées expérimentalement, et montrent bien 
la différence observée entre les deux paramétries. Les grains sont en effet légèrement inclinés dans la 
direction de lasage pour la première paramétrie, alors qu’ils sont quasiment verticaux pour la seconde 
paramétrie.  
Ces résultats montrent donc que le modèle CA-FE prédit bien la formation de grains colonnaires 
principalement orientés dans la direction de fabrication et légèrement inclinés dans la direction de 
lasage, comme observé expérimentalement, cette dernière caractéristique étant cependant un peu 
trop accentuée dans le cas des fortes énergies linéiques et vitesses de lasage. La taille de grains obtenus 
est en revanche trop grande, ce qui s’explique principalement par une largeur trop importante des 
grains, comme en témoignent les plus faibles valeurs des rapports de forme par rapport aux valeurs 
expérimentales.  
L’une des causes possibles de ces différences pourrait être la non prise en compte du phénomène de 
germination dans la modélisation numérique, ce phénomène ayant tendance à provoquer un 
affinement des grains. L’analyse des microstructures des murs fabriqués n’a cependant pas révélé de 
signe de ce phénomène de germination, les grains observés semblant être le résultat d’une croissance 
par épitaxie à partir des grains du substrat et de particules de poudre sur les bords des murs.  
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Le modèle de loi de croissance des grains retenu peut aussi être responsable de ces différences, car il 
agit sur le phénomène de croissance sélective, qui favorise l’élargissement des grains dont les 
directions cristallographiques <100> sont les mieux orientées par rapport au gradient thermique. 
Il faut toutefois analyser ces résultats avec précaution, car comme nous l’avons déjà signalé, les coupes 
longitudinales n’ont pas été réalisées parfaitement parallèles au plan médian des murs, et la section 
observée des grains peut alors être tronquée. Le plan d’observation des coupes longitudinales peut 
aussi être décalé par rapport au plan médian des murs, dans une zone plus proche des surfaces où se 
sont formés de nouveaux grains issus des grains de poudre présents sur les bords. 
 

III.2. Textures cristallographiques 
 
Dans cette partie, nous comparons les textures cristallographiques observées à partir des analyses 
EBSD présentées dans la première partie avec les orientations cristallographiques issues des 
simulations, présentées dans la partie II, pour les deux paramétries. La Figure 4.24 montre les figures 
de pôles correspondant aux directions <100> obtenues à partir des analyses EBSD et des simulations 
numériques.  
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Figure 4.24 : Comparaison des figures de pôles obtenues à partir des analyses EBSD et des simulations 
numériques, pour les deux paramétries 

 
Nous pouvons constater que pour la première paramétrie, la simulation reproduit assez bien le pic de 
densité de directions cristallographiques <100> alignées avec la direction de construction 𝑦⃗. Le pic de 
densité observé sur les figures issues des simulations est alors décalé à la fois vers la direction de lasage 
(𝑥⃗) et vers la direction normale au mur (𝑧).   
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La simulation numérique prédit également assez bien la texture obtenue pour la seconde paramétrie. 
Nous observons en effet, à la fois sur les figures de pôles tracées à partir des analyses EBSD et sur celles 
issues des simulations numériques, un pic de densité de directions cristallographiques <100> orientées 
selon la direction de construction 𝑦⃗, et légèrement inclinées dans la direction de lasage 𝑥⃗. 
 

IV – CONCLUSION 
 
Ce chapitre a permis d’évaluer la précision et la pertinence du programme CA-FE pour la simulation de 
la formation des structures granulaires obtenues lors de la fabrication de mur en acier 316L SLM 
Solutions avec le procédé L-PBF. Le programme a été testé pour les deux paramétries, 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠), présentées au chapitre 3 partie I, et les résultats ont été 
comparés à des résultats expérimentaux. 
Les murs fabriqués avec les deux paramétries, présentés dans la première partie du chapitre, 
possèdent une forte rugosité en surface, due à la présence de particules de poudres partiellement 
fondues, mais très peu de porosité. La phase austénite est la phase majoritaire observée dans ces murs, 
bien qu’un peu de ferrite delta et de phase sigma aient aussi été détectées, mais en proportions 
toujours inférieures à 2%. Les analyses EBSD réalisées sur les différentes coupes transversales et 
longitudinales des murs fabriqués ont révélé la formation de grains colonnaires, croissant 
principalement dans la direction de fabrication 𝑦⃗. Les murs fabriqués possèdent également une texture 
cristallographique marquée, avec des directions cristallographiques <100> majoritairement orientées 
suivant la direction de fabrication.  
Pour simuler numériquement la formation de ces structures de grain dans les murs, il a fallu dans un 
premier temps optimiser certains paramètres de la modélisation CA-FE, afin de réduire le temps de 
calcul pour que les simulations puissent se faire dans un temps raisonnable. Les résultats de ces 
simulations ont permis de reproduire la formation des grains colonnaires orientés dans la direction de 
fabrication, observés expérimentalement. La comparaison des caractéristiques morphologiques des 
grains, en coupe longitudinale, a cependant montré que si les directions des axes principaux et les 
rapports de forme des grains simulés sont assez proches des valeurs observées expérimentalement, la 
taille moyenne des grains simulés est en revanche bien plus élevée que celle des grains réellement 
formés dans les murs. La texture cristallographique est également un peu différente, même si nous 
retrouvons les tendances observées expérimentalement, avec des densités importantes de grains 
ayant des directions cristallographiques <100> orientées autour de la direction de fabrication. 
Les différences observées entre simulation et expérience peuvent provenir de l’absence de prise en 
compte de la germination de nouveaux grains dans la modélisation numérique, ou encore de la loi de 
croissance identifiée dans le chapitre 2 partie IV. La simulation prévoit en effet la formation de grains 
colonnaires à partir des grains du substrat ou des particules de poudre partiellement fondues sur les 
bords des murs, qui deviennent beaucoup plus larges que les grains réellement formés dans les murs. 
Ce résultat pourrait être lié à une trop forte sélection des grains en fonction de leur orientation 
cristallographique, quelques grains favorablement orientés croissant alors beaucoup plus vite que les 
autres pour occuper tout l’espace. 
Malgré ces différences, le programme CA-FE a permis de reproduire les principales caractéristiques 
des structures granulaires formées dans les murs, avec de plus des temps de calcul raisonnables, 
puisque tous les calculs réalisés sur des murs de dix couches ont duré moins de cinq heures.  
Dans le chapitre suivant, nous allons intégrer un modèle de germination à la modélisation numérique 
de la formation des structures granulaires, dans le but de comparer les structures obtenues. Pour 
identifier les paramètres du modèle de germination, nous exploiterons les résultats expérimentaux 
obtenus lors de la fabrication de murs avec la poudre Praxair, avec laquelle le phénomène de 
germination semble jouer un rôle prépondérant sur la formation des structures de grains, comme l’a 
révélé la littérature [3] [78]. 
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Chapitre 5 : Modélisation et simulation 
numérique de la formation des grains dans les 
murs fabriqués avec la poudre 316L Praxair 
 
Le programme CA-FE développé a permis de simuler la formation des structures granulaires au cours 
de la fabrication de murs par procédé L-PBF à partir d’une poudre 316L SLM Solutions. Celle-ci 
provoque la croissance de grains colonnaires à l’interface solide/liquide par épitaxie. Cependant, il a 
été remarqué dans la littérature que l’utilisation de la poudre 316L Praxair pouvait faire apparaitre une 
structure de grains quasi équiaxe. Un phénomène de germination a alors lieu dans le bain de fusion et 
de nouveaux grains se forment et croissent, bloquant la croissance des grains inférieurs, et produisant 
ainsi un affinement des grains. Un module de germination est ajouté au programme CA-FE pour 
modéliser ce phénomène et tenter ainsi de simuler numériquement la formation des structures 
granulaires observées avec la poudre Praxair.  
L’objectif de ce chapitre est d’identifier les paramètres du modèle de germination, puis de discuter les 
résultats obtenus et de les comparer aux structures granulaires observées dans des murs fabriqués 
avec la poudre Praxair. 
Dans un premier temps, des murs ont donc été fabriqués avec la poudre Praxair, en utilisant les deux 
jeux de paramètres énergétiques précédemment retenus (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/
𝑠). Les caractéristiques morphologiques et la texture cristallographique des structures granulaires 
obtenues ont alors été étudiées, et des comparaisons ont été réalisées avec les caractéristiques 
observées dans les murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions. 
Le modèle de germination développé pour prendre en compte les phénomènes intervenant avec la 
poudre Praxair est ensuite présenté, et les paramètres du modèle sont choisis, grâce à la simulation 
d’un cas-test.  
Enfin, la simulation de la formation des structures granulaires lors de la fabrication de murs avec la 
poudre Praxair est réalisée en activant le module de germination développé, en reprenant les résultats 
des simulations thermiques EF présentés au chapitre 3 et correspondant aux deux paramétries testées. 
Les résultats obtenus sont ensuite discutés et comparés aux résultats expérimentaux sur murs 
fabriqués avec la poudre Praxair. 
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I – CARACTERISATION GEOMETRIQUE ET  MICROSTRUCTURALE DES 
MURS FABRIQUES AVEC LA POUDRE PRAXAIR 
 
Dans cette partie nous allons caractériser la microstructure obtenue lors de la fabrication d’un mur 
avec le procédé L-PBF en utilisant la poudre 316L Praxair. Les murs présentés dans ce chapitre ont été 
fabriqués dans les mêmes conditions que les murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions présentés 
dans le chapitre précédent : 

- Les deux paramétries ont été utilisées : (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) ; 
- L’épaisseur de poudre déposée à chaque couche est de 50 µm ; 
- Le nombre de couches est de 20. 

Dans les paragraphes qui suivent, les caractéristiques morphologiques et microstructurales des murs 
fabriqués avec la poudre Praxair seront analysées, puis comparées aux résultats présentés dans le 
chapitre précédent concernant les murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions. 
 

I.1. Caractéristiques générales des murs obtenus avec la poudre Praxair 
 
La Figure 5.1 montre des images MEB de coupes transversales de murs fabriqués avec la poudre Praxair 
et les deux paramétries. Ces murs sont de formes assez régulières, mais présentent tout de même des 
défauts, en particulier : 

- Une porosité élevée ; 
- Des particules de poudres non fondues adhérant aux parois du mur ; 
- Une augmentation de la largeur du mur en fonction du numéro de couche. 

 

(a) 

(b) 
Figure 5.1 : Images MEB de coupes transversales de murs fabriqués avec la poudre Praxair, (a) avec la  
paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠), et (b) avec la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 

 
La présence de particules de poudre autour du mur et l’élargissement des cordons dans les premières 
couches avaient déjà été observés dans les murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions, et ne sont 
pas très critiques, car ce type de défaut disparait lors de la fabrication de pièces plus massives. En 
revanche, la présence de porosités semble plus problématique. Celles-ci sont situées au centre des 
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murs et réparties sur toute la hauteur. Leur nombre comme leur taille peuvent de plus varier fortement 
pour deux murs fabriqués avec la même paramétrie.  
Les proportions en surface de coupes transversales des phases austénite, ferrite et phase sigma ont 
été mesurées à partir d’analyses EBSD. Les résultats ont montré que la phase austénite était très 
majoritaire dans les murs fabriqués avec la poudre Praxair, avec des pourcentages surfaciques de plus 
de 99%, tandis que la phase sigma est quasi-inexistante, et que la ferrite n’est présente que sur 0,5% 
environ des surfaces analysées. 
 

I.2. Caractéristiques morphologiques des grains 
 
La Figure 5.2 montre les cartographies d’orientations cristallographiques des grains en coupes 
transversales de murs fabriqués avec les deux paramétries, obtenues à l’aide du détecteur EBSD du 
MEB. Les grains formés dans les murs présentent un aspect colonnaire, mais sont plus fins et beaucoup 
moins élancés que ceux observés dans le précédent chapitre dans les murs fabriqués avec la poudre 
SLM Solutions. Ces résultats sont conformes aux observations issues de la littérature concernant la 
fabrication L-PBF avec la poudre Praxair, qui avaient révélé des structures de grains beaucoup plus 
fines qu’avec d’autres poudre 316L [3] [78].  
Comme cela a été présenté dans le chapitre 4 partie I, nous avons choisi de nous appuyer sur trois 
paramètres pour caractériser la morphologie des grains formés : le diamètre équivalent des grains, le 
rapport de forme, et l’angle entre la direction horizontale et l’axe principal des grains. Ces trois 
caractéristiques ont été mesurées pour les grains situés dans les trois zones des murs identifiées dans 
le chapitre précédent et rappelées sur la Figure 5.2, pour les deux paramétries retenues.  
 

 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 5.2 : Cartographie d’orientations cristallographiques par rapport à l’axe 𝑦⃗ en coupe transversales de 
murs fabriqués avec la poudre Praxair, (a) paramètrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠)  et (b) paramètrie 
(400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 

 
Le Tableau 5.1 rassemble les résultats obtenus dans les différentes zones des murs fabriqués avec la 
poudre Praxair. Nous pouvons observer que le diamètre équivalent des grains augmente très 
légèrement entre le bas et le haut du mur, et qu’il y a peu de différences entre les deux paramétries. 
Le diamètre équivalent moyen des grains dans le substrat est aussi du même ordre que celui mesuré 
dans les murs dans le cas de la première paramétrie. En revanche, le diamètre équivalent moyen des 
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grains est plus faible dans le substrat des murs fabriqués avec la seconde paramétrie. Ce résultat 
pourrait s’expliquer par la formation d’un bain de fusion très profond dans le substrat lors de 
l’utilisation de la seconde paramétrie (Figure 5.2b), et la formation de nouveaux grains plus fins que 
les grains initialement présents dans le substrat lors de la solidification. 
Il y a également très peu d’évolution du rapport de forme des grains en fonction de la hauteur dans le 
mur et de la paramétrie, avec des valeurs toujours proches de 3, qui indiquent la formation de grains 
moyennement élancés au sein des murs. L’écart-type est cependant très important, proche de 2, ce 
qui prouve la présence également de grains équiaxes, et de grains plus élancés. La différence est nette 
avec le substrat, dont la valeur du rapport de forme est environ deux fois plus faible que dans le mur, 
confirmant la morphologie équiaxe des grains du substrat, même si certains de ces grains, issus de la 
solidification du bain formé dans le substrat lors de l’interaction avec le laser, sont plus élancés.  
Il y a enfin peu d’évolution de l’angle moyen entre l’axe principal des grains dans les murs et l’axe 
horizontal 𝑥⃗, qui est proche de 90° quel que soit la position dans les murs ou la paramétrie employée. 
L’écart type mesuré est cependant très important, de 40° environ, ce qui témoigne d’une très grande 
dispersion, les grains observés sur les coupes transversales étant inclinés de chaque côté du mur vers 
l’intérieur. Le substrat, constitué majoritairement de grains équiaxes, ne présente quant à lui pas de 
directions préférentielles d’axes des grains, avec un écart type de 55° environ.  
 

Tableau 5.1 : Caractéristiques morphologiques - diamètre équivalent, rapport de forme et angle d’orientation 
- des grains mesurés en coupes transversales pour chacune des paramétries et dans chacune des trois zones 
d’observation des murs fabriqués avec la poudre Praxair 

 
 
Ainsi, bien que les grains formés avec la poudre Praxair soient en majorité colonnaires et que leurs 
axes principaux soient orientés suivant la direction verticale, ils présentent un élancement plutôt 
limité, et cohabitent avec des grains équiaxes, ce qui appuie l’hypothèse d’une germination au sein du 
liquide, avancée dans la littérature pour expliquer les structures granulaires observées avec cette 
poudre [3] [78]. 
 
Des coupes longitudinales ont également été réalisées pour les murs fabriqués avec la paramétrie 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠). Étant donnée la très faible épaisseur des murs, les plans de ces coupes sont 
toujours un peu inclinés par rapport au plan médian des murs, ce dont il faut tenir compte lors de 
l’interprétation. La Figure 5.3a présente une cartographie des orientations cristallographiques des 
grains dans une coupe longitudinale, accompagnée d’un schéma montrant l’orientation du plan de 
coupe. Des encoches ont préalablement été réalisées à la scie à fil diamantée pour repérer le centre 
du mur. L’une d’elles est visible au centre de l’image. En raison de l’inclinaison du plan de coupe, il est 
difficile de discuter des orientations cristallographiques des grains dans les coupes longitudinales.  
Nous pouvons en revanche discuter de l’évolution de la morphologie des grains dans les différentes 
zones. Nous observons, sur la partie haute de la coupe, des grains fins et de formes équiaxes, sans 
orientation cristallographique particulière. Du fait de l’inclinaison du plan de coupe, les grains observés 
dans cette zone sont proches de la surface du mur. Il est alors possible que ces grains d’aspect équiaxe 
soient en réalité des grains ayant suivi une croissance colonnaire depuis la surface vers le centre du 
mur, comme nous pouvons l’observer sur les coupes transversales de la Figure 5.2, dont nous ne 
voyons que la section transversale. En dessous de cette zone se trouve une zone située au cœur de 

Paramètrie

Résultat

Diamètre 

équivalent 

(µm)

Rapport de 

forme 

Angle d'ori-

entation (°)

Diamètre 

équivalent 

(µm)

Rapport de 

forme

Angle d'ori-

entation (°)

Sommet du 

mur 24,03 ± 14,18 3,1 ± 2,06 89,34 ± 38,47 26,95 ± 15,95 2,87 ± 1,5 92,69 ± 40,7

Bas du mur 21,92 ± 12,8 2,95 ± 1,93 90 ± 35 25 ± 14,62 3,1 ± 1,71 84,54 ± 43,36

Substrat 26,24 ± 9,22 1,7 ± 0,7 110 ± 56,04 15,94 ± 8,8 1,61 ± 0,3 100 ± 54,82

(150 W, 100 mm/s) (400 W, 200 mm/s)
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l’épaisseur du mur, occupée par des grains colonnaires orientés dans la direction verticale, et 
légèrement inclinés dans la direction de lasage. Enfin, le bas de la coupe, correspondant à nouveau à 
une zone proche de la surface du mur, est occupée comme dans la partie supérieure par des grains de 
formes équiaxes, qui pourraient correspondre aux sections transversales de grains colonnaires 
orientés vers le centre des murs.  
 

 
 (a) 

(b) 
 

(c) (d) 

 
Figure 5.3 : Analyses d’une coupe longitudinale d’un mur fabriqué avec la paramètrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et 
la poudre Praxair. (a) Cartographie EBSD d’orientations cristallographiques par rapport à l’axe 𝑦⃗ , avec schéma 
montrant la position du plan d’observation, et cartographies dans la zone entourée en rouge, (b) des diamètres 
équivalents, (c) des rapports de forme, et (d) des orientations des axes principaux des grains par rapport à la 
direction horizontale 

 
Bien que l’orientation du plan de coupe ne soit pas parfaitement connue, nous avons choisi de tout de 
même réaliser les analyses des caractéristiques morphologiques des grains sur la zone marquée en 
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rouge de la cartographie de la Figure 5.3a, en prenant en compte le fait que les grains ne se situent pas 
tous à la même distance du bord du mur. La Figure 5.3b montre ainsi la distribution de diamètres 
équivalents des grains, dont la moyenne est de 21,19 µm, avec un écart-type de 12,21 µm, valeurs très 
proches de celles mesurées en coupes transversales. 
La Figure 5.3c correspond à la distribution des rapports de forme, dont la valeur moyenne est de 2,18. 
Cette moyenne plus faible que celles mesurées dans les coupes transversales peut s’expliquer par la 
présence des grains d’aspect équiaxe dans la partie haute de la zone d’analyse. 
Enfin, l’angle moyen entre la direction horizontale et l’axe principal des grains, dont la cartographie de 
distribution est présentée en Figure 5.3d, est de 96,66 ± 38,14°. 
 

I.3. Caractérisation de la texture cristallographique des murs 
 
La Figure 5.4a montre les cartographies des orientations cristallographiques des grains en coupe 
transversale de murs fabriqués avec la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠), ainsi que les figures de pôles 
correspondant aux trois zones des échantillons : le substrat, le bas des murs et le haut des murs. Ces 
résultats confirment la texture particulière du substrat, déjà observée dans les murs fabriqués avec la 
poudre SLM Solutions, avec des directions cristallographiques <101> préférentiellement orientées 
selon l’axe vertical 𝑦⃗. En revanche, les murs ne montrent pas de texture particulière, avec des pics de 
densité faible, inférieure à 2, dans la partie basse comme dans la partie haute.  
La Figure 5.4b montre les mêmes analyses réalisées dans deux murs fabriqués avec la paramétrie 
(400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). Nous retrouvons des résultats assez proches de ceux obtenus dans les murs 
fabriqués avec la première paramétrie, avec un substrat texturé, mais une absence de texture marquée 
dans les murs. 
Nous pouvons toutefois observer sur la cartographie de gauche la présence de grains de morphologie 
colonnaire dans le substrat sous le mur, jusqu’à une grande profondeur. Cette présence témoigne de 
la formation d’un bain de fusion profond dans le substrat, qui pourrait être due à l’apparition d’un 
keyhole. Nous pouvons aussi constater sur la cartographie que ces grains colonnaires conservent en 
grande partie la texture du substrat. 
Ces résultats montrent donc que les murs fabriqués avec la poudre Praxair sont très peu texturés, quel 
que soit la paramétrie utilisée, et que les grains colonnaires formés sont fins et assez peu élancés. 
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Figure 5.4 : Cartographies d’orientations cristallographiques par rapport à l’axe 𝑦⃗ en coupes transversales de murs 
fabriqués avec la paramètrie (a) (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (b) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) et la poudre Praxair, et figures 
de pôles associées pour les trois zone d’intérêts : le substrat, le bas du mur et le haut du mur 
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I.4. Comparaison avec la poudre SLM Solutions 
 

1.4.1. Caractéristiques générales des murs 
 
La Figure 5.5 compare la morphologie de murs en coupes transversales fabriqués avec les poudres 
Praxair et SLM Solutions, et la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). Notons que le mur fabriqué avec la 
poudre SLM Solutions montré ici est plus haut, car il correspond à un empilement de 25 couches, 
contre 20 couches seulement pour le mur fabriqué avec la poudre Praxair.  
 

 
(a) 

 
 
 

 
 (b) 

Figure 5.5 : Images MEB de coupes transversales de murs 
fabriqués avec la paramètrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠), avec (a) la 
poudre SLM Solution et (b) la poudre Praxair 

 
Nous pouvons observer que la surface des murs fabriqués avec la poudre Praxair est un peu plus 
régulière, ce qui semble en grande partie lié à la plus faible granulométrie de cette poudre. Les 
particules de poudre en surface des murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions mesurent en effet 
50 µm de diamètre en moyenne, alors qu’elles sont beaucoup plus fines, avec des diamètres moyens 
d’environ une dizaine de microns, pour les murs fabriqués avec la poudre Praxair.  
Les largeurs moyennes des murs formés, dans les parties inférieure (correspondant aux cinq premières 
couches), et supérieure (correspondant aux cinq dernières couches) des coupes transversales, ont 
aussi été mesurées sur plusieurs murs fabriqués avec les deux poudres, et les valeurs moyennes sont 
comparées dans le Tableau 5.2.  
 

Tableau 5.2 : Largeurs moyennes dans les parties haute et basse des murs pour chaque paramètrie et chaque 
poudre 

 SLM Solutions Praxair 

Largeur (µm) 
en : 

(150 W, 100 
mm/s) 

(400 W, 200 
mm/s) 

(150 W, 100 
mm/s) 

(400 W, 200 
mm/s)  

  - haut du mur 304,6 418,8 334,6 393,7 

  - bas du mur 298,8 415,3 317,8 360,9 
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Le Tableau 5.2 montre que les largeurs des murs augmentent légèrement entre les parties basse et 
haute des murs, mais que cette tendance est un peu plus marquée avec la poudre Praxair. Les largeurs 
moyennes des différentes zones des murs sont un peu différentes selon la poudre utilisée. Avec la 
première paramétrie, la poudre Praxair forme des murs un peu plus larges, alors qu’avec la seconde 
paramétrie, ils sont au contraire plus étroits. La différence de largeur des murs en fonction de la 
paramétrie utilisée est ainsi plus faible avec la poudre Praxair. 
 
Presqu’aucune porosité n’a été observée dans les murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions, hormis 
dans la première couche déposée, mais qui sont dues à un défaut de préparation de cette première 
couche, comme cela a été expliqué dans le précédent chapitre. En revanche, de larges porosités, dont 

le diamètre moyen est de 56 m, sont observées au centre des murs fabriqués avec la poudre Praxair. 
Pour tenter de comprendre l’origine de ces différences de porosité, la forme des bains de fusion formés 
dans le substrat a été observée. Il est en effet possible de déterminer les limites de la zone fondue 
formée dans le substrat, car les grains formés depuis l’état liquide présentent une morphologie 
colonnaire caractéristique, contrairement aux grains du substrat non fondu, qui ont une morphologie 
équiaxe. La Figure 5.6 montre des cartographiques EBSD montrant les grains formés en coupes 
transversales de murs fabriqués avec les deux poudres. Nous pouvons constater que pour la poudre 
SLM Solutions, le bain formé dans le substrat est très peu pénétrant, caractéristique du mode 
« conduction » du soudage laser, rencontré lorsque les densités de puissance ne sont pas trop élevées. 
En revanche, avec la poudre Praxair, le bain formé est très profond, et caractéristique de la formation 
d’un « keyhole » empli de vapeurs métalliques, observé lorsque le soudage laser est réalisé avec de 
fortes densités de puissance. Cette forme caractéristique de bain de fusion est observée avec les deux 
paramétries utilisées. Les paramètres énergétiques, comme la puissance, la vitesse et le diamètre focal 
du laser, sont pourtant identiques pour les deux poudres. Ces différences montrent donc des 
mécanismes d’interaction avec le laser différents avec les deux poudres. Il est ainsi possible qu’avec la 
poudre Praxair, plus fine, la réflexion du laser sur les facettes des particules de poudre favorise la 
concentration d’énergie, conduisant à des températures locales supérieures à la température de 
vaporisation du 316L. La présence de ces vapeurs métalliques, formant un « keyhole » profond et 
étroit, pourrait alors expliquer la formation des porosités, qui seraient créées par l’effondrement des 
parois de métal liquide entourant le keyhole, piégeant des poches de vapeur. 
 

(150W, 100mm/s) (400W, 200mm/s) (150W, 100mm/s) (400W, 200mm/s) 

 
(a)  

(b)  
Figure 5.6 : Limites du bain de fusion formé dans le subtrat pour les deux poudres utilisées, (a) poudre SLM 
Solutions, (b) poudre Praxair 

 
Au niveau phases métallurgiques, la proportion en surface de coupes transversales des phases 
austénite, ferrite et phase sigma formées dans les murs fabriqués avec les deux poudre, mesurées à 
partir d’analyses EBSD, sont rassemblées dans le Tableau 5.3. Les résultats montrent que la phase 
austénite est très majoritaire dans les murs quel que soit la poudre utilisée, avec des pourcentages 
surfaciques de plus de 98%, et même 99% avec la poudre Praxair. 
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Tableau 5.3 : Pourcentage surfacique des phases 
détectées dans les  coupes transversales des murs 

Poudre SLM Solutions Praxair 

Austénite 98,31 99,59 

Ferrite 0,75 0,41 

Sigma 0,94 - 

 

1.4.2. Caractéristiques morphologiques des grains 
 
La Figure 5.7 compare les cartographies d’orientations cristallographiques des grains par rapport à la 
direction verticale 𝑦⃗ dans des coupes transversales des murs fabriqués avec la paramétrie (400 W, 200 
mm/s) et les deux poudres. 

 
 
 

 
(a) 

 

 
(b) 

Figure 5.7 : cartographies d’orientations cristallographiques des 
grains par rapport à la direction 𝑦⃗ dans des coupes transversales des 
murs fabriqués avec la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) avec (a) la 
poudre SLM Solutions et (b) la poudre Praxair 

 
Nous pouvons voir sur la Figure 5.7a, correspondant à la poudre SLM Solutions, que les grains 
colonnaires formés sont très élancés et de grande taille, et leur axe principal est majoritairement 
alignées avec la direction de fabrication 𝑦⃗, qui correspond aussi à la direction du gradient thermique. 
Sur la Figure 5.7b, correspondant à la poudre Praxair, nous observons des grains colonnaires beaucoup 
plus fins, dont le grand axe est incliné depuis le bord vers le centre du mur. Cet affinement des grains 
semble lié à un phénomène de germination, produisant l’apparition de nouveaux grains, comme cela 
a déjà été discuté dans la littérature [3] [78]. Certains de ces grains ont des axes principaux qui sont 
orientés presque suivant l’axe horizontal, ce qui pourrait s’expliquer par la forme particulière du bain 
de fusion formé avec la poudre Praxair, en forme de keyhole (cf. Figure 5.6b). Ainsi, l’interface entre 
le bain liquide et la zone solidifiée est presque verticale dans la partie inférieure du bain, et le gradient 
thermique, qui détermine la direction de croissance des grains colonnaires, est alors presque 
horizontal.  
 
Le Tableau 5.4 compare les caractéristiques morphologiques moyennes des grains, mesurées dans la 
partie supérieure des murs fabriqués avec les poudres Praxair et SLM Solutions.
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Tableau 5.4 : Caractéristiques morphologiques - diamètre équivalent, rapport de forme et angle 
d’orientation - des grains mesurées en coupes transversales pour chacune des paramétries dans les parties 
hautes des murs fabriqués avec les deux poudres 

  
 
Nous pouvons constater que les caractéristiques de la poudre utilisée n’ont pas d’influence sur 
l’orientation moyenne de l’axe principal des grains colonnaires formés, qui correspond à la direction 
verticale (angle de 90° par rapport à l’axe horizontal), bien que l’écart-type soit bien supérieur avec la 
poudre Praxair. Ce résultat confirme les observations précédemment effectuées sur la cartographie de 
la Figure 5.7b, qui montrait des grains colonnaires croissant depuis les deux bords du mur vers le 
centre, avec donc de grandes différences d’orientations des axes principaux des grains de part et 
d’autre du mur, mais une orientation moyenne proche de l’axe vertical.  
Les valeurs indiquées dans le Tableau 5.4 confirment aussi que les caractéristiques de la poudre utilisée 
ont une forte influence sur la taille et la morphologique des grains. Ainsi, le diamètre équivalent moyen 
des grains formés avec la poudre Praxair est deux à trois fois inférieur à celui des grains obtenus avec 
la poudre SLM Solutions. Le rapport de forme moyen est quant à lui presque deux fois plus faible avec 
la poudre Praxair.  
 

1.4.3. Textures cristallographiques 
 
La cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à la direction verticale 𝑦⃗ 
présentée sur la Figure 5.7a, correspondant à un mur fabriqué avec la poudre SLM Solutions, montre 
également que les grains colonnaires sont fortement texturés, avec des orientations <100> 
majoritairement alignées avec la direction de fabrication 𝑦⃗, direction du gradient thermique. La Figure 
5.7b, correspondant à la poudre Praxair, montre en revanche que les grains colonnaires formés, plus 
fins, ne présentent pas d’orientation cristallographique préférentielle, ce qui confirme l’hypothèse 
d’une germination de nouveaux grains. 
Pour confirmer ces analyses, les figures de pôles correspondant aux parties supérieures des coupes 
transversales des murs fabriqués avec les deux poudres et les deux paramétries sont présentées sur la 
Figure 5.8. Seules les figures de pôles associées aux directions cristallographiques <100> sont 
présentées ici. 
Nous voyons très clairement sur ces figures que la poudre SLM Solutions permet d’obtenir dans les 
murs une texture cristallographique marquée, avec une forte proportion de grains ayant des directions 
cristallographiques <100> orientées principalement dans la direction de fabrication, mais aussi 
légèrement décalées dans la direction de lasage (axe 𝑧).  
Ces figures confirment également que la poudre Praxair ne présente pas de texture marquée, ce qui 
s’explique probablement, nous l’avons dit, par l’apparition d’un phénomène de germination au sein 
du bain liquide, qui limite la croissance sélective des grains colonnaires, responsable de la forte texture 
observée dans les murs fabriqués avec la poudre SLM Solutions. 
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Figure 5.8 : Figures de pôles des parties hautes des coupes transversales des  murs fabriqués 
avec les deux poudres et les deux paramétries 

 
 

I.5. Joints de grain 
 
Pour confirmer le rôle de la germination sur la formation des structures granulaires observées dans les 
murs fabriqués avec la poudre Praxair, nous avons analysé les désorientations intergranulaires. En 
effet, la littérature attribue la germination avec la poudre Praxair à la formation au sein du liquide en 
contact avec les pointes de dendrites de quasi-cristaux ordonnés formant une structure icosaédrique 
(ISRO, Icosaedral Short Range Order) [77] [78]. Les facettes de ces quasi-cristaux, dont les normales 
sont séparées par des angles de 60°, constituent alors les sites de germination pour les grains, qui 
présentent alors une relation d’orientation avec ces phases.  
La Figure 5.9 montre les cartographies d’orientations cristallographiques des grains formés dans les 
murs fabriqués avec les deux poudres, ainsi que la distribution des valeurs de désorientations 
intergranulaires associées. Nous pouvons ainsi observer que dans les murs fabriqués avec la poudre 
SLM Solutions, la distribution d’angles de désorientation intergranulaire respecte relativement bien la 
distribution de Mackenzie correspondant à une répartition aléatoire d’orientations des grains. En 
revanche, avec la poudre Praxair, nous pouvons observer une proportion significative de 
désorientations intergranulaires correspondant à un angle de 60°, angle qui sépare deux grains voisins 
ayant germé sur les deux facettes d’un même quasi-cristal ISRO, ce qui validerait l’hypothèse que ce 
phénomène est bien responsable de la germination. 
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(a)  

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

Figure 5.9 : cartographies d’orientations cristallographiques des grains en coupes 
transversales de murs fabriqués avec (a) la poudre SLM Solutions et (c) la poudre Praxair par 
rapport à l’axe 𝑦⃗, et distributions des angles de désorientations intergranulaires associées, 
pour les poudres (b) SLM Solutions, et (d) Praxair 

 

II – DESCRIPTION DU MODELE DE GERMINATION 
 
Afin de simuler la formation des structures de grains dans les murs fabriqués avec la poudre Praxair, la 
modélisation CA-FE a été enrichie pour prendre en compte le phénomène de germination, qui semble 
jouer un rôle important lors de la solidification des bains formés avec la poudre Praxair. Pour cela, un 
module de germination a été ajouté au programme de solidification existant, et ses paramètres ont 
été ajustés à partir de la simulation d’un cas-test.  
Dans cette partie, nous commencerons par rappeler le modèle de germination utilisé, puis nous 
présenterons le cas-test qui a permis de vérifier l’influence des différents paramètres du modèle sur 
les structures de grains formées, et enfin les paramètres finalement retenus. 
 

II.1. Modélisation de la germination 
 
Le modèle de germination utilisé dans cette étude, décrit dans le chapitre 2, est basé sur les travaux 
de Carozzani [134]. Un nombre de germe 𝑛𝑔𝑒𝑟𝑚 est introduit aléatoirement dans les cellules situées 

dans la zone liquide en surfusion, calculé à partir de la densité de germination et du volume de liquide 
en surfusion (Équation 5.1). Une surfusion de germination Δ𝑇𝑔𝑒𝑟𝑚  est ensuite attribuée à chaque 

germe, au-delà de laquelle un grain pourra germer, ce qui conduit à un changement d’état de la cellule 
liquide concernée, qui devient pâteuse. Les surfusions de germination sont définies par une 
distribution qui suit une loi gaussienne. La surfusion de germination de chaque germe est alors définie 
en utilisant la relation donnée par l’Équation 5.2, par tirage aléatoire des deux nombres 𝑎1 et 𝑎2 : 
 

 
{

𝑛𝑔𝑒𝑟𝑚 = 𝑉𝑠𝑢𝑟𝑓 . 𝑑

Δ𝑇𝑔𝑒𝑟𝑚 = 𝛥𝑇𝑚𝑜𝑦 + √−2 𝑙𝑛(𝑎1) 𝑐𝑜𝑠(2𝜋𝑎2)𝛥𝑇𝜎

 
Équation 5.1  
Équation 5.2 
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avec 𝑉𝑠𝑢𝑟𝑓 le volume de cellules en surfusion, 𝑎1 et 𝑎2 des nombres tirés aléatoirement et compris 

dans l’intervalle [0,1], 𝑑  la densité de germes, Δ𝑇𝑚𝑜𝑦  la surfusion de germination moyenne et 

Δ𝑇𝜎  l’écart-type de la surfusion de germination. 
 
Le modèle de germination fait donc intervenir trois paramètres, 𝑑, Δ𝑇𝑚𝑜𝑦 et Δ𝑇𝜎, qu’il faut choisir en 

fonction des caractéristiques du phénomène de germination qui doit être modélisé. La densité de 
germes d peut être fixée en fonction de la taille moyenne des grains formés dans les murs obtenus 

avec la poudre Praxair, qui est de 25 m environ. La loi de croissance des grains que nous avons 
identifiée et décrite au chapitre 2 partie IV permet des surfusions maximales de l’ordre de 50°C pour 
les conditions de fabrication retenues. Les valeurs retenues pour les paramètres Δ𝑇𝑚𝑜𝑦 et Δ𝑇𝜎  seront 

choisies pour que les surfusions de germination associées à la majeure partie des germes ne dépassent 
pas cette valeur, afin que le phénomène de germination puisse se manifester.  
Comme cela a été expliqué dans le chapitre bibliographique, le mécanisme de germination observé 
avec la poudre Praxair serait lié à la formation de quasi-cristaux dans la couche liquide au contact des 
pointes de dendrites, les facettes de ces quasi-cristaux constituant alors les sites de germination. La 
germination n’a donc pas lieu ici dans tout le volume de liquide en surfusion, mais uniquement dans 
une mince couche de liquide directement en contact avec la surface des dendrites. Pour modéliser ce 
phénomène, un second modèle de germination, que nous appellerons « surfacique », a aussi été 
introduit. Les germes sont alors affectés de manière aléatoire non plus dans l’ensemble du volume de 
liquide en surfusion 𝑉𝑠𝑢𝑟𝑓 , mais uniquement dans les cellules liquides en contact avec les cellules 

pâteuses de l’interface.  
Afin de valider le choix des paramètres du modèle de germination, une étude paramétrique a tout 
d’abord été menées à partir d’un cas test. 
 

II.2. Présentation du cas test 
 
Les étapes du cas-test sont représentées sur la Figure 5.10. Il s’agit de simuler avec le programme CA-
FE développé les évolutions de champs de températures et la formation des structures granulaires 
dans une plaque carrée composée de cellules, dont l’épaisseur correspond à la largeur d’une cellule, 
portée à 1456°C, température inférieure d’un degré à la température de liquidus. Les cellules occupant 
les quatre coins du domaine contiennent chacune un grain dont l’orientation cristallographique est 
choisie de manière aléatoire. Une condition limite de convection, avec un coefficient fixé à ℎ =
1000 𝑊/𝑚2, est imposée sur les frontières du domaine, et la température à l’infini est fixée à 𝑇∞ =
20°𝐶. Ainsi, un gradient de température apparait durant le test, entre les bords qui se refroidissent, et 
le centre plus chaud, produisant la croissance des quatre grains situés aux sommets du domaine. Le 
coefficient d’échange h a été choisi pour produire des gradients proches de ceux observés près des 
frontières des bains de fusion formés au cours de la fabrication par L-PBF. Les quatre grains croissant 
à des vitesses différentes selon leur orientation cristallographique par rapport au gradient thermique, 
ce cas test permet d’observer le phénomène de croissance sélective, qui dépend de la loi de croissance 
introduite [1].  

 
Figure 5.10 : Description des étapes du cas-test simulant la croissance de quatre 
grains placés aux coins d’une plaque refroidie par convection depuis les surfaces 
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Dans notre cas, nous avons utilisé ce cas-test pour réaliser une étude paramétrique de l’influence des 
paramètres du modèle de germination décrit plus haut, afin de tenter de valider le choix de ces 
paramètres, pour que les simulations réalisées reproduisent au mieux les caractéristiques de la 
structure granulaire observée dans les murs fabriqués avec la poudre Praxair. 
La Figure 5.11 montre la taille de la boite AC utilisée pour ce cas-test, qui mesure 3 mm de côté, pour 
une épaisseur égale à la taille d’une cellule. 
 

 
Figure 5.11 : dimensions de la 
boite AC utilisée pour le cas-test 

 
Les paramètres du modèle de germination ont été fixés aux valeurs indiquées dans le Tableau 5.5 pour 
les premiers cas-tests, puis certains ont été modifiés pour tester leur influence sur les caractéristiques 
des structures granulaires obtenues. 
 

Tableau 5.5 : Paramètres initiaux du 
modèle de germination pour le cas-test 

𝑑 Δ𝑇𝑚𝑜𝑦 Δ𝑇𝜎 

1E12 10°C 2°C 

 

II.3. Influence de la taille des cellules 
 
Dans le chapitre précédent, une taille de cellules de 5 µm de côté avait été choisie pour simuler la 
croissance des grains. Nous allons vérifier dans cette partie si cette taille est aussi adaptée pour simuler 
numériquement le phénomène de germination. 

La Figure 5.12 montre les structures de grain formées sur une surface de 1000 m de côté 

correspondant à la partie centrale des boites AC, composées de cellules de côté égal à 10, 5 et 2,5 m. 
Nous pouvons observer que les grains sont fins et équiaxes, ce qui montre que la germination a bien 
été activée, et que la phase de croissance des grains n’est pas dirigée dans une direction particulière, 
sans doute du fait de faibles gradients thermiques dans cette zone centrale. Les nombres de grains 
mesurés dans la boite AC de 3 mm de côtés, avec les trois tailles de cellules, sont très proches, avec 
des valeurs comprises entre 3910 et 3971, et un diamètre équivalent moyen des grains de 47 µm.  
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(a) 
 

(b) 
 

(c) 
Figure 5.12 : Stuctures granulaires obtenues dans la partie centrale de la boite AC du cas-test, pour trois tailles 
de cellules différentes : (a) 10 µm, (b) 5 µm, (c) 2,5 µm 

 
La taille des cellules n’a donc pas d’influence sur le nombre de grains formés, pour les conditions de 
refroidissement du cas test, et pour les paramètres de germination retenus. En revanche, des cellules 

de 10 m de côtés conduisent à la formation de grains moins bien définis qu’avec les cellules de 5 ou 

de 2,5 m, ce qui peut devenir problématique pour des tailles de grains plus fines. Une taille de cellule 
de 5 µm est donc utilisée dans la suite. 
 

II.4. Influence de la densité de germes 
 
La Figure 5.13 montre les résultats de simulations du cas test obtenus sur l’ensemble de la boite AC 
pour trois calculs réalisés avec des densités de germes de 1e11, 1e12 et 1e13. Nous pouvons observer 
que la croissance des grains situés aux quatre coins de la boite n’a pas eu lieu, stoppée par la 
germination de nouveaux grains. Les grains formés sont de morphologie équiaxe, alors que le gradient 
thermique sur les bords de la boite AC est relativement important, ce qui semble montrer que le 
phénomène de germination est très rapide, formant des germes très rapprochés quel que soit la 
densité introduite, qui limitent ensuite la croissance dirigée dans la direction du gradient.  
 

 
(a) 

 
 (b) (c) 

Figure 5.13 : Structures granulaires obtenues à partir de la simulation du cas-test pour trois densités de germes 
(a) 1e11, (b) 1e12, (c) 1e13 

 
Si nous comparons maintenant la taille des grains formés, nous constatons qu’elle est directement 
liée à la densité de germes introduite, ce qui confirme que le phénomène de germination est ici 
prépondérant par rapport à la phase de croissance. Ainsi, pour une densité de germes de 1e11 (Figure 
5.13a), 700 grains se sont formés, dont le diamètre équivalent moyen est de 113 µm. Pour une valeur 
de 1e12 (Figure 5.13b), nous dénombrons 3927 grains de diamètre équivalent moyen de 47 µm, et 
pour une densité de 1e13 (Figure 5.13c), 20268 grains sont formés, de diamètre équivalent moyen de 
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21 µm. Cette valeur se rapproche le plus des diamètres équivalents moyens de grains formés avec la 
poudre Praxair, et nous retiendrons pour la suite une densité de germes de 1e13. 
 

II.5. Influence de la surfusion de germination moyenne 
 
La Figure 5.14 montre les résultats obtenus avec trois valeurs de surfusion de germination moyenne, 
fixées à 2, 20 et 50°C, en conservant une valeur d’écart-type de 2°C.  
Nous pouvons voir sur ces figures qu’il y a quand même compétition entre germination et croissance. 
Pour des très faibles valeurs de surfusion de germination moyenne, le nombre de germes formés 
devant le front de solidification semble plus important, bloquant la croissance des grains déjà formés, 
qui restent plus fins, ce qui augmente le nombre total de grains. Ainsi, le nombre de grains passe de 
17737 à 24257 lorsque la surfusion de germination moyenne passe de 20°C à 2°C. Lorsque la surfusion 
de germination moyenne est augmentée à 50°C, le nombre total de grains formés tombe à 2401, et à 
seulement 13 pour une surfusion de germination moyenne de 60°C, non présentée sur la Figure 5.14. 
Nous constatons également que les grains deviennent plus colonnaires en périphérie de la boite AC 
lorsque la surfusion de germination moyenne augmente, laissant plus de temps à la croissance dirigée 
de se poursuivre.  
 

 
(a) 

 
(b) (c) 

 
(d) 

 
(e) (f) 

Figure 5.14 : Structures granulaires obtenues à partir de la simulation du cas-test pour trois valeurs de surfusion 
de germination moyenne, (a) 2°C, (b) 20 °C, (c) 50 °C, et (d,e,f) cartographies des instants d’apparition des 
grains (plus le grain est rouge, plus il est apparu tardivement) 

 
Les Figure 5.14d à Figure 5.14e montrent des cartographies des instants d’apparition des grains, qui 
confirment cette analyse. Nous pouvons voir que plus la surfusion de germination moyenne est faible, 
plus les germes apparaissent tôt au centre de la boite AC, bloquant ensuite la croissance des grains 
déjà formés. 
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II.6. Modèle de germination surfacique  
 
Les calculs décrits dans les paragraphes précédents, utilisant un modèle de germination volumique 
avec lequel les germes peuvent apparaître dans tout le volume de liquide en surfusion, n’ont pas 
permis de reproduire la structure de grains fins et colonnaires orientés dans la direction du gradient 
thermique observée lors de la fabrication de murs avec la poudre Praxair. Le mécanisme supposé 
responsable de la germination avec cette poudre étant lié à la formation de quasi-cristaux constituant 
les sites de germination dans la couche de liquide au contact des dendrites, un second modèle, appelé 
surfacique, a été testé. Avec ce modèle de germination, seules les cellules liquides voisines de cellules 
pâteuses peuvent germer. La Figure 5.15 montre les résultats obtenus avec des densités de germes de 
1e13 et 1e14, pour une surfusion de germination moyenne de 20°C et un écart-type de 2°C. 
 

 
 (a) (b) 
Figure 5.15 : Structures granulaires obtenues à partir de la simulation du 
cas-test avec un modèle de germination surfacique, pour deux densités de 
germes, (a) 1e13, (b) 1e14 

 
Nous pouvons voir que la morphologie des grains est colonnaire, et qu’ils sont bien orientés dans la 
direction du gradient thermique, comme observé dans les murs fabriqués avec la poudre Praxair. 
L’augmentation de la densité de germes permet d’augmenter le nombre de grains, ce qui montre que 
le phénomène de germination en surface a bien lieu, sans toutefois modifier la morphologie colonnaire 
et l’orientation de l’axe des grains. Ce type de modèle semble donc plus adapté que le modèle de 
germination volumique pour simuler la formation des grains dans les murs fabriqués avec la poudre 
Praxair. 
 

II.7. Paramètres du modèle de germination retenus 
 
Les résultats précédents ont montré que le modèle de germination surfacique permettait d’obtenir 
des structures de grains colonnaires, dirigés selon le gradient de température, alors que le modèle de 
germination volumique conduisait à la formation de grains de morphologie majoritairement équiaxe. 
Nous avons donc retenu le modèle de germination surfacique pour simuler la formation des structures 
granulaires avec la poudre Praxair (des résultats utilisant uniquement le module de germination 
volumique sont présentés en Annexe J). Une densité de germes de 1.e13 a été retenue, avec une 
surfusion de germination moyenne de 10°C et un écart-type de 1°C, de manière à faire germer toutes 
les cellules à des températures très proches, ce qui permet d’obtenir des grains de diamètre équivalent 
moyen de 25 µm environ, taille très proche de celle observée dans les murs fabriqués avec la poudre 
Praxair. 
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III – RESULTATS DES SIMULATIONS NUMERIQUES DE FABRICATION 
DES MURS AVEC LA POUDRE PRAXAIR 
 
Comme dans le chapitre précédent, nous allons dans cette partie présenter les résultats de simulations 
numériques de la fabrication de murs fabriqués avec la poudre Praxair. Cette fois-ci le phénomène de 
germination observé lors de l’utilisation de la poudre Praxair a été pris en compte. Cela a été fait en 
activant le module de germination du programme automates cellulaires décrit dans la partie 2 du 
chapitre. Les simulations numériques ont été réalisées pour les deux paramétries retenues.  
Les caractéristiques générales des murs, ainsi que la morphologie et la texture cristallographique des 
structures granulaires obtenues en prenant en compte la germination dans la simulation numérique 
sont d’abord présentées. Les résultats sont ensuite comparés à ceux présentés dans le chapitre 4, afin 
de discuter de l’influence de la germination sur les structures granulaires formées. Enfin, les résultats 
des simulations sont comparés aux résultats expérimentaux présentés dans la première partie. 
 

III.1. Caractéristiques générales des murs 
 
La Figure 5.16 montre les résultats des simulations numériques CA-FE réalisées avec les deux 
paramétries. Y sont présentés les murs dans leur ensemble en affichant la couleur des grains en 
fonction d’un des angles d’Euler. Cela permet de visualiser le mur et les grains en 3D. En complément, 
deux cartographies des orientations cristallographiques des grains par rapport à la direction de 
fabrication dans des coupes transversales du mur sont présentées. 
Dans les deux cas, nous pouvons observer la formation de grains colonnaires au centre des murs, et 
de grains plus fins et de morphologie plus équiaxe sur les bords des murs, formés à partir de particules 
de poudre non fondue. Nous pouvons aussi voir au centre des murs quelques très petits grains isolés, 
qui semblent être des grains issus du phénomène de germination, dont l’orientation cristallographique 
était moins favorable par rapport au gradient thermique, et dont la croissance a donc été stoppée par 
les grains mieux orientés. D’autres grains issus du même phénomène de germination ont pu croitre au 
milieu des murs, et donner naissance à de fins grains colonnaires. 
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(a)  
(b) 

(c) 

(e)  

(f) 
(g) 

Figure 5.16 : Résultat des calculs de simulation de la formation des structures granuaires avec (a,b,c) la 
paramètrie  (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (e,f,g) la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) et le module de germination, 
(a,e) représentation en 3D de la structure des grains, (b,c,f,g) cartographies d’orientations cristallographiques 
des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗ en coupe transversale 
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III.2. Caractéristiques morphologiques et texture cristallographique des grains 
 
Les caractéristiques morphologiques et dimensionnelles des grains, ainsi que leur texture 
cristallographique, ont été analysées dans des coupes longitudinales.  
Les Figure 5.17 et Figure 5.18 montrent les résultats obtenus avec la paramétrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠).  
 

  
 
(a)  

 
(b) 

 
(c) (d) 

 
Figure 5.17 : Analyses d’une coupe longitudinale d’un mur simulé avec la paramètrie (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et 
le module de germination. (a) Cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗, 
(b) cartographie des tailles de grains, (c) cartographie des rapports de forme et (d) cartographie des 
orientations des axes principaux des grains par rapport à la direction horizontale. 

 
La Figure 5.17a montre une cartographie des orientations cristallographiques des grains par rapport à 
l’axe vertical 𝑦⃗. Nous pouvons voir une majorité de grains colonnaires dans les parties basse et centrale 
du mur, dont l’axe principal est légèrement incliné dans la direction de lasage. Nous voyons également 
que les grains colonnaires peuvent traverser plusieurs couches, mais pas toute la hauteur du mur. Les 
grains colonnaires formés en partie basse des murs ont des directions cristallographiques <111> 
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majoritairement orientées selon l’axe vertical y, alors que les grains colonnaires formés dans la partie 
centrale des murs présentent quant à eux des directions cristallographiques <100> majoritairement 
orientées selon ce même axe. La partie haute des murs est occupée par des grains d’orientations 
cristallographiques plus aléatoires, et de morphologie plus équiaxe. Il s’agit vraisemblablement de 
grains ayant germé au niveau du front de solidification durant la fabrication des toutes dernières 
couches, et pour lesquels le phénomène de croissance sélective n’a pas encore agi.  
La Figure 5.17b, qui représente la distribution des diamètres équivalents des grains, montre une 
grande dispersion des valeurs. Le diamètre équivalent moyen est de 35,5 µm avec un écart type très 
élevé, de 30 µm. Cette cartographie confirme que les grains les plus petits sont situés dans la partie 
supérieure du mur, au niveau des dernières couches. 
La distribution des valeurs des rapports de forme des grains est représentée sur la cartographie de la  
Figure 5.17c. La valeur médiane des rapports de forme est de 3 environ, indiquant la présence de grains 
assez peu élancés. Quelques petits grains présentent toutefois un fort élancement, avec des rapports 
de forme supérieurs à 7.  
Enfin, la Figure 5.17d montre une cartographie des valeurs des angles entre l’axe horizontal 
correspondant ici à la direction de lasage, et les directions des axes principaux des grains. La valeur 
moyenne est de 93,8°, correspondant à une légère inclinaison de l’axe des grains dans la direction de 
lasage, mais avec un écart type très élevé également, de 37,5°. Cette dispersion importante pourrait 
s’expliquer par la présence de grains beaucoup plus inclinés vers la direction de lasage dans la partie 
basse, mais surtout la partie haute du mur. 
 

 
Figure 5.18 : Figures de pôles correspondant à la coupe longitudinale de la 
Figure 5.17 

 
Les figures de pôles de la Figure 5.18  montrent une texture cristallographique assez peu prononcée, 
du fait de la formation, principalement en partie haute du mur, de grains d’orientations aléatoires. 
Nous voyons cependant qu’une proportion plus importante des grains ont des directions 
cristallographiques <100> ou <111> orientées selon l’axe vertical 𝑦⃗, correspondant respectivement aux 
grains des parties centrale et basse des murs, observés sur la cartographie de la Figure 5.17a.  
 
La Figure 5.19 montre les cartographies obtenues pour la paramétrie (400 W, 200 mm/s), qui 
correspond à de plus grandes énergie linéique et vitesse de lasage.  
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(a)   

(b) 

 
(c) 

 
(d) 

 
Figure 5.19 : Analyses d’une coupe longitudinale d’un mur simulé avec la paramètrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) et 
le module de germination. (a) Cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à l’axe 𝑦⃗, 
(b) cartographie des tailles de grains, (c) cartographie des rapports de forme et (d) cartographie des 
orientations des axes principaux des grains par rapport à la direction horizontale 

 
La Figure 5.19b montre la distribution de tailles des grains, qui varie beaucoup comme pour la première 
paramétrie. Nous retrouvons ainsi de petits grains provenant de germes d’orientations 
cristallographiques défavorables, et d’autres plus gros et sans doute d’orientations cristallographiques 
plus favorables, ayant traversé plusieurs couches. Le diamètre équivalent moyen des grains est de 34 
µm, très proche de la valeur calculée pour la première paramétrie.  
La distribution de rapports de forme des grains est présentée sur la Figure 5.19c. La valeur médiane, 
de 3,19, est un peu plus élevée que celle relevée pour la première paramétrie, indiquant des grains un 
peu plus élancés.  
Enfin, l’angle moyen caractérisant les directions des axes principaux des grains, représenté sur la Figure 
5.19d, est ici de 90°, montrant que la plupart des grains colonnaires formés sont presque verticaux. 
Seuls les petits grains provenant de germes apparus dans la partie supérieure du mur sont plus inclinés 
dans la direction de lasage. 
 
La Figure 5.19a, qui représente une cartographie des orientations cristallographiques des grains par 
rapport à la direction y, montre comme avec la première paramétrie une majorité de grains dont les 
orientations cristallographiques <100> sont dirigées suivant la direction de fabrication. En revanche, 
les grains formés dans la partie basse du mur n’ont pas d’orientations cristallographiques 
préférentielles, contrairement aux résultats observés avec la première paramétrie. Ces analyses sont 
confirmées par les figures de pôles représentées sur la Figure 5.20. Comme pour la première 
paramétrie, la texture cristallographique est assez peu marquée, mais nous retrouvons une assez forte 
proportion de grains dont les directions <100> sont alignées selon l’axe y. 
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Figure 5.20 : Figures de pôles correspondant à la coupe longitudinale de la 
Figure 5.19 

 

III.3. Influence de la germination sur les structures granulaires simulées 
 
Le module de germination modifie significativement la structure granulaire simulée au sein des murs 
et cela pour les deux paramétries.  
La Figure 5.21 compare les structures granulaires obtenues par simulation, avec et sans activation du 
module de germination pour la paramétrie (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠)  en coupes transversales. Nous 
pouvons observer que la germination diminue fortement la taille des grains.  
Les caractéristiques morphologiques et dimensionnelles moyennes des grains issues des deux types 
de simulations, en coupe longitudinale cette fois, sont comparées dans le Tableau 5.6. Nous pouvons 
voir que le diamètre équivalent des grains est presque quatre fois plus faible lorsque le module de 
germination est activé. Le rapport de forme est également plus faible, passant de 4,5 environ à 3 en 
moyenne lorsque la germination est activée, conduisant ainsi à des grains moins élancés. Enfin, les 
grains formés avec le module de germination possèdent des axes principaux dont la direction moyenne 
est alignée avec la direction de fabrication (angle de 90° environ), alors que les grains colonnaires 
formés sans germination sont légèrement inclinés dans la direction de lasage. 
 

Tableau 5.6 : Paramètres morphologiques - taille de grain, rapport de forme et orientation des axes principaux 
- des grains en coupes longitudinales, pour chacune des paramétries et avec ou sans le module de germination 

 (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 

Germination sans avec sans avec 

Diamètre 
équivalent (µm) 

130 ± 85,84 35,54 ± 30,01 120 ± 88,71 34,1 ± 26,89 

Rapport de forme  4,36 3,02 4,79 3,19 

Orientation des 
axes principaux 
(°) 

110 ± 27 93,8 ± 37,5 100 ± 19,27 89,57 ± 34,42 

 
La Figure 5.21 montre aussi les orientations cristallographiques des grains par rapport à la direction de 
fabrication (axe vertical) 𝑦⃗. Les grains formés en l’absence de germination possèdent des orientations 
cristallographiques <100> ou <101> majoritairement orientées suivant la direction de fabrication. C’est 
également le cas pour les grains obtenus à partir de la simulation intégrant le phénomène de 
germination, mais nous observons aussi dans ce cas plus de grains présentant des orientations 
cristallographiques aléatoires, notamment dans la partie haute des murs. Nous voyons en effet dans 
cette zone des petits grains de forme équiaxe, qui sont probablement issus d’un phénomène de 
germination apparu en fin de solidification de la dernière couche. Ce mécanisme a dû se produire aussi 
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lors de la solidification des couches précédentes, mais les grains équiaxes formés ont été en grande 
parti refondus, et la croissance des grains restant les moins favorablement orientés par rapport au 
gradient a été stoppée par les grains mieux orientés. Ainsi, le phénomène de germination semble bien 
s’être développé à chacune des couches, mais seuls quelques grains à chaque fois peuvent croitre à 
partir de ces germes, bloquant la croissance de certains grains formés dans les couches inférieures, 
limitant ainsi leur élancement, alors que d’autres de ces grains peuvent continuer de croitre, traversant 
parfois plusieurs couches successives. 
 

 (a) 
 

 (b)  

Figure 5.21 : Cartographie d’orientations cristallographiques des grains par rapport à la 
direction 𝑦⃗  des murs simulés avec les paramètres (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠)  (a) sans le 
module de germination et (b) avec le module de germination 

 
Les figures de pôles de la Figure 4.22 confirment la plus faible texturation cristallographique des grains 
formés lorsque le module de germination est activé. Nous retrouvons la texture déjà discutée dans le 
précédent chapitre dans les structures granulaires obtenues sans germination, avec des orientations 
cristallographiques <100> assez alignées avec la direction de construction. Les orientations 
cristallographiques des grains sont bien plus aléatoires lorsque le module de germination est activé, 
du fait de la germination de nouveaux grains d’orientations différentes lors de la solidification de 
chacune des couches, même si les directions cristallographiques <100> présentent toujours une légère 
tendance à s’aligner avec la direction de construction, le phénomène de croissance sélective 
continuant d’agir après la germination de nouveaux grains.  
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Figure 5.22 : Figures de pôles issues des coupes longitudinales des murs simulés 
avec ou sans le module de germination et les deux jeux de paramètres 

 

IV – COMPARAISON AVEC LES RESULTATS EXPERIMENTAUX 
 
Nous allons maintenant comparer dans cette partie les structures granulaires obtenues à partir des 
simulations avec germination avec les résultats obtenus dans les murs fabriqués avec la poudre Praxair, 
présentés dans la première partie de ce chapitre. Nous comparons d’abord les caractéristiques 
morphologiques des grains, mesurées à partir des analyses EBSD et issues de simulations numériques, 
puis les textures cristallographiques obtenues. 
 

IV.1. Caractéristiques morphologiques des grains 
 
La Figure 5.23 montre les cartographies d’orientations cristallographiques en coupe transversale des 
grains obtenues à partir des simulations et des analyses EBSD. Nous pouvons comparer sur ces figures 
les caractéristiques morphologiques des grains.  
Nous pouvons constater que la simulation permet, grâce au module de germination qui a été intégré, 
de reproduire le phénomène d’affinement des grains observé avec la poudre Praxair, les grains 
conservant toutefois une morphologie colonnaire. Les grains obtenus par simulation présentent 
cependant des tailles et des orientations assez différentes de celles observées expérimentalement, et 
seule la dernière couche dans les simulations montre la formation de grains de taille sensiblement 
équivalente à celle mesurée expérimentalement. 
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(a) 

 
 
 
 

 
 

(b) 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

(c) 

 (e) 

 
 
 

(f) 
 

 

 
 
 
 
 

(g) 

Figure 5.23 : Comparaison des cartographies d’orientations cristallographiques par rapport à 𝑦⃗  en 
coupes transversales avec les paramétries (a,b,c) (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (e,f,g) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠), 
(a,e) observées dans les murs fabriqués avec la poudre Praxair et (b,c,f,g) issues des résultats des 
simulations numériques réalisées avec le module de germination 
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Afin de mieux analyser les différences entre simulation et expérience, les caractéristiques 
dimensionnelles et morphologiques ont été mesurées et comparées dans les coupes longitudinales, 
en faisant la distinction entre les parties centrale et haute des murs. Rappelons que ces 
caractéristiques, présentées dans la partie I.2, n’ont été mesurées que dans les murs fabriqués avec la 
première paramétrie avec la poudre Praxair. Très peu de différences ont cependant été observées sur 
les coupes transversales des murs fabriqués avec les deux paramétries, et nous pouvons alors supposer 
que les caractéristiques en coupes longitudinales sont également très proches. 
Le Tableau 5.7 compare les diamètres équivalents moyens des grains. Nous pouvons observer que la 
taille de grain mesurée expérimentalement est bien inférieure à celle mesurée à partir des simulations. 
Même les grains formés dans la dernière couche des simulations, un peu plus petits que la moyenne 
des grains dans le mur, sont encore d’une taille significativement plus élevée que celle des grains 
réellement formés.  
 

Tableau 5.7 : Comparaison des diamètres équivalents moyens des grains en coupes longitudinales mesurés 
expérimentalement et issus des simulations numériques 

 (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 

Expérimental (µm) 21,19 ± 12,21 / 

Numérique (µm) Mur entier 35,54 ± 30,01 34,1 ± 26,89 

Haut du mur 32,97 ± 24,36 30,82 ± 24,38 

 
Nous pouvons également constater l’écart-type très important concernant le diamètre équivalent des 
grains simulés, qui montre la très grande dispersion de taille de grains simulés, avec de nombreux 
petits grains ayant germé mais n’ayant pas subi de croissance, et de très gros grains dont l’orientation 
cristallographique favorable a permis la croissance préférentielle.  
Le rapport de forme des grains simulés est aussi bien plus élevé que celui mesuré à partir des analyses 
EBSD, les grains étant alors très peu élancés (Tableau 5.8). Ainsi, les comparaisons montrent que les 
grains simulés sont à la fois trop gros et trop élancés, ce qui semble encore une fois démontrer que le 
phénomène de croissance dirigée a encore trop de poids dans la modélisation développée, au 
détriment du phénomène de germination.  
 

Tableau 5.8 : Comparaison des valeurs médianes des rapports de forme des grains en coupes longitudinales 
mesurés expérimentalement et issus des simulations numériques 

 (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 

Expérimental 2,18 / 

Numérique Mur entier 3,02 3,19 

Haut du mur 3,79 3,52 

 
Enfin, le Tableau 5.9 compare les directions des axes principaux des grains mesurés et simulés. Cette 
caractéristique est assez fidèlement reproduite par la simulation dans les coupes longitudinales, avec 
des valeurs toujours proches de 90°, les grains colonnaires formés étant très majoritairement orientés 
selon la direction verticale. Les écart-types sont toutefois importants, dans les simulations comme avec 
les mesures expérimentales. Cette dispersion semble en partie liée, dans le cas de la simulation, à la 
présence de grains plus inclinés dans la direction de lasage dans la dernière couche. 
 

Tableau 5.9 : Comparaison des angles moyens entre l’axe principal des grains et la direction horizontale en 
coupes longitudinales, mesurés expérimentalement et issus des simulations numériques  

 (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠) 
Expérimental (°) 96,66 ± 38,14 / 

Numérique (°) Mur entier 93,8 ± 37,5 89,57 ± 34,42 

Haut du mur 96,6 ± 35,49 88,19 ± 34,04 
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IV.2. Texture cristallographique 
 
Nous comparons pour finir les textures cristallographiques des structures de grains simulées avec le 
module de germination activé, avec celles observées à partir des analyses EBSD des murs fabriqués 
avec la poudre Praxair. La Figure 5.24 compare ainsi les figures de pôles correspondant aux directions 
<100> pour chaque type de résultat et chaque paramétrie. 
Nous pouvons constater que la texture cristallographique, même si elle est peu prononcée, est plus 
marquée sur les structures granulaires simulées, les figures de pôles obtenues présentant des pics de 
densité de 4, alors qu’ils atteignent seulement 2 dans les figures de pôles expérimentales, 
correspondant à une texture presque isotrope. Ces différences semblent montrer que la simulation, 
malgré l’introduction du module de germination, favorise encore trop la croissance sélective, 
principale responsable de la texturation observée, et ne permet donc pas encore de reproduire 
fidèlement les structures granulaires obtenues avec la poudre Praxair.  
 

 Expérimental Numérique 

 

(1
5

0
 𝑊

,1
0

0
 𝑚

𝑚
/𝑠

) 

 
(a) 

 
(b) 

(4
0

0
 𝑊

,2
0

0
 𝑚

𝑚
/𝑠

) 

 

 
(d) 

Figure 5.24 : Comparaison des figures de poles correspondant aux directions 
cristallographiques <100> obtenues expérimentalement et à partir des simulations 
numériques, pour les deux paramétries  

 

VI – CONCLUSION  
 
Ce chapitre a permis de mettre en évidence l’influence de la composition de la poudre sur la 
microstructure d’un mur fabriqué par procédé L-PBF en utilisant deux jeux de paramètres, 
(150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) et (400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). Contrairement à la poudre SLM Solutions, la poudre 
Praxair provoque la formation de grains presque équiaxes, résultants d’un mécanisme de germination 
à partir des facettes de quasi-cristaux formés dans la couche de liquide immédiatement voisine des 
pointes de dendrites. Ce phénomène a été intégré dans la modélisation développée, en ajoutant un 
module de germination à la modélisation CA-FE. Afin d’identifier les paramètres du modèle de 
germination, une étude paramétrique a été menée à partir d’un cas-test. Celui-ci consiste à porter une 
plaque à la température du liquidus et à la refroidir en imposant un flux de convection sur ses bords, 
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créant ainsi un gradient thermique orienté vers le centre de la plaque, et à suivre la croissance de 
quatre grains localisés dans les quatre coins de la plaque, et des germes introduits par le modèle de 
germination. Un modèle de germination surfacique, avec lequel les seules cellules liquides pouvant 
germer sont celles voisines de cellules pâteuses, a finalement été retenu pour tenter de reproduire le 
phénomène de germination intervenant avec la poudre Praxair, qui a permis avec le cas test de former 
des grains dont le diamètre équivalent moyen, d’une vingtaine de micromètres, était proche des tailles 
mesurées sur les grains des murs fabriqués. 
Le modèle a ensuite été utilisé pour simuler la fabrication de murs avec la poudre Praxair, et les 
structures granulaires obtenues ont été comparées aux résultats issus des simulations sans module de 
germination, montrant que ce module permet bien d’obtenir des grains plus fins et moins élancés.  
Les résultats de simulation ont ensuite été comparés aux résultats issus des analyses EBSD des murs 
fabriqués avec la poudre Praxair. Les simulations conduisent à la formation de grains colonnaires plus 
fins, mais qui traversent encore pour nombre d’entre eux plusieurs couches. Leur taille et leur 
élancement sont toutefois plus faibles que ceux obtenus sans le module de germination. De petits 
grains sont aussi observés au sommet du mur, dans la dernière couche, dont la taille se rapproche un 
peu de celle observée sur les murs réels. Ces grains sont cependant de plus grande taille que les grains 
mesurés à partir des analyses EBSD, montrant que le module de germination introduit ne permet pas 
de réduire suffisamment le phénomène de croissance sélective, qui conduit de plus à une trop forte 
texturation des grains simulés.  
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Conclusion Générale 
 

I – BILAN DES RESULTATS 
 
L’objectif de la thèse était de développer un programme basé sur la méthode CA-FE interfacé avec le 
logiciel de calcul par éléments finis Cast3M permettant de simuler numériquement la formation des 
structures granulaires au cours de la fabrication par procédé L-PBF de montages multicordons en acier 
316L. Ce type d’outil pourrait en effet être très utile pour prévoir les structures granulaires formées en 
fonction des paramètres procédé, qui ont une influence directe sur les tenues mécaniques des pièces 
fabriquées, et en particulier leur anisotropie de comportement en relation avec la texture 
cristallographique souvent observée dans ce type de fabrication. Ces développements s’appuient sur 
un travail initial réalisé dans le cadre de la thèse d’Anaïs Baumard, qui avait permis de simuler la 
formation de monocordons.  
 
Avant de réaliser la simulation numérique du procédé, une campagne expérimentale a été menée dans 
le but d’identifier des plages de paramètres procédé permettant de fabriquer des montages constitués 
de « murs » de cordons présentant des géométries régulières. Deux jeux de paramètres énergétiques 
ont alors été retenus, correspondant à des niveaux d’énergies linéiques bien différents, mais tous deux 
situés dans la zone de « stabilité » permettant de réaliser des murs réguliers. Les valeurs des couples 
(puissance, vitesse d’avance du laser) suivants ont ainsi été retenus : (150 𝑊, 100 𝑚𝑚/𝑠) , et 
(400 𝑊, 200 𝑚𝑚/𝑠). Dans les deux cas, une épaisseur de couche de poudre de 50 µm est déposée 
avant la fabrication de chaque nouveau cordon.  
 
Les simulations thermiques de la fabrication des murs avec les deux paramétries sélectionnées ont été 
réalisées, en adaptant les paramètres du modèle de source de chaleur à chaque paramétrie. Les 
dimensions des bains de fusion simulés ont été comparées à celles des bains expérimentaux, observés 
grâce aux cratères formés au moment de la coupure du laser sur des montages en escalier. Avec les 
deux paramétries testées, les bains de fusion simulés sont de plus en plus longs en fonction du 
numéro de couche, comme observé expérimentalement. L’analyse des gradients thermiques et des 
vitesses de croissance à l’interface solide/liquide ont aussi permis de montrer que le mode de 
solidification attendu était de type colonnaire dendritique. 
 
Les champs de températures obtenus à partir de la simulation thermique ont ensuite permis de simuler 
la formation des structures granulaires au cours de la solidification, en utilisant la méthode des 
automates cellulaires. Il a fallu pour cela identifier les paramètres d’une loi de croissance dendritique 
adaptée à l’acier 316L, à partir d’un modèle KGT tiré de la littérature. Les paramètres du modèle CA-
FE ont également été optimisés pour que le programme permette de prédire les structures granulaires 
formées dans des murs de dix cordons de longueurs 3 mm dans un temps raisonnable. Les résultats 
ont pu être comparés à des cartographies issues d’analyses EBSD montrant l’orientation 
cristallographique de chaque grain, ainsi qu’à des figures de pôles. La simulation permet bien de 
reproduire la formation des grains colonnaires grossiers, orientés dans la hauteur des murs, observés 
à partir des analyses EBSD. Les directions cristallographiques <100> des grains simulés sont de plus 
orientées dans la direction de fabrication, comme cela a aussi été observé expérimentalement. La 
simulation fait aussi apparaitre des grains formés sur les bords des murs, à partir de particules de 
poudre partiellement fondues, comme observé expérimentalement. Le modèle CA-FE développé s’est 
donc avéré adapté pour simuler la formation des structures granulaires lors de la fabrication de murs 
de cordons. 
  
Des structures granulaires bien différentes, constituées de grains plus fins et équiaxes, ont été 
observées lors de la fabrication de murs avec une seconde poudre en acier 316L de composition un 
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peu différente. La texture cristallographique est alors beaucoup moins marquée. Pour simuler ce type 
de structure granulaire, un modèle de germination a été implanté dans le programme CA-FE, qui  a 
permis d’obtenir des structures granulaires équivalentes à celles observées expérimentalement. 
L’influence de la composition de la poudre sur la solidification peut ainsi être prise en compte dans 
le modèle CA-FE.  
 

II – DISCUSSION DES RESULTATS 
 
Les résultats obtenus ont cependant aussi montré un certain nombre de limites de la simulation par la 
méthode CA-FE.  
 
Concernant la simulation thermique, les formes des bains de fusion simulés sont assez différentes de 
celles observées expérimentalement, même si les dimensions sont assez proches. La profondeur des 
bains de fusion en particulier est parfois assez mal reproduite, notamment parce que la formation du 
keyhole, qui peut apparaitre pour de fortes puissances, n’est pas prise en compte dans la modélisation. 
C’est aussi le cas pour la largeur des bains de fusion, la simulation numérique ne permettant pas de 
reproduire l’élargissement des cordons dans les premières couches observées expérimentalement.  
Cela pourrait s’expliquer par le fait que les phénomènes de convection présents dans le bain de fusion, 
qui sont parfois responsables de l’augmentation de largeur ou de profondeur des bains, ne sont pas 
pris en compte dans la modélisation. Enfin, la forme de l’interface liquide/solide à l’arrière des bains 
simulés est très différente de celle observée expérimentalement, comme le montre la Figure 1. Cette 
différence peut cependant s’expliquer par le fait que la frontière arrière du bain de fusion, qui 
correspond au front de solidification, n’est pas exactement située sur l’isotherme de liquidus, à cause 
du phénomène de surfusion. Les pointes des dendrites, qui délimitent la limite du bain de fusion, sont 
alors à des températures d’autant plus faibles que leur vitesse de croissance est rapide, ce que l’on 
peut observer sur les résultats de la simulation de la formation des grains, qui montre des bains de 
fusion plus allongés à l’arrière que ce que montre l’isotherme de liquidus. 
 

 
Figure 1 : Schémas montrant les formes des bains de fusion 
observés expérimentalement et par simulation numérique, 
en vue de dessus. 

 
En ce qui concerne la modélisation de la formation des structures granulaires, la loi de croissance a 
une forte influence sur l’orientation de l’axe principal des grains colonnaires formés, comme le montre 
la Figure 2. En fonction de la loi de croissance utilisée, la surfusion en pointe de dendrites sera plus ou 
moins élevée, modifiant la position du front de solidification. Dans le cas où la vitesse de croissance 
des grains évolue selon une loi puissance en fonction de la surfusion, un exposant n de la loi plus faible 
conduit à une plus faible vitesse de croissance à surfusion équivalente, et par conséquent la surfusion 
à l’arrière du bain devient plus importante, produisant un bain plus allongé. Les grains sont alors plus 
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orientés dans la direction verticale de fabrication. Ce résultat montre l’importance de bien calibrer la 
loi de croissance. Malheureusement, pour un matériau multi composants comme l’acier 316L, des 
hypothèses doivent être retenues pour exprimer la surfusion, et par la suite le modèle de croissance 
des dendrites, qui peuvent donner des résultats bien différents selon les hypothèses retenues.  
 

(a) (b) 
 

Figure 2 : Evolution des bains de fusions et des zones de surfusion en fonction de la loi de croissance dendritique 
(a) n=4, (b) n=2. Les flêches montrent les directions de croissance des grains colonnaires. 

 
Pour pourvoir simuler les structures de grains plus fines et équiaxes observées lors de la fabrication de 
murs avec la poudre Praxair, un modèle de germination a dû être introduit, et ses paramètres ajustés 
pour que la taille et la forme des grains simulés correspondent à celles des grains observés 
expérimentalement avec la poudre Praxair. Le modèle retenu était basé sur l’hypothèse que la 
germination apparaissait à partir de sites de germination hétérogène constitués par les facettes de 
quasi-cristaux apparus au sein de la couche de liquide immédiatement voisine de l’interface avec les 
dendrites. Il existe cependant plusieurs hypothèses pouvant expliquer la formation de ces grains 
équiaxes : 
- la présence d’inoculants sous forme de carbures formés au sein du bain de fusion, qui constituent 
des sites de germination hétérogène ; 
- un mode de solidification en ferrite 𝜹 , qui se transforme ensuite en grains d’austénite lors du 
refroidissement. Ce mécanisme est cependant peu probable ici, car les relations d’orientations entre 
grains d’austénite qui en découleraient ne sont pas retrouvées dans le cas de la poudre Praxair. 
- la formation de quasi-cristaux de structures icosaédriques au sein du liquide voisin de l’interface 
solide (ISRO), chaque face de ces quasi-cristaux constituant un site de germination pour la maille CFC 
du 316L.  
Cette dernière hypothèse étant la plus probable, nous avons choisi de limiter la germination dans la 
couche de liquide immédiatement voisine de l’interface solide, ce qui a permis d’obtenir des grains de 
tailles et de morphologies représentatives de celles observées expérimentalement. Un mode de 
germination à partir de carbures pourrait cependant aussi intervenir, et dans ce cas le modèle de 
germination devrait être appliqué sur l’ensemble du volume de liquide en surfusion. 
 

III – AMELIORATION DU PROGRAMME CA-FE 
 
Plusieurs pistes d’amélioration du programme CA-FE pourraient être suivies, dans le but de le rendre 
plus complet physiquement et plus performant. Cela demande de travailler sur deux aspects 
différents du programme. 
 
Sur le plan physique, il est difficile de prendre en compte tous les phénomènes d’un procédé aussi 
complexe que le L-PBF. Néanmoins différents couplages sont envisageables, comme l’utilisation de 
simulations multiphysiques des bains de fusion pour obtenir les positions précises des interfaces 
solide/liquide, ou encore l’implantation de nos résultats dans un programme de simulation de la tenue 
mécanique de pièces en fonction de leur microstructure. 
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À plus court terme, il serait intéressant d’améliorer la modélisation de la dénudation en la rendant 
dépendante des paramètres énergétiques du procédé, et de l’appliquer à la simulation de tapis de 
cordons. Des travaux ont déjà été engagés dans ce sens, et des tapis ont été fabriqués et simulés, 
montrant notamment que la taille du bain de fusion évoluait entre les différents cordons, mais ces 
résultats et les modélisations restent à compléter.  
Pour valider ou optimiser les modèles de croissance des grains, il pourrait être intéressant de faire des 
essais sur des substrats à gros grains, qui constitueraient un cas test avec la formation de structures 
composées de deux ou trois grains seulement dans la largeur des cordons, mettant ainsi en évidence 
le phénomène de croissance sélective en fonction de l’orientation cristallographique des grains. 
Enfin, concernant la simulation avec la poudre Praxair, il serait intéressant de prendre en compte les 
désorientations intergranulaires particulières observées expérimentalement, en attribuant par 
exemple à chaque site de germination plusieurs orientations cristallographiques. 
 
Sur le plan programmation, les calculs sont encore à optimiser en utilisant la parallélisation et en 
faisant de l’allocation dynamique. La première permettrait de résoudre les calculs de croissance 
d’enveloppe de plusieurs grains en même temps, et la deuxième permettrait de limiter les calculs aux 
seules cellules pâteuses et liquides. 
Il serait aussi intéressant pour limiter les temps de calcul de trouver une façon de générer des 
évolutions de champs de températures en fonction des paramètres de procédé, du numéro de couche, 
du matériau, ou de la forme des cordons, sans avoir à effectuer la simulation par éléments-finis. Dans 
le cas des murs, nous nous sommes en effet rendu compte qu’à partir d’un certain nombre de couches, 
les bains de fusion et donc les champs de températures ne changent plus. 
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Annexes 
 

A – PREMIERE CAMPAGNE D’ESSAIS 
 
Pour la première campagne d’essais, l’installation instrumentée de la Figure 2.2.a est utilisée. C’est un 
banc instrumenté à faisceau laser fixe installé dans une cabine d’essai sécurisée et une table mobile. 
Cette configuration permet d’utiliser la caméra rapide pour observer la zone fondue. Deux lasers sont 
disponibles : un laser Trumpf Hl de 10kW (Yb-YAG) avec un faisceau de type « top-hat » de diamètre 
focal de 150 µm, et un faisceau à distribution de puissance gaussienne, d’un diamètre focal de 80 µm. 
L’avantage de ce banc est de pouvoir suivre précisément le bain de fusion à l’aide de la caméra rapide, 
celle-ci étant fixe et alignée avec le laser. 
Lors de la première campagne d’essais, les bains de fusions sont filmés en cours de lasage à l’aide de 
la caméra rapide. Il s’agit d’une caméra Photron Fastcam équipée de capteurs CMOS à fréquence de 
capture variable ; elle est utilisée à 10 kHz dans notre cas. L’éclairage est réalisé par une lampe 
halogène et par une diode laser synchronisée avec la caméra via un système Cavilux. La caméra est 
aussi synchronisée avec le laser principal ; lorsqu’il se met en marche, la caméra enregistre et se coupe 
en même temps que le laser. Pour les tapis, la caméra ne filme que la fabrication des cordons, et 
s’arrête durant les temps d’extinction du laser entre la fabrication de deux cordons d’une même 
couche. 
 

 
Figure 3 

 

  



Annexe 
 

156 
 

 

B – MESURES DES BAINS DE FUSION A LA COUPURE 
 
L’analyse des bains de fusion est très utile car elle permet de donner des informations importantes sur 
la température en donnant la position du front de solidification à une température comprise entre la 
température de liquidus et celle de solidus. En premier lieu, des vidéos ont été réalisés à la caméra 
rapide lors de la fabrication des échantillons au PIMM. Elles suivent le bain de fusion tout le long de la 
fabrication. Cependant, nous nous sommes vite rendu compte de la difficulté d’un tel suivi lorsqu’une 
grande quantité de poudre est autour du cordon. C’était le cas lors des expériences car l’ajout de 
poudre se faisait manuellement avec une lame de rasoir comme racleur et que les déplacements en 𝑧 
n’était pas précis. Ces deux évènements ont imposé d’ajouter des grandes épaisseurs de couches. 
Cette méthode fonctionne toutefois pour des montages en tapis car la poudre se raréfie à cause du 
phénomène de dénudation et la fabrication de cordons se fait en grande partie sur le substrat.  
Une autre méthode d’observation a ensuite été mise en place. C’est l’observation des bains de fusion 
à la coupure sur des montages en escalier comme cela a été expliqué dans la partie méthodologie. 
Nous avons ainsi dû valider la méthode en comparant des résultats avec des tapis. Pour cela, nous 
avons d’abord choisis trois paramétries, (200 , 400) , (100,200)  et (200,600)  (W et mm/s 
respectivement). L’utilisation de plusieurs jeux permets d’obtenir des bains de fusion de tailles variées. 
Pour l’analyse des bains de fusion à l’aides des vidéos, nous avons moyenné les images pour chaque 
cordon crée d’un tapis. Pour la première paramétrie, nous obtenons les résultats présentés dans la 
Figure 4.a. Pour les deux premiers cordons, les bains de fusions ne sont pas visibles, alors qu’au-delà, 
on discerne bien une zone plus sombre qui reste de même longueur et largeur pour les cordons 
suivants. C’est cette zone qui semble être le bain de fusion. De plus, il est possible de voir un disque 
plus lumineux à son avant, correspondant au spot laser. 
Ensuite les bains de fusions à la coupure du laser, donc en fin de cordon a été réalisé en observant les 
extrémités des cordons au microscope optique en utilisant le zoom x5, comme le montre la  Figure 4.b. 
Tout d’abord, la direction de fabrication des cordons est retrouvée en observant les chevrons formés 
par les bains. C’est l’opposé à la direction montré par le point de ces chevrons. Ensuite le bain de fusion 
est détouré grâce au logiciel de post-traitement du microscope. Il faut partir du bout du cordon et 
prendre le bord puis suivre la première ligne crée par un chevron. Enfin, la longueur et la largeur du 
cordon est mesurée à partir du contour formé. 
La méthode d’observation des bains de fusion est comparée à la méthode d’analyse des vidéos rapide 
en mesurant les longueurs de bain mesurés. Nous considérons que la largeur du bain correspond à la 
largeur du cordon final. Ainsi, la mesure de largeur des cordons au microscope permet de calibrer 
l’échelle pour l’analyse des images des bains en cours de fabrication. Les résultats sont montrés dans 
la Table 1 pour les trois paramétries.  
 

(a) 

(b) 

Figure 4 : Validation de la méthode d’analyse des bains de fusion à la coupure du laser. (a) image prise 
de vidéo à la caméra rapide et empilement d’image pour en déduire une taille de bain, en bleu se trouve 
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le bain de fusion et en rouge, le spot laser. (b) image de bain de fusion visible grâce au montage en 
escalier 

Table 1 : Comparatif des longueur de bain de fusion pour différents tapis entre méthode d’analyse 
d’image et mesure à la coupure. 

Paramétries 200W 400mms 100W 200mms 200W 600mms 

BF à la coupure (µm) 758 ± 73  246 ± 26 688 ± 31 

BF à la caméra rapide 
(µm) 

778 ± 56 229 ± 20 709 ± 32 

largeur 193 144 144 
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C – MICROSTRUCTURE DES TAPIS 
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D – PROPRIETES DU SUBSTRAT DE 316L 
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E – FICHE MATIERE DE LA POUDRE DE 316L 
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F – ALGORITHME DE CALCUL AC [1] 
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G – PROPRIETES D’UN ACIER 316L UTILES POUR LA SIMULATION  
 

 
  

Paramètre Température Depradeux

-1000 8.00E+03

20 8.00E+03

200 7.93E+03

400 7.84E+03

600 7.75E+03

800 7.65E+03

1000 7.55E+03

1200 7.45E+03

1400 7.35E+03

1500 7.30E+03

10000 7.30E+03

20 14.7

100 15.8

200 17.2

300 18.6

400 20

500 21.2

600 22.2

700 23.2

800 24.1

900 24.8

1000 25.5

1200 26.9

1400 40

10000 40

-1000 450

20 450

100 490

200 525

300 545

400 560

600 580

800 625

1000 660

1200 670

1500 690

10000 690

masse 

volumique ρ 

(kg/m3)

Conductivité 

thermique k 

(W/m/K)

Capacité 

calorifique Cp 

(J/kg/K)

2.00E+01 8.00E+03

2.27E+02 7.77E+03

3.27E+02 7.71E+03

4.27E+02 7.66E+03

5.27E+02 7.60E+03

6.27E+02 7.54E+03

7.27E+02 7.49E+03

8.27E+02 7.43E+03

9.27E+02 7.38E+03

1.03E+03 7.32E+03

1.13E+03 7.26E+03

1.23E+03 7.21E+03

1.33E+03 7.15E+03

1.43E+03 6.96E+03

1.53E+03 6.86E+03

1.63E+03 6.79E+03

1.73E+03 6.73E+03

1.83E+03 6.66E+03

1.93E+03 6.59E+03

2.03E+03 6.53E+03

2.13E+03 6.46E+03

2.23E+03 6.40E+03

2.33E+03 6.33E+03

2.43E+03 6.26E+03

2.53E+03 6.20E+03

1.00E+04 6.20E+03

-272 5.60E-02

-269 2.48E-01

-263 7.13E-01

-253 1.63E+00

-243 2.69E+00

-233 3.87E+00

-223 5.01E+00

-213 6.03E+00

-203 6.88E+00

-193 7.55E+00

-183 8.10E+00

-173 8.54E+00

-123 1.03E+01

-73 1.15E+01

-23 1.25E+01

0 1.30E+01

20 1.33E+01

27 1.34E+01

77 1.43E+01

127 1.52E+01

227 1.68E+01

327 1.84E+01

427 1.99E+01

527 2.14E+01

627 2.28E+01

727 2.42E+01

827 2.55E+01

927 2.67E+01

1027 2.80E+01

1127 2.93E+01

1227 3.06E+01

1327 3.19E+01

1371 3.24E+01

1399 2.69E+01

1427 2.72E+01

1600 3.00E+01

3000 3.00E+01

27 498.4944

127 511.8768

227 525.2592

327 538.2234

427 551.6058

527 564.9882

627 578.3706

727 591.3348

827 604.7172

927 618.0996

1027 631.482

1127 644.4462

1227 657.8286

1327 671.211

1426 684.5934

1427 769.488

1527 769.488

1627 769.488

1727 769.488

1827 769.488

1927 769.488

2027 769.488

2127 769.488

2227 769.488

2327 769.488

2427 769.488

2527 769.488

2627 769.488

2727 769.488
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H – REGLES DE CAPTURE D’AC [1] 
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I – LOI DE CROISSANCE A PARAMETRES THERMO DEPENDANTS 
POUR UN MATERIAU TERNAIRE 
 
Dans la loi de croissance précédemment identifiée, les coefficients de partition et de diffusion sont 
supposés constants, et ne prennent en compte que l’élément de soluté majoritaire dans l’alliage (le 
chrome). Il est possible d’adapter cette modélisation aux alliages ternaires, voire quaternaires ou plus, 
et de prendre en compte les évolutions des coefficients de partition et de diffusion avec la température 
𝑘(𝑣, 𝐷) et 𝐷(𝑇).  
Pour cela, nous avons utilisé la fonction fsolve du répertoire Scipy. Cette fonction permet de résoudre 
des systèmes d’équations non linéaires. Ainsi, les équations permettant de trouver le nombre de Peclet 
solutal 𝑃𝑒𝑐(𝑣, 𝑇𝑡𝑖𝑝) et la température au niveau du front de solidification 𝑇𝑡𝑖𝑝(𝑣, 𝑃𝑒𝑐) constituent le 

système à résoudre et permettent d’obtenir 𝑇𝑡𝑖𝑝(𝑣). Pour valider le programme, nous avons utilisé les 

résultats de M. Rappaz, S.A. David, J.M. Vitek, L.A. Boatner [96] [97] (figure 10.a). Nous retrouvons les 
mêmes résultats pour l’alliage 316L en considérant ses teneurs en éléments Cr et Ni, en termes de 
vitesses limites et de différence entre la température au niveau du front de solidification et la 
température de liquidus, ce qui permet de valider ces données.  
L’évolution de la vitesse de croissance en fonction de la surfusion a alors été tracée avec ces nouveaux 
résultats (Figure 5.b). La différence majeure avec les résultats obtenus en considérant un système 
binaire et des coefficients indépendants de la température est la présence de deux extrema qui 
délimitent l’intervalle de surfusion possible.  
Pour modéliser ces évolutions à travers une lois de croissance, nous avons choisi d’utiliser une loi par 
morceaux de la fonction 𝑣(Δ𝑇). La partie centrale de cette évolution peut ainsi être modélisée par la 

loi puissance 𝑣 = 10−5,40Δ𝑇4,52. Avec ce modèle de croissance, la vitesse augment bien plus vite avec 
la surfusion, et la valeur maximale de surfusion est très faible, 𝛥𝑇𝑚𝑎𝑥 = 7,34𝐾. 
La méthode de résolution présentée plus haut a aussi été testée en considérant l’alliage quaternaire, 
et en prenant ainsi en compte la présence du molybdène en plus du chrome et du nickel. L’évolution 
de la vitesse de croissance en fonction de la surfusion est alors très proche du cas d’un matériau 
ternaire, la prise en compte du molybdène ne changeant que très peu la vitesse de croissance. 
 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 5 : évolution de la température au niveau du front de solidification en fonction de la vitesse 
de croissance, avec les contributions des surfusions de courbure et de composition, en considérant 
l’alliage ternaire et en tenant compte de l’influence de la température sur les coefficients k et D (a). 
Cette courbe permet de tracer l’évolution de la vitesse de croissance en fonction de la surfusion 
totale, qui est ensuite approximée par des fonctions puissance (en vert) et comparée à 
l’approximation d’A. Baumard [1] (b). 
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Résumé : 
 
Le modèle de simulation numérique appelé CA-FE, permet de simuler la structure de grains obtenue 
lors du procédé de fabrication additive par fusion laser sur lit de poudre (L-PBF). Le modèle CA-FE 
chaîne deux calculs : la simulation des champs de températures au cours du procédé par Éléments Finis 
(FE : Finite Element), puis de la solidification des grains cristallographiques par Automates Cellulaires 
(CA : Cellular Automaton). Des résultats expérimentaux réalisés avec une poudre en acier 316L 
viennent en parallèle enrichir le programme et valider les résultats obtenus. Le programme développé 
est ainsi capable de simuler différents montages multicordons en acier 316L. Il a été testé pour simuler 
la fabrication de montages en « murs », fabriqués par la superposition de monocordons réalisés dans 
les différentes couches de poudre déposées. L’objectif est d’observer l’influence sur la microstructure 
de paramètres du procédé : les paramètres du laser (puissance, vitesse), et les paramètres 
géométriques (épaisseur de couche, nombre de cordons). Des montages ont été fabriqués à 
l’ENSAM/PIMM lors d’une campagne d’essai et ont été simulés en utilisant les mêmes paramètres. La 
comparaison expérimental/numérique révèle des résultats assez proches, les grains 
cristallographiques croissent de manière colonnaire et sont orientés dans la direction de fabrication. 
Nous observons aussi un grossissement des grains avec le nombre de couches. Il est donc possible de 
valider le programme pour des cas simples de murs.  
En parallèle, l’influence de la poudre a été étudiée en utilisant une seconde poudre en 316L fabriquée 
par la société PRAXAIR, poudre atomisée à l’argon dont la composition change légèrement par rapport 
à la première poudre utilisée. Des montages en « murs » ont été réalisés dans les mêmes conditions 
que ci-dessus. Des structures de grains équiaxes ont été observées sur ces murs. Pour pouvoir simuler 
les structures granulaires obtenues avec cette seconde poudre, un modèle de germination a été ajouté 
dans le programme CA-FE. Les murs alors obtenus par simulation ont des structures de grains proches 
de l’équiaxe.  
 
Abstract : 
 
A numerical simulation model named CA-FE, allows simulating grain structure obtained during the 
additive manufacturing process call laser powder bed fusion (L-PBF). The CA-FE model links two 
calculus: temperature field simulation during the process with Finite Elements (FE), then 
crystallographic grain solidification with Cellular Automaton (CA). Experimental results run in parallel 
to enrich the program and validate the obtained results. The developed program is thus able to 
simulate different multi-layer arrangements. It has been tested to simulate manufacturing of “wall” 
arrangements obtained by the superposition of monocords made in the different layers of deposited 
powder. The goal is to observe influence of process parameters on microstructure: laser parameters 
(power, speed), and geometrical parameters (layer thickness, number of ropes). The walls samples 
were manufactured at ENSAM/PIMM, and were simulated using the same parameters. 
Experimental/numerical comparison revealed similar results, with grains growing in a columnar way 
and oriented along the building direction. We observe also an enlargement of grains with number of 
layers. It is possible to validate the program for simple wall cases.  
Simultaneously, the influence of the powder was studied using a second 316L powder manufactured 
by the company PRAXAIR, an argon-atomized 316L powder with varying composition compared to the 
first powder. Walls samples were manufactured under the same conditions as mentioned above. 
Equiaxed grains structures were observed on these walls. To be able to simulate the granular structures 
obtained with this second powder, a germination model was added to the CA-FE program. The 
resulting walls obtained by simulation exhibit grain structures close to equiaxed. 
 
 
 


