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Introduction générale 
La généralisation des procédés de fabrication additive permet de produire des prototypes ou des 

pièces en série aux formes nouvelles dans de nombreux domaines industriels comme 

l’aéronautique, l’automobile, l’énergie, le biomédical ou l’outillage. Le terme fabrication additive 

regroupe un vaste panel de procédé, allant de la fabrication d’une pièce métallique par fusion par 

faisceau laser ou faisceau d’électron, à celle d’une pièce plastique par stéréolithographie (Peyre et 

Charkaluk, 2022).  

Parmi les procédés de fabrication additive établis, le procédé de fusion laser sélective sur lit de 

poudre L-PBF (Laser-Powder Bed Fusion) consiste à produire des pièces par fusion incrémentale 

de poudres métalliques. L’intérêt premier de ce procédé est sa grande précision géométrique 

permettant la conception et la fabrication assistée par ordinateur de pièces aux géométries 

innovantes et complexes qui ne peuvent pas être obtenues par des procédés soustractifs 

(usinage). Les acteurs du domaine aéronautique investissent massivement dans le 

développement des procédés de fabrication additive, et le procédé L-PBF fait partie des procédés 

les plus mis en avant dans cette nouvelle filière (PIPAME, 2017 ; Thomas, Davoine et Drawin, 

2019). Parmi les pièces qui sont fabriquées par L-PBF, on peut citer la production de caissons 

d’atterrisseur avant en alliage de titane nés de la collaboration entre Safran Landing Systems et 

SLM Solutions (Safran group, 2021). La fabrication de ces pièces de grande taille a été à l’origine 

de l’augmentation des capacités volumiques des machines L-PBF. Siemens développe même la 

technologie L-PBF pour réparer les aubes de turbines à gaz avec l’avantage de pouvoir prendre en 

compte le détail des canaux de refroidissement (Amelia H., 2021 ; Siemens Energy, 2021). Pour 

des applications aéronautiques, ce sont des matériaux base nickel ou base titane qui sont 

généralement visés. L’application du procédé L-PBF à la fabrication de pièces comme les aubes de 

turbine base nickel est un sujet majeur pour les turbines terrestres ou pour les moteurs d’avion. 

Les possibilités nouvelles offertes par le procédé L-PBF nécessitent d’améliorer la connaissance 

du lien entre le procédé, la microstructure et les propriétés du matériau, avec notamment de 

nombreux questionnements autour de la reproductibilité du procédé, le contrôle des défauts et la 

connaissance de leur nocivité (Prost, 2021). Parmi les alliages d’intérêt pour le secteur 

aéronautique, l’Inconel 738LC (IN738LC) est un alliage base nickel développé pour ses bonnes 

propriétés de résistance à la rupture, au fluage à haute température et à la corrosion à chaud. 

L’IN738LC qui possède un taux de précipités γ’ élevé est généralement mis en forme par fonderie 

et sa microstructure est contrôlée par des traitements thermiques. La production de l’IN738LC 

par L-PBF ouvre des possibilités nouvelles en termes de conception. Cependant, l’IN738LC est un 

alliage non soudable qui est sensible à la fissuration à chaud. La fabrication L-PBF d’IN738LC fait 

ainsi l’objet de nombreuses recherches afin de comprendre et de remédier à ces phénomènes de 

fissuration qui peuvent être rédhibitoires pour les applications visées (Grange et al., 2020 ; Grange 

et al., 2021). 

Parmi les procédés de fabrication additive émergents, le procédé cold spray (CS) est un procédé 

de fabrication par projection de poudres métalliques. Selon les tailles et densités des poudres, 

celles-ci sont propulsées avec des vitesses de l’ordre de 300 à 1200 m/s en fonction des dispositifs 

CS utilisés et des paramètres sélectionnés. Fondé sur la déformation plastique intense des 

particules à l’impact, le CS permet la formation de dépôts adhérents, compacts, très peu oxydés et 

d’épaisseurs variées. Originellement développé pour la réalisation de revêtements, le procédé CS 

est maintenant étudié et mis en œuvre pour la réparation mais aussi pour la fabrication directe 
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de pièces ou de préformes (Bagherifard et al., 2018). Ce procédé diffère du procédé L-PBF car les 

couches sont produites sans passage par la fusion généralisée ni de la poudre projetée ni du 

substrat sur lequel le dépôt est réalisé. Cela constitue un avantage très intéressant lorsque le 

matériau qui constitue le dépôt est incompatible avec celui du substrat, par exemple si la fusion 

des deux matériaux provoque la formation de phases fragilisantes (intermétalliques) ou encore si 

les désaccords dilatométriques sont à l’origine de contraintes élevées. Ainsi, le procédé de mise 

en forme par déformation plastique à l’état solide qu’est le CS offre des particularités très 

intéressantes qui sont l’objet de travaux de plus en plus nombreux depuis l’avènement 

d’équipements industriels robustes dont les premières versions ont été introduites en laboratoire 

il y a 20 ans. Sur la Figure 0-1 issue des premiers travaux traitant du CS comme méthode de 

fabrication additive (Pattison et al., 2007), le CS se positionne différemment des autres procédés 

en fonction de la précision géométrique et de la vitesse de fabrication. 

 

Figure 0-1. Répartition des procédés de fabrication additive (Pattison et al., 2007) 

En effet, le procédé CS permet la fabrication de dépôts épais avec des vitesses de fabrication 

élevées. Mais ceci se réalise au détriment de la précision et de la finesse géométrique des formes 

produites qui nécessitent généralement un usinage après dépôt, éventuellement au sein d’un 

dispositif intégré (ex. : CGDM1). Le procédé CS se situe ainsi à l’opposé du procédé L-PBF qui 

conduit à la fabrication de pièce aux géométries fines au prix d’un temps de fabrication plus 

important. Le CS est généralement employé pour des matériaux très ductiles car ils se déforment 

plus facilement à l’impact. Cependant, la multiplication d’installation CS haute pression a permis 

d’élargir la gamme des matériaux projetables dans le catalogue des dépôts CS. Ainsi, les alliages 

base nickel peuvent être envisagés plus favorablement par CS malgré leur faible ductilité 

(Marrocco et al., 2006a), mais peu d’applications existent actuellement. 

A partir de ces deux procédés très différents, on peut facilement envisager d’achever un 

revêtement par CS sur une pièce issue de fabrication additive obtenue par fusion de poudre. Cela 

peut permettre classiquement de fonctionnaliser la surface externe d’une pièce ou, de manière 

plus originale, de participer à sa structure. Le CS est alors particulièrement intéressant lorsque 

deux matériaux sont difficilement soudables par exemple. C’est le cas étudié par Yin et Al. au sujet 

d’une pièce L-PBF en Ti-6Al-4V revêtue d’un dépôt à base d’aluminium par CS (Yin et al., 2018). 

La part structurale serait assurée par la fabrication additive de l’alliage de titane tandis que le 

reste du volume de la pièce peut être complété et renforcé par CS avec un matériau qui permettrait 
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par ailleurs d’alléger l’ensemble. Il s’agit alors d’un chaînage des deux procédés à savoir le L-PBF 

puis le CS (L-PBF → CS) pour la fabrication d’une pièce bi-matériau. 

Dans le cadre de cette thèse, on propose d’étudier le chaînage opposé CS → L-PBF, qui vise à 

opérer une fabrication additive par L-PBF sur une couche réalisée préalablement par CS. Cette 

voie de chaînage originale concernerait par exemple la création de motifs fins par L-PBF à réaliser 

sur une embase obtenue par CS. Cette embase CS est nécessairement de géométrie plane pour les 

besoins du L-PBF et pourrait être soumise au L-PBF en présence ou non de son substrat. Cette 

thèse a pour objet d’étudier la preuve de concept de ce chaînage dans une optique exploratoire 

afin d’imaginer de nouveaux champs d’études et d’explorer les phénomènes thermo-mécaniques 

à l’œuvre, ainsi que de mettre en place de nouvelles méthodes de caractérisation. Pour ce faire, on 

se concentre sur le cas d’application des plateaux support de la fabrication L-PBF. En effet, d’un 

point de vue mécanique et métallurgique, il est recommandé d’avoir des plateaux support assez 

massifs, souvent coûteux et de composition homogène à la poudre L-PBF. En effet, les effets 

métallurgiques associées à la fusion du plateau et du lit de poudre dans la zone de jonction 

(dissolution, précipitation, brûlure, diffusion sur plusieurs couches) nécessitent un matériau de 

plateau de composition compatible voir homogène avec le matériau L-PBF. En revanche, 

l’utilisation d’autres matériaux permettraient d’envisager des plateaux à plus faibles coût aux 

propriétés de diffusivité thermique et de rigidité modulables pour s’adapter au mieux aux effets 

thermomécaniques induits par le procédé L-PBF. Dès lors, on peut avantageusement envisager 

une couche intermédiaire réalisée par CS pour assurer l’interface entre la pièce L-PBF et un 

plateau massif de nature différente. Ainsi, l’investissement dans des plateaux massifs de 

fabrication adaptés pour chaque nouvelle étude ou pour le cas d’une production importante 

entraînant l’emploi de nombreux plateaux pourrait être limité. 

Dans ce travail de thèse, on choisit le cas du superalliage base nickel IN738LC qui est 

intrinsèquement sujet à la fissuration à chaud lors de la solidification et donc de ce fait très 

sensible aux écarts de composition et de dilatation différentielle en L-PBF. Ce superalliage est 

cependant l’objet de développements actuels poussés pour l’obtention de pièces industrielles par 

L-PBF. C’est donc un alliage pour lequel la nature du plateau de fabrication est particulièrement 

importante. Actuellement, cela nécessite l’emploi d’alliages base nickel de composition proche 

pour le plateau massif et/ou la réalisation par L-PBF de premiers motifs disposés en treillis sur 

lesquels la pièce est ensuite édifiée. On s’intéresse alors à la projection CS de l’IN738LC sur des 

substrats de nature différentes. L’IN738LC est un alliage peu déformable, son utilisation 

industrielle est spécifique aux domaines de l’aéronautique et de l’énergie, ce qui a limité le nombre 

de recherche sur sa projection avec le procédé CS. L’étude de ce chaînage CS puis L-PBF est donc 

l’occasion de proposer une application d’intérêt du CS pour cet alliage particulier. Le concept de 

ce chaînage pourrait être repris pour d’autres cas de L-PBF, potentiellement moins difficiles, mais 

l’objectif de cette thèse est d’établir la réponse de matériaux d’intérêts et innovants afin 

d’appréhender les phénomènes et comportements induits en lien avec les capacités et la nature 

des procédés actuels. Pour cela, le cas d’une couche CS d’IN738LC est privilégié car cela permet 

une homogénéité chimique parfaite entre le dépôt CS et la pièce L-PBF. Le cas du nickel pur par 

CS constitue la deuxième voix étudiée car cette couche est compatible chimiquement, beaucoup 

plus ductile lors de sa mise en œuvre par CS et a priori plus complaisante lors du L-PBF. La 

perspective d’une utilisation industrielle de ce chaînage nous a conduit à privilégier l’emploi de la 

même poudre pour les deux procédés, sachant que la granulométrie des poudres L-PBF est 

compatible avec le procédé CS mais pas optimisée. Il serait même envisageable à terme de recycler 

de la poudre L-PBF pour le CS. Deux matériaux courants sont également explorés comme substrat 
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des dépôts CS et potentiels plateaux massifs. Il s’agit d’un acier inoxydable (AISI304) ou d’un 

alliage d’aluminium (2017A). Ces deux matériaux ont des propriétés mécaniques et thermiques 

très différentes permettant de comparer leurs influences sur l’étape de projection du dépôt CS 

base Ni et celles lors de la fusion L-PBF d’IN738LC. 

Dans le cadre de cette thèse, on propose l’étude des matériaux aux différentes étapes du chaînage 

CS → L-PBF : de la poudre au dépôt CS puis du dépôt soumis à la fusion laser en conditions L-PBF 

par fusion directe du dépôt sans lit de poudre et ensuite dans un second temps par fusion avec 

ajout d’un lit de poudre. 

Dans un premier temps, il s’agit d’étudier les caractéristiques dimensionnelles, microstructurales 

et mécaniques des dépôts CS base Ni réalisables à partir des poudres choisies pour le besoin du 

chaînage et des équipements CS à disposition. Le cas du superalliage IN738LC, susceptible de 

durcir par précipitation γ’, est approfondi par l’étude et l’analyse de traitements thermiques de 

détensionnement appliqués sur les poudres et sur certains dépôts CS. L’idée est d’appréhender 

les modifications possibles des dépôts lors de traitements thermiques spécifiques intermédiaires 

ou lors du L-PBF lui-même.  

L’étude de la fusion laser des différents dépôts CS base Ni sur les deux types de substrats est 

ensuite divisée en trois étapes. Les deux premières sont faites sans ajout d’un lit de poudre, par 

l’analyse : (1) des cordons de fusion, (2) des draps, surface lasées par le recouvrement de 

multiples cordons, dans l’objectif d’établir les caractéristiques de la fusion laser pour différents 

paramètres laser et cas de dépôt (nature, porosité, épaisseur).  

La troisième étape, décisive, est la fabrication L-PBF avec ajout de matière de pavés multicouches. 

L’ensemble de ces expériences et des observations réalisées doit permettre d’établir la 

phénoménologie et les caractéristiques des transformations générées dans la zone de jonction et 

à l’interface substrat/dépôt, notamment les aspects de fissuration qui peuvent être mis en 

évidence. En parallèle, pour mieux appréhender les effets d’origine thermomécanique à l’origine 

de contraintes internes susceptibles de favoriser ces fissurations, une modélisation par éléments 

finis 3D de la fusion laser d’un drap sans apport matière est développée et implémentée pour les 

cas d’intérêts. 

A partir de ces travaux réalisés, le présent manuscrit propose un premier chapitre 

bibliographique qui est conçu pour donner une vue d’ensemble de la fabrication additive L-PBF et 

du procédé CS, avec un exposé plus détaillé sur la mise-en-œuvre des superalliages base nickel 

par ces procédés. Ces connaissances aideront à définir les conditions expérimentales à mettre en 

œuvre et à répondre à certaines interrogations soulevées par les résultats de cette thèse. 

Un deuxième chapitre décrit les matériaux à l’état initial (poudre métallique et substrat pour la 

projection) ainsi que les différentes méthodes expérimentales et numériques employées au cours 

de cette thèse. Ainsi, dans ce chapitre sont détaillées les installations CS et L-PBF utilisées, la 

préparation des matériaux, les méthodes d’observations microstructurales, de mesure de la 

rugosité (profilomètre), de mesure des propriétés thermiques (DSC) et mécaniques (microdureté, 

mesure des contraintes par DRX).  

Le troisième chapitre est consacré au procédé CS. Dans une première partie, les poudres utilisées 

pour les projections et la fabrication L-PBF sont caractérisées d’un point de vue structural et 

mécanique (dureté, DRX). Une étude par calorimétrie différentielle à balayage de l’IN738LC 

permet de mieux connaître le comportement de la poudre atomisée et par extension de l’alliage 

IN738LC projeté par CS soumis à un traitement thermique. Dans la seconde partie, les dépôts CS 
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IN738LC et Ni réalisés à partir de choix de paramètres favorisant les vitesses d’impact les plus 

élevées sont analysés à l’état brut de projection et après post-traitement thermique. Il s’agit 

d’étudier et de comparer les microstructures produites et leurs propriétés mécaniques (dureté, 

contraintes résiduelles). L’ensemble de ces analyses servent de socle à la suite de cette étude pour 

permettre de mettre en œuvre le chaînage proposé et étudier la fusion laser en conditions L-PBF 

de dépôts CS base Ni. 

Le quatrième chapitre présente les résultats d’essais de fusion laser sur le dispositif L-PBF sans 

apport de matière, c’est-à-dire hors la présence du lit de poudre. Il s’agit d’aborder les 

phénomènes induits par le procédé L-PBF tout en limitant le nombre de paramètres à étudier. La 

première partie du chapitre est expérimentale et propose des expériences de fusion superficielle 

des différents cas de dépôts CS dans le cas de cordons 1D et de draps 2D. L’étude synthétisée porte 

principalement sur la caractérisation des évolutions morphologiques et microstructurales des 

dépôts CS, au sein et à proximité des zones fondues jusqu’aux interfaces substrat/dépôt. Il s’agit 

aussi de faire état de la fissuration éventuelle observées dans ces zones en lien avec les 

caractéristiques des dépôts et le choix des paramètres laser. La deuxième partie du chapitre décrit 

le modèle numérique 3D mis en œuvre au cours de cette thèse pour caractériser la 

phénoménologie thermomécanique associée au passage de la source laser sur le dépôt CS. 

L’objectif de cette modélisation est de définir l’influence du choix du substrat, de l’épaisseur de 

dépôt sur les niveaux de contraintes résiduelles induits par le passage du laser et sur la position 

des zones les plus fortement contraintes qui pourraient constituer des points de fragilité du 

chaînage des deux procédés. 

Le cinquième chapitre concrétise les expériences menées pour opérer le chaînage des deux 

procédés CS puis L-PBF avec l’étude de la fabrication de pavés L-PBF sur des plateaux revêtus 

d’IN738LC de taille réelle pour les cas les plus intéressants ou des échantillons de taille réduite 

pour les autres cas de dépôt CS base Ni et de substrats. Ce chapitre est principalement constitué 

d’observations microstructurales dans l’objectif de caractériser le comportement des différents 

dépôts CS en conditions de fabrication L-PBF. Ce chapitre a pour objectif de distinguer les 

problématiques induites par le chaînage des deux procédés, puis de fournir des recommandations 

sur le type de dépôts CS à privilégier. Il fournira en perspective des pistes restant à explorer pour 

améliorer la liaison des deux procédés. 
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Chapitre I. Eléments Bibliographiques 

I.1 L’alliage base nickel IN738LC 

I.1.1 Superalliages base nickel 

Les superalliages base nickel sont utilisés depuis les années 40 pour leur résistance mécanique à 

haute température (>800°C) en fluage, en fatigue ou en corrosion (Figure I-1). Le développement 

des alliages base nickel a été poussé par l’industrie aéronautique, où ils sont utilisés pour la 

fabrication des aubes et des disques de turbines dans les parties chaudes des moteurs, mais ils 

sont aujourd’hui employés dans d’autres domaines, comme l’énergie avec la production d’aubes 

de turbines à gaz, ou dans le nucléaire. Les alliages base nickel présentent de nombreux avantages, 

ils peuvent être utilisés à haute température, proche de leur température de fusion, ont une 

grande résistance au fluage à haute température (800°C/1000°C) qui permet une longue durée 

d’utilisation des pièces. De plus, ils supportent une utilisation dans l’atmosphère corrosive des gaz 

de combustion. Ils sont historiquement plus faciles à mettre en œuvre que les céramiques, qui 

tendent cependant à remplacer les alliages base nickel pour les aubes de turbines haute pression 

(Composite à matrice céramique dans les moteurs LEAP, Safran). 

 

Figure I-1. Historique de superalliages et températures de service (Reed, 2006) 

Différentes entreprises ont utilisé l’IN738LC pour la fabrication d’aubes de turbines, on peut 

notamment citer ABB, GE, Siemens et Westinghouse/Mitsubishi (Reed, 2006). La Figure I-2 

présente des aubes de turbines en IN738LC endommagées après 6 500 h d’utilisation dans des 

turbines à gaz à des températures entre 750 et 800°C (MavadKaran Company, Mapna Group, Iran).  
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Figure I-2. Aubes de turbine en IN738LC endommagées (Kolagar et al., 2017) 

I.1.2 Composition chimique et phases cristallographiques 

La structure cristallographique des superalliages base nickel est déterminée autour de la matrice 

γ, cubique face centrée. La composition chimique des superalliages est constituée de nombreux 

éléments qui participent au durcissement de l’alliage par solution solide ou par la formation de 

précipités et à sa résistance à la corrosion, ils sont détaillés dans le Tableau I-1. 

Tableau I-1. Influence des différents éléments d'alliage (Reed, 2006 ; Risse, 2019 ; Thakur, 1997) 

Eléments Avantages Inconvénients 
Co, Cr, Fe, Mo, W, 
V 

Durcissement par solution solide 
(phase γ) 

Risque de formation de phase TCP2 

Al, Ti, Nb, Ta Durcissement par précipitation 
(phase γ’/γ’’) 

Risque de formation de phase TCP2 

Mo, W, Ti, C, Nb, 
Ta, Bo 

Formation de carbures/borures  

C, B, Zr Renforcement des joins de grains Diminution de la température de fusion, risque 
de fissuration à chaud 

Cr, Al Protection contre la corrosion Réduction de la stabilité de la phase γ (Al) 
Impuretés : S, P, Si  Fragilisation - ségrégation aux joints de grains 

La composition chimique des superalliages détermine les phases à l’équilibre dans ces matériaux. 

La microstructure réelle dépendra ensuite à la fois de la composition chimique, du mode de 

fabrication du matériau, des vitesses de solidification et des traitements thermiques appliqués. La 

série des alliages Inconel a été développée par Special Metals Corporation. Elle regroupe 

différentes nuances utilisées dans l’industrie comme l’IN718, l’IN625 et l’IN738. Le Tableau I-2 

résume les compositions chimiques de ces alliages. 

 
 

2 TCP : Phase topologiquement compacte  
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Tableau I-2. Composition chimique des alliages IN738 et IN738LC (Nickel Institute, 2020), IN718 
(Special Metals Corporation, 2007) et IN625 (Special Metals Corporation, 2013) 

 IN738 IN738LC IN718 IN625 
Ni Balance - 50,00 – 55,00 58,0 min 
Cr 15,70-16,30 - 17,00 – 21,00 1,0 max 
Co 8,00-9,00 - 1,00 max 20,0 – 23,0 
Al 3,20-3,70 -  0,40 max 
Ti 3,20-3,70 - 0,65 – 1,15 0,40 max 
W 2,40-2,80 -   
Mo 1,50-2,00 - 2,80 – 3,30 8,0 – 10,0 
Ta 1,50-2,00 - 0,20 – 0,80  
Nb 0,60-1,10 - (+Ta) 4,75 – 5,50 3,15 – 4,15 
C 0,15-0,20 0,09-0,13 0,08 max 0,10 max 
B 0,005-0,015 0,007-0,012 0,006 max  
Zr 0,05-0,15 0,03-0,08   
Fe 0,05 max - Balance 5,0 max 
Mn 0,02 max - 0,35 max 0,50 max 
Si 0,30 max - 0,35 max 0,50 max 
S 0,015 max -  0,015 max 
P   0,015 max 0,015 max 

Cu   0,30 max  

La microstructure typique des superalliages base nickel est composée des phases suivantes. 

Phase γ : cette phase cristallise sous une forme CFC (cubique face centrée), représentée à la Figure 

I-3, elle constitue la matrice de l’alliage. L’élément principal de cette phase est le nickel, elle 

contient néanmoins des éléments en solution (Tableau I-1). 

Phase γ’ et γ’’ : cette phase, cohérente avec la matrice γ, est proche de sa structure CFC et 

généralement ordonnée dans une microstructure basée sur la structure CFC ou CC (cubique 

centrée). Sa formule la plus courante est Ni3Al, dans une structure L12 ordonnée, représentée à la 

Figure I-3. D’autres éléments peuvent s’inclure dans cette phase (Al, Ti, Ta…). Elle permet le 

durcissement de l’alliage par ses éléments en solution, mais aussi et surtout par sa relation de 

cohérence avec la matrice qui est généralement définie selon le critère δ, qui caractérise cette 

cohérence (lattice misfit) 𝛿 = 2 × [
𝑎𝛾′−𝑎𝛾

𝑎𝛾′+𝑎𝛾
] avec aγ et aγ’ les paramètres de maille respectifs des 

phases γ et γ’. La forme des précipités évolue de la sphère vers le cube, le réseau de précipités 

cubiques, puis sous forme de dendrites lorsque les précipités prennent une taille importante 

(Figure I-4). Lorsque l’alliage est riche en niobium, une seconde phase γ’’ peut se former de 

composition Ni3Nb. 

 

Figure I-3. Structure cristallographique : a. Phase γ’, b. Phase γ (Risse, 2019) 
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Figure I-4. Croissance des précipités γ’ (Grosdidier, Hazotte et Simon, 1998) 

Carbures et borures : Le carbone et le bore présents dans l’alliage permettent de former des 

précipités au sein de la phase γ pour durcir l’alliage. Ces précipités peuvent aussi devenir des 

points de fragilisation si leur formation n’est pas contrôlée. Le carbone peut par exemple se 

combiner avec le tantale et le titane, le bore avec le chrome ou le molybdène. Les carbures de 

l’IN738LC sont présents sous la forme MC, carbures primaires issues de la fonderie, et M23C6 

lorsqu’ils sont issues de la décomposition des carbures MC en cours d’utilisation du matériau, ou 

bien pendant le refroidissement du lingot. 

Phases topologiquement compactes (TCP) σ et μ : Les phases TCP sont délétères à la tenue 

mécanique de l’alliage en température. Elles n’apparaissent pas généralement pendant la mise en 

forme de l’alliage car leur cinétique de précipitation est lente, mais plutôt pendant la phase 

d’utilisation en température. Elles réduisent la tenue mécanique des superalliages (Reed, 2006). 

I.1.3 Microstructure de l’IN738LC 

I.1.3.1 Evolution des phases à l’équilibre  

Les superalliages base nickel ont une microstructure à l’équilibre composée de la matrice γ, de 

précipités γ’ et de phases mineures tels que des carbures, des borures. La microstructure à 

l’équilibre est composée principalement de la matrice γ et des précipités γ’, présents sur toute la 

gamme de température. La proportion de précipités γ’ commence à décroître au-delà de 1000°C, 

ils sont donc stables aux températures d’utilisation de l’alliage (autour de 800°C). La 

microstructure est aussi constituée d’autres précipités : les carbures (M23C6, MC) et les borures (τ, 

MB2). Enfin, les phases topologiquement compactes, σ et μ sont présentes à l’équilibre 

thermodynamique dans de faibles proportions (El-Bagoury et Mohsen, 2011). 

Pour compléter les connaissances apportées par le calcul thermodynamique, de nombreux 

articles portent sur l’utilisation de la calorimétrie différentielle à balayage (DSC) ou de l’analyse 

thermique différentielle (ATD) afin de discriminer les températures de formation des différentes 

phases (γ, γ’, carbures…). Ces études comparent les températures de dissolution des phases au 

chauffage, ou de formation des phases au refroidissement. Les niveaux de température dépendent 

de la vitesse de chauffage et de refroidissement, et de l’état microstructural initial. La Figure I-5 

correspond à l’analyse thermique différentielle de l’IN738LC massif brut de coulée à 10°C/min. 
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Figure I-5. Diagrammes ATD de l’IN738LC brut de coulée (10°C/min) (Zlá et al., 2010) 

Au chauffage, un premier pic endothermique, difficile à observer, est défini entre 900 et 1200°C. 

Ce pic est attribué à la dissolution des précipités γ’ et évalué par extrapolation entre 930°C et 

1201°C (0°C/min) dans l’article de Zlá et al. (Zlá et al., 2010). La dissolution de l’eutectique γ/γ’ 

est évaluée entre 1212°C et 1247°C, puis un dernier pic endothermique correspond à la 

dissolution des carbures (1314°C) et à la fusion (1336°C). Au refroidissement, l’évaluation des 

températures de transformation de phase à 0°C fournit des températures de formation des 

carbures entre 1294 et 1337°C, la température de l’eutectique γ/γ’ se situe entre 1020 et 1221°C. 

Enfin, la précipitation γ’ a lieu entre 927 et 1166°C. 

D’autres articles s’intéressent à l’analyse thermique différentielle (ATD) ou à la calorimétrie 

différentielle à balayage (DSC) des alliages base nickel et plus précisément de l’IN738LC (Danis, 

2008 ; Kim et al., 2006 ; Mallikarjuna, Caley et Richards, 2022 ; Zhang et al., 2019). L’article de 

Mallikarjuna et al. porte sur le lien entre la vitesse de refroidissement du matériau, la taille des 

précipités γ’ et les températures de dissolution de ces précipités (Mallikarjuna, Caley et Richards, 

2022). En dessous de 800°C, aucun pic de transformation de phase n’est observé au chauffage 

comme au refroidissement dans les articles cités précédemment sur de l’IN738LC coulé avec ou 

sans traitement thermique. 

I.1.3.2 Microstructure des alliages de fonderie 

I.1.3.2.1 Durcissement de l’IN738LC 

Les superalliages base nickel polycristallins sont des matériaux très résistants aux efforts, que ce 

soit en traction, en fluage, en fatigue dans l’atmosphère corrosive des gaz de combustion et à haute 

température. Ces propriétés proviennent en partie du comportement des dislocations dans la 

structure cristalline. Ces discontinuités linéaires de l’organisation de la structure cristalline sont 

à l’origine de la déformation plastique du matériau. Deux processus permettent le déplacement 

des dislocations : le glissement, les dislocations se déplacent alors dans le plan cristallin, ou la 

montée, qui permet de changer de plan cristallin et de faciliter ce déplacement, mais qui nécessite 

la formation de lacunes et ne se produit qu’à partir d’une température élevée.  Pour contrer la 

déformation plastique du matériau, différents mécanismes permettent de ralentir le déplacement 

des dislocations (Risse, 2019). 

Taille des grains et joints de grains. Les dislocations se propagent à basse température 

principalement par glissement. Les joints de grains constituent des barrières à leur déplacement. 

Dans les matériaux polycristallins, la loi de Hall et Petch pose ainsi une relation inversement 

proportionnelle entre l’écoulement plastique du matériau et la taille des grains.  
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De plus, la formation de joints de grains dentelés peut ralentir la croissance des grains (Beddoes 

et Wallace, 1980 ; Koul et Thamburaj, 1985), ce qui favorise la résistance mécanique en fluage, et 

limite la propagation des fissures. Des pré-traitements de soudage sont ainsi formulés pour limiter 

la propagation de fissures entre la zone fondue et le reste de la matière (Thakur, 1997). Ces joints 

de grains dentelés sont obtenus par une vitesse de refroidissement faible du matériau. Ils 

proviennent de l’ancrage et de la déformation des joints de grains induit par la croissance de 

précipités γ’ secondaires (Mitchell, Li et Huang, 2009). 

Durcissement par solution solide. La présence d’éléments en solution dans la matrice γ diminue 

la mobilité des dislocations en créant des distorsions élastiques du réseau cristallin. 

Durcissement par précipitation. Plusieurs formes de précipités sont mises en œuvre dans les 

superalliages base nickel pour renforcer leur tenue mécanique. Tout d’abord, la formation de 

borures et de carbures permet d’ancrer les joints de grains, ce qui limite leur grossissement et 

leur coalescence. De plus, ils contribuent au ralentissement du mouvement des dislocations. 

Ensuite, la précipitation de la phase γ’ est un mode de durcissement caractéristique des 

superalliages base nickel. Ces précipités, cohérents avec la matrice γ, limitent le déplacement des 

dislocations qui doivent pour se propager les contourner ou les cisailler. Ce sont la taille des 

précipités, leur fraction volumique, leur morphologie ainsi que la cohérence avec la matrice qui 

caractérisent le durcissement apporté par cette précipitation. La présence de ces précipités est à 

l’origine notamment du blocage des dislocations et de l’amélioration des propriétés mécaniques 

de ces matériaux entre 500 et 800°C (Risse, 2019). 

I.1.3.2.2 Traitement thermique de l’IN738 

L’IN738 mis en forme par fonderie a une microstructure composée de grains millimétriques avec 

comme matrice la phase γ, une phase durcissante γ’ dans les grains et dans les zones 

intergranulaires. Au sein de la microstructure se forment des eutectiques γ-γ’ favorisés par la 

ségrégation des éléments d’alliages, les carbures et borures sont principalement présents au 

niveau des joints de grains. Le traitement standard de l’IN738LC est l’association d’un traitement 

de remise en solution à 1120°C/2h sous vide ou sous argon, suivi d’une trempe à l’air avec un 

traitement de vieillissement à 845°C/24h sous vide ou sous argon, suivi d’une trempe à l’air. 

I.1.3.2.2.1 Mise en solution 

La (re)mise en solution des superalliages base nickel consiste à faire un traitement subsolvus ou 

supersolvus de la phase γ’, pour refondre partiellement ou complètement les précipités γ’ et les 

zones γ-γ’ eutectiques. Le traitement standard de l’IN738LC est 1120°C/2h/refroidissement à 

l’air. Il se retrouve dans la plupart des articles (Aina, Ojo et Chaturvedi, 2019 ; Danis, 2008 ; 

Egbewande et al., 2009 ; Ola, Ojo et Chaturvedi, 2013 ; Risse, 2019 ; Royer, 2014). L’augmentation 

de la température de mise en solution ou de la durée du traitement accroît la dissolution des 

précipités γ’, ce qui peut permettre la refonte complète des zones γ/γ’ eutectique dans l’article de 

El-Bagoury et al. (El-Bagoury, Waly et Nofal, 2008) par un double traitement (1180°C/1,5h + 

1220°C/2h). En revanche, la dissolution des précipités situés au niveau des joints de grains, libère 

le grossissement et la coalescence des grains, ce qui peut être néfaste pour la tenue du matériau 

(Mons, 1996). Le traitement de remise en solution contribue à une meilleure homogénéisation 

des éléments d’alliage, notamment pour le titane et le chrome. La vitesse de refroidissement a une 

influence importante sur la microstructure finale du matériau : la trempe à l’eau permet de limiter 

la présence et la croissance des précipités γ’ qui sont favorisées par un refroidissement à l’air. Cela 

conduit à des valeurs de dureté de 340 Hv0,10 pour la trempe à l’eau et de 405 Hv0,10 pour le 

refroidissement à l’air (Egbewande et al., 2009). La trempe avec de la saumure permet d’encore 
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accélérer le refroidissement du matériau, mais les contraintes internes induites par ce procédé 

peuvent causer la formation de fissures pendant la trempe (Thakur, 1997). 

La population des précipités γ’ est bimodale après le traitement standard, elle se compose dans 

l’article de Ola et al. (Ola, Ojo et Chaturvedi, 2013) de précipités γ’I primaires d’une taille comprise 

entre 0,4 et 0,8 µm, et de précipités γ’II secondaires plus fins de 0,1 µm. Il reste dans la 

microstructure finale des précipités carbures MC et des zones γ-γ’ eutectiques qui n’ont pas été 

dissous par le traitement. La Figure I-6 met en comparaison la microstructure de l’IN738LC brut 

de coulée et après le traitement thermique de remise en solution. 

 

Figure I-6. Microstructure de l’IN738LC (a) brut de coulée, (b) après traitement de remise en 
solution (1120°C/2h/refroidissement à l’air) (Egbewande et al., 2009) 

I.1.3.2.2.2 Vieillissement/Revenu 

Les traitements de revenu permettent d’accroître la fraction volumique de précipités γ’ ou γ’’ par 

la germination et la croissance des précipités. Ces traitements thermiques doivent conduire à 

l’obtention de population de précipités stables pour l’usage de ces matériaux à haute température, 

avec le contrôle de la morphologie, des tailles des précipités et de leurs positionnements. 

Les températures de revenu usuelles pour l’IN738 sont situées entre 800-1050°C (Royer, 2014). 

La microstructure post traitement de remise en solution contient déjà des précipités γ’ primaire 

et secondaire. L’application du traitement de vieillissement conduit à la croissance des précipités 

γ’II, pour atteindre des fractions volumiques entre 40 et 50% de précipités γ’. 

Le choix de la température du traitement de revenu influe directement sur la dureté du matériau. 

La Figure I-7 fait correspondre la proportion de phase γ’ avec la durée de ce traitement de revenu. 

Dans ce cas, l’IN738 a été coulé puis soumis à un traitement thermique de remise en solution 

(1120°C/2h, refroidissement à l’air) avant le traitement isotherme de vieillissement pendant 16h. 
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Figure I-7. Evolution de (a) la dureté, (b) la fraction de précipités γ', après un traitement de 
vieillissement de 16h à différentes températures (Royer, 2014 ; Thakur, 1997) 

L’augmentation de la température du traitement thermique de revenu entre 500 et 830°C conduit 

à une augmentation du taux de précipité γ’ et correspond au durcissement du matériau. Un 

traitement à plus haute température, entre 830 et 1050°C, conduit à la dissolution d’une partie 

des précipités γ’ et à une diminution de la dureté. Enfin, au-delà de 1050°C la dureté augmente à 

nouveau grâce à la remise en solution des éléments durcissants de la phase γ’ et à la présence de 

précipités γ’ fins. Le traitement thermique standard à 845°C correspond au taux de précipité γ’ le 

plus élevé (45 %) et au plus haut niveau de dureté (490 Hv). 

La traitement standard de revenu de l’IN738 est à 845°C pendant 16 à 24h suivi d’un 

refroidissement à l’air (Risse, 2019 ; Thakur, 1997). Il conduit à la formation d’une population 

bimodale de précipités avec des précipités γ’I primaires entre 400-880 nm et des précipités 

secondaires γ’II entre 50 et 150 nm, et un taux de précipitation γ’ entre 40 et 50%. 

I.1.3.2.2.3 Adoucissement/Relaxation des contraintes résiduelles 

Les traitements thermiques d’adoucissement ont pour objectif de permettre la mise en forme des 

matériaux ou leur usinage. Ils favorisent la restauration ou la recristallisation d’une 

microstructure écrouie. La température de restauration d’un matériau est évaluée à 0,3 × 𝑇𝑓𝑢𝑠𝑖𝑜𝑛, 

soit entre 307°C et 395°C pour l’IN738 (Humphreys F., Rohrer et Rollett, 2017). La température 

nécessaire à l’activation de la recristallisation est plus élevée. Les traitements thermiques 

d’adoucissement retenus ont des températures et des temps voisin des traitements de mise en 

solution, mais ils doivent être ajustés en fonction des contraintes spécifiques au problème, par 

exemple les tailles de grains, de précipités γ’, l’utilisation ultérieure du matériau. Enfin, la vitesse 

de refroidissement est un paramètre important en ce qu’elle régit la formation des précipités γ’. 

Les traitements de relaxation des contraintes dépendent du type de superalliage, de sa 

microstructure. L’IN738LC est durcissable par précipitation, pour relaxer les contraintes, il est 

généralement préférable d’utiliser la température de revenu ou de remise en solution (Mons, 

1996). Lors de la définition du traitement thermique, il faut prendre en compte l’ensemble des 

propriétés recherchées (évolution de la microstructure, dureté, tenue mécanique, oxydation…).  

I.1.3.2.2.4 Evolution de la microstructure à l’usage 

Les températures d’utilisation des superalliages base nickel, et de l’IN738 en particulier, se situent 

au niveau des températures des traitements de revenus, autour de 800°C/900°C. La 
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microstructure est métastable et évolue au cours de l’utilisation des pièces. La population 

initialement bimodale des précipités devient monomodale avec le grossissement des précipités 

γ’II secondaires, puis ces précipités grossissent par coalescence. Leur morphologie évolue de 

précipités cuboïdes à des précipités sphériques (Royer, 2014). L’augmentation de la taille des 

précipités et l’évolution de leurs morphologies conduisent à une diminution de la dureté et de la 

tenue mécanique du matériau (Kontikame, Polsilapa et Wangyao, 2017 ; Moshtaghin et Asgari, 

2003 ; Shajari et al., 2019 ; Stevens et Flewitt, 1979 ; Thakur, 1997). 

Pour retrouver les propriétés mécaniques initiales des matériaux, il est possible de définir des 

traitements thermiques de rajeunissement de la microstructure. Dans l’article de Polsilapa et al. 

(Polsilapa, Promboopha et Wangyao, 2017), la microstructure des aubes de turbines en IN738LC 

a évolué au cours de leur utilisation à hautes températures, dans le cas présent 50 000 h à 900°C. 

Il s’agit alors de définir des traitements thermiques de remise en solution et de vieillissement 

permettant de retrouver une microstructure adéquate à la réutilisation de ces aubes. Dans l’article 

de Shajari et al. (Shajari et al., 2019), le traitement thermique suggéré pour obtenir une 

précipitation γ’ stable est : 1180°C/2h + 1020°C/1h + 850°C/24h, avec pour chaque traitement 

un refroidissement à l’air.  



Chapitre I. Eléments Bibliographiques 

30 

I.2 Procédé de fusion laser sur lit de poudre (L-PBF) 

La fabrication additive consiste à produire la forme désirée par ajout successif de matériau. Elle 

s’oppose aux procédés soustractifs, ou la forme est acquise par enlèvement de matière, et aux 

procédés de mise en forme traditionnels qui consiste à appliquer une pression sur un matériau 

brut pour obtenir une pièce en une seule étape (forgeage, pliage, moulage…). L’intérêt majeur de 

la fabrication additive réside dans la capacité de produire des petites séries de matériaux, pour le 

prototypage ou par exemple la personnalisation, avec une complexité géométrique accrue (Figure 

I-8) (PIPAME, 2017). Le procédé innovant de fabrication additive par projection de liant, Metal 

Binder Jetting (MBJ), concurrence le moulage à la cire perdue en permettant la fabrication de 

moyenne série (quantité autour de 103) avec un grand niveau de complexité géométrique. 

 

Figure I-8. Procédés de mise en forme : productivité & complexité géométrique (Vinson, 2015) 

Plusieurs catégories de technologies de fabrication additive sont considérées dans la Figure I-9, 

dont la fusion laser sur lit de poudre à laquelle correspond le procédé L-PBF (Laser-Powder Bed 

Fusion), aussi appelé SLM (Selective Laser Melting) ou LBM (Laser Beam Melting).  

 

Figure I-9. Catégories des procédés de fabrication additive (AFNOR, 2021) 

Le procédé L-PBF consiste à produire une pièce par fusion incrémentale d’un lit de poudre. Il est 

prisé pour la fabrication de pièces aux géométries fines et complexes (cavités, treillis…) au prix 

d’un temps de fabrication généralement plus long que les autres procédés additifs. Il peut être 

envisagé pour la production de pièces dans de nombreux secteurs, de l’aéronautique et 

aérospatiale où la complexité géométrique et la question de la masse est centrale, dans la 

conception de pièces électroniques, ou dans la production de turbines pour la production 

d’énergie (Sanchez et al., 2021). La fabrication de pièces aéronautiques utilisées dans des turbines 

de moteurs d’avion est mise en place notamment par Safran et GE dans l’optique de réduire la 

masse en vol, permettre la production de structures internes complexes et produire plus 

rapidement des pièces pour la réparation (Sotov et al., 2020). 
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I.2.1 Principe du procédé L-PBF 

Les premières machines L-PBF sont livrées en 1999 au centre de recherche de Karlsruhe 

(Allemagne) par la société FS-ReaLizer (Royer, 2014). Ce procédé est très proche du procédé de 

frittage sélectif SLS, mais dans le cas présent la matière est localement entièrement fondue. La 

Figure I-10 représente le principe de ce procédé et les différentes étapes d’un cycle de fabrication. 

 

Figure I-10. Principe du procédé L-PBF et principales étapes de fabrication (Orecchia, 2008) 

La fabrication d’une pièce par L-PBF est constituée de la reproduction de cycles de mise en couche 

et de cycles de consolidation. Le plateau de fabrication est abaissé d’une hauteur ΔZ. La poudre, 

présente dans le bac de gauche, est soulevée par le piston du plateau de distribution et transférée 

par le rouleau ou le racleur au dessus du plateau de fabrication en un lit dense et homogène d’une 

épaisseur ΔZpoudre (alimentation et déposition). Le passage du rouleau ou du racleur compacte et 

nivèle la hauteur du lit de poudre (raclage et compactage). La poudre excédentaire est évacuée 

dans le cendrier. Le laser vient fondre localement la poudre pour consolider la couche selon un 

schéma prédéfini par CFAO et qui dépend des stratégies de fabrication (consolidation). Le 

déplacement du laser est assuré par l’orientation des miroirs. 

L’enceinte de fabrication est généralement en surpression d’argon ou d’azote pour limiter les 

phénomènes d’oxydation au cours de la fabrication et évacuer les fumées. Le plateau de 

fabrication évacue la chaleur du procédé. Le choix de sa nature, de son épaisseur, de son état de 

surface et de son absorptivité sont centraux lorsque la pièce est construite directement sur le 

plateau. Il peut être équipé d’un système de préchauffage dans l’optique de diminuer le niveau des 

contraintes résiduelles, notamment pour les premières couches fabriquées (Kempen et al., 2013). 

La nature de la source laser est Yb : YAG (=1,07 µm) ou Nd : YAG (=1,06 µm). 

I.2.2 Interaction laser-matière 

L’interaction laser-matière se décompose en trois phénomènes : réflexion, absorption ou 

transmission. La formation d’un bain de fusion est permise principalement par l’absorption de 

l’énergie et sa conversion en chaleur. Pour favoriser le procédé L-PBF, il faut donc que la longueur 

d’onde du laser corresponde à un rayonnement peu réfléchi et fortement absorbé. Ce niveau 

d’absorption dépend de plusieurs paramètres : nature du matériau, longueur d’onde λ du faisceau 

lumineux, angle d’incidence (plus élevé à incidence normale), température de surface du 

matériau, rugosité (augmente avec la rugosité), état d’oxydation (diminue avec l’oxydation), 

topographie de surface du matériau. 



Chapitre I. Eléments Bibliographiques 

32 

L’absorption du faisceau laser par le lit de poudre est généralement plus élevée que celle du 

matériau massif, par la présence de réflexions et absorptions multiples entre grains de poudres et 

porosités (Kruth et al., 2003 ; Tolochko et al., 2000). Ainsi, l’absorbance d’un faisceau laser Nd-

YAG par un lit de poudre de Ni est estimé 2,5 fois meilleure que son équivalent massif (Tolochko 

et al., 2000). Pour une longueur d’onde λ = 1,06 µm, on a une absorbance de 64 % pour une poudre 

de superalliage base nickel. La Figure I-11 explicite les différents phénomènes physiques présents 

au niveau du bain liquide pendant le procédé L-PBF, dans la situation où le faisceau laser est en 

contact avec le bain liquide.   

 

Figure I-11. Phénomènes physiques du bain liquide en L-PBF pour une avance du bain liquide 
comparable ou lente par rapport à celle du spot laser (Marion, 2016) 

Les dimensions du cordon, sa stabilité dépendent du comportement thermomécaniques du bain 

liquide qui est le fruit de différents phénomènes : gravité/flottabilité des éléments d’alliages dans 

le bain liquide, convection et flux de Marangoni, tension de surface et interaction avec le gaz, le 

substrat et le lit de poudre. La vitesse de refroidissement est très élevée en L-PBF, de l’ordre de 

106-108 K/s (Adegoke et al., 2020). 

I.2.3 Paramètres de fabrication L-PBF 

Les caractéristiques importantes à privilégier pour le choix de la poudre, sont : 

• Le respect de la composition du matériau, pour assurer la composition de la pièce,  

• La propreté inclusionnaire, 

• La taille des poudres doit être plus fine que celle des couches fabriquées. De plus, le choix 

d’une granulométrie adaptée permet une coulabilité suffisante pour étaler le lit de poudre 

et une compacité contrôlée pour maîtriser le retrait de matière, en favorisant  une 

distribution suffisamment large et une bonne sphéricité du matériau (Thomas, Drawin et 

Bonnefoy, 2022). Les poudres sont généralement comprises entre 10 et 60 µm (Vock et 

al., 2019). 

La poudre évacuée dans le cendrier peut faire l’objet d’un recyclage après avoir été tamisée. Cette 

étape permet de retirer les agglomérats et particules éjectées lors du lasage. Il faut également 

contrôler leurs contaminations en oxygène ou changements de composition. Ces évolutions 

peuvent être limitées par une dilution partielle avec de la poudre neuve (Vinson, 2015). 
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Les dimensions caractéristiques d’un bain de fusion sont présentées dans la Figure I-12 pour le 

cas où l’épaisseur apparente (eapp) équivaut à l’épaisseur de la zone refondue (eZR). On distingue 

l’épaisseur de poudre ΔZpoudre, la hauteur de cordon apparente Happ, la hauteur de la zone refondue 

HZR et les surfaces équivalentes (Sapp et SZR). Le rapport d’élancement de la zone refondue peut être 

noté : 𝑟𝑒
𝑍𝑅 =

𝐻𝑍𝑅

𝑒𝑎𝑝𝑝
 (Moniz da Silva Sancho, 2020). 

 

Figure I-12. Dimensions caractéristiques d’un bain de fusion L-PBF 

Les paramètres de réglage machine peuvent être du 1er ordre ou du 2ème ordre, et ils sont souvent 

combinés pour pouvoir interpréter les phénomènes physiques engendrés (Vilaro, 2011). Les 

paramètres du 1er ordre : 

Puissance du laser (P0). Comprise entre 20 et 1 kW (Sanchez et al., 2021). Son augmentation 

induit une augmentation de la hauteur de la zone refondue (HZR) et de la largeur du bain (eapp). 

Vitesse de balayage (V0). Entre 100 et 1500 m/s, son augmentation diminue le temps 

d’interaction entre le laser et la matière, entraînant la formation d’un bain liquide moins 

volumineux avec diminution de la hauteur de zone refondue (HZR) et de la largeur du bain (eapp). 

Diamètre du faisceau laser (D0). Entre 50 et 300 µm, le diamètre conditionne la distribution 

énergétique du faisceau (Cloots, Uggowitzer et Wegener, 2016) qui influe sur la morphologie, les 

dimensions et la thermique du bain liquide. 

ΔZpoudre et ΔZpiston. Au début de la fabrication, pour la première couche à consolider, ΔZpiston = 

ΔZpoudre. Comme le lit de poudre a une porosité d’environ 50%, la fusion laser entraîne un retrait 

de la matière et la hauteur du cordon fondu est plus faible que celle du lit de poudre. Pour éviter 

une collision entre le racleur (ou le rouleau) et la pièce, il convient que ΔZpiston ⩾ Happ. La 

fabrication se stabilise au bout de 5 à 10 couches. L’épaisseur de couche correspond à l’épaisseur 

de tranchage et à la hauteur de cordon Happ (Moniz da Silva Sancho, 2020 ; Vinson, 2015). Les 

premières couches de fabrication sont habituellement sous la forme d’un treillis, ce qui permet 

d’accommoder ces premières étapes moins stables. 

Les paramètres du 2ème ordre concernent surtout : 

Stratégie de construction et stratégie d’empilement. La Figure I-13 montre différentes 

stratégies de fabrication, au sein d’une couche (a-g) ou d’empilement entre couches (h-m). Cela 

concerne le sens des cordons laser au sein d’une couche, unidirectionnel (a) ou bidirectionnel (b), 

ou aléatoire (d et e). La stratégie en îlot (ou échiquier) permet de subdiviser une couche. Enfin, le 

parcours du laser peut être composé de traits parallèles ou concentriques avec la stratégie en 

hélice (f). Un lasage du contour avec des paramètres laser différents est parfois appliqué pour 
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améliorer l’état de surface de la pièce (g). L’empilement peut conserver l’angle de la première 

couche (h), ou bien appliquer un angle de rotation, de 90° (i, k et l) ou de 45°(m). Enfin, il est 

possible de multiplier les passages du laser sur une même couche sans ajout de poudre pour 

refondre la matière selon la même direction (h et i) ou perpendiculairement (j). 

 

Figure I-13. Stratégies de lasage (a-f) ; avec contour (g) ; par empilement (h-m) (Jia et al., 2021) 

Au sein d’une couche, l’écart vecteur (Ev) est la distance entre deux traits laser et dépend du taux 

de recouvrement recherché avec la relation 𝜏𝑅 = 1 − (
𝑒𝑣

𝑒𝑎𝑝𝑝
), avec eapp la largeur apparente d’un 

cordon de matière. Ce taux est représenté à la Figure I-14.  

 

Figure I-14. Taux de recouvrement et écart vecteur (Moniz da Silva Sancho, 2020) 

Des paramètres combinés retranscrivent les aspects énergétiques et les phénomènes physiques 

majeurs du procédé (cf. Tableau I-3) : 

Tableau I-3. Paramètres énergétiques et de vitesses associés au L-PBF (Colin et Dépinoy, 2022 ; 
Vilaro, 2011) 

Densité de puissance laser 𝐼0 = 4.
𝑃0

𝜋.𝐷0
2 (W.mm-2) ~104 à 105 

Energie linéique, 𝐸𝑙 =
𝑃0

𝑉0
 (J.mm-1) 0,04 à 4 

Energie volumique, 𝐸𝑉 =
𝐼0

𝑉0
 (J.mm-3) 20 à 2000 

Vitesse de solidification VS (cm.s-1) 102 à 103 

Vitesse de refroidissement Ṫ (K.s-1) 105 à 108 

On peut aussi retrouver l’énergie surfacique 𝐸𝑠 = 𝐼0. 𝑡𝑖𝑛𝑡 = 4.
𝑃0

𝜋.𝐷0.𝑉0
, et l’énergie globale par 

volume fabriqué 𝐸𝑉
𝑔

=
𝑃0

𝑒𝑉.Δ𝑧.𝑉0 
. 

L’orientation des pièces par rapport à la direction de fabrication conditionne l’orientation de la 

microstructure dans la pièce (Prost, 2021 ; Sotov et al., 2020). Les choix de positionnement des 

pièces sur le plateau de fabrication dépendent à la fois des propriétés recherchées et des 

possibilités techniques de l’installation. La grande complexité géométrique des pièces L-PBF est 

permise par la mise en place de support sur les surfaces en contre-dépouille, dont l’orientation est 

inférieure à 30-45° par rapport à la surface du plateau. Ces supports doivent pouvoir facilement 
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être éliminés après la fabrication. Leurs formes et dimensions, en treillis, cônes ou poutres font 

l’objet d’optimisation topologique pour limiter leurs coûts tout en assurant la tenue des pièces et 

la conduction thermique en cours de fabrication. Des supports plus larges avec un maillage plus 

important limitent le gauchissement de la structure et augmente la conduction thermique (Liu, 

Yang et Wang, 2016 ; Ravichander et al., 2021). Enfin, le choix d’un racleur souple est plus 

permissif géométriquement, le risque de décollement est diminué. En revanche, on peut avoir une 

contamination de la pièce par le matériau du racleur et des irrégularités géométriques. Un racleur 

rigide apporte un meilleur état de surface. 

I.2.4 Problématiques, généralités et spécificités de la 

fabrication L-PBF d’IN738LC 

I.2.4.1 Génération d’un cordon 

Le bain de fusion présente différents morphotypes en fonction des conditions de fabrication laser 

et du matériau. Pour une densité d’énergie faible, la fusion du métal n’est pas atteinte. En 

augmentant l’apport d’énergie, des billes de matière fondue se forment en premier sans accroche 

avec le substrat. Puis, un cordon mais qui a une faible accroche avec le substrat et qui est 

interrompu périodiquement par des zones non fondues, c’est le phénomène de « balling ». Dans 

ce type de condition, cela conduit à la présence de porosités dues à un manque de fusion, 

différentiables par le caractère anguleux de leurs contours (Guo et al., 2020). Ce type de porosités 

peut se produire aussi lorsque la stratégie laser est inadaptée, avec un taux de recouvrement faible 

ou un ΔZpiston élevé qui empêche une bonne liaison entre les couches.  

Pour une énergie plus élevée, les bains sont mouillants, ils pénètrent de manière plus importante 

dans la couche sous-jacente et on parle d’un bain en conduction. Une énergie très importante 

conduit à la formation d’un bain profond en forme de « keyhole » (trou de serrure) en raison de la 

vaporisation et de la formation d’un capillaire de vapeur métallique qui produit cette forme 

caractéristique du bain de fusion. Le bain liquide peut alors être instable et se refermer sur la 

vapeur, entraînant la formation de porosités. La Figure I-15 représente ces phénomènes en 

fonction du niveau et de la distribution spatiale de l’énergie.  

 

Figure I-15. Formation du bain de fusion : a) conduction, b) phénomène de keyhole, c) formation 
d’une porosité sous keyhole (Balbaa et al., 2020) 

Dans l’article de Grange et al. (Grange et al., 2021), une étude paramétrique de la formation des 

cordons évalue leurs dimensions ainsi que leurs défauts, ce qui permet d’élaborer la Figure I-16 

qui représente la fenêtre de fabrication de l’IN738LC (17 – 45 µm). Le diamètre du faisceau laser 

est de 100 µm, et les cordons sont produits sur un substrat de même composition polis et sablés 

pour permettre l’accroche des particules de poudres. Il est montré une zone de faible énergie 

linéique (El<0,22 J.mm-1, en gris) où les cordons pénètrent peu dans le substrat, on parle de 
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cordons non mouillants et une zone à haute énergie (El>0,5 J.mm-1, en rouge) caractérisée par une 

forme en keyhole des cordons et la zone stable (0,22<El<0,5 J.mm-1, en vert) avec des bains 

adaptés à la construction qui sont plutôt en conduction. 

 

Figure I-16. Morphologie de cordons L-PBF d’IN738LC et paramètres laser (Grange et al., 2021) 

Les dimensions des cordons L-PBF sont définies à travers la largeur et la hauteur de la zone 

refondue (eapp et HZR), ainsi que la hauteur apparente du bain (Happ). La diminution de la vitesse 

du laser et/ou l’augmentation de sa puissance conduisent à augmenter l’énergie linéique du 

cordon, ce qui induit une augmentation de la hauteur de la zone refondue et une diminution de sa 

largeur. eapp se situe entre 50 et 250 µm, pour une évolution de HZR entre 50 et 350 µm. Ces valeurs 

sont mesurées selon les paramètres appliqués comme le résume la Figure I-17 dans le cas du 

superalliage étudié (Grange et al., 2021). Happ se situe alors entre 50 et 100 µm. Ce type de cartes 

paramétriques de cordons varie selon les cas et doit être appréhendé avant de procéder à la 

fabrication d’une pièce (Guo, Xu, et al., 2021). 

 

Figure I-17. Dimensions (LZR et HZR) de cordons L-PBF d’IN738LC (Grange et al., 2021) 

I.2.4.2 Fenêtre de fabrication L-PBF 

I.2.4.2.1 Microstructures 

La vitesse de refroidissement élevée du procédé L-PBF, de l’ordre de 106-108 K/s (Adegoke et al., 

2020), conduit à la formation d’une microstructure fine et dendritique. Le gradient thermique du 

bain de fusion dirige la solidification des dendrites (Figure I-18), perpendiculairement à la 

frontière du bain, cette direction est en moyenne celle de la direction de fabrication. Dans l’article 

de Grange et al. sur des pièces d’IN738LC (Grange et al., 2020), l’espacement primaire entre les 

dendrites est de 600 nm, les carbures dans les zones interdendritiques inférieures à 200 nm. 
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Figure I-18. Solidification au niveau d'un cordon (Hu et al., 2021) 

La croissance des grains suit le gradient thermique et constitue généralement des grains 

colonnaires selon l’orientation cristallographique <100> qui se poursuivent entre les différentes 

couches de fabrication (Cloots, Uggowitzer et Wegener, 2016 ; Geiger, Kunze et Etter, 2016 ; 

Perevoshchikova et al., 2017 ; Xu et al., 2021). Le choix d’une stratégie en îlots, ou celui d’un angle 

d’orientation non nul entre les couches permet de modifier ce gradient thermique et d’agir à la 

fois sur la microstructure et sur la formation des contraintes résiduelles. Par exemple, le choix de 

vecteurs très courts associés à une rotation de 67° entre les couches permet de favoriser la 

formation d’une microstructure plus isotrope (Lacoste et al., 2022), l’effet de cet angle de rotation 

est aussi observé par Xu et al. (Xu et al., 2021) en diminuant la formation d’une microstructure 

colonnaire dans la Figure I-19. Il est ainsi théoriquement possible de produire une microstructure 

composée de grains équiaxes (Adegoke et al., 2020). 

 

Figure I-19. Cartes EBSD IPF d’échantillons L-PBF d’IN738, stratégie unidirectionnel (a, b et c) ou 
avec une rotation de 67° (d, e et f) selon les trois directions YZ, XZ et XY (Xu et al., 2021) 

Pour l’IN738LC brut de fabrication L-PBF, la vitesse de refroidissement ne permet pas le 

grossissement de précipités γ’ suffisamment grands pour être détectés au MEB (Grange et al., 

2020 ; Kunze et al., 2015 ; Rickenbacher et al., 2013 ; Wang et al., 2019). La dimension fine de ces 

précipités, de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres, diffèrent entre les joints de grains et le 

cœur par les différences de vitesse de refroidissement. Leur observation requiert l’utilisation du 

MET (Wang et al., 2017). Après l’application de traitements thermiques de remise en solution 

et/ou de vieillissement, des populations de précipités γ’ unimodales ou bimodales sont observées 

ainsi que des carbures au niveau des joints de grains (Kunze et al., 2015 ; Perevoshchikova et al., 

2017 ; Rickenbacher et al., 2013 ; Xu et al., 2020). La Figure I-20 rassemble des images MEB 

d’échantillon L-PBF soumis à différents traitements. Il n’y a pas de précipités γ’ à l’état brut de 

fabrication, une population uni-modale se forme après l’application du traitement thermique de 

remise en solution et vieillissement et une population bimodale lorsqu’une étape de compaction 
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isostatique à chaud (CIC) est ajoutée préalablement aux traitements thermiques. L’application de 

plusieurs traitements thermiques peut aussi conduire à une réduction de la texture colonnaire du 

matériau (Geiger, Kunze et Etter, 2016). L’utilisation des traitements CIC est préconisée dans 

l’optique d’éliminer les porosités et fissures internes au matériau, ils permettent aussi une 

relaxation des contraintes résiduelles (Sanchez et al., 2021 ; Wang et al., 2019). 

 

Figure I-20. IN738LC par L-PBF : (a) Brut, (b) CIC + remis en solution (1120°C/2h) + vieilli 
(850°C/24h), (c) et (d) L-PBF et coulé, remis en solution et vieilli (Rickenbacher et al., 2013) 

I.2.4.2.2 Défauts de fabrication L-PBF 

Les défauts caractéristiques de la fabrication L-PBF sont principalement constitués de pores et de 

fissures. Tout comme dans le cas des cordons, pour des densités d’énergies faibles, les pièces 

présentent des défauts avec des porosités dues au manque de fusion ou au phénomène de balling 

et d’instabilités de Plateau-Rayleigh (Gusarov et Smurov, 2010). A contrario, pour de hautes 

densités d’énergies, les porosités présentes proviennent généralement du phénomène de keyhole 

(Guo et al., 2020). Enfin, il peut arriver que dans la poudre initiale atomisée se trouvent de la 

porosité qui limite la qualité des pièces(Adegoke et al., 2020). L’utilisation d’un écart vecteur 

faible (taux de recouvrement élevé) favorise la refusion de la matière et une diminution de la 

rugosité mais peut entraîner une augmentation de la température et de la taille du bain fondu, 

voire engendrer un phénomène néfaste de keyhole (Kempen et al., 2013). 

Plusieurs phénomènes peuvent être à l’origine de la fissuration des pièces L-PBF, en particulier 

dans le cas des superalliages base nickel durcis par précipitation γ’. 

Fissuration à la solidification. En fin de solidification, entre les dendrites déjà formées se trouve 

un film liquide. Lorsque la zone n’est pas suffisamment alimentée en liquide, la présence de 

contraintes en traction peut conduire à la formation de fissures (Adegoke et al., 2020 ; Andersson, 

2011). Ce phénomène est mis en avant comme la principale cause de fissuration de l’alliage 

IN738LC (Cloots, Uggowitzer et Wegener, 2016 ; Grange et al., 2020) avec des fissures parallèles 

à la direction de solidification d’une longueur de 100 µm, visibles à la Figure I-21. La ségrégation 

aux joints de grains de certains éléments d’alliage comme le Zr et dans une moindre mesure le B 

renforce cette sensibilité à la fissuration à chaud (Cloots, Uggowitzer et Wegener, 2016 ; Hu et al., 

2021 ; Vilanova et al., 2021). 
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Fissuration par liquation. Ce phénomène désigne la fusion de certaines phases dans la zone 

affectée thermiquement (en dessous de la température de fusion de l’alliage). La ductilité globale 

du matériau est réduite et la présence de contraintes peut alors conduire à la formation de fissures 

(Adegoke et al., 2020 ; Ojo, Richards et Chaturvedi, 2004 ; Ola, Ojo et Chaturvedi, 2013). Ce type 

de phénomène est observé lors du soudage de l’IN738LC à la fois dans les grains et au niveau des 

joints de grains, il est favorisé par de hauts niveaux de ségrégation chimique au sein du matériau. 

Fissuration pendant les traitements thermiques. L’application de traitements thermiques 

après le procédé L-PBF conduit à la relaxation des contraintes résiduelles mais aussi à la 

précipitation de la phase γ’. Celle-ci engendre la formation de nouvelles contraintes au niveau des 

joints de grains, une diminution de la ductilité qui peut engendrer la formation de fissures 

(Adegoke et al., 2020 ; Andersson, 2011).  

« Ductility-dip cracking » (fissuration par chute de la ductilité). Diminution de la ductilité au 

niveau des joints de grains dans la zone affectée thermiquement ou dans la zone fondue qui 

entraîne des phénomènes de fissuration (Adegoke et al., 2020). 

 

Figure I-21. Fissuration à la solidification d’IN738LC L-PBF : a) et b) Fissures parallèles à la 
direction de fabrication, c) et d) Cordon en vue de dessus (Cloots, Uggowitzer et Wegener, 2016)  

Afin de limiter la présence de fissure, il est possible de jouer sur la composition chimique en 

limitant la proportion de Zr ou de B. L’ajout de Hf pourrait potentiellement limiter la fissuration 

(Yu et al., 2021). De bas niveaux d’énergie laser favorisent la présence de zone non fondues à 

l’origine de départ d’une fissure, tandis que des niveaux d’énergie laser élevés favorisent la 

vaporisation de certains éléments d’alliages, la formation de bains larges et la fissuration à la 

solidification (Oliveira, LaLonde et Ma, 2020). L’obtention d’un matériau avec à la fois un faible 

taux de porosité et une faible densité de fissuration est obtenue par le choix d’une énergie linéique 

faible pour limiter le fissuration et d’un taux de recouvrement de 40% pour permettre la refusion 

d’éventuelles porosités (Cloots, Uggowitzer et Wegener, 2016 ; Grange et al., 2020). Les conditions 

de fabrication optimales sont définies selon les articles comme une énergie volumique de 

48 J.mm-3, de 70 J.mm-3, ou bien comme une énergie linéique entre 0,23 et 0,36 J/mm ou de 
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0,284 J/mm (Guo et al., 2020 ; Perevoshchikova et al., 2017 ; Wang et al., 2019 ; Zhang et al., 2021). 

Il est indiqué d’éviter de trop grandes vitesses et puissances pour éviter des phénomènes de 

balling, ou un écart vecteur trop faible pour éviter le « humping », instabilité du cordon qui se 

caractérise par une succession de creux et de bosses. Le Tableau I-4 synthétise les conditions de 

fabrication de l’IN738LC selon les différents articles consultés au cours de cette thèse. Le contrôle 

de la distribution de chaleur dans la pièce via la stratégie de fabrication limite la formation de 

contraintes en cours de fabrication, ce qui est bénéfique en termes de fissuration (§ I.2.4.2.1). 

Enfin, l’implémentation d’une stratégie de contour de la pièce permet d’obtenir un meilleur état 

de surface et de refondre les porosités débouchantes (Jia et al., 2021). 

Tableau I-4. Conditions de fabrication de l’IN738LC par L-PBF 

Øpart. ØL PL VL ΔZ Stratégie Ev  
(µm) (µm) (W) (mm/s) (µm)  (µm)  

6-41 
100-
140 

200 600-1200 30 Unidir.-rot. 90° 50-115 
(Cloots, Uggowitzer 
et Wegener, 2016) 

20-55  150-400 800-3500 40 Rot. 90°/67° 50-120 
(Geiger, Kunze et 
Etter, 2016) 

< 44     Rot. 45°  (Kunze et al., 2015) 

< 44  50-100 50-500  20 – 60    
(Rickenbacher et al., 
2013) 

17-45 100 85-384 225-1600 
Cord. 
105–120  
Pièce 40 

Cordon/Bidir.-
rot. 90° 

75-195 
(Grange et al., 2020 ; 
Grange et al., 2021) 

31 
28-49 

 150-350 
100-7000  
1000-3000 

30 
Bidir.-rot. 90° 
Unidir.-rot. 90° 

 

(Guo et al., 2020 ; 
Guo, Zhou, et al., 
2021 ; Guo, Xu, et al., 
2021) 

24-57  150-270 550-1100 30  90 (Wang et al., 2019) 
15-53 100 150-300 550-2000 30 Rot. 67° 90-130 (Yu et al., 2021) 

10-53 70 270-400 1050 40 Rot. 67° 90 
(Guraya, Singamneni 
et Chen, 2019) 

15-53 100 270 1150/1500 40 
Bidir.-rot. 
0°/67°/90° 

90 
(Hu et al., 2021 ; Xu 
et al., 2021) 

20-70 100 270-370 850-2250  40 Ilot-rot. 67° 90-130  
(Perevoshchikova et 
al., 2017) 

15-53  275-325 655-1032 50  90-120 (Sotov et al., 2020) 
33-64 
22-44 

85 230 900 60 Rot. 90° 100 
(Vilanova et al., 
2021) 

 40 135 1150 20 Rot. 67° 60 (Xu et al., 2020) 
20-55  180-420 600-1400 40 Orthogonal 100 (Zhang et al., 2021) 

I.2.5 Aspects mécaniques 

I.2.5.1 Contraintes résiduelles 

Pour développer, comprendre et industrialiser un procédé de fabrication, il est essentiel de 

s’intéresser aux contraintes résiduelles qui occasionnent des déformations des pièces en cours de 

fabrication et en cours d’utilisation, et peuvent être responsables de la formation de fissure ou de 

leur propagation. Utilisées à bon escient, des contraintes résiduelles en compression peuvent 

améliorer les performances ou la durée de vie des pièces. Les contraintes résiduelles sont la 

conjonction des contraintes d’origine mécanique et/ou thermique à l’échelle de la pièce 

(macroscopique type I) responsables de la déformation des pièces en L-PBF (Fang et al., 2020), au 

niveau des grains (type II) responsable de microfissures éventuelles et à celui du réseau cristallin 
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(type III) (Zerbst et al., 2021). La plupart des études portent sur l’étude des contraintes de type I, 

à la fois par la modélisation du procédé et par des caractérisations expérimentales. 

I.2.5.1.1 Différentes échelles de modélisation du procédé 

La compréhension du procédé L-PBF requiert des analyses multi-physiques et multi-échelles pour 

rendre compte de la complexité du procédé. Tout d’abord le procédé L-PBF recouvre des échelles 

de tailles étendues, de la dimension centimétrique de la pièce, au bain de fusion de quelques 

centaines de micromètres. Les échelles de temps sont elles aussi complexes à modéliser : la vitesse 

d’avance rapide du laser (échelle du m/s) et les vitesses de refroidissement de l’ordre de 

106-108 K/s requiert un pas de temps très faible, alors que la fabrication d’une pièce complète et 

de son refroidissement est plutôt de l’ordre de l’heure. La modélisation du procédé L-PBF est 

divisée entre différentes échelles de modélisation du procédé. A l’échelle micro, celle des 

particules de poudre, l’objectif est de rendre compte de l’interaction entre le laser et le lit de 

poudre, la mécanique des fluides au sein du bain liquide, entre la tension de surface, la pression 

de recul et les flux de Marangoni. Ce type de calcul permet d’aborder finement les phénomènes 

liés au lit de poudre et à la construction du bain liquide, mais ils nécessitent des ressources et des 

temps de calculs très importants (Khairallah et al., 2016). La modélisation à l’échelle 

mésoscopique est pertinente pour traiter les problèmes thermomécaniques associés à la question 

des dimensions et instabilités des cordons, à la formation de la microstructure, mais aussi sur 

certains modèles la formation des contraintes résiduelles (d’ordre I). Ces méthodes nécessitent la 

connaissance du comportement mécanique des matériaux et les temps de calcul restent 

importants (Bruna-Rosso, Mergheim et Previtali, 2020 ; Chen et al., 2019 ; Chen et al., 2021 ; 

Grange et al., 2021 ; Hussein et al., 2013 ; Jonaet, Park et Myung, 2021 ; Lee et Yun, 2021 ; Liu, Fang 

et Lei, 2021 ; Machirori et al., 2021 ; Tran et al., 2020 ; Waqar, Guo et Sun, 2021 ; Chen et al., 2017). 

Enfin, la modélisation macroscopique du procédé L-PBF ne s’intéresse plus à l’interaction entre le 

laser et le lit de poudre mais plutôt à la construction d’une pièce entière  (Li, Yan, Cui, et al., 2019 ; 

Li, Yan, Chen, et al., 2019 ; Olleak et Xi, 2021 ; Pant et al., 2021 ; Zhang et al., 2018). Pour cela 

l’implémentation de l’apport de chaleur est simplifiée avec l’introduction de la chaleur en couche 

par couche, ou par une source de chaleur volumique sans étude de l’évolution des dimensions des 

cordons. L’intérêt de ce type de modélisation est de permettre rapidement une simulation des 

contraintes et déformations en cours de fabrication et après refroidissement de la pièce (Bellet, 

2018). Les modélisations qui permettent d’obtenir les valeurs des contraintes en cours de 

fabrication et à l’état final du matériau sont aux échelles mésoscopiques et macroscopiques. 

I.2.5.1.2 Origine des contraintes résiduelles et procédé L-PBF 

La principale source de contraintes résiduelles dans les matériaux L-PBF est thermique. 

L’application du laser conduit à la formation de gradients thermiques très élevés dans la matière 

qui engendrent le phénomène TGM (Temperature Gradient Mechanism), représenté dans la 

Figure I-22. 

 

Figure I-22. Genèse des contraintes résiduelles lors d’une fusion laser, d’après Mercelis et Kruth 
(Mercelis et Kruth, 2006) 
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La zone fondue par le laser, chauffée, et la zone affectée thermiquement ont tendance à se dilater 

avec l’apport de chaleur, tout en étant maintenues par la matière environnante. Dans un premier 

temps, la zone superficielle affectée thermiquement est mise en compression ce qui peut générer 

des déformations plastiques permanentes. Elles sont facilitées par l’abaissement de la limite 

d’écoulement plastique avec les températures élevées à proximité du bain liquide. S’il n'était 

contraint par la matière, ce genre de déformation conduirait à une flexion de la pièce telle que 

représentée dans la Figure I-22 (gauche). Au refroidissement, un second phénomène de gradient 

d’origine thermique intervient. Les couches supérieures qui se solidifient devraient se rétracter 

mais sont maintenues, ce qui induit des contraintes en traction en surface et des contraintes en 

compression dans la zone adjacente déjà plastiquement comprimée. Cela pourrait générer une 

flexion inverse comme sur la Figure I-22 (droite), des contraintes en traction dans la zone fondue 

et des contraintes en compression autour (Mercelis et Kruth, 2006). Ces aspects macroscopiques 

assez complexes liés au caractère localisé du chauffage seraient également valables sans la 

présence d’un bain fondu. Le comportement mécanique local éventuellement affecté par des 

évolutions métallurgiques en cours du procédé n’est pas considéré dans ce type de raisonnement. 

I.2.5.1.3 Evolution des contraintes en cours de fabrication 

Le passage répété du laser provoque une alternance des températures du matériau. La Figure I-23 

montre le calcul de la température et les contraintes normales selon x dans le plan de fabrication, 

en fonction du temps au centre d’une construction L-PBF en 316L sur substrat 316L simulée et 

pour des points situés à différentes hauteurs de la construction. La présence de gradients 

thermiques élevés au chauffage et au refroidissement conduit à une alternance 

traction/compression d’amplitude significative. Ces cycles de contraintes constituent un risque 

de délaminage avec le substrat et la présence de contraintes en traction favorise la propagation 

de fissures (Zerbst et al., 2021). 

 

Figure I-23. Température et contraintes dans le plan et à différentes hauteurs (Bian et al., 2020) 

Les contraintes évoluent tout au long de la fabrication de la pièce, avec une augmentation des 

contraintes résiduelles (à l’état final) avec l’addition des nouvelles couches, puis au cours de son 

refroidissement (Jonaet, Park et Myung, 2021 ; Li, Yan, Cui, et al., 2019). L’évolution des 

contraintes résiduelles évaluées par DRX (à gauche) avec l’ajout des couches est représentée dans 

la Figure I-24 pour la fabrication par L-PBF de pièces en 316L. La direction x se situe dans le plan 

horizontal, c’est la direction de déplacement du laser. La direction y est ici verticale et correspond 

à la direction de fabrication de la pièce. La figure à droite représente le profil théorique de 

contraintes dans le plan perpendiculaire à la direction de fabrication (Li, Yan, Cui, et al., 2019 ; Liu, 

Yang et Wang, 2016 ; Machirori et al., 2021). 
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Figure I-24. Evolution des contraintes résiduelles (DRX) (Liu, Yang et Wang, 2016) (gauche), 
Contraintes théorique dans la pièce L-PBF (Mercelis et Kruth, 2006) (droite) 

Lorsque la couche est lasée, des contraintes en traction à la surface sont générées. Avec l’ajout des 

couches suivantes, cette zone initialement en traction passe en compression par le phénomène 

TGM (Liu, Yang et Wang, 2016 ; Zerbst et al., 2021). L’article de Mercelis et Kruth développe ainsi 

un modèle théorique simplifié de l’évolution des contraintes résiduelles (Mercelis and Kruth, 

2006). En surface de la pièce, on retrouve ainsi des contraintes en traction (solidification), la pièce 

et le substrat ont des contraintes en compression, puis à nouveau des contraintes en traction à la 

base du substrat. Des observations en DRX in-situ au synchrotron ont permis à Schmeiser et al. de 

confirmer ce mécanisme (TGM) sur des pièces en titane, IN625 et d’observer finement la 

génération des contraintes (Schmeiser et al., 2020 ; Schmeiser et al., 2021).  

La Figure I-25 représente les contraintes résiduelles lors de la fabrication d’une pièce en Ti6Al4V. 

σxx, σyy, et σzz sont calculées par éléments finis en fonction de la couche de fabrication ou pour le 

cas de σzz en fonction du chemin : path 1 correspond à un coin de la pièce, path 2 à la moitié selon 

y de la pièce le long du bord extérieur, path 3 et 4 dans le plan qui coupe la pièce en sa moitié selon 

y, au quart et à la moitié de la pièce selon x. 

 

Figure I-25. Contraintes résiduelles en fabrication L-PBF – calcul EF (Machirori et al., 2021) 

Les contraintes les plus élevées sont les contraintes σxx avec des contraintes en traction car la pièce 

est fine et que le nombre de couche est insuffisant pour qu’elles passent en compression. Ces 

contraintes ont le même profil que les contraintes σyy, avec des contraintes plus élevées au centre 

de la pièce. Les contraintes σzz sont généralement plus faibles, mais elles sont en traction au niveau 

des coins de la pièce (path 1 et path 2) au niveau de l’interface avec le substrat, ce qui peut 

favoriser le délaminage de la pièce (Machirori et al., 2021). Les articles de Pant et al. qui portent 

sur la comparaison entre mesures expérimentales et simulation des contraintes dans des pièces 

en forme de L produites par L-PBF montrent des contraintes plus élevées dans la direction z, 
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direction de fabrication des pièces verticales (Pant et al., 2020 ; Pant et al., 2021). Ces pièces sont 

produites en IN718, la nature du substrat est en 316L. 

I.2.5.1.4 Influence des paramètres de fabrication 

Les paramètres laser ont une grande influence sur la genèse des contraintes par l’augmentation 

de la taille du bain de fusion, de sa température, et donc par une action sur les gradients 

thermiques. L’augmentation de la puissance du laser, ou la diminution de sa vitesse, sont  

associées à une augmentation des contraintes (Bian et al., 2020 ; Hussein et al., 2013). Il faut 

diminuer la densité d’énergie pour diminuer les contraintes (Liu, Fang et Lei, 2021 ; Liu, Yang et 

Wang, 2016 ; Magana-Carranza, Sutcliffe et Patterson, 2021 ; Waqar, Guo et Sun, 2021). 

La stratégie de lasage peut aussi modifier les gradients thermiques et la création de contraintes. 

Ainsi, une stratégie de fabrication en îlot conduit à une diminution globale des contraintes 

résiduelles (Bian et al., 2020 ; Jia et al., 2021 ; Liu, Yang et Wang, 2016 ; Oliveira, LaLonde et Ma, 

2020). La rotation entre les couches favorise la dispersion de la chaleur et une réduction de son 

accumulation. Dans l’article de Lee et Yun, l’ajout d’une étape de refusion entraîne une 

augmentation des contraintes résiduelles par l’augmentation de la température. Lorsque cette 

étape est reproduite plus de deux fois, les contraintes diminuent (Lee et Yun, 2021). Enfin, 

Serrano-Munoz et al. montrent l’intérêt de prendre en compte non seulement les contraintes 

thermiques, mais aussi l’influence globale de la stratégie de fabrication sur la formation de la 

microstructure qui induit aussi des contraintes à l’échelle du cristal via les dislocations. Ils 

analysent conjointement des résultats de diverses méthodes de caractérisation : MEB, EBSD, DRX 

au synchrotron, DRX en laboratoire pour étudier la matière aux différentes échelles (Serrano-

Munoz et al., 2020).  

I.2.5.1.5 Limiter la formation de contraintes 

Le préchauffage du substrat est une technique employée pour réduire les gradients, 

principalement au niveau des premières couches produites (Adegoke et al., 2020 ; Kempen et al., 

2013 ; Oliveira, LaLonde et Ma, 2020), au risque de voir un grossissement des grains dans le 

matériau et une réduction de sa dureté, ou un frittage entre les particules du lit de poudre et un 

risque d’oxydation (Fang et al., 2020 ; Colin et Dépinoy, 2022). L’utilisation d’une source de 

chaleur supplémentaire (second laser ou division du laser, système de diodes chauffantes) peut 

aussi assurer le préchauffage ou le post-traitement du matériau pour modifier les gradients 

thermiques de fabrication (Oliveira, LaLonde et Ma, 2020 ; Smith et al., 2021). 

Il reste possible d’agir sur les contraintes résiduelles après la fabrication d’une pièce par L-PBF. 

Ainsi, l’utilisation de traitements thermiques de relaxation est généralement préconisée avant de 

retirer les pièces du plateau afin d’éviter un gauchissement de ces pièces (Bagherifard et al., 2018 ; 

Hussein et al., 2013 ; Sanchez et al., 2021). Des post-traitements thermiques avec le procédé de 

compaction isostatique à chaud sont mis en œuvre pour à la fois assurer la relaxation des 

contraintes résiduelles mais aussi reboucher certains défauts (fissures, porosités) et agir sur la 

microstructure(Fang et al., 2020 ; Zerbst et al., 2021). Des post-traitements mécaniques tels que 

le grenaillage laser promeuvent la présence de contraintes en compression sur la surface des 

pièces pour limiter les risques de fissuration (Fang et al., 2020).  

I.2.5.2 Dureté 

La structure du matériau IN738 produit par L-PBF est observée au MET dans l’article de Xu et al. 

(Xu et al., 2020). A l’état brut de fabrication, le matériau présente une haute densité de dislocation 

qui durcit le matériau en créant des murs de dislocations qui limitent leur mouvement et la 
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déformation. La présence de certains éléments en solution participe au durcissement du matériau. 

La relaxation des contraintes et la restauration des dislocations ne conduisent pas à un regain de 

ductilité lors des traitements thermiques car ces phénomènes sont concurrencés par la 

précipitation de la phase γ’ (Xu et al., 2020). La Figure I-26 présente la dureté de l’IN738 en 

fonction du procédé de fabrication (fonderie, L-PBF) et de l’application de traitements thermique. 

Il compare des échantillons produits par L-PBF (SLM) dans leur état brut (SLM), après un cycle 

d’ATD (analyse thermique différentielle) interrompu à 700°C ou 1000°C (refroidissement à l’air), 

un échantillon brut de fonderie et des échantillons L-PBF traités thermiquement à 845°C/24h, 

1120°C/2h, 1120°C/2h + 845°C/24h, ou par compaction isostatique à chaud CIC à 

1200°C/4h/1000 bar. Après un traitement thermique à 845°C, F. Royer indique que la 

microstructure présente une précipitation γ’ fine et cohérente avec la matrice γ, ce qui entraîne 

cette forte augmentation de la dureté. Des traitements à plus haute température conduisent à une 

précipitation plus importante mais moins fine. Enfin, il indique que le traitement CIC induit la 

formation de gros précipités et de précipités de taille moyenne, incohérents avec la matrice γ. 

Ainsi, la taille des précipités semble le critère central en ce qui concerne la dureté des 

superalliages base nickel durcis par précipitation, même lorsqu’ils sont issus du procédé L-PBF. 

 

 

Figure I-26. Dureté de l’IN738 selon le procédé de fabrication et le post-traitement (Royer, 2014) 

I.2.5.3 Tenue mécanique (traction, fatigue, fluage) 

La microstructure texturée des matériaux L-PBF brut de fabrication, composée généralement de 

grains colonnaires implique des propriétés mécaniques anisotropes. En traction, les éprouvettes 

fabriquées verticalement présentent de meilleures propriétés en ductilité, avec une valeur de 

module d’Young et de tenue en traction plus faible que les éprouvettes prélevées horizontalement 

(Rickenbacher et al., 2013). Cela provient de leur microstructure colonnaire alignée à la direction 

de fabrication. La plus petite taille de grains des échantillons prélevés horizontalement favorise 

une meilleure tenue en traction, tandis que la ductilité et la tenue en fluage est meilleure dans la 

direction de fabrication de par la plus faible présence de joints de grains (Adegoke et al., 2020 ; 

Kunze et al., 2015 ; Sotov et al., 2020). L’application de traitements CIC améliore les propriétés 

des matériaux par la diminution du nombre de défauts (Wang et al., 2019). L’application de 

traitements thermiques permet une amélioration de la tenue en traction, mais diminue la ductilité 

en raison de la formation de précipités γ’ durcissants (Bagherifard et al., 2018 ; Ladani et 

Sadeghilaridjani, 2021 ; Sanchez et al., 2021 ; Sotov et al., 2020 ; Xu et al., 2020). La 

recristallisation permise par certains traitements thermiques peut diminuer la texturation des 

éprouvettes et l’anisotropie des propriétés (Geiger, Kunze et Etter, 2016). Plusieurs articles 

obtiennent des propriétés mécaniques en traction (limite d’élasticité et à rupture) meilleures pour 

les éprouvettes d’IN738LC issues du L-PBF que pour le matériau issu de fonderie 
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(Perevoshchikova et al., 2017 ; Rickenbacher et al., 2013 ; Wang et al., 2019). Elles sont suffisantes 

dans l’article de Sotov et al. pour une utilisation en aube de turbine (Sotov et al., 2020). 

La stratégie de fabrication modifie la microstructure du matériau et par là les propriétés 

mécaniques, en limitant la présence de contraintes résiduelles, en diminuant la présence de 

certains défauts, en accentuant ou diminuant la texturation et l’anisotropie (Jia et al., 2021 ; Xu et 

al., 2021). Les stratégies de contours, en fusionnant des pores débouchants, améliorent la tenue 

en traction des éprouvettes fines. De plus, l’orientation à 45° de l’éprouvette par rapport à la 

direction de fabrication semble apporter la meilleure combinaison entre tenue en traction et 

ductilité (Jonsson et Krappedal, 2018 ; Prost, 2021 ; Sanchez et al., 2021). La fissuration en fatigue 

des matériaux L-PBF semble majoritairement intergranulaire avec une fissuration des espaces 

interdendritiques (riches en phases fragilisantes) (Prost, 2021).  

Dans le cadre de cette thèse, on cherche à chaîner les procédés CS et L-PBF. Le dépôt CS sert ici de 

support à la fabrication d’une pièce L-PBF et répond à la nécessité d’avoir un plateau de 

fabrication de la même composition que la pièce fabriquée. En effet, si la composition du plateau 

n’est pas la même que celle de la pièce, les premières couches seront sujettes à une dilution des 

éléments chimiques ou à la fissuration en raison des différences de dilatations thermiques 

substrat/dépôt. Une surface plane est nécessaire pour la fabrication L-PBF, l’étape de CS pourrait 

être employée pour préparer la surface support de fabrication pour le L-PBF. La suite de cette 

partie bibliographique présente le procédé de projection CS et plus particulièrement les 

caractéristiques spécifiques de dépôts d’alliages base nickel obtenu cette fois par un procédé froid 

sans fusion de la poudre.  

I.2.6 Problématique des plateaux de fabrication 

Le choix du plateau support de la fabrication est assez peu abordé dans la littérature. Dans la thèse 

de Vilaro, il est indiqué que la composition du substrat ne doit pas favoriser la formation de phases 

indésirables (Vilaro, 2011). Dans son cas, des pions en IN718 sont usinés pour servir de support 

à la fabrication de voiles (surface 2D) en alliage base nickel (Nimonic 263 et A 360). Pour les 

pièces, il utilise un plateau en acier et des supports de construction (1,5 mm) sont intégrés entre 

la pièce et le substrat. On retrouve ce type de stratégie dans les articles de D. Grange (Grange et 

al., 2021 ; Grange et al., 2020) pour l’IN738LC ou de Balbaa et al. pour l’IN718 (Balbaa et al., 2020). 

Généralement, le choix d’une composition identique permet d’éviter toute diffusion des éléments 

d’alliages. Il convient également que le matériau du substrat soit plus réfractaire que la pièce 

produite (pour éviter la fusion du substrat) et suffisamment rigide pour éviter sa déformation 

pendant la fabrication du matériau.  
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I.3 Projection Cold Spray (CS) 

I.3.1 Contexte autour du procédé CS 

La découverte des phénomènes à l’origine de la projection CS et les premiers développements du 

procédé ont été conduits par l’équipe du professeur Anatolii N. Papyrin (Papyrin et al., 2006). Ce 

procédé appartient à la famille des procédés de projection thermique qui reposent sur l’envol et 

l’impact de particules pour constituer un revêtement par empilement successif de matière. En 

fonction des températures et vitesses atteintes par le milieu porteur des différents procédés, on 

peut positionner le CS comme indiqué dans la Figure I-27. 

 

Figure I-27. Différents procédés de projection thermique (Fauchais, Heberlein et Boulos, 2014) 

Ainsi, pour le procédé CS, les températures atteintes par le matériau sont faibles relativement aux 

autres procédés de projection thermique. C’est l’accélération des particules injectées dans un gaz 

neutre s’écoulant à vitesse supersonique et leur énergie cinétique qui prime par rapport à leur 

échauffement pour la fabrication du dépôt. Cela donne un caractère unique à ce procédé dont la 

principale caractéristique se fonde sur un apport de matière à l’état solide.  En fonction des 

matériaux et des conditions de projection, compte tenu des épaisseurs et de la nature orientée et 

bien délimitée du jet de matière, le CS est d’ores-et-déjà appliqué dans le domaine du formage 

direct et émerge de plus en plus dans la filière de la fabrication additive métallique (Champagne 

et al., 2015 ; Guipont, 2022). Le CS permet des vitesses de fabrication élevées mais ne permet pas 

actuellement la réalisation de motifs fins. Il complète donc avantageusement la gamme des 

nombreux procédés qui participent à cette filière. Cependant, si le CS permet de s’affranchir des 

effets thermiques, la maîtrise du procédé requiert l’acquisition de connaissances nouvelles autour 

de l’impact des déformations plastiques intenses générées par le procédé sur les interfaces entre 

les particules, leur microstructure et leur comportement mécanique. 

I.3.1.1 Principe du CS 

La projection CS repose sur l’accélération de particules de poudres à des vitesses typiquement de 

300 à 1200 m/s. La Figure I-28 représente schématiquement un dispositif CS dans le cas d’une 

installation haute pression avec une injection axiale de la poudre dans la zone convergente de la 

buse de Laval. 
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Figure I-28. Dispositif CS Haute Pression (Guipont, 2022) 

Un gaz sous pression, généralement de l’azote (N2) ou de l’hélium (He), qui est chauffé, est envoyé 

dans le réchauffeur, avec un contrôle et un asservissement du niveau de pression et de 

température en entrée de buse. Les installations basse et moyenne pression couvrent une gamme 

de pression entre 0,4 et 3,4 MPa et une température de gaz inférieure à 550°C. Les installations 

haute pression peuvent atteindre jusqu’à 7 MPa et 1100°C (Jeandin et Ducos, 2020). La poudre, 

stockée dans le distributeur, est envoyée en entrée de buse par une partie du flux de gaz. Le choix 

de la poudre à projeter est également un paramètre majeur à considérer à savoir : sa nature, sa 

morphologie est généralement sphérique pour faciliter la coulabilité de la poudre mais des 

particules irrégulières sont accélérées à une plus grande vitesse, ce qui peut améliorer le 

rendement de projection. La distribution granulométrique des poudres est généralement 

optimale entre 20-30 µm et on cherche à éviter une trop grande oxydation des particules qui est 

néfaste pour l’adhésion (Hussain, Yue et Li, 2015). Un système de préchauffage des poudres en 

amont de la zone divergente peut être mis en place afin d’augmenter la ductilité de certains 

matériaux. 

La géométrie de la buse « de Laval », constituée d’un convergent-divergent, définit l’accélération 

du gaz et permet une vitesse du gaz sonique au col (Mach = 1) et supersonique dans le divergent. 

La nature de la buse peut être en acier ou même en polymère (PBI) pour des niveaux de 

température plutôt bas, ou dans des matériaux plus réfractaires et surtout plus durs à base de 

carbure de tungstène ou de carbure de silicium. Des systèmes de refroidissement peuvent 

également diminuer la température de la buse. Pour un débit de poudre choisi, la cinématique de 

projection est définie par la vitesse de la buse et le recouvrement (pas) entre cordons réalisés 

pour recouvrir une surface de manière homogène avec un nombre de passes à choisir en fonction 

de l’épaisseur désirée. La rencontre entre le flux de gaz et le substrat entraîne la formation d’un 

choc droit à proximité du substrat. Ce phénomène, le « bow shock », entraîne la décélération du 

gaz et une modification locale de sa densité ce qui peut ralentir drastiquement les particules les 

plus fines ou les moins rapides. La distance de projection à choisir est alors un compromis entre 

le ralentissement progressif de la particule en vol libre et la présence du choc dû à la présence du 

substrat (Grujicic et al., 2004). En général, les distances de projection sont de l’ordre de quelques 

centimètres. 

Enfin, les choix de la nature et de la préparation de surface du substrat constituent également des 

paramètres importants pour provoquer la liaison substrat/dépôt en lien avec la vitesse critique, 

notion qui sera abordée ultérieurement. Cette liaison peut-être est affectée par des effets de 

surface physico-chimiques : présence d’oxydes, de contaminants, et morphologiques : rugosité ou 

texture. Ceux-ci peuvent être modulés directement pendant la projection par l’effet des premières 

particules (Ogawa et al., 2008) ou par un traitement laser in situ (Christoulis et al., 2010), ou être 

préparés par un pré-traitement de sablage, de texturation qui peuvent affecter directement 
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l’adhérence des dépôts (Kalfhaus, 2019 ; Kromer et al., 2021 ; Sun et al., 2018).  Le choix de la 

nature du substrat intervient également sur les effets de relaxation de contrainte, y compris 

d’origine thermique qui peuvent intervenir lors de la réalisation d’un dépôt, a fortiori s’il est de 

forte épaisseur. Le choix des différents paramètres de projection CS doit permettre de faire varier 

la vitesse et la température des particules d’une poudre choisie pour mettre en œuvre une 

accroche sur le substrat puis réaliser la montée en épaisseur. La première étape qui concerne les 

premiers impacts des particules est cruciale. 

I.3.1.2 Impact des particules et formation d’un dépôt  

La formation des dépôts CS repose sur une accroche mécanique ou métallurgique entre les 

particules de poudres et le substrat et entre les particules constituant le dépôt. 

I.3.1.2.1 Accroche mécanique 

L’impact des particules sur le substrat et dans le dépôt pendant le procédé CS peut conduire a une 

pénétration et une déformation plus ou moins prononcée et profonde qui se traduit par un 

enchâssement mécanique par les parois déformées qui les entourent (Figure I-29). Ce phénomène 

est très marqué lorsque les particules de poudres sont beaucoup plus dures que le substrat comme 

c’est illustré dans la Figure I-29 par la projection de particules de nickel sur aluminium pur (Xie 

et al., 2019).  Malgré un traitement thermique (TT) (400°C/15’), aucune diffusion n'a lieu entre le 

substrat et les particules car la liaison n’est pas métallurgique. 

 

Figure I-29. Accroche mécanique : particule Ni sur substrat Al (TT 400°C/15’) (Xie et al., 2019)  

I.3.1.2.2 Accroche métallurgique 

Une couche d’oxyde existe sur la surface des particules et du substrat. Dans l’hypothèse de très 

grands allongements aux interfaces au moment de l’impact à très haute vitesse, ces couches 

peuvent être rompues localement, mettant ainsi le métal à nu. Ce premier élément favorise une 

accroche métallurgique par la mise en contact et sous pression de deux surfaces non oxydées. 

Mauer et al. mettent en œuvre la projection de NiTi sous différentes cinématiques de projection, 

avec notamment : 5 passes, vbuse=125 mm/s ou 20 passes et vbuse=500 mm/s. Le rendement de 

projection est amélioré par l’augmentation de la vitesse de passage de la buse, qui a conduit à une 

diminution de la température du substrat et de l’oxydation de la surface du dépôt (Mauer et al., 

2021). Ensuite, l’adhésion entre les particules est expliquée dans la plupart des articles de la 

littérature par le phénomène de cisaillement adiabatique. Lorsque la vitesse atteinte par la 

particule est suffisamment élevée, la vitesse de déformation locale à la frontière de la particule 
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augmente fortement avec des vitesses pouvant aller facilement de 106 à 109 s-1. La déformation 

plastique de la particule aux endroits soumis aux effets de cisaillement les plus intenses entraîne 

une augmentation locale de température, qui n’a pas nécessairement le temps de se dissiper par 

conduction. Dès lors, le régime adiabatique qui s’ensuit peut générer une instabilité de 

comportement qui est mise en évidence par une augmentation rapide et localisée de la 

température lorsqu’elle est calculée (Assadi et al., 2016). On considère que cette instabilité de 

cisaillement adiabatique favorise alors un passage dans un état visqueux et pâteux de la matière 

qui se déforme donc très facilement mais sur des épaisseurs très petites (< 1 µm). Cet état et la 

possibilité de contact entre deux métaux nus sont à l’origine de la liaison métallurgique proposée 

comme mécanisme de liaison métal/métal. Expérimentalement, des jets de matières sont 

observés dans les zones périphériques des particules impactées. En effet, ces zones subissent le 

cisaillement le plus sévères tandis que dans la zone centrale (pole sud de la particule), un manque 

de liaison métallurgique est généralement visible (Assadi et al., 2016 ; King, Yandouzi et Jodoin, 

2015). Ce phénomène d’instabilité de cisaillement adiabatique est illustré par simulation aux 

éléments finis de l’impact d’une particule de cuivre à différentes vitesses dans la Figure I-30.  

 

Figure I-30. Profils temporels à la surface d’une particule de Cu en fonction de la vitesse 
d’impact : (a) déformation maximum, (b) température maximum (Assadi et al., 2003) 

Il est constaté dans la Figure I-30 qu’au-delà d’une certaine vitesse, ici 580 m/s, un changement 

d’allure des courbes est observé. Il correspond à l’instabilité recherchée qui est associée à la 

formation du jet de matière en conséquence du phénomène de cisaillement adiabatique avancé 

par les auteurs (Assadi et al., 2003). Cette approche permet d’introduire la notion de vitesse 

critique pour amorcer cette instabilité. La mise en évidence et l’interprétation des phénomènes 

de cisaillement à ces vitesses de déformation reste cependant un sujet d’étude pour la 

communauté CS, notamment lorsqu’il s’agit de traiter d’autres cas de matériaux moins ductiles. 

Aussi, il est avancé par certains auteurs que le jet de matière et son expulsion pourrait aussi 

découler des ondes de choc dans la zone déformée (Hassani-Gangaraj et al., 2018). Les différentes 

explications se rejoignent sur la présence d’une fenêtre de projection, à partir d’une certaine 

vitesse critique (vcrit) pour laquelle la projection devient possible et une vitesse maximale (vérosion), 

trop importante car favorisant l’érosion du dépôt plutôt que sa montée en épaisseur. La notion de 

vitesse critique est une notion clé pour la compréhension et la mise en œuvre du procédé CS.  

I.3.1.3 Vitesse critique et fenêtre de dépôt  

La fenêtre de projection est située entre une vitesse critique minimale (vcrit) nécessaire à 

l’adhésion des particules de poudre et une vitesse maximale d’érosion (vérosion). L’allure de 

l’évolution de ces bornes vcrit et vérosion en fonction des températures et vitesses d’impact d’une 

particule est proposée par Schmidt et al. dans le diagramme de la Figure I-31. 
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Figure I-31. Fenêtre de déposition des particules, d’après Schmidt et al. (Schmidt et al., 2006) 

A partir de ce diagramme, il est établi qu’en-dessous d’un certain niveau de température de 

particule, le comportement du matériau est fragile, et donc non déposable. L’augmentation de la 

température de la particule avec celle du gaz porteur favorise son accroche et diminue ainsi la 

vitesse critique par rapport à une température plus basse (Klinkov, Kosarev et Rein, 2005). Dès 

lors, il est possible de définir un domaine de vitesse et température de particule favorable. Le tracé 

de tels diagrammes pour un matériau donné et le positionnement prédictif de vparticule et Tparticule 

en fonction du diamètre et pour un choix de paramètres CS peut être obtenu grâce à un logiciel 

commercial de simulation dédié au CS (KSS Kinetic Spray Solutions) (Kalfhaus, 2019). L’article 

d’Assadi (Assadi et al., 2016) propose une généralisation du concept en présentant l’énergie d’une 

particule comme la somme de son énergie cinétique et de son énergie thermique. L’accroche peut 

être alors obtenue dès lors que cette somme est supérieure à une énergie totale critique propre 

au matériau. Cette condition permet d’introduire le rapport η qui définit un ratio de l’énergie 

totale de la particule sur l’énergie totale critique dont on souhaite qu’il soit supérieur à 1 pour 

l’adhésion. Si l’effet thermique de la température de particule est bien avéré, la plupart des 

raisonnements autour de ce seuil d’énergie sont menés sur l’énergie cinétique seule et l’on 

s’appuie alors plutôt sur un paramètre ηcinétique ramené au ratio des vitesses : vimpact/vcritique.  

Une vitesse critique peut être établie expérimentalement par mesure du jet ou numériquement 

par calcul d’envol de particule à partir de la connaissance du rendement de dépôt Rdépôt (ou DE 

pour deposition efficiency), qui est défini par la formule suivante : 

𝑅𝑑é𝑝ô𝑡 =
Δ𝑚

𝑀
 

Δ𝑚 correspond à la masse des particules effectivement déposées, différence entre la masse finale 

de l’échantillon et sa masse initiale, tandis que 𝑀 correspond à la masse des particules projetées 

sur l’échantillon. 

En dessous de la vitesse critique, le rendement de dépôt est proche de zéro, négatif même si la 

projection des particules entraîne l’érosion du substrat. Pour une condition CS donnée, ce sont les 

particules les plus petites qui sont accélérées le plus facilement tandis que les particules les plus 

grosses sont les plus lentes. La distribution en nombre ou en volume des particules en fonction de 

leurs vitesses suit une distribution identique à la distribution en nombre ou en volume des 

particules en fonction de leurs diamètres. Cette distribution souvent d’allure gaussienne est celle 

obtenue pour établir la granulométrie d’un lot de poudre. Dans le cas d’un dépôt CS, on peut alors 

considérer qu’un rendement de dépôt de 50% correspond à un dépôt dont les particules de 

diamètre inférieur à D50 ont été déposées, tandis que les autres, supérieures à D50 ne sont pas 

suffisamment accélérées. La vitesse critique d’un lot de poudre peut être alors calculée pour un 
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diamètre de particule D50 lorsqu’un rendement de 50% est atteint. Ainsi, à partir de la mesure du 

rendement de dépôt pour une condition de gaz donnée, la vitesse critique peut être obtenue en 

superposant la mesure expérimentale de la distribution volumique des vitesses de particules 

comme dans la Figure I-32 (Fiebig et al., 2020 ; Mauer et al., 2017 ; Raletz, Vardelle et Ezo’o, 2006), 

ou par le calcul de ces vitesses pour des tailles choisies via une modélisation CFD (Stoltenhoff, 

Kreye et Richter, 2002) ou 1D-isentropique (Raletz, Vardelle et Ezo’o, 2006). Pour augmenter le 

rendement, il s’agit d’augmenter les conditions de gaz pour accélérer plus les grosses particules. 

 

Figure I-32. Obtention de Vcrit mesurée à partir de Rdépôt mesuré et de la distribution volumique 
des vitesses des particules dans le jet (Mauer et al., 2017) 

Par ailleurs, il est montré expérimentalement et numériquement que pour une même condition 

de gaz, la vitesse critique est d’autant plus élevée que le D50 d’une poudre est petit (Fardan, Berndt 

et Ahmed, 2021 ; Mauer et al., 2017 ; Schmidt et al., 2006). La vitesse critique est également 

d’autant plus faible que la température du gaz (donc de la particule) est élevée. Cependant, Mauer 

et al. montrent que cette tendance n’est plus respectée lorsque l’on compare des poudres fines, 

moyennes ou grossières. En effet, les plus fines conduisent à des vitesses critiques et des 

rendements plus élevés tandis que les températures du gaz augmentent (Mauer et al., 2017). Cette 

expérience montre que la notion intrinsèque de vitesses critiques (au pluriel car dépend de la 

taille) associée à un rendement de dépôt peut être revisitée si l’on considère d’autres effets par 

exemple morphologiques ou d’oxydation qui peuvent intervenir directement sur le phénomène 

d’adhérence et d’ancrage mécanique qui affecte directement le rendement de dépôt. 

La vitesse critique d’un matériau peut aussi être obtenue grâce à la modélisation par éléments 

finis de l’impact des particules. Il faut associer ce type de calcul à une loi de comportement qui 

tient compte des effets thermiques et des vitesses de déformation. En général, une loi empirique 

de Johnson-Cook est utilisée même si elle ne repose pas sur des analyses aux vitesses de 

déformation considérées en CS. L’objectif est alors de repérer l’apparition du phénomène 

d’instabilité de cisaillement adiabatique en fonction de la vitesse et la température de la particule 

à l’impact. La Figure I-30 représente la déformation et la température à la surface d’une particule 

à l’impact. Lorsque la vitesse à l’impact dépasse la vitesse critique, un saut caractéristique peut 

être observé au cours du temps. Ce saut est le témoignage de l’activation du phénomène de 

cisaillement adiabatique à l’interface (Assadi et al., 2003). Différents articles se basent sur la 

modélisation de l’impact par élément finis pour établir ces vitesses critiques en calculant 

l’évolution de la déformation plastique équivalente (PEEQ) et de la température à l’interface 

(Ghelichi et al., 2011 ; Li et al., 2014). 
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Ces différentes méthodes permettent de mieux comprendre le phénomène d’adhérence en CS et 

l’influence des différents paramètres de projection ou choix de poudres. A partir des calculs de 

vitesses critiques, des formules semi-empiriques analytiques ont été définies pour traduire 

l’influence des paramètres matériaux sur la valeur de la vitesse critique. L’utilisation de ce type de 

formule doit être faite avec précaution et calibrée sur des matériaux aux comportements 

thermiques et mécaniques similaires. L’équation (I-1), adaptée dans l’article d’Assadi (Assadi et 

al., 2011) à partir d’une formule de l’article de Schmidt (Schmidt et al., 2006), donne la valeur de 

la vitesse critique en fonction des paramètres matériaux et de la température de la particule. 

𝑣𝑐𝑟 = 𝑘1√𝑐𝑝(𝑇𝑚 − 𝑇𝑝) + 16
𝜎

𝜌𝑝
(

𝑇𝑚 − 𝑇𝑝

𝑇𝑚 − 293
) (I-1) 

Avec k1 un paramètre à calibrer en fonction du diamètre de particule et dont la valeur est 

généralement comprise entre 0,5 et 0,6, cp la chaleur spécifique du matériau, Tm la température 

de fusion du matériau, Tp la température de la particule, σ la résistance en traction à 293 K, et ρp 

la densité des particules. Cette formule traduit bien que la vitesse critique augmente avec la 

température de fusion du matériau et avec sa limite d’élasticité. Pour finir, il convient de 

mentionner que cette notion de vitesse critique dépend fortement de la compréhension et de 

l’analyse des phénomènes d’adhésion en CS. Ainsi, Hassani-Gangaraj et al. (Hassani-Gangaraj et 

al., 2018) interprètent les phénomènes d’adhésion et de jetting en CS par des ondes de choc. La 

vitesse critique serait proportionnelle à la vitesse du son dans les matériaux considérés. 

I.3.2 Evaluation des vitesses des particules 

Les vitesses des particules projetées par CS peuvent être mesurées expérimentalement ou 

calculées analytiquement ou numériquement. Connaître la vitesse des particules présente 

plusieurs intérêts : (1) positionner les conditions de projection en fonction d’une vitesse critique 

recherchée, (2) comparer des vitesses de particules pour différentes conditions de gaz et de 

géométrie de buse. En général, ces vitesses appréhendées comme vitesses d’impact 

correspondent aux vitesses d’envol mais parfois l’influence du phénomène de bow-shock 

(ralentissement à proximité du substrat) est considérée (Mauer et al., 2017). 

I.3.2.1 Mesures expérimentales 

F. Raletz (Raletz, Vardelle et Ezo’o, 2006) décrit la mesure de vitesses de particules projetées grâce 

à un dispositif associant un laser pulsé et une caméra. L’utilisation d’autres types d’équipements 

de mesure de vitesses s’est généralisée avec l’emploi d’installations CS meter, DPV 2000, qui 

mesurent la distribution spatiale en nombre ou en volume des particules associées à leurs vitesses 

dans le flux CS (Fiebig et al., 2020 ; Levasseur, Yue et Brochu, 2012 ; Luo et al., 2018 ; Mauer et al., 

2017 ; Richer et al., 2008 ; Singh et al., 2017 ; Wong et al., 2013). Les vitesses obtenues par ces 

équipements sont employées à la détermination expérimentale des vitesses critiques (Fiebig et 

al., 2020 ; Mauer et al., 2017), à l’étude du lien entre paramètres de projection et vitesses des 

particules (Fiebig et al., 2020 ; Luo et al., 2018 ; Richer et al., 2008 ; Singh et al., 2017 ; Wong et al., 

2013), à l’étude des conséquences de cette vitesse sur la microstructure et les propriétés 

mécaniques des dépôts formés (Mauer et al., 2017 ; Richer et al., 2008 ; Wong et al., 2013). Ces 

mesures expérimentales peuvent être confrontées aux calculs numériques afin de mieux 

comprendre la phénoménologie du procédé CS. L’approche calculatoire permet la réalisation 

d’études paramétriques pour appréhender mieux la phénologie du CS en lien avec le choix des 

conditions de gaz, de buse et de taille de particules. 
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I.3.2.2 Calcul 1D des vitesses des particules 

Le procédé CS repose sur l’accélération d’un gaz dans une tuyère de Laval. Pour des conditions de 

pression et de température suffisantes en amont de la buse, le gaz subsonique atteint Mach=1 au 

niveau du col et une vitesse supersonique en aval. Le calcul des propriétés du gaz dans la buse 

(vitesse, pression et température) repose sur les hypothèses suivantes pour la modélisation 1D 

isentropique (Dykhuizen et Smith, 1998) : 

• Flux de gaz isentropique, c’est-à-dire adiabatique et sans friction, 

• Le gaz suit les lois des gaz parfaits avec une chaleur spécifique constante, 

• Absence de chocs ou de discontinuités, absence de couche limite en bordure de la tuyère, 

• Modélisation 1D, uniformité des données du gaz dans une section orthogonale au flux de 

la tuyère, 

• Pas d’influence des particules de poudres sur le flux de gaz. 

Afin d’obtenir la vitesse des particules à l’impact, il convient dans un premier temps de calculer 

les propriétés du gaz dans la buse de projection et en sortie, puis de mesurer l’accélération des 

particules induite par le flux de gaz. 

(1) Calcul des propriétés du gaz (vitesse et température) dans la buse 

Les formules suivantes établissent les propriétés du gaz dans la buse. Elles sont classiquement 

employées pour l’analyse des tuyères amorcées (Assadi et al., 2011 ; Dykhuizen et Smith, 1998 ; 

King, Yandouzi et Jodoin, 2015 ; Oyinbo et Jen, 2019 ; Stoltenhoff, Kreye et Richter, 2002). 

Calcul du nombre de Mach : 

𝐴1

𝐴2
=

𝑀2

𝑀1
{
1 + [

𝛾 − 1
2 ]𝑀1

2

1 + [
𝛾 − 1

2 ]𝑀2
2
}

(𝛾+1)
2(𝛾−1)

 
(I-2) 

Avec 𝐴1 et 𝐴2 les surfaces des sections 1 et 2, 𝑀1 et 𝑀2 leurs nombres de Mach, 𝛾 le coefficient de 

Laplace du gaz porteur (𝐶𝑝/𝐶𝑣). 

Calcul de la vitesse du gaz : 

𝑉𝑔 = 𝑀√𝛾𝑅𝑇 (I-3) 

Avec 𝑅 la constante spécifique du gaz porteur, 𝑅 =  ℛ/𝑀, avec ℛ la constante des gaz parfaits (ℛ 

= 8,31 J.K-1.mol-1) et 𝑀 la masse molaire du gaz. 

Calcul de la température : 

𝑇0

𝑇
= 1 + (

𝛾 − 1

2
)𝑀2 (I-4) 

Avec 𝑇0 la température en entrée de la tuyère, 𝑇 et 𝑀 la température et le nombre de Mach de la 

section considérée.  

Calcul de la pression : 

𝑝0

𝑝
= [1 + (

𝛾 − 1

2
)𝑀2]

𝛾
𝛾−1

 (I-5) 

Avec 𝑝0 la pression en entrée de la tuyère, 𝑝 la pression de la section considérée. 
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(2) Vitesse et température des particules de poudre 

Les particules de poudres sont accélérées par le flux de gaz. La formule de l’accélération des 

particules par le gaz est la suivante (Dykhuizen et Smith, 1998 ; Raletz, 2005 ; Stoltenhoff, Kreye 

et Richter, 2002) : 

𝑚
𝑑𝑉𝑝
𝑑𝑡

= 𝐶𝐷 (
𝜋

8
)𝜌𝑔𝑑2(𝑉𝑔 − 𝑉𝑝)|𝑉𝑔 − 𝑉𝑝| (I-6) 

Avec 𝑉𝑝 et 𝑉𝑔 les vitesses de la particule et du gaz, 𝑚 la masse d’une particule, 𝜌𝑔 la densité du gaz, 

𝑑 le diamètre d’une particule et 𝐶𝐷 le coefficient de traînée. CD évolue avec la forme des particules, 

leurs rugosités de surface et les conditions du flux de gaz. 

La densité du gaz est obtenue par la relation des gaz parfaits : 𝑃 =  𝜌𝑔𝑅𝑇. 

Le coefficient de frottement est défini par Henderson (Henderson, 1976) par les expressions 

suivantes en fonction de la valeur du nombre de Mach. Pour un nombre de Mach inférieur à 1 :  

𝐶𝐷 = 24 [𝑅𝑒 + 𝑆 {4,33 + (
3,65 − 1,53

𝑇𝑤
𝑇

1 + 0.353
𝑇𝑤
𝑇

)𝑒−
0,247𝑅𝑒

𝑆 }]

−1

+ 𝑒
−
0,5𝑀

√𝑅𝑒 [
4,5 + 0,38(0,03𝑅𝑒 + 0,48√𝑅𝑒)

1 + 0,03𝑅𝑒 + 0,48 √𝑅𝑒
+ 0,1𝑀2 + 0,2𝑀8]

+ [1 − 𝑒−
𝑀
𝑅𝑒] 0,6𝑆 

(I-7) 

𝑅𝑒 = |𝑉𝑔 − 𝑉𝑝|.
𝑑𝑝

𝜇
. 𝜌𝑔 (I-8) 

Avec 𝑅𝑒 le nombre de Reynolds, calculé à partir du diamètre des particules (dp), de la différence 

de vitesse entre la particule et le gaz, de la densité et de la viscosité du gaz, 𝑆 = 𝑀√γ/2, 𝑇𝑤 la 

température de la particule, T la température du gaz. 

Pour un nombre de Mach supérieur à 1,75 : 

𝐶𝐷 =

0,9 +
0,34
𝑀∞

2 + 1,86 (
𝑀∞
𝑅𝑒∞

)
1/2

[2 +
2
𝑆∞

2 +
1,058
𝑆∞

(
𝑇𝑤
𝑇 )

1/2

− 1/𝑆∞
4 ]

1 + 1,86 (
𝑀∞
𝑅𝑒∞

)
1/2

 (I-9) 

Entre Mach = 1 et Mach = 1,75 :  

𝐶𝐷(𝑀∞, 𝑅𝑒∞) = 𝐶𝐷(1,0, 𝑅𝑒) +
4

3
(𝑀∞ − 1)[𝐶𝐷(1,75, 𝑅𝑒∞) − 𝐶𝐷(1,0, 𝑅𝑒)] (I-10) 

Avec 𝐶𝐷(1,0, 𝑅𝑒) le coefficient calculé en utilisant l’équation (I-7) avec 𝑀 = 1,0, 𝐶𝐷(1,75, 𝑅𝑒∞) 

représente le coefficient calculé avec l’équation (I-9) avec 𝑀∞ = 1,75. 

Raletz simplifie cette équation en posant 𝑇 = 𝑇𝑤. 

Enfin, afin de vérifier l’absence de choc dans la tuyère de projection ou à la sortie, il est possible 

d’utiliser l’équation (I-11), qui fournit la pression en amont du choc si celui-ci intervient en sortie 

de la buse. Si Ps est égal à la pression atmosphérique, un choc intervient à la sortie, si Ps est 

inférieure à la pression atmosphérique, un choc a lieu dans la buse, enfin si Ps est supérieure à la 

pression atmosphérique, aucun choc n’a lieu. 
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𝑃𝑠
𝑃𝑒

=
2𝛾

𝛾 + 1
𝑀𝑒

2 −
𝛾 − 1

𝛾 + 1
 (I-11) 

L’utilisation de ces différentes formules permet, à partir de la géométrie de la buse et des 

conditions de projection, d’obtenir une estimation des vitesses de gaz et de particules à l’impact 

avec le substrat. Cette modélisation ne prend pas en compte l’existence potentielle de chocs dans 

la tuyère ou en sortie, les frottements et l’interaction entre les particules de poudres dans le flux 

de gaz, ni l’effet du choc en amont du substrat (effet bow shock). La présence d’une onde de choc 

en amont du substrat ralenti le flux de gaz et les particules les plus fines (Mauer et al., 2017). Pour 

compléter cette estimation, il est possible de comparer les vitesses estimées avec des données 

expérimentales, mais aussi d’améliorer la modélisation via des calculs CFD qui prennent en 

compte des effets de couche limite et de turbulence associés aux géométries sur les gaz et sur 

l’entraînement visqueux des particules. Ces calculs sont plus exigeants en ressources et en temps 

de calcul (Cavaliere et al., 2017 ; Raletz, 2005 ; Stoltenhoff, Kreye et Richter, 2002 ; Xie et al., 2019). 

La vitesse d’impact et les vitesses critiques peuvent aussi être calculées via certains logiciels 

spécialisés : KSS solutions (Kalfhaus, 2019 ; Sun et al., 2018) qui intègrent les recherches du 

domaine. L’inconvénient de ce type de calcul est de ne pas avoir accès directement aux bases de 

données, mais ils peuvent indiquer rapidement des fenêtres de projection et permettre d’élaborer 

des protocoles expérimentaux.  

I.3.2.3 Influence des paramètres du gaz 

Le Tableau I-5 rassemble les effets des principaux paramètres de projections sur la vitesse critique 

et la vitesse de projection des particules en CS. Le choix de la densité et des tailles des particules 

de poudres influent les vitesses, mais ce sont principalement une action sur le gaz porteur qui 

peut modifier la vitesse des particules. L’utilisation d’air comprimé est le gaz le moins coûteux à 

mettre en œuvre, cependant, pour limiter l’oxydation des matériaux, et si on cherche des vitesses 

de particules plus élevées, il est nécessaire d’utiliser de l’azote ou de l’hélium, ainsi que des 

conditions de pression et de température en entrée de buse élevées. La juxtaposition de la vitesse 

critique de la vitesse de projection met en exergue l’intérêt majeur d’une augmentation de la 

température du gaz, qui à la fois conduit à une diminution de la vitesse critique en permettant 

l’augmentation de la température des particules, mais aussi une augmentation de la vitesse de 

projection. En revanche, une diminution des tailles de particules conduit à une augmentation de 

la vitesse critique mais peut faciliter l’accélération de ces particules par le gaz, améliorant leurs 

vitesses de projection. 
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Tableau I-5. Effets des principaux paramètres CS sur vcritique et vparticule(Assadi et al., 2011) 

Paramètre Effet sur la vitesse critique Effet sur la vitesse des particules 

Particules 
   Température de fusion 
   Chaleur spécifique 
   Dureté 
   Densité 
   Taille des particules  

 
↑ 
↑ 
↑ 
↓ 
↓ 

 
… 
… 
… 
↑↓ 
↑↓ 

Gaz 
   Nature du gaz 
   Température 
   Pression 

 
 
↓3 

 
Vp(He)>Vp(N2)>Vp(Air) 
↑ 
↑ 

I.3.3 Projection CS de Ni et d’alliages base Ni 

Point d’entrée pour l’analyse des alliages base nickel prisés pour leurs propriétés de tenue en 

température et de résistance à la corrosion (Raletz, 2005), le Ni pur permet d’étudier le procédé 

CS (Raletz, Vardelle et Ezo’o, 2006, p. 200 ; Xie et al., 2019 ; Xiong et al., 2010 ; Zou et al., 2009) 

sans effets supplémentaires des éléments d’alliages et permet de caractériser certains 

phénomènes physiques ayant cours pendant la projection, tels que la recristallisation dynamique 

(Zou et al., 2009). Les dépôts CS de Ni purs sont aussi étudiés pour la production d’hydrogène où 

ils sont utilisés en tant que catalyseurs (Aghasibeig et al., 2016), mais aussi pour des applications 

sur des matériaux composites à matrice organique, comme « liant » métallique en mélange avec 

d’autres matériaux : WC (Alidokht et al., 2016), IN718 (Luo et al., 2018), Cu, Cr et céramiques 

(Koivuluoto et Vuoristo, 2010). 

I.3.3.1 Projection CS de Ni pur 

I.3.3.1.1 Domaine des paramètres CS 

Le Tableau I-6 illustre la variété des conditions de projections mises en œuvre pour la projection 

CS de Ni pur. Ces articles indiquent la possibilité de produire des dépôts de Ni avec des 

installations CS moyenne pression. Le gaz porteur est généralement de l’azote, la température 

supérieure à 600°C et la pression à 3 MPa. Les gammes granulométriques sont variées, allant de 

5-22 µm jusqu’à 54-78 µm. 

 
 

3 Si la température de la particule augmente avec celle du gaz porteur. 
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Tableau I-6. Conditions de projection CS du Ni dans la littérature 

Gaz porteur 
Température 
(°C)4 

Pression 
(MPa)4 

Granulométrie 
(µm) 

Réf. 

Azote 

150 0,2 à 1,105 10 – 33 (Raletz, Vardelle et Ezo’o, 2006) 

600 
2 – 2,4 – 2,8 – 
3,7 

32 (Xie et al., 2019) 

600 3 5 – 22 (Zou et al., 2009) 
700 4  (Alidokht et al., 2016) 
800 – 1000 
1000 

5 
3 

54 – 78 (Aghasibeig et al., 2016) 

Azote 600 – 700 3,6 – 3,9 10 – 30 (Koivuluoto et Vuoristo, 2010) 
Hélium 325 2 14 ± 9 (Decker, Tran et Shen, 2000) 
Azote ou 
Hélium 

300 – 550 1,5 – 2,9 27 – 60 (Xiong et al., 2010) 

I.3.3.1.2 Estimation des vitesses critiques 

Les vitesses critiques du Ni recueillies sont dans le Tableau I-7. La plupart sont calculées par des 

simulations par éléments finis du cisaillement adiabatique. Les valeurs de vitesse sont réparties 

entre 330m/s et 680m/s. Conformément aux travaux sur la vitesse critique sur d’autres 

matériaux, ces vitesses dépendent des diamètres considérés (20 µm ici) et aussi de la 

température des particules. Ces valeurs de vitesses critiques sont assez différentes, il est ainsi 

difficile de conclure sur une vitesse critique représentative du nickel qu’elle que soit les autres 

paramètres (morphologie des particules, niveau d’oxydation, granulométrie, température du gaz, 

substrat…). Cela reste un indicateur des vitesses nécessaires à la projection du nickel et permet 

d’écarter certaines valeurs a priori moins pertinentes (330m/s). 

Tableau I-7. Vitesses critiques de la projection de Ni dans la littérature 

Méthode 
Taille des 
particules (µm) 

Substrat Vitesse critique (m/s) Référence 

Eléments finis 

20 Ni 330 (Li et al., 2014) 
20 Cu 454 – 464 (Ghelichi et al., 2011) 

25 – 65 Ni 
450 (Tp 873 K, dp=25µm) 
680 (Tp 298 K, dp=25µm) 

(Bae et al., 2010) 

5 – 25 
Cu 
Ni 

570 – 580 
620 – 630 

(Grujicic et al., 2004) 

Expérimental 20 - 610 – 680  (Schmidt et al., 2009) 
Expérimental et 
1D isentropique 

- Cu 
512 ± 59 
582 – 585 

(Raletz, Vardelle et Ezo’o, 
2006) 

I.3.3.1.3 Vitesses de particules mises en œuvre 

Certains des travaux cités dans le Tableau I-6 mentionnent la mesure ou l’évaluation des vitesses 

d’impact des particules. Pour des conditions de gaz de l’ordre de 3 MPa et 600°C avec comme gaz 

porteur de l’azote, les vitesses de particules sont évaluées expérimentalement à 650 ± 125 m/s et 

jusqu’à 750-800 m/s (particules 5-22µm)(Alidokht et al., 2016 ; Zou et al., 2009). Enfin, l’article 

de Xie et al. (Xie et al., 2019), utilisant un modèle CFD pour évaluer la vitesse d’impact d’une 

particule de 30 µm soumise à une pression en entrée entre 2 et 2,8 MPa et une température 

d’entrée du gaz de 600°C n’indique qu’une vitesse d’impact variant entre 360 et 410 m/s. Cette 

valeur plus faible de vitesse de projection est à la limite de la vitesse critique du nickel, elle peut 

provenir en partie du diamètre plus élevé de la particule simulée. 

 
 

44 Du gaz en entrée de buse 
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Ces informations montrent tout l’intérêt d’appréhender les vitesses de particules lors des 

expériences de projection CS afin de prendre en compte l’ensemble des éléments qui influent sur 

ces vitesses (granulométrie et morphologie des poudres, paramètres de projection, dimension des 

buses, bow shock…). En l’absence d’équipement de mesure des vitesses de particules, le calcul de 

ces vitesses permet cependant de se positionner au regard de la notion de vitesse critique. 

L’influence des paramètres de projections et des vitesses de particules sur la microstructure des 

dépôts CS sera explorée par la suite dans la partie I.3.4. 

I.3.3.2 Projection CS d’alliages et de superalliages base Ni 

Dans le domaine des alliages base Ni, la projection CS de NiCrAlY par exemple peut remplacer la 

projection plasma de sous-couches de barrières thermiques avec des études d’oxydation à chaud 

(Bonadei et Marrocco, 2014 ; Chen et al., 2011 ; Lee et Ogawa, 2014 ; Richer et al., 2008 ; Richer et 

al., 2010), ou de tenue au perçage laser des trous de refroidissement qui abordent l’étude de la 

fissuration induite et des contraintes résiduelles dans ces matériaux (Guinard et al., 2015) et de 

l’interface substrat/dépôt (Ichikawa et al., 2007).  

Par la suite, la projection CS des alliages base nickel s’est étendue aux nuances de superalliages 

tels que l’IN625 et l’IN718, durcis notamment par la présence de précipitation γ’ et d’éléments 

d’additions mais qui conservent une bonne soudabilité. Le procédé CS est comparé avec d’autres 

procédés de projection thermique, plasma, arc-fil (Azarmi et Sevostianov, 2020 ; Srinivasan et al., 

2016) ou de fabrication additive par L-PBF (Bagherifard et al., 2017 ; Bagherifard et al., 2018). Les 

applications envisagées sont notamment la réparation de pièces tels des aubes de turbines à gaz 

(Fiebig et al., 2020) ou des pièces aéronautiques (Singh et al., 2017 ; Vaßen et al., 2020) soumises 

à des conditions sévères en température et en corrosion. L’amélioration des conditions de 

projection de ces alliages peut passer par une action sur la poudre projetée : mélange de poudre 

(Kazasidis et al., 2020 ; Sun et al., 2019b), ajout de particules plus grosses constituant un 

grenaillage in-situ du dépôt pendant la projection (Luo et al., 2018). Il est aussi utile d’optimiser 

les paramètres de projection et le substrat (Singh et al., 2017 ; Sun et al., 2018 ; Vaßen et al., 2020), 

ou de modifier le dépôt après projection par l’utilisation de traitements thermiques (Kim et al., 

2020 ; Levasseur, Yue et Brochu, 2012 ; Shrestha, Azarmi et Tangpong, 2021 ; Srinivasan et al., 

2016 ; Sun et al., 2019a ; Wong et al., 2013). La projection CS d’IN738 est plus rare car c’est un 

alliage très peu ductile et difficile à mettre en œuvre par CS. L’intérêt de sa projection est 

d’employer le procédé CS pour la réparation d’aubes de turbines à gaz ou de tube en acier dans 

les centrales thermiques (Fiebig et al., 2020 ; Kalfhaus, 2019 ; Ogawa et Seo, 2011 ; Padmini, 

Bhosale et Niranjan, 2021).   

I.3.3.2.1 Domaine des paramètres CS 

La liste des différents paramètres de projections mis en œuvre pour la projection des alliages 

MCrAlY, IN625 et IN718 est fournie dans l’Annexe A. L’azote est plus couramment employé avec 

des installations moyenne et haute pression et des conditions du gaz en entrée de la tuyère 

supérieures à 3 MPa et 600°C/700°C. Ces valeurs de pression et de température sont plus faibles 

lorsque le choix du gaz porteur se porte sur l’hélium. Des poudres de granulométrie entre 5–25 µm 

et 59–101 µm sont étudiées mais la plupart des travaux considérés mettent en œuvre des poudres 

dont le D50 est proche de 30 µm. Dans le cas des études traitant spécifiquement de l’IN738 (cf. 

Tableau I-8), les tailles des particules choisies sont plutôt fines avec des valeurs dans la plage 5–

25 µm et les pressions et températures de gaz azote au minimum 3,5MPa et 650°C. L’utilisation 

de l’hélium est plus couramment envisagée pour la projection d’IN738 que pour celles des autres 

superalliages. 
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Tableau I-8. Conditions de projection CS de l'alliage IN738 

Gaz 
porteur 

Température 
(°C) 

Pression 
(MPa)  

Granulométrie 
(µm) 

Réf. 

Azote 
950  4,9 – 12,5 (Kalfhaus, 2019) 
1100 5 5-13 (Fiebig et al., 2020) 

Hélium 
600 – 750 – 800 2,5 – 3,5 Ø < 25 

(Ogawa et Seo, 2011) 
600 2,5 25 < Ø < 45 
600 – 750 - 800 2,5 – 3,5 

Ø < 45 
Azote 650 3,5 

Hélium 1000 3 5 – 25 
(Padmini, Bhosale et Niranjan, 
2021) 

I.3.3.2.2 Estimation des vitesses critiques 

L’estimation de la vitesse critique des alliages base nickel fait l’objet de moins de travaux que dans 

le cas du Ni pur. Quand elles sont mentionnées, les vitesses critiques d’alliages base nickel sont 

principalement fournies par le logiciel KSS Software qui les évalue à partir des propriétés des 

matériaux. L’ensemble des valeurs collectées sont résumées dans le Tableau I-9.  

Tableau I-9. Vitesses critiques des alliages base nickel 

 Méthode Taille des particules (µm) Vitesse critique (m/s) Référence 
IN625 KSS Software 15 – 45 470 – 600  (Neo et al., 2022) 

IN718 

KSS Software 25 – 46 500 – 550 (Sun et al., 2019a) 

KSS Software 
5 – 22 
15 – 45 
45 – 90 

670 – 720 
640 – 655 
610 – 570 

(Mauer et al., 2017) 

Expérimentale 30 - 50 650 (Fiebig et al., 2020) 
IN738 KSS Software 4,9 – 12,5 700 – 750 (Kalfhaus, 2019) 

Les vitesses critiques des alliages IN625 et IN718 sont évaluées respectivement à 470–600 m/s 

et 500–720 m/s en fonction de la température de la particule. Fiebig et al. fournit  et une valeur 

expérimentale autour de 650 m/s pour la gamme de particules la plus élevée (45–90 µm) (Fiebig 

et al., 2020). Ces vitesses sont plus élevées que celles du nickel (cf. I.3.3.1.2). Pour une même taille 

de poudre, on a une vitesse critique de 670-720 m/s pour l’IN718 contre 620-630 m/s pour le Ni 

(5-25 µm (Grujicic et al., 2004 ; Mauer et al., 2017)). Cette vitesse est encore plus élevée pour 

l’IN738 avec une vitesse critique entre 700–750 m/s, en partie en raison des particules plus fines 

(4,9–12,5 µm). Un calcul de vitesse et température de particule (logiciel KSS Software) permet de 

vérifier qu’une condition de gaz choisie peut conduire à des conditions de projection favorables 

comme cela est indiqué dans le diagramme de la Figure I-33 établi pour l’IN738 et pour une 

poudre fine de plage granulométrique 4,9–12,5 µm (Kalfhaus, 2019). 

 

Figure I-33. Domaine de vitesse et température pour une poudre d’IN738 (Kalfhaus, 2019) 
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I.3.3.2.3 Vitesses de particules mises en œuvre 

Mauer et al. (Mauer et al., 2017) propose une mesure des vitesses moyennes corrigées de l’effet 

du bow shock en fonction de différentes conditions d’azote et de trois poudres respectivement 

fines, 5–22 µm, moyennes, 15–45 µm et grosses, 45–90 µm (Figure I-34).  

 

Figure I-34. Vitesses de particules d’IN718 en fonction des conditions de gaz (Mauer et al., 2017) 

Avec ce jeu de paramètres qui balayent 30 à 40 bar et 450°C à 950°C, les vitesses des particules 

peuvent varier entre 500 m/s et 800 m/s mais avec une influence forte de la granulométrie sur 

les gammes de vitesse opérables. Pour une pression de 30 bar, les vitesses critiques de ces trois 

tailles de poudres sont obtenues expérimentalement et représentées à la Figure I-32. Pour les 

poudres fines, moyennes et grosses les vitesses critiques évoluent respectivement entre 660–720 

m/s, 640–660 m/s et 570–610 m/s(selon la température). Ainsi, pour des conditions à 30 bar, les 

vitesses de projections ne permettent pas a priori d’atteindre ces niveaux de vitesse critique. Un 

plus haut niveau de pression/température permet a priori des cas favorables en termes de 

vitesses critiques qui doivent permettre un rendement et une cohésion suffisant mais montrent 

la limite du procédé pour les particules les plus grosses. D’autres mesures par Luo et al. et 

Levasseur et al. sur de la poudre d’IN718 sont cohérentes avec les travaux précédents et montrent 

respectivement des vitesses de 535 m/s et 750 m/s, pour des pressions d’azote respectivement à 

2,5 MPa et 3,5 MPa, des températures correspondantes à 700 et 800°C et des tailles de particules 

de 5–33 µm et de 20–60 µm (Levasseur, Yue et Brochu, 2012 ; Luo et al., 2018). Ainsi, pour opérer 

des alliages base Ni, il est nécessaire d’utiliser une installation CS haute pression et si possible 

haute température, surtout pour la projection de poudres plus grosses. Enfin, Wong et al. 

comparent l’utilisation d’azote ou d’hélium en tant que gaz porteur, avec la même température en 

entrée (1000°C) et des pressions d’entrée respectivement de 5 et 2 MPa (Wong et al., 2013). 

L’utilisation de l’hélium ne constitue pas une solution dans ce cas car elle implique des 

changements des autres conditions de projections, les particules projetées avec l’azote sont 

mesurées à des vitesses de 787 m/s, alors que celles projetées avec l’hélium n’atteignent que 741 

m/s. En revanche, lorsque les conditions de pression et de températures sont similaires, le gain 

de vitesse apporté par l’hélium peut être important. Ainsi, Coddet et al. obtiennent des 

respectivement des vitesses de 847 m/s pour la projection à l’hélium et 535 m/s pour celle avec 

l’azote, pour des conditions de gaz de 2,8 MPa et 550°C et une taille de particules de 30 µm 

(projection d’acier 316L) en modélisant l’accélération des particules par le logiciel KSS Software 

(Coddet et al., 2015). Enfin, la projection d’IN738 étudiée par Tobias Kalfhaus (Kalfhaus, 2019) 

fait l’objet d’estimations des vitesses d’impact par le logiciel KSS Software entre 800 et 900 m/s 

(Figure I-33) pour une température en entrée de 950°C, des valeurs élevées qui permettent de 

passer au-dessus de la vitesse critique estimée. 
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I.3.3.2.4 Problématique du bouchage des buses en CS 

 

 

Figure I-35.Diagramme de miscibilité entre éléments (Rabinowicz, 1965 ; Hutchings et Shipway, 
2017 ; Siopis, 2017) 

La projection CS de Ni, d’alliages ou de superalliages base Ni peut donner lieu à l’apparition du 

phénomène de bouchage de buse. Les particules accélérées dans la buse CS adhèrent dans certains 

cas à ses parois et s’y accumulent. Les conséquences de ce bouchage sont la diminution de la 

vitesse du flux de gaz et des particules qui peuvent mener à l’impossibilité de produire un dépôt. 

Les principales causes du bouchage des buses en CS sont la haute température des parois et la 

dispersion du flux de particules (Foelsche, 2020 ; Wang et al., 2015). Le bouchage de buse peut 

apparaître après une période d’utilisation plus ou moins longue de projection et traduit une 

affinité chimique et un collage entre les matériaux de la buse et projetés. Cette affinité qui traduit 

une solubilité plus ou moins importante entre éléments peut être tabulée dans un diagramme 

comme celui de la Figure I-35. Les matériaux à base de nickel sont alors fortement compatibles 

avec les éléments Al, Au, Co, Cr, Cu, Fe, Mo, Nb, Pt, Ti, W, Zn. Leurs présences dans les matériaux 

de la buse de projection peuvent favoriser un bouchage de celle-ci. 

Une simple modification de la rugosité des parois d’une buse suffit à réduire la vitesse des 

particules projetées. C’est pourquoi les buses fournies sont en matériaux ultra-durs céramique 

(SiC) ou cermet (WC-liant). La Figure I-36 présente l’effet de cette rugosité sur la vitesse des 

particules. L’ajout d’une rugosité entre en 10 et 100 µm conduit dans la simulation CFD à une 

réduction de 70-80 m/s de la vitesse des particules. Ainsi, même si le bouchage intervient après 

un temps de projection important (60 minutes), les conditions de projections ne sont pas 

reproductibles et la réparation de la buse peut être difficile car il faut être en mesure de retrouver 

son état de surface initial. 
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Figure I-36. Vitesse des particules dans une buse selon la rugosité des parois [Han et al., 2004] 

Pour limiter l’apparition de ce phénomène, des systèmes de refroidissement des parois des buses 

à l’eau (Singh et al., 2017 ; Singh et al., 2018 ; Wang et al., 2015 ; Wong et al., 2013) ou au CO2 

supercritique (Foelsche, 2020) sont mis en place. Ces installations limitent l’augmentation de la 

température des parois des buses, ce qui diminue le phénomène de bouchage, mais celui-ci 

persiste dans certains cas et il faut alors développer d’autres moyens de le réduire. Le travail de 

master d’A. Foelsche indique qu’un tamisage, qui permet de retirer les poudres les plus fines, 

enclines à la formation d’un bouchage de buse, peut grandement réduire le bouchage (Foelsche, 

2020). De plus, le développement d’une nouvelle géométrie de buse constituée d’une partie 

convergente plus longue permettrait de modifier la trajectoire des particules. Cette proposition 

est faite à partir de calculs CFD et nécessiterait des résultats expérimentaux. 

I.3.4 Microstructures et interfaces des dépôts CS Ni et base Ni 

Les dépôts CS sont constitués de l’accumulation de particules de poudre déformées 

plastiquement. Une première échelle d’analyse de ces dépôts « particulaires » est de considérer le 

dépôt à l’échelle de l’empilement, imbrication des particules au contact du substrat, accroche 

entre elles au sein du dépôt et à sa surface. Une seconde échelle consiste à analyser plus finement 

les microstructures à l’échelle granulaire des particules.  

I.3.4.1 Microstructures à l’échelle des dépôts 

La construction d’un dépôt CS se déroule en plusieurs phases. Tout d’abord, les particules 

projetées rencontrent le substrat pour former la première couche. Dans un second temps, les 

particules impactent la première couche et l’accroche s’effectue alors sur un matériau de même 

nature. Le bon déroulement de ces étapes dépend de la vitesse des particules et de leurs vitesses 

critiques pour activer les phénomènes de liaisons métallurgiques et morphologiques. 

Les notions de vitesse critique et de vitesse de particule sont utiles pour mener l’analyse des 

microstructures des dépôts base Ni. Mauer et al. (Mauer et al., 2017) étudient la microstructure 

de dépôts d’IN718 en fonction des conditions de projection, des granulométries des poudres, 

température et pression du gaz, via la vitesse des particules. La Figure I-37 présente les 

microstructures de deux dépôts d’IN718 obtenus à partir d’une poudre 15–45 µm avec 3 MPa 

d’azote respectivement à 550°C et 750°C. Le rapport 𝑣𝑝𝑎𝑟𝑡𝑖𝑐𝑢𝑙𝑒/𝑣𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒 = 𝑣𝑝/𝑣𝑐𝑟𝑖𝑡 est indiqué à 

partir des valeurs expérimentales de vitesse critique et vitesse d’envol de particule pour rendre 

compte de la variation de vitesse. 
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Figure I-37. Microstructures de dépôts CS IN718 (15–45 µm/N2/3 MPa, 550°C (gauche) et 750°C 
(droite)) (Mauer et al., 2017) 

La température plus élevée du gaz permet l’obtention de dépôts nettement plus épais, avec une 

augmentation du rendement qui passe de 15 à 30 %. Ceci est dû à l’augmentation de la vitesse des 

particules, tandis que la vitesse critique mesurée expérimentalement dans ce cas reste quasiment 

constante, son augmentation légère est attribuée à des phénomènes d’accroche mécanique. De 

même, on observe moins de fissures interparticulaires et de pores pour le dépôt projeté à 750°C. 

Dans les deux cas, on voit que même si le rapport est supérieur à 0,9, les vitesses de particules 

restent inférieures à la vitesse critique. Dans ce même article, l’obtention d’un dépôt bien plus 

dense passe par l’utilisation d’une poudre plus fine, 5–22 µm en choisissant la température de 

750°C (Figure I-38). Le rapport 𝑣𝑝/𝑣𝑐𝑟𝑖𝑡 est alors proche de 1.  

 

Figure I-38. Microstructures de dépôt CS IN718 (5-22 µm/N2/3 MPa/750°C) (Mauer et al., 2017) 

Les mesures de porosité accompagnent souvent les travaux traitant de la projection CS de Ni ou 

d’alliages base Ni, car cela traduit la cohésion du dépôt et son évolution. L’augmentation de la 

vitesse des particules, qui entraîne une déformation plastique plus importante, conduit donc à une 

diminution de ce taux de porosité (Marrocco et al., 2006a ; Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021 ; 

Xie et al., 2019). Des articles au sujet de la projection des alliages et superalliages à base de nickel 

obtiennent des dépôts denses avec un taux de porosité inférieur à 2 % (Cavaliere et al., 2021 ; 

Raletz, 2005 ; Singh et al., 2018 ; Srinivasan et al., 2016). Lee et Ogawa mélangent du Ni pur dans 

la poudre de CoNiCrAlY, ce qui leurs permet d’obtenir des dépôts plus denses (<1%), des 

rendements de dépôt plus importants qui se traduisent par de plus fortes épaisseurs 

(150-180 µm), ainsi que de limiter la présence de fissures dans le dépôt et à l’interface avec le 

substrat (Lee et Ogawa, 2014). Luo et al. (Luo et al., 2018) emploient des particules d’acier en 

mélange pour densifier un dépôt d’IN718 par phénomène de grenaillage in situ. Les particules 

d’acier nettement plus grosses accentuent la déformation plastique (micro-forging) au sein du 
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dépôt sans y rester. Le taux de porosité passe de 5,7% dans le dépôt d’IN718 pur à 0,27% pour un 

lot de poudre contenant 50% de particules d’acier. L’effet de densification en fonction du taux de 

charge est illustré dans la Figure I-39.  

 

Figure I-39. Microstructures de dépôts CS IN718 (D50=13,5µm)  avec co-projection d’acier 
(D50=148,5µm) (Luo et al., 2018), (inter-particle pore : pore interparticulaire, poor inter-particle 

bonding : liaisons faibles entre les particules) 

L’utilisation de traitements thermiques sur les poudres de certains alliages d’aluminium à 

durcissement structural permet d’améliorer leur déformabilité et ainsi les rendements de 

projection sont plus élevés avec une proportion de particules déposées de 49,6% après traitement 

thermique contre 8,6% à l’état brut d’atomisation dans l’article de Sabard et al., les dépôts sont 

plus épais et plus denses (Bunel, 2020 ; Sabard, de Villiers Lovelock et Hussain, 2018). Dans les 

travaux de Perez et al. (Perez et al., 2021), des traitements thermiques entre 700 et 900°C sous 

atmosphère inerte sont appliqués à des poudres d’IN718 pour étudier cette voie d’amélioration 

des dépôts. Lors des projections à l’azote, les poudres traitées se déforment moins et la porosité 

augmente. Le traitement thermique induit la précipitation de phases secondaires type γ’ ou γ’’ 

non-observables au MEB qui limitent la déformabilité des particules. L’utilisation d’hélium a 

cependant permis l’obtention de dépôt plus épais et plus dense à partir de la poudre brute 

d’atomisation et de la poudre traitée que les projections à l’azote. Une meilleure compréhension 

de l’impact de ces traitements thermiques devrait passer selon les auteurs par des observations 

fines de la microstructure des poudres au MET.  

La projection de l’IN738LC par T. Kalfhaus et Fiebig et al. permettent la fabrication de dépôts épais, 

dense (< 2%) avec de hauts rendements de dépôts (60-80%) grâce à la dimension fine des 

particules (4,9–12,5 µm) et aux vitesses d’impact élevées (Cf. Figure I-33) (Kalfhaus, 2019 ; Fiebig 

et al., 2020). Des dépôts encore plus denses (< 0,18%) sont obtenus par Padmini et al. avec 

l’utilisation d’hélium et la plus grande vitesse d’impact des particules (Padmini, Bhosale et 

Niranjan, 2021). 

I.3.4.2 Microstructures à l’échelle des particules 

Avec le CS, la microstructure initiale des grains de poudre est modifiée par la déformation 

plastique qui génère des taux de dislocations élevés subis dans les zones les plus fortement 

déformées. La Figure I-40 schématise le phénomène d’écrouissage qui peut être accompagné de 

recristallisation dynamique. En effet, l’accumulation de la déformation, associée à l’augmentation 

locale de température peut entraîner la recristallisation de grains plus petits à la frontière des 

particules.  
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Figure I-40. Ecrouissage localisé et recristallisation dynamique en CS (Kim et al., 2008) 

Ainsi, la zone en frontière des particules (peau) contient l’essentiel des zones à forte concentration 

de dislocations et des grains fins, tandis que le centre des particules (cœur) conserve des grains 

plus gros en lien avec la microstructure initiale (Brassart et al., 2021 ; Richer et al., 2010 ; Vaßen 

et al., 2020 ; Zou et al., 2009). Cette caractéristique d’hétérogénéité microstructurale au sein 

même des particules dans un dépôt brut de dépôt peut être analysée par EBSD comme l’illustre la 

Figure I-41 avec une sélection des modes de cartographies EBSD pour du nickel pur (Zou et al., 

2009), de l’acier 316L (Brassart et al., 2021) et de l’IN718 (Vaßen et al., 2020). 

 

Figure I-41. Exemples de cartographies EBSD de dépôts CS : Ni (a-angle d’Euler, b-facteur de 
qualité) ; 316L (c-figure de pôle inverse) ; IN718 (d-facteur de qualité, e-figure de pôle inverse, 

f- Kernel average misorientation (KAM) (désorientation locale) (Vaßen et al., 2020) 

La déformation plastique sévère observée par MEB et EBSD peut également être étudiée à une 

échelle plus fine au MET (Microscopie Electronique en Transmission). Cela permet d’analyser le 

taux des dislocations, les zones de maclage dans les dépôts et la présence de précipités. Des 

analyses de ce type sont présentées dans les articles d’Ogawa et Seo et de Srinivasan et al. (Ogawa 

et Seo, 2011 ; Srinivasan et al., 2016) qui étudient respectivement la projection d’IN738LC et celle 

de l’IN625 et du Ni20%Cr. Des analyses microstructurales plus globales peuvent être 

avantageusement données par diffraction des rayons X (DRX), notamment par la distinction des 

différentes phases en présence, mais aussi l’élargissement des raies de diffraction (cf. I.3.5.2.3). 

On peut même parfois mettre en évidence des transformations de phase dues au procédé CS. C’est 

le cas d’un alliage intermétallique CoNiCrAlY, utilisé comme sous-couche de barrière thermique. 

On observe par DRX que l’affinement des grains initialement gros de la matrice γ (solution solide 

Co-Ni-Cr de structure cubique faces centrées) est accompagné de la dissolution des précipités fins 

β-NiAl (cubique centré) lors de la projection (Richer et al., 2010). On la phase β présente dans les 

poudres disparaît avec la recristallisation du matériau (Richer et al., 2010). Des observations 

similaires peuvent être faites sur des poudres CoNiCrAlY soumises au broyage mécanique. On 
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constate par ailleurs que ce type d’intermétallique de la famille des MCrAlY majoritaire en Co se 

projette plus facilement (rendements plus élevés) que ceux majoritaires en Ni (Guinard, 2016). 

I.3.4.3 Interface substrat/dépôt 

La fabrication d’un dépôt CS repose sur une première étape de formation d’une interface entre le 

dépôt et son substrat. La compatibilité des deux matériaux, poudre et substrat, peut être analysée 

à partir des diagrammes de miscibilité des matériaux, dont un exemple est fourni à la Figure I-35. 

Ce type de représentation fournit le niveau de solubilité d’un matériau dans un autre en fonction 

principalement de leur proximité cristallographique. Ensuite, il convient de considérer le rapport 

entre la densité et la dureté du substrat et celles du matériau projeté. Si le substrat est plus mou 

que les particules de poudre, celles-ci pénètreront davantage dans le substrat, favorisant l’ancrage 

mécanique du dépôt, au détriment dans certains cas de phénomènes d’accroche métallurgique. 

Dans le cas d’un substrat plus dur que les particules projetées, le mécanisme d’adhésion favorisé 

est l’accroche par cisaillement adiabatique, permettant des liaisons métallurgiques. 

Généralement, il est bénéfique de choisir un substrat aux propriétés mécaniques (dureté et 

densité) proche de celles du matériau projeté (Assadi et al., 2016). L’augmentation de dureté d’un 

substrat peut être néfaste pour l’adhésion des particules. Dans la thèse de Raletz (Raletz, 2005), 

l’application d’un traitement thermique conduit à l’augmentation de la dureté du substrat, cette 

variation est associée à une diminution du rendement de projection pour les premières couches 

de dépôts, ainsi qu’à une moins bonne adhésion caractérisée par la formation de fissures entre le 

substrat et le dépôt final. En fonction de ces considérations, mais aussi des applications 

recherchées (ajout de fonction, pièce multi-matériaux…), le substrat employé pour la projection 

de nickel et d’alliages base nickel peut être par exemple un acier, de l’aluminium ou un alliage 

d’aluminium, du cuivre, ou encore un alliage à base nickel. Dans le cas de la réparation le substrat 

est de la même composition que la poudre. 

La préparation de la surface du dépôt constitue le deuxième élément central pour favoriser la 

formation d’une interface cohérente et adhérente. Cette préparation a plusieurs fonctions, tout 

d’abord, l’enlèvement de la couche oxydée en surface du matériau pour favoriser un contact métal-

métal, ensuite l’augmentation du niveau de rugosité du substrat pour favoriser l’accroche du 

dépôt, par la texturation et l’ancrage mécanique de particules de poudres notamment, mais 

l’augmentation de ce niveau de rugosité peut aussi être néfaste (Oyinbo et Jen, 2019). L’action de 

cette préparation de surface est observée à partir de la comparaison des rendements de dépôts, 

par l’observation des interfaces et par la mesure de leurs adhérences. La préparation peut 

consister en un simple nettoyage des substrats, ou bien passer par des étapes de rayage, polissage, 

sablage (Marrocco et al., 2006b ; Oyinbo et Jen, 2019 ; Singh et al., 2017 ; Sun et al., 2018). La 

Figure I-42, issue de l’article de Sun et al. (Sun et al., 2018), montre les interfaces substrat/dépôt 

en fonction de quatre préparations de surface dans le cas de l’IN718. Dans ce cas, le polissage 

permet la meilleure accroche métallurgique, sur le plan microstructural par l’absence de fissures 

entre le substrat et le dépôt, confirmé mécaniquement par des essais d’adhérence. 
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Figure I-42. Interfaces de dépôts CS d’IN718 sur substrat IN718 : (a) sablage, (b) rayage (#180), 
(c) fraisage, (d) polissage et mesure d’adhérence correspondantes (Sun et al., 2018) 

Plusieurs articles relèvent la moins bonne adhérence des dépôts sur les substrats sablés 

(Marrocco et al., 2006b ; Sun et al., 2018 ; Vaßen et al., 2020) par rapport aux mêmes dépôts sur 

des substrats polis, rayés ou texturés par un laser. La cause en est l’implantation de particules 

d’alumine à la surface du substrat qui constituent des points de départ pour la fissuration à 

l’interface substrat/dépôt.  

Cependant, Singh et al. [Singh et al., 2017] pointent l’intérêt d’un certain niveau de rugosité pour 

faciliter la tenue du dépôt IN718 sur un substrat IN718 en améliorant le rendement de projection 

et la densité du dépôt avec une rugosité minimale de 3 µm. La texturation laser des substrats, 

technique innovante de préparation de surface, est étudiée dans les articles de Kromer et al. 

(Kromer et al., 2018 ; Kromer et al., 2021). Pour l’adhésion d’un dépôt en alliage d’aluminium sur 

un substrat en alliage d’aluminium, les autres paramètres étant constants, la tenue de dépôt 

mesurée par des essais de plots-collés est inférieure à 20 MPa pour le substrat sablé et entre 40 

et 50 MPa en fonction du motif de texturation laser. Ces améliorations sont le fruit tout d’abord 

de l’augmentation de la surface de contact entre le dépôt et le substrat, mais aussi d’une 

augmentation des surfaces d’accroche qui limitent la propagation des fissures le long de l’interface 

substrat/dépôt. Le choix du matériau et de sa préparation de surface est crucial, surtout pour la 

fabrication de dépôt épais pour qui le niveau de contrainte favorisant le détachement du dépôt 

augmente (Singh et al., 2018). 

I.3.4.4 Effet du préchauffage du substrat 

L’utilisation d’un montage de préchauffage pour les substrats en CS a pour objectif premier 

d’améliorer l’adhésion des dépôts, augmenter les rendements de projection et permettre la 

production de revêtements épais en promouvant la déformation des particules au moment de leur 

impact avec le substrat, puis en favorisant leur adoucissement pour l’impact des particules 

ultérieures (Oyinbo et Jen, 2019 ; Xie et al., 2016 ; Yin et al., 2015). Un chalumeau avant projection 

est employé pour produire des dépôts de Ni sur un substrat Cu préchauffé entre 200 et 400°C (Yin 

et al., 2015). Xie et al. préchauffent des substrats 316 jusqu’à 700°C pour la production de dépôts 

316L (Xie et al., 2016). L’impact du préchauffage est principalement centré sur l’interface 

substrat/dépôt, mais dans le cadre de la thèse de T. Kalfhaus (Kalfhaus, 2019), il a permis la 

réduction de la porosité et la relaxation des contraintes résiduelles en cours de projection mais au 

détriment de l’oxydation. La Figure I-43 montre l’évolution de la porosité et de l’oxydation de 

dépôts IN738/IN738 avec des préchauffages entre 451 et 851°C et la Figure I-44 présente des 

vues macroscopiques de ces dépôts. 
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Figure I-43. Rôle du préchauffage sur la porosité et l’oxydation de l’IN738 CS (Kalfhaus, 2019) 

 

Figure I-44. Vues de dépôts d’IN738 préchauffés de 451°C (A1) à 851°C (A6) (Kalfhaus, 2019) 

Le taux de porosité diminue pour une température de préchauffage entre 451 et 656°C, puis 

stagne. En parallèle, le taux d’oxygène, correspondant au phénomène d’oxydation en cours de 

projection, augmente drastiquement avec la température de préchauffage. Cette oxydation peut 

limiter l’accroche des particules et limiter la cohérence du dépôt. L’objectif est de trouver un 

compromis entre la diminution de la porosité, l’amélioration des interfaces, la relaxation des 

contraintes résiduelles et la présence de cette oxydation (Kalfhaus, 2019 ; Xie et al., 2016). 

I.3.5 Etats mécaniques des dépôts CS base Ni 

Les microstructures « particulaires » des dépôts CS sont constituées de particules déformées 

plastiquement enchâssées et liées entre elles par des effets mécaniques et métallurgiques. Ces 

effets sont plus ou moins continus et peuvent laisser la présence des pores et des défauts inter-

particulaires qui s’apparentent à des fissures. De ces microstructures découlent des propriétés 

mécaniques particulières qu’il convient d’examiner. On s’intéressera ici à la dureté, qui permet 

d’aborder l’écrouissage et l’état structural, les contraintes résiduelles aux différentes échelles 

(microscopique, mésoscopique et macroscopique) ainsi que le comportement en traction de ces 

dépôts Ni et base Ni. 

I.3.5.1 Microdureté 

Une mesure de dureté caractérise la résistance à la déformation plastique localisée d’un matériau 

soumis à l’application d’un indenteur. Les dimensions finales de l’empreinte permettent de 

calculer une valeur de dureté. Selon la géométrie d’indenteur, le profil de temps et le niveau de 

charge, on définit un volume de matière représentatif de l’échelle à laquelle la microstructure est 

étudiée. L’article de Levasseur et al. (Levasseur, Yue et Brochu, 2012) porte sur l’étude de dépôts 

CS d’IN718 à partir d’une poudre de diamètre moyen 33 µm. Les indentations sont effectuées sur 

des coupes enrobées et polis de dépôts épais (~800 µm). Les valeurs obtenues brut de projection 

sont respectivement de 516 ± 22 Hv0,025 et de 423 ± 26 Hv0,5, correspondant à des diagonales 
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d’empreintes moyennes respectivement de 9,5 µm et 46,8 µm. La mesure à 25 g caractérise la 

dureté à l’échelle d’une particule et de ses proches voisins, tandis qu’à 500 g cela intègre la dureté 

intrinsèque du matériau écroui et la cohésion sur un plus grand nombre de particules. On constate 

que la dureté à plus haute charge est plus faible ce qui montre l’influence des zones inter-

particules. Les essais de micro-indentation ou de nanoindentation instrumentées donnent accès 

en plus des valeurs de dureté à des estimations du module d’Young (François, 2005). 

Pour des dépôts de nickel pur, Raletz (Raletz, 2005) relève un niveau de dureté similaire entre les 

particules de poudre et les dépôts CS, avec respectivement 261 et 279 Hv0,025. Par ailleurs, dans le 

cas du nickel, l’augmentation de la taille des particules conduit à une diminution de la dureté 

globale des dépôts pour des conditions de projection identiques. Cela conduit par exemple à des 

duretés de 275 Hv et 220 Hv pour des dépôts produits respectivement avec des poudres de 

26-44 µm et 52-74 µm (Bae et al., 2010). Ces différences sont attribuées à une plus grande 

localisation de la déformation au sein de chaque particule pour la poudre plus grosse. Dans cet 

article, la dureté du nickel est plus élevée sous forme de dépôt que la poudre initiale (174 Hv0,1). 

En revanche, pour les dépôts base Ni (Hastelloy C, NiCrAlY) ou Co (CoNiCrAlY), la dureté après 

dépôt est trois fois plus grande. Ainsi, on passe respectivement de 137, 367 et 202 Hv0,025 pour les 

poudres d’Hastelloy C, NiCrAlY et CoNiCrAlY à 455, 1103 et 547 Hv0,1 pour les dépôts CS 

correspondants. Les rendements de projection du CoNiCrAlY et de l’hastelloy C sont d’environ 

20 %, celui du NiCrAlY de 6 %, ce qui est beaucoup plus faible que ceux des dépôts de Ni, autour 

de 90 %. Des rendements faibles se traduisent par un martelage plus important des dépôts et donc 

de l’écrouissage du matériau et de sa dureté.  

L’introduction de particules dures dans la poudre initiale, comme l’ajout d’IN718 ou de céramique 

dans de la poudre de Ni (Kazasidis et al., 2020 ; Koivuluoto et Vuoristo, 2010), ou plus grosses 

comme pour la projection d’IN718 en présence de billes d’acier (Luo et al., 2018), permet une 

densification des dépôts. Dans les articles de Kazasidis et al. et Koivuluoto et al., une partie des 

particules ajoutées (IN718 ou céramiques) sont maintenues dans la microstructure finale et 

contribuent à l’augmentation de la dureté par leur présence et par grenaillage in-situ. Dans 

l’article de Luo et al., les billes d’acier rebondissent et induisent un grenaillage in-situ, avec 

respectivement 400 HV0,3 et 500 HV0,3 avant et après ajout des billes d’acier.  

L’utilisation de la nano-indentation permet d’accéder à des échelles plus fines. Elle permet à Zou 

et al. de caractériser la dureté des poudres de Ni à 2,9 GPa pour les comparer à celle des dépôts 

qui peut atteindre jusqu’à 5 GPa, avec une grande variation des valeurs entre 2,7 et 5 GPa en 

fonction notamment du positionnement de l’indent par rapport aux joints de grains (Zou et al., 

2010). Une augmentation de la dureté et de la densité entre la surface et l’interface 

substrat/dépôt, liée aux effets successifs de martelage, est caractérisée par Cavaliere et al (Figure 

I-45) (Cavaliere et al., 2021). 
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Figure I-45. Profil de dureté dans l’épaisseur de dépôt de Diamalloy 1005 (Cavaliere et al., 2021) 

Ces effets cumulés de grenaillage sont en lien avec l’épaisseur déposée. Dans le cas de l’IN718, 

Singh et al. (Singh et al., 2018) montrent que la dureté et le module d’Young varient 

significativement pour deux épaisseurs de 216 et 1173 µm : passant de 123 GPa et 450 Hv0,1 à 

197 GPa et 508 Hv0,1. Ces dernières valeurs étant proches du matériau massif (200 GPa et 496 Hv). 

Dans le cas de l’IN738, les valeurs de dureté atteintes peuvent être très élevées. Padmini et al. 

obtiennent des duretés de 687 Hv0,2 pour un dépôt d’IN738 produit avec de l’hélium à 1000°C et 

3 MPa (Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021). 

I.3.5.2 Contraintes résiduelles 

Les macro-contraintes résiduelles et micro-déformations internes sont un révélateur important 

de l’état de la matière déposée en fonction des paramètres du procédé et de la poudre. Cela permet 

aussi d’appréhender mieux les propriétés des matériaux et le comportement face aux 

sollicitations mécaniques et thermiques. L’origine des contraintes dans les dépôts CS est 

principalement mécanique et provient de la déformation plastique de chaque particule à l’impact, 

renforcée par le grenaillage de surface provoqué par les particules suivantes. Cependant, des 

effets thermiques peuvent également intervenir dans le bilan final de l’état mécanique et 

microstructural. Les contraintes résiduelles engendrées à partir de la déformation plastique 

interviennent alors à différentes échelles : celle qui s’équilibre au niveau macroscopique du dépôt 

et des particules (type I) et celles qui résulte de l’écrouissage subi au niveau des particules et des 

grains : microscopique (type III) (Ji, 2003). Il convient d’abord de préciser l’origine des contraintes 

et micro-déformations résiduelles dans les dépôts CS en général et d’examiner le cas particulier 

du nickel et des bases nickel en particulier. 

I.3.5.2.1 Origine des contraintes résiduelles 

I.3.5.2.1.1  A l’échelle de la particule 

Les déformations plastiques au sein d’une particule projetée génèrent des macro-contraintes 

résiduelles d’origine mécanique. La particule subit une compression dans la direction d’impact et 

un allongement circonférentiel dans le plan perpendiculaire. Les contraintes résiduelles qui en 

résultent ne sont pas homogènes comme le montre l’évolution des contraintes le long de son 

diamètre dans la Figure I-46 mesurée par FIB-DIC et calculée par éléments finis au sein d’une 

particule de Ti-6Al-4V impactée à 800m/s (Song et al., 2018). Selon les auteurs, si une large zone 

centrale est en compression au sein de la particule, les zones proches du substrat qui sont les plus 

fortement cisaillées et échauffées sont plutôt en traction. Par ailleurs, les contraintes en traction 

au sommet et en compression très près de l’interface (pôle sud) sont attribuées au rééquilibrage 

de bords libres. Ces macro-contraintes sont accompagnées aussi d’un écrouissage hétérogène qui 
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est à l’origine de micro-déformations méso-et microscopiques à l’échelle des grains (cf. partie 

I.3.5.2.3). Ce type d’expérience sur une seule particule ne prend pas en compte les effets cumulés 

qui interviennent à l’échelle du dépôt comme le grenaillage par les autres particules. 

 

Figure I-46. Profil des contraintes résiduelles dans une particule de Ti-6Al-4V (Song et al., 2018) 

I.3.5.2.1.2 A l’échelle du dépôt 

Avec le cumul des impacts et l’exposition au gaz chaud, les contraintes résiduelles créées peuvent 

mener à différents signes (compression ou traction) et distributions dans le dépôt. En effet, même 

si l’effet mécanique dominant à l’impact correspond à un effet de grenaillage (peening stress), des 

effets thermiques peuvent avoir une contribution importante sur l’état final des contraintes 

internes dans la pièce revêtue. Ceci est démontré par Suhonen et al. à l’aide de mesures in situ de 

courbure et de température d’éprouvette en cours de dépôt grâce au dispositif ICP et ce, pour 

différents cas de dépôt et de substrat ainsi que de préparation de surface (Suhonen et al., 2013). 

Ainsi, comme dans le cas de la projection thermique (plasma, flamme), des contraintes résiduelles 

d’origine thermiques peuvent être impliquées dans le procédé CS. Pendant le dépôt, il peut y avoir 

un refroidissement rapide (trempe) de la particule adhérente qui conduit à une composante en la 

traction plutôt opposée à la contrainte de grenaillage pendant l’opération de dépôt. Cette 

composante dépend de l’écart de température avec le substrat au moment de l’impact. Il y a aussi 

les contraintes thermiques (traction, neutre ou compression) qui proviennent du désaccord 

dilatométrique entre le substrat et le dépôt au cours du refroidissement ou encore des zones de 

gradients thermiques dans le dépôt. Suhonen et al. montrent par ailleurs que le niveau de ces 

contraintes est affecté aussi par la préparation de surface du substrat qui conditionne l’adhérence 

et donc le transfert des déformations au cours du dépôt et au refroidissement (Suhonen et al., 

2013). Si le dispositif ICP permet d’évaluer un niveau de contraintes résiduelles global dans le 

dépôt (somme des contraintes de dépôt et de refroidissement), des mesures par diffraction des 

neutrons permettent d’établir des profils complets de contraintes résiduelles dans le dépôt et 

dans le substrat qui peuvent être comparées et généralisées pour différents cas par le biais de 

modèles analytiques à des calculs analytiques (Boruah et al., 2019 ; Boruah, Zhang et Doré, 2019). 

En accord avec ses mesures ou d’autres travaux, Boruah et al. proposent différents profils de 

contraintes résiduelles selon la prédominance des effets mécaniques ou thermiques (Figure I-47). 

Type A : Origine grenaillage Type B : Origine désaccord 
dilatométrique 

Type C : Origine gradient 
thermique/trempe 

   
Figure I-47. Profils types de contraintes résiduelles dans les dépôts CS (Boruah et al., 2019) 
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Les dépôts de type A correspondent à une prédominance des effets de grenaillage avec des 

contraintes résiduelles majoritairement en compression dans le dépôt, avec une zone de traction 

à l’interface ou dans le substrat qui équilibre les contraintes globales. Cette zone en traction peut 

favoriser une décohésion et un délaminage du dépôt. Les dépôts de type B sont ceux pour lesquels 

la différence entre le coefficient de dilatation thermique du dépôt et celui du substrat est 

suffisamment importante pour générer des contraintes au refroidissement de l’assemblage 

substrat/dépôt. Dans le cas présenté, le coefficient de dilatation du dépôt est plus faible que celui 

du substrat. Au moment du refroidissement, la contraction du substrat est limitée par sa cohésion 

avec le dépôt, ce qui induit des contraintes en traction côté substrat et en compression côté dépôt. 

Afin de rééquilibrer les contraintes globales, la base du substrat est en compression et la surface 

du dépôt en traction. Ce phénomène est décrit plus précisément dans l’article de Tsui et Clyne 

(Tsui et Clyne, 1997) ou dans celui de Clyne et Gill (Clyne et Gill, 1996) à l’origine des travaux de 

Boruah. Les dépôts de type C sont ceux pour lesquels les contraintes proviennent majoritairement 

d’un fort gradient thermique ou d’une trempe. Il peut se produire lorsque les conditions de 

température de projection sont très élevées notamment pour les temps de dépôts longs. Dans ce 

cas, les particules déposées à haute température subissent un refroidissement très rapide qui 

entraîne la formation de contraintes de traction dans le dépôt. Ces contraintes sont rééquilibrées 

par la formation de contraintes de compression dans les premières couches du substrat. Ces cas 

modèles permettent d’aborder la diversité des sources de contraintes résiduelles macroscopiques 

dans les dépôts CS, et de confirmer la possibilité d’avoir des contraintes de traction dans un dépôt 

CS. La réalité des conditions de projection incluant les effets d’environnement, de géométrie et de 

dimension peut modifier l’ordre des phénomènes prépondérants et rendre plus complexe une 

approche prédictive des profils des contraintes résiduelles. 

I.3.5.2.2 Macrocontraintes des dépôts Ni et base Ni 

Les contraintes résiduelles dans les dépôts CS Ni et base Ni sont étudiées par diffraction des 

rayons X (Aghasibeig et al., 2016 ; Bagherifard et al., 2018 ; Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021 ; 

Vaßen et al., 2020), diffraction aux neutrons (Kim et al., 2020) et par des méthodes mécaniques 

de relaxation avec enlèvement de matière telles que la méthode du trou incrémental (Fiebig et al., 

2020 ; Guinard et al., 2015 ; Kalfhaus, 2019 ; Singh et al., 2018 ; Vaßen et al., 2020) ou de la 

courbure (Singh et al., 2018). 

Les constantes d’élasticité, module d’Young et coefficient de poisson nécessaires au calcul des 

contraintes voire les constantes élastiques radiocristallographiques (C.E.R.) en toute rigueur pour 

le cas de la diffraction des rayons X, ne sont pas toujours explicitées dans les articles. Elles 

proviennent généralement (parfois tacitement) des données sur des matériaux massifs issues de 

la littérature (Kalfhaus, 2019 ; Vaßen et al., 2020) avec par exemple un module d’Young de 

201 GPa et un coefficient de poisson de 0,29 pour l’Inconel 738 (Kalfhaus, 2019). La méthode du 

trou incrémental et la diffraction aux neutrons permettent d’obtenir des profils de contraintes en 

profondeur. La méthode par diffraction des rayons X donne des valeurs en surface. Pour avoir 

accès à l’évolution des contraintes dans la profondeur avec cette méthode, il est possible d’opter 

pour un enlèvement de matière par électro-polissage afin d’éviter l’introduction de contraintes 

résiduelles (Bagherifard et al., 2018 ; Vaßen et al., 2020).  

Les contraintes résiduelles mesurées à la surface des dépôts CS base nickel en compression sont 

d’origine mécanique (Type A) (Aghasibeig et al., 2016 ; Bagherifard et al., 2018 ; Fiebig et al., 

2020 ; Kalfhaus, 2019 ; Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021 ; Singh et al., 2018 ; Vaßen et al., 2020). 

Les valeurs de contraintes en surface des échantillons dépendent du matériau, la projection de Ni 
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par Aghasibeig et al. (Aghasibeig et al., 2016) conduit à des valeurs entre -121 ± 6 MPa et -175 ± 

10 MPa, mesurées par diffraction des rayons X, qui dépendent des conditions de projection. Dans 

cet article, la diminution de la température ou de la pression du gaz porteur conduit, pour des 

conditions égales par ailleurs, à la production de dépôts plus fins, 70 µm pour des conditions de 

gaz de 1000°C/3 MPa, 200 µm pour 800°C/5 MPa et 450 µm pour 1000°C/5 MPa. Les contraintes 

résiduelles en compression sont plus élevées pour les dépôts fins, cette évolution est attribuée à 

l’effet de grenaillage et à la déformation plastique plus importante de ces dépôts. Les projections 

d’IN718 dans l’article de Fiebig et al. (Fiebig et al., 2020) et d’IN738 dans celui de Padmini et al. 

(Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021) conduisent à des niveaux de contraintes en compression 

plus élevés pouvant aller de -200 à -400 MPa en fonction des conditions de projections mais aussi 

des méthodes d’analyse (courbure, trou incrémental, diffraction des rayons X). Singh et al. (Singh 

et al., 2018) relèvent une diminution des contraintes résiduelles moyennes dans des dépôts 

d’IN718 lorsque l’épaisseur de dépôt augmente, tandis que la dureté et le module d’Young 

augmentent. Cette évolution serait due à une relaxation des contraintes ou à une recristallisation 

au cours de la projection. La Figure I-48 rassemble les résultats des analyses de contraintes en 

profondeur des dépôts de différents travaux sur des dépôts CS base Ni (IN718 et IN738), afin de 

comparer le niveau de ces contraintes et leurs évolutions. La figure de gauche correspond aux 

contraintes évaluées par la méthode du trou incrémentale dans un dépôt d’IN738 sur substrat 

texturé par laser d’IN738 (Kalfhaus, 2019), et dans deux dépôts d’IN718 sur substrat sablé 

d’IN718 pour deux épaisseurs différentes (Singh et al., 2018). La figure de droite reprend les 

contraintes résiduelles en profondeur évaluées par diffraction des rayons X dans des dépôts 

d’IN718 sur substrat sablés d’IN718 (Vaßen et al., 2020). 

 

Figure I-48. Evolution des contraintes résiduelles dans la profondeur des dépôts 

Les dépôts présentent des contraintes en compression, attestant l’influence majeure de l’effet 

mécanique de déformation à l’impact et grenaillage in situ. L’homogénéité des matériaux de dépôt 

et de substrat prévient les effets thermiques au refroidissement. Dans la Figure I-48 à gauche, les 

contraintes sont maximales (en compression) à la surface du dépôt IN718 OU IN738 et diminuent 

progressivement pour passer en traction dans le substrat IN718 ou IN738. Dans la figure de droite, 

les contraintes sont maximales proche de l’interface (en compression) et augmentent dans le 

substrat pour atteindre un niveau nul. Cette valeur importante à l’interface provient de la 

préparation par sablage du substrat qui induit des contraintes en compression avant même la 

projection du dépôt CS. Pour Bagherifard et al. (Bagherifard et al., 2018), un dépôt CS d’IN718 sur 

aluminium présente des contraintes résiduelles, analysées par DRX, plutôt en compression et au 

maximum -100 MPa sur une profondeur de 160 µm à partir de la surface. 
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I.3.5.2.3 Microdéformations des dépôts Ni et base Ni 

L’analyse des profils de raies de diffraction X dans les dépôts CS permet d’étudier l’écrouissage 

(work hardening) à travers l’évaluation de la taille des domaines cohérents de diffraction (DCD) 

et le calcul des microdéformations à cette échelle. Bagherifard et al. (Bagherifard et al., 2018) 

analysent la largeur des pics à mi-hauteur (FWHM, Full Width Half Maximum) pour observer 

l’évolution du matériau dans la profondeur du dépôt d’IN718 sur aluminium en fonction de 

traitements thermiques (cf. § I.3.6.1). Ces analyses en profondeur sont menées conjointement aux 

contraintes résiduelles par électro-polissage successif du dépôt. Les travaux menés par Mauer et 

al. (Mauer et al., 2021) portent sur des dépôts NiTi sur substrat acier (AISI 318 LN) d’une 

épaisseur entre 100 et 170 µm. Ils s’appuient sur la mesure des microdéformations par DRX des 

rayons X en incidence rasante. Les mesures en incidence rasante, qui caractérise l’extrême surface 

du matériau, présentent plus de microdéformations que celles du montage DRX conventionnel. 

Par exemple, pour 5 cycles de dépôts, elles s’élèvent à 0,24 tandis que les microdéformations 

conventionnelles sont à 0,15. La chaleur cumulée du procédé favorise la relaxation des couches 

de dépôt les plus profondes. Dans cet article, les dépôts associés aux conditions de projections 

présentant les plus hauts rendements de dépôt sont ceux produits avec un plus grand nombre de 

passe et des vitesses de buse plus importantes. Ces dépôts présentent de plus hauts niveaux de 

déformation plastique et par conséquent des niveaux plus élevées de microdéformations, avec un 

niveau de microdéformation à 0,15 pour le dépôt de 100 µm (5 cycles, Vbuse de 125 mm/s) et 0,35 

pour le dépôt de 170 µm (20 cycles, Vbuse de 500 mm/s). Sun et al. mettent en œuvre un modèle 

modifié de Williamson-Hall pour extraire la taille des DCD et le niveau des micro-déformations 

(Sun et al., 2019a). Dans le cas des dépôts CS d’IN718/IN718 brut de projection, la taille des DCD 

est évaluée à 46 nm, plus faible que celle de la poudre initiale (~ 67 nm). Les dislocations sont 

considérées comme la principale source de microdéformation. La densité de dislocation est alors 

évaluée à partir du niveau de micro-déformations à 2,9.1014 m-2 dans la poudre initiale et 1,3.1015 

m-2 dans le dépôt brut de projection. 

I.3.5.3 Essais mécaniques et propriétés associées 

Parmi les essais mécaniques appliqués, les dépôts CS auto-portés font surtout l’objet d’essais de 

traction. Pour mettre en œuvre des essais de traction, il faut des dépôts suffisamment épais et 

cohérents afin de prélever des éprouvettes planes, cylindriques pour évaluer le comportement 

des dépôts en fonction des conditions de projection (Wong et al., 2013), de l’application de post-

traitements thermiques (Bagherifard et al., 2018) et pour permettre de comparer les matériaux 

issus du CS avec ceux issus d’autres procédés de fabrication additive ou de projection(Azarmi et 

Sevostianov, 2020 ; Bagherifard et al., 2018). On s’intéresse ici à des dépôts de Ni pur (Decker, 

Tran et Shen, 2000), à des alliages base nickel comme l’IN718 (Wong et al., 2013 ; Bagherifard et 

al., 2018 ; Bagherifard et al., 2017 ; Luo et al., 2018), ou l’IN625 (Azarmi et Sevostianov, 2020). Les 

dépôts CS brut de projection ont un comportement généralement élastique fragile en traction, 

comme cela est montré dans la Figure I-49 qui rassemble les essais de traction de dépôts IN718, 

Ni (Bagherifard et al., 2017 ; Decker, Tran et Shen, 2000 ; Luo et al., 2018 ; Wong et al., 2013) et 

les dépôts d’IN625 de l’article d’Azarmi et Sevostianov qui ont un comportement plus ductile 

(Azarmi et Sevostianov, 2020). Bagherifard et al. comparent les comportements en traction 

d’éprouvettes L-PBF et CS et mettent en évidence des déformation à rupture de 10 à 15% pour les 

échantillons L-PBF contre moins de 1 % pour les dépôts CS (Bagherifard et al., 2017). 
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Figure I-49. Courbes de traction de dépôts CS Ni et IN718 (gauche) et IN625 (droite) 

Les essais correspondent à un comportement fragile, les surfaces de ruptures présentent une 

fissuration interparticulaires, que ce soient des dépôts d’IN718 (Bagherifard et al., 2018 ; Luo et 

al., 2018 ; Wong et al., 2013)ou de nickel. L’augmentation de la vitesse des particules se traduit 

par une densification des dépôts et une amélioration des liaisons interparticulaires qui induit une 

augmentation de la résistance en traction, mais sans gain de ductilité (Wong et al., 2013). Le dépôt 

d’IN625 semble présenter un comportement différent des dépôts d’IN718 et de Ni, avec une plus 

grande ductilité et déformation à la rupture. En comparaison, les pièces L-PBF sont bien plus 

ductiles que les dépôts CS dans le cas d’éprouvettes d’IN718 (Bagherifard et al., 2017). La 

comparaison du comportement de dépôt plasma, arc-fil et CS d’IN 625 indique un module d’Young 

plus élevé, mais aussi une plus grande ductilité et résistance à la rupture en traction des dépôts 

CS par rapport aux autres procédés en raison d’une forte densité de dislocations au niveau des 

joints de grain et d’une limitation des effets d’oxydation (Azarmi et Sevostianov, 2020). Enfin, 

d’autres essais mécaniques peuvent remplacer ou compléter les essais de traction pour mieux 

correspondre aux sollicitations réelles d’une pièce, tel que des essais de fatigue sur dépôt CS de 

diamalloy 1005 (Cavaliere et al., 2017), de flexion 3 points de dépôts d’IN718 (Levasseur, Yue et 

Brochu, 2012), mais aussi l’essai de traction TCT (Tubular Coating Tensile) qui consiste à projeter 

un revêtement à la liaison entre deux cylindres pour évaluer « la résistance à la traction du 

revêtement parallèlement aux couches projetées pour identifier les différences de qualité de la 

liaison entre particules pouvant être causées par des défauts tels que le délaminage interne au 

niveau des fissures ou des oxydes entre les particules projetées et étalées. » (AFNOR, 2020). Des 

modules d’Young et des constantes d’élasticité, ici sur des dépôts de Ni peuvent être mesurées par 

ultrasons (Decker, Tran et Shen, 2000 ; Seiner et al., 2016). 

D’autres propriétés plus fonctionnelles font l’objet de travaux. Tout d’abord, le comportement des 

dépôts CS en environnements corrosifs ou oxydants, notamment à haute température fait l’objet 

de nombreux articles sur des alliages dont la plupart sur des NiCoCrAlY et CoNiCrAlY pour leurs 

usages en tant que barrières thermiques, mais aussi pour du Ni avec addition de Cu, Cr, et 

céramiques et de l’IN738LC (Bala, Singh et Prakash, 2009 ; Bonadei et Marrocco, 2014 ; Chen et 

al., 2011 ; Koivuluoto et Vuoristo, 2010 ; Lee et Ogawa, 2014 ; Ogawa et Seo, 2011 ; Richer et al., 

2010). Selon les usages du matériau, on s’intéresse au comportement en usure et frottement 

(Alidokht et al., 2016 ; Biagi et al., 2021 ; Cavaliere et al., 2021) pour des dépôts Ni et Ni-WC, 

IN718-Ni et IN625, face à des phénomènes d’érosion par cavitation (Kazasidis et al., 2020 ; Mauer 

et al., 2021) pour des dépôts Ni-IN718 et IN718, d’érosion à haute température (Padmini, Bhosale 

et Niranjan, 2021) sur des dépôts d’IN738. 

 

 



I.3 Projection Cold Spray (CS) 

77 

I.3.6 Influence de post-traitements sur dépôts CS Ni et base Ni 

L’état brut de projection des dépôts CS nécessite pour certaines applications l’utilisation de post-

traitements afin de modifier l’état de surface, stabiliser la microstructure et améliorer les 

propriétés mécaniques. Ces post-traitements sont aussi source d’informations pour le 

comportement spécifique des matériaux CS face à des sollicitations thermomécaniques. Cette 

partie est centrée sur l’effet des traitements thermiques au four et de la fusion laser. D’autres post-

traitements peuvent être utilisés, comme le procédé de malaxage par friction FSP (Friction-Stir 

Processing), les traitements de grenaillage ou les procédés de laminage ou de compression 

isostatique à chaud CIC (Sun et al., 2020). Dans le cas des dépôts nickel et base nickel, on choisit 

de distinguer les résultats de traitements à des températures en-dessous de 700°C et les 

traitements ou exposition à plus hautes températures 

I.3.6.1 Post-traitements thermiques basse température (<700°C) 

Des traitements thermiques à 600°C pendant 1h et 2h sont conduits sur des dépôts CS de Ni pur 

(Decker, Tran et Shen, 2000 ; Koivuluoto et Vuoristo, 2010). Ces traitements thermiques 

provoquent une augmentation de la densité des dépôts et une diminution de leur dureté, passant 

de 233 à 105 Hv0,3. L’adoucissement se traduit aussi par des largeurs des raies de diffraction X qui 

diminuent avec le traitement thermique, de 0,174° à 0,078°, ce qui atteste d’une diminution des 

défauts dans le matériau et d’une meilleure définition des joints de grains (Decker, Tran et Shen, 

2000). Les dépôts bruts de projection ont un comportement élastique fragile avec un module 

d’Young E et une limite d’élasticité σy respectives autour de 158 GPa et 300 MPa pour le dépôts CS 

contre 207 GPa et 59 Mpa pour le matériau massif. Après traitement thermique, le module 

d’Young et la limite d’élasticité diminuent pour atteindre 125 GPa et 231 MPa, tandis que 

l’allongement à rupture A% dans les essais de traction augmente, passant de 0,018 % à 9,56 %. 

Les surfaces de fracture post-traitements thermiques présentent des cupules qui attestent du 

caractère ductile de la rupture, contraire au comportement fragile des éprouvettes brutes de 

fabrication qui montrent une fissuration inter-particulaire (Decker, Tran et Shen, 2000 ; 

Koivuluoto et Vuoristo, 2010). Des dépôts Ni, NiCu, NiCr ou en présence de particules de 

céramiques montrent également une densité et une ductilité accrues par traitement thermique, 

par des mesures de potentiel électro-chimique et l’observation des surfaces de fracture 

(Koivuluoto et Vuoristo, 2010). Divinski et al. étudient du Ni fortement déformé par ECAP 

(equal-channel angular pressing), soumis à des traitements thermiques pour étudier les 

phénomènes de diffusion, restauration et recristallisation dans ces matériaux. Au-delà de 127°C 

(400K), ils observent une annihilation des lacunes dans le matériau et une diffusion qui 

permettent la restauration du Ni. 

La Figure I-50 et la Figure I-51 illustrent les microduretés, taux de porosité et contraintes 

résiduelles dans le dépôt et le substrat (pour les contraintes) en fonction du traitement thermique 

(Kim et al., 2020). Des dépôts CS d’IN718 sur un substrat Al7075-T651 traités en dessous de 100°C 

conduisent à une légère diminution de la dureté, de la porosité (Figure I-50) et des contraintes 

résiduelles (Figure I-51). Des traitements thermiques entre 230°C et 400°C présentent en 

revanche un effet différent. Les microduretés sont mesurées avec une charge de 100g, les taux de 

porosités sont obtenus par analyse d’image et les contraintes résiduelles par diffraction des 

neutrons. 
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Figure I-50. Microdureté et taux de porosité de dépôts CS IN718 sur substrat Al7075-T651 : 
influence de traitements thermiques entre 100 et 400°C (Kim et al., 2020) 

 

Figure I-51. Profil des contraintes résiduelles de dépôts CS IN718 sur substrat Al7075-T651 : 
influence de traitements thermiques entre 100 et 400°C (Kim et al., 2020) 

Au-delà de 230°C de traitement thermique, la dureté dans les dépôts, le taux de porosité, les 

contraintes résiduelles en traction dans le substrat et en compression dans le dépôt augmentent 

avec la température du traitement thermique. L’augmentation des contraintes résiduelles en 

compression induit une augmentation des microdéformations et de l’écrouissage, ce qui entraîne 

d’après Kim et al., l’augmentation de la microdureté. En parallèle, des phénomènes de fissuration 

dans les dépôts conduisent à une augmentation du taux de porosité. L’augmentation des 

contraintes résiduelles nait de deux phénomènes : un changement de la microstructure du 

substrat (Al7075-T651) avec une dissolution des précipités et une diminution de la tenue et de la 

dureté du substrat ; la différence des coefficients de dilatation thermiques entre le substrat et le 

dépôt, avec des coefficients de dilatation thermique respectivement de 23.10-6 et 13.10-6 pour 

l’Al7075-T651 et pour l’IN718. Cet exemple met en exergue le choix du substrat pour interpréter 

l’évolution des propriétés dans les dépôts. 

L’article de Vaßen et al. étudie l’impact d’un traitement thermique de 500°C pendant 1h sur un 

dépôt CS d’IN718 sur un substrat d’IN718 (Vaßen et al., 2020). Ce traitement conduit à une 

disparition diminution des contraintes résiduelles en compression dans le dépôt, mesurées par 

DRX, qui évoluent de 120 à 200 MPa pour atteindre une valeur proche de 0. Les contraintes en 

compression à la surface du substrat sont conservées, elles sont évaluées entre 230 et 370 MPa 

en compression et proviennent notamment du sablage du substrat avant projection. Des 

observations au MET montrent un grossissement des grains dans le dépôt, tandis que dans le 
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substrat, la présence de précipités Ni3Nb a empêché l’évolution de la microstructure. Enfin, la 

relaxation des contraintes résiduelles favorise l’adhérence du dépôt. 

Des traitements entre 350°C et 800°C pendant une durée entre 2h et 100h afin d’étudier la 

stabilité thermique de dépôts NiCr et IN625 (Srinivasan et al., 2016). Leurs microstructures sont 

constituées de deux zones : 1) gros grains (1 µm) présentant de fortes densités de dislocations et 

2) bandes de cisaillement présentant des macles. L’application des traitements thermiques 

permet la recristallisation de la microstructure et la formation de nano grains, entraînant 

l’augmentation de la dureté jusqu’à la température de traitement de 450°C pour le NiCr et 650°C 

pour l’IN625. Au-delà de ces températures, les grains grossissent et la dureté diminue. Les 

contraintes résiduelles dans les dépôts, mesurées par DRX, sont en compression et elles sont plus 

importantes pour les dépôts NiCr (600-800 MPa), que pour les dépôts d’IN625 (200-500 MPa). 

L’application du traitement à 350°C diminue ces contraintes mais il faut un traitement à plus haute 

température (650°C) pour les relaxer complètement. 

I.3.6.2 Post-traitements thermiques à haute température (>800°C) 

La température de frittage d’un matériau pulvérulent peut-être estimée à deux-tiers de sa 

température de fusion, ce qui équivaut à 800-900°C pour les alliages base nickel et au-delà de 

1000°C pour le Ni. Le Tableau I-10 expose différents traitements thermiques explorés dans la 

littérature. 

Tableau I-10. Bilan des traitements thermiques >800°C sur différents dépôts CS base Ni 

Matériau dépôt Matériau substrat TT Réf. 

IN718 

IN718 
Four : 900°C/10’/Ar 
Induction : 900°C/10’/Ar 

(Sun et al., 2019a) 

Al 

950°C/2h/Ar+H2 
1010°C/2h/Ar+H2 
1060°C/2h/Ar+H2 
1250°C/1h/Ar+H2 

(Wong et al., 2013) 

IN718 1050°C/30’/vide (Sun et al., 2019b) 

Al 
1050°C/Ar/3h 
1200°C/Ar/1h 

(Bagherifard et al., 
2017 ; Bagherifard et al., 
2018) 

Acier bas carbone 
1200°C, 1225°C, 
1250°C/10’, 60’, 180’/vide 

(Levasseur, Yue et 
Brochu, 2012) 

316 1200°C/6h/vide (Luo et al., 2018) 

NiCoCrAlY + Re 

Base Ni(14%Cr 
9,5%Co 5%Ti 
4%Mo 4%W 3%Al 
0,17%C) 

1080°C/1h/vide + 
870°C/12h/vide 

Bonadei and Marrocco, 
2014] 

IN738LC IN738LC 
843°C/24h/air + 
1121°C/2h/air 

(Ogawa et Seo, 2011) 

Les traitements à hautes températures permettent une modification importante des 

microstructures des dépôts avec généralement un gain en homogénéité microstructurale, une 

amélioration des liaisons interparticulaires, une diminution du taux de porosité et un gain de 

ductilité (Bagherifard et al., 2017 ; Bagherifard et al., 2018 ; Bonadei et Marrocco, 2014 ; 

Levasseur, Yue et Brochu, 2012 ; Luo et al., 2018 ; Sun et al., 2020 ; Sun et al., 2019a ; Sun et al., 

2019b ; Wong et al., 2013). Pour les mélanges de poudres IN718 et MAR-M 002 de l’article de Sun 

et al. (Sun et al., 2019b), l’application du traitement thermique à 1050°C pendant 30’ permet 

d’améliorer la liaison entre les particules des deux constituants, présentés ici par des mesures de 

la diffusion des éléments par EDS (spectroscopie à dispersion d’énergie). 
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A l’échelle microscopique, le traitement thermique permet l’apparition de phénomènes de 

restauration des dislocations, de recristallisation et de grossissement des grains dans les dépôts 

qui génèrent une diminution de la dureté (Bagherifard et al., 2017 ; Bagherifard et al., 2018 ; 

Levasseur, Yue et Brochu, 2012 ; Luo et al., 2018). L’article de Levasseur et al. (Levasseur, Yue et 

Brochu, 2012) mesure les niveaux de dureté avec deux charges différentes, 25g et 500g. Pour les 

dépôts bruts de projection, la différence entre les deux valeurs de dureté était de 93 Hv avec 516 

± 22 Hv0,025 et 423 ± 26 Hv0,5. La mesure de dureté avec une faible charge correspond à la dureté 

à l’échelle d’une particule, elle est plus élevée que la mesure à forte charge qui contient 

l’information de la tenue entre deux particules. L’application d’un traitement thermique à 1225°C 

pendant au moins 60’ conduit à la diminution globale de la dureté, mais aussi à la disparition de 

cet écart, attestant à la fois d’un effet de recristallisation, de grossissement des grains et 

d’amélioration des liaisons interparticulaires. 

L’analyse des matériaux par DRX permet d’aborder l’effet des traitements thermiques sur les 

microcontraintes et les tailles des DCD. L’article de Bagherifard et al. (Bagherifard et al., 2018) 

mesure les largeurs des pics de diffraction des dépôts CS d’IN718. La forte déformation plastique 

du matériau dans les dépôts CS induit des niveaux élevés de microcontraintes et des domaines 

cohérents de diffraction très petits. L’application de traitements thermiques au-delà de 1000°C 

permet de diminuer cette largeur de pic autour de 1-1,5°, contre 2-2,5° pour le dépôt brut de 

projection. Cette évolution est associée à une diminution de la dureté, de 530 HV à environ 400 

HV. L’article de Sun et al. (Sun et al., 2019a) applique deux traitements de 900°C pendant 10 min, 

l’un par four et l’autre par induction à des dépôts CS d’IN718. A partir des diffractogrammes DRX 

et d’un modèle modifié de Williamson-Hall, ils évaluent la taille des DCD et les microdéformations. 

A l’état brut de fabrication, la taille des DCD est fine, autour de 46 nm (~67 nm pour les poudres 

initiales) et le taux de dislocation, calculé à partir des microdéformations est évalué à 1,3×1015 m-

2 (2,9×1014 m-2 pour les poudres). Après traitement au four, ce taux de dislocation diminue et 

atteint 3,7×1014 m-2, tandis que la taille des DCD augmente pour atteindre ~113 nm. Après un 

traitement par induction, l’effet est encore plus marqué avec un taux de dislocation de 4,1.1013m-

2 et des tailles de DCD autour de ~157 nm. Il semblerait que l’application d’un traitement 

thermique par induction soit plus efficace pour faire évoluer la microstructure et réduire les 

microcontraintes dans les dépôts. Des observations au MET ont permis de confirmer et 

d’approfondir cette analyse. La microstructure est constituée de phase γ, aucun précipité γ’, γ’’ ou 

δ n’est visible. L’application de traitements thermiques peut conduire dans certains cas à la 

formation de phase γ’ ou γ’’. Ainsi, l’article d’Ogawa et Seo (Ogawa et Seo, 2011) atteste de la 

formation de phase γ’ avec l’application d’un traitement thermique à 1121°C/2h suivi d’un 

traitement à 843°C pendant 24h. 

Des essais mécaniques comparatifs entre les dépôts bruts de fabrication et les dépôts traités 

thermiquement sont mis en œuvre dans la littérature pour comprendre l’impact de la 

microstructure sur les propriétés mécaniques des dépôts d’IN718 (Bagherifard et al., 2018 ; 

Levasseur, Yue et Brochu, 2012 ; Luo et al., 2018 ; Sun et al., 2019a) ou de mélange d’IN718 et de 

MAR-M 002 (Sun et al., 2019b), avec des essais de traction (Bagherifard et al., 2018 ; Luo et al., 

2018 ; Sun et al., 2019b), des essais en fatigue (Bagherifard et al., 2018) et de la flexion 3-points 

(Levasseur, Yue et Brochu, 2012 ; Sun et al., 2019a). La diminution du taux de porosité, 

l’amélioration des liaisons interparticulaires, les phénomènes de restauration et de 

recristallisation conduisent à une augmentation de la ductilité du matériau. Les surfaces de 

fractures post-projection étaient caractérisées par des ruptures interparticulaires, tandis que les 

surfaces de fractures sur les dépôts traités présentent en partie des ruptures interparticulaires 
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mais aussi des cupules caractéristiques d’une rupture ductile du matériau. Le gain de ductilité est 

dépendant des paramètres du traitement thermique, le mode de chauffage par induction conduit 

à une meilleure contrainte à rupture que le traitement au four (Sun et al., 2019a). Enfin, une action 

sur le matériau initial, par exemple via un grenaillage in situ, conduit à des propriétés différentes 

une fois les dépôts traités. Dans l’article de Luo et al. (Luo et al., 2018), le gain de ductilité après 

traitement thermique est plus important pour les dépôts produits avec un grenaillage in-situ. 

Les traitements thermiques des dépôts CS améliorent les liaisons interparticulaires, peuvent 

diminuer le taux de porosité, sont la source des phénomènes de restauration, de recristallisation, 

de coalescence des grains. L’article de Brassart et al. (Brassart et al., 2021) porte sur l’application 

de traitements thermiques à des dépôts CS d’acier 316L, pour des températures évoluant entre 

650°C et 1060°C pendant des durées entre 1 seconde et 24h. Cette étude montre l’intérêt d’une 

utilisation conjointe de différentes méthodes de caractérisation des dépôts CS : MEB, EBSD, EDS 

et analyses DRX pour une étude systématiques des traitements thermiques et la recherche de 

compromis entre le grossissement des grains, la coalescence des porosités et la relaxation des 

dépôts CS. 

I.3.6.3 Traitement par fusion laser 

La fusion d’un dépôt entier (avec dilution) ou de couches superficielles du dépôt est une méthode 

permettant d’améliorer la densité et la cohésion du matériau dans la zone fondue et 

éventuellement à l’interface. Cela entraîne une modification de la microstructure et impacte aussi 

les propriétés mécaniques ou fonctionnelles du système revêtu. La fusion complète par faisceau 

d’électrons (EBM) d’un dépôt intermétallique riche en cobalt (CoNiCrAlY) sur un substrat en 

IN718 permet de réaliser un gradient de composition chimique, de microstructure et de 

propriétés à l’interface, qui rend le système moins sensible à l’oxydation de l’interface 

substrat/dépôt et limite son délaminage (Krajnakova et al., 2018). Une implémentation d’un 

traitement par laser concerne des dépôts CS d’IN690 sur substrat d’IN600, avec une fusion 

partielle de l’interface substrat/dépôt, pour améliorer la résistance à la corrosion sous contrainte 

de réacteurs nucléaires (Stutzman et al., 2020). Les dimensions de la zone d’IN690 fondue 

dépendent des paramètres du laser, de l’augmentation de la puissance ou la diminution de la 

vitesse du traitement impliquent une augmentation de la profondeur et de la surface fondue 

comme cela est montré sur la Figure I-52.  

 

Figure I-52. Fusion laser de dépôts CS d’IN690 (Stutzman et al., 2020) 



Chapitre I. Eléments Bibliographiques 

82 

Les auteurs stipulent que la préparation du substrat par sablage avant CS entraîne la présence de 

particules d’alumine à l’interface qui diminuent la diffusion thermique au moment du traitement 

laser, ce qui augmente la taille de la zone fondue. La fusion complète du dépôt renforce l’interface 

avec le substrat et diminue dans ce cas le risque de fissuration interfaciale. Les tests en corrosion 

sous contrainte pointent l’intérêt de ces post traitements pour diminuer la corrosion des dépôts 

CS (Stutzman et al., 2020). La fusion d’un dépôt d’IN625 sur substrat d’acier AISI304 montre que 

la zone fondue présente une porosité et une dureté réduite par rapport au dépôt initial (Sun et al., 

2020 ; Poza et al., 2014). Pour les conditions énergétiques les plus importantes, la refusion du 

substrat entraîne la diffusion du fer dans le dépôt, ce qui limite la diminution de la dureté. 

La comparaison des microstructures et des propriétés mécaniques de matériaux CS et L-PBF 

d’IN718 fait l’objet d’articles de Bagherifard et al. qui cherchent à employer le procédé CS comme 

procédé de fabrication additive (Bagherifard et al., 2017 ; Bagherifard et al., 2018). Dans ce cadre, 

il n’y a pas véritablement de chaînage des procédés. Quelques articles portent sur la fabrication 

d’un dépôt CS de Ni sur un substrat L-PBF de Ti-6Al-4V (Huang et al., 2018), de dépôts CS d’Al ou 

Al + Al2O3 sur substrat L-PBF de Ti-6Al-4V (Yin et al., 2018), d’un dépôt CS de 316L sur substrat 

L-PBF 316L (Yin et al., 2019). L’objectif est d’utiliser le procédé L-PBF pour construire le cœur de 

la pièce, le procédé CS constituant par la suite un revêtement (Huang et al., 2018), ou alors le 

volume de la pièce (Yin et al., 2018 ; Yin et al., 2019). Le chaînage L-PBF puis CS présente l’intérêt 

de combiner deux matériaux non soudables entre eux, par exemple le revêtement d’une pièce en 

Ti6Al4V par une revêtement aluminium (Yin et al., 2018) ou en Ni (Huang et al., 2018). De plus, il 

permet de profiter des avantages des deux procédés : constitution de pièces complexes avec des 

réseaux internes ou des formes précises par L-PBF, revêtement rapide et formation d’un dépôt 

dense et résistant par CS. Le chaînage des procédés CS puis L-PBF, au cœur de ce travail de thèse, 

constitue un sujet d’étude original avec peu d’éléments de comparaison dans la littérature. 
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Chapitre II.  Matériaux, Procédés et 

Caractérisations 

II.1 Matériaux 

II.1.1 Substrat 

Pour étudier les dépôt d’IN738LC et de Ni, deux types de substrat ont été sélectionnés : en acier 

inoxydable AISI 304 et alliage d’aluminium 2017A. Ils se présentent sous la forme d’une tôle 

laminée d’une épaisseur de 3 mm. Leur découpe est faite au massicot pour obtenir des 

échantillons d’une dimension de 30 mm × 30 mm. Des plateaux de fabrication plus épais, en 

AISI304, d’une épaisseur d’un centimètre et d’un diamètre de 99 mm sont aussi mis en œuvre. 

II.1.1.1 Composition 

Les compositions chimiques des substrats en acier AISI304 (nom français X5CrNi18-10) et en 

alliage d’aluminium 2017A sont fournies dans le Tableau II-1. Aucune mesure spécifique aux 

substrats et plateaux utilisés n’a été nécessaire. 

Tableau II-1. Composition chimique des substrats Inox AISI 304 et 2017A 

AISI 304 (AFNOR, 2014) 2017A  (AFNOR, 2019) 
Eléments Proportion (%mas.) Eléments Proportion (%mas.) 
Fe Reste Al Reste  
Cr 17,5-19,5 Cu 3,5-4,5 
Ni 8,0-10,5 Fe 0,7 
Mn 2,00 Mn 0,40-1,0 
Si 1,00 Mg 0,40-1,0 
P 0,045 Zn 0,25 
N 0,10 Si 0,20-0,8 
C 0,07 Cr 0,10 
S 0,0155 Remarques 0,25 Zr + Ti  
  Autres Chaque 0,05 

Total 0,15 

II.1.1.2 Préparation 

Afin de préparer les substrats à la projection CS, on procède à un sablage mécanique au corindon. 

Pour obtenir un sablage homogène, le corindon est projeté sur la surface de l’échantillon avec un 

angle de 45° pour limiter l’implantation des grains d’alumine. Une distance constante d’environ 

5 cm est maintenue et le balayage de l’échantillon est appliqué dans les quatre sens (Figure II-1) 

avec une pression de 4 bar. 

 

 
 

5 « Pour les barres, le fil machine, les profils, les produits transformés à froid et les demi-produits concernés, une teneur maximale en 

soufre de 0,030 % s'applique. Des plages particulières de teneur en soufre peuvent fournir une amélioration de propriétés particulières. 
Pour l’usinage, une teneur en soufre contrôlée comprise entre 0,015 % et 0,030 % est recommandée et autorisée. Pour le soudage, une 
teneur en soufre contrôlée comprise entre 0,008 % et 0,030 % est recommandée et autorisée. Pour le polissage, une teneur en soufre 
contrôlée de 0,015 % max. est recommandée. » 
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Figure II-1. Représentation schématique du sablage 

La rugosité des échantillons est ensuite mesurée avec le profilomètre Altisurf 500 (Altimet, 

France). Cette méthode de contrôle a été mise en place pour les échantillons HP, MP (2ème 

campagne), MP-Ni. Les échantillons MP (1ère campagne) et MP-He ont été contrôlé à posteriori sur 

les zones en périphéries du dépôt. Ils présentent généralement des rugosités plus faibles. Les 

échantillons des conditions MP-Ni, MP (2ème campagne) de la gamme 700 et HP (gamme 700) sont 

sablés avec du corindon 300 µm qui permet d’assurer une rugosité selon le critère : 

𝑅𝑎𝐴𝐼𝑆𝐼304
 >  4 µ𝑚 et 𝑅𝑎2017𝐴

>  5 µ𝑚. Les échantillons en conditions MP (2ème campagne) des 

gammes 200 et 300, les plateaux HP (gamme 200 et 300) sont sablés avec du corindon 700 µm 

afin d’assurer une rugosité plus importante des substrats. Le critère est alors défini : 

𝑅𝑎𝐴𝐼𝑆𝐼304
>  6 µ𝑚, 𝑅𝑎2017𝐴

> 9 µ𝑚. 

II.1.1.3 Propriétés mécaniques des substrats 

Des mesures de macrodureté sont effectuées sur les substrats avec l’installation Dia Testor 2Rc 

(Wolpert, USA). La masse utilisée est de 20 kg et la pointe est une pointe vickers. 5 mesures sont 

prises pour chaque type de substrat. Des mesures avec le microduromètre automatique HZ-50-4 

(PRESI, France). Les résultats de microdureté sont issus de 15 mesures avec une charge de 25 g. 

Le Tableau II-2 rassemble les propriétés mécaniques des substrats AISI304 et 2017A. 

Tableau II-2. Propriétés mécaniques des substrats AISI304 et 2017A (MatWeb, 2021a ; MatWeb, 
2021b ; AFNOR, 2014) 

 AISI 304 2017A 
Température de fusion (°C) 1400 – 1455°C 513 – 640.6°C 
Dureté (Hv20) 
Dureté (Hv0,025) 

174 ± 4 
220 ± 21 

131 ± 3  
113 ± 6 

Module d’Young (GPa) 200 (à 20°C) 72,4 

Conductivité thermique (
𝑊

𝑚.𝐾
) 15 134 

Coefficient de dilatation (10−6 × 𝐾−1) 16,0 (entre 20 et 100°C) 25,4 (entre 20 et 300°C) 

II.1.2 Poudres 

Les poudres employées dans cette thèse sont produites par atomisation au gaz inerte par Praxair 

Surface Technologies (Indianapolis, USA). La granulométrie a été mesurée au centre des 

matériaux avec une mesure laser par voie sèche avec un équipement Mastersizer 3000 de 

Malvern. Les résultats de granulométries sont fournis dans le Chapitre III. 

II.1.2.1 Composition chimique 

La composition chimique des poudres a été fournie par Praxair Surface Technologies. Les valeurs 

pour la poudre d’IN738LC et pour la poudre de Ni sont indiquées respectivement dans le Tableau 

II-3 et le Tableau II-4. Elles correspondent à l’état des poudres au moment de l’envoi. Les poudres 

sont stockées sous air. 
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Tableau II-3. Composition chimique de la poudre d’IN738LC, lot Ni-284-10 (Praxair surface 
technologies (Indianapolis, USA)) (norme ASTM B215) 

%mas. Ni Cr Co Ti Al W Ta Mo Nb C Fe 
Min 

B
al

an
ce

 

15,7 8,00 3,20 3,20 2,40 1,50 1,50 0,60 0,09  
Max 16,3 9,00 3,70 3,70 2,80 2,00 2,00 1,10 0,13 0,50 
Ni-284-10 16,1 8,91 3,43 3,41 2,62 1,77 1,75 0,85 0,10 0,08 
%mas. Zr O N B S Cu Mn Si P Autre   
Min 0,03   0,007        
Max 0,08 0,030 0,025 0,012 0,015 0,10 0,20 0,30 0,010 0,50  
Ni-284-10 0,06 0,012 0,011 0,008 0,001 0,00 0,00 <0,05 <0,005 <0,10  

Tableau II-4. Composition chimique de la poudre de Ni, lot Ni-914-3 (Praxair surface 
technologies (Indianapolis, USA)) (norme ASTM B215) 

%mas. Ni Si O Co C Fe Cu 
Min 99,00       
Max  0,35 Report 0,20 0,05 0,30 0,1 
Ni-914-3 Balance 0,22 0,011 0,01 0,01 0,00 0,0 
%mas. B P S N Autres (par élément) Total autres  
Min        
Max 0,05 0,04 0,04 Report 0,05 0,10  
Ni-914-3 0,00 0,00 0,00 <0,002 <0,05 <0,10  

II.1.2.2 Compacité 

Les mesures de compacité permettent d’évaluer la capacité de la poudre à produire un lit de 

poudre stable et compact. Les densités de l’IN738LC et du Ni sont respectivement de 8,11 g/cm3 

et 8,90 g/cm3 à l’état massif (Nickel Institute, 2020 ; Lide et al., 2009). En comparant la densité 

d’un volume de poudre avec celle du matériau massif, il est possible de connaître la proportion 

occupée par le volume inter-particulaire. La densité versée est le rapport entre la masse et le 

volume occupés dans une éprouvette calibrée. La densité tapée est mesurée après 500 et 1000 

coups appliqués dans un dispositif dédié (Densitap, Granuloshop, France). La compacité est le 

rapport entre la densité mesurée et la densité du matériau massif. Les valeurs sont consignées 

dans le Tableau II-5. 

Tableau II-5. Densités apparentes et compacité des poudres d’IN738LC et de Ni 

 IN738LC Ni 

 Versée 500 cps 1000 cps Versée 500 cps 1000 cps 

Densité (g.cm-3) 4,26 4,65 4,76 4,17 4,65 4,65 

Compacité 52 % 57 % 59 % 47 % 52 % 52 % 

Les compacités mesurées ici correspondent à un lit de poudre suffisamment dense pour être 

utilisé dans le cadre du procédé L-PBF. 
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II.2 Procédés 

Deux procédés sont utilisés au cours de cette thèse, le CS, décrit dans une première sous-partie, 

avec une installation moyenne pression présente au centre des matériaux et une installation haute 

pression en dehors du laboratoire, et le procédé L-PBF dans la seconde sous-partie, avec une 

installation du centre des matériaux. 

II.2.1 Procédé CS 

II.2.1.1 Installation moyenne pression (MP) 

Les projections moyenne pression sont effectuées sur une installation CGT KINETIC® 3000-M 

(Oerlicon Metco, Suisse) qui permet d’atteindre des pressions de 3,0 MPa (2,5 MPa sous hélium) 

et de 600°C (500°C sous hélium). On choisit la température et la pression en entrée de buse. Les 

poudres de Ni et d’IN738LC sont classifiées comme cancérigène potentiel 

(CARCINOGENICITY - Category 2), les projections sont effectuées dans la cabine CAPS (Controlled 

Atmosphere Plasma Spraying) du CDM. Cette chambre de projection fermée permet d’éviter la 

présence de Ni dans l’atmosphère respirée par les utilisateurs. La chambre est nettoyée 

intégralement après chaque campagne de projection pour des questions de sécurité, ainsi que 

pour limiter la contamination entre échantillons. Un système d’aspiration et de filtration de l’air 

permet d’évacuer la poudre dispersée dans l’atmosphère de la cabine de projection. La chambre 

de projection et la buse sont visibles dans la Figure II-2. 

 

Figure II-2. Chambre de projection CAPS et buse de projection CS 

Le distributeur de poudre utilisé est un PF 4000 comfort dont on peut choisir la vitesse de rotation. 

Elle est fixée à 2 tours par minutes, ce qui conduit à un débit massique de 30 g/min. La 

détermination du débit massique est faite en l’absence de pression et de température. Les mesures 

de débit massique de poudre sont régulières au cours de la campagne de projection. 

La buse de projection est mise en mouvement par l’intermédiaire d’un robot 6 axes ABB-IRB-2000 

commandé numériquement par un langage de type S2. Les programmes de déplacements de la 

buse prévoient un espace entre le démarrage du mouvement et l’échantillon pour laisser un temps 

d’accélération et avoir une vitesse constante au dessus des dépôts. On peut appliquer des 

projections traits ou surfaçage (cf. Figure II-3). On doit alors définir la vitesse de la buse, le pas de 

recouvrement et le nombre de passe. 
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Figure II-3. Cinématique de projection CS 

Les buses utilisées en CS moyenne pression sont les buses 24TC (Oerlicon Metco, Suisse). Elles 

sont composées de carbures de tungstène (cf. dimensions dans le Tableau III-2, conditions MP). 

II.2.1.2 Installation CS haute pression 

L’installation CS haute pression est installée au centre de recherche IEK-1 (Jülich, Allemagne). 

C’est un équipement haute pression Impact Innovations 5/11® (Impact Innovation Gmbh, 

Allemagne) qui permet d’atteindre des températures de 1100°C et des pressions de 50 bars. Une 

préchambre en amont de la buse pour la projection des particules est installée. Elle a une longueur 

de 170 mm afin de mettre en contact la poudre avec le gaz à haute température et permettre aux 

particules d’atteindre une température plus importante. La buse de projection SiC-OUT2 est 

utilisée, avec un système de refroidissement à l’eau. Ses dimensions sont fournies dans le Tableau 

III-2 (conditions HP). 

II.2.2 Procédé L-PBF 

L’installation L-PBF utilisée pour cette thèse est une Concept Laser M2 dual laser (Concept Laser 

GmbH, Allemagne), disponible au centre des matériaux (cf. Figure II-4). Elle possède deux lasers 

Yb : YAG (λ = 1070 nm) dont la puissance maximale est de 400 W (pour les deux laser), ce qui 

permet de fabriquer plusieurs pièces en parallèle dans notre cas. L’utilisation des deux lasers 

coaxiaux peut permettre d’agir sur les problèmes de fissuration à chaud par la diminution des 

gradients de température au cours de la fabrication d’une pièce L-PBF. Le diamètre du spot laser 

est de 100 µm, sa vitesse de balayage est fixée entre 200 et 800 mm/s. 

 

Figure II-4. Installation L-PBF Concept Laser M2 dual laser 

Pour la fabrication de pièces et de draps sans apport de matière, les pièces sont positionnées dans 

la chambre de fabrication, leur hauteur est fixée afin d’ajuster la focalisation des lasers. On 

procède à l’inertage de la chambre à l’argon (afin d’éviter l’oxydation au cours de la fabrication). 

Pour la fabrication avec apport de matière, la hauteur des lits de poudre est ajustée par un racleur 

rigide. La poudre qui n’est pas utilisée peut être recyclée.  
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II.3 Caractérisations 

II.3.1 Caractérisations microstructurales 

La caractérisation microstructurale des poudres, des dépôts CS et des dépôts CS soumis à la fusion 

laser L-PBF avec ou sans apport de matière nécessite la préparation d’échantillons enrobés, leur 

polissage et la définition d’attaques chimiques permettant de caractériser les microstructures et 

de distinguer les zones fondues. Ces échantillons ont été observés par des équipements de 

microscopie optique, de microscopie électronique à balayage et de microsonde de Castaing. 

II.3.1.1 Préparation des échantillons 

II.3.1.1.1 Poudre 

Les poudres d’IN738LC et de Ni sont observées en poudre libre au MEB afin de caractériser leurs 

morphologies. Elles sont dans ce cas déposées sur un scotch carbone avant introduction dans le 

MEB. 

Pour les observations en coupe de la poudre et les mesures de dureté, un échantillon d’aluminium 

est usiné pour disposer d’un espace creux peu profond. Dans cette cavité est versé un mélange de 

poudre et de résine non conductrice à froid EpoFix (Struers), résine époxy à polymérisation lente 

(8 h à 12 h à température ambiante (22°C)). Cette technique permet de limiter la quantité de 

poudre versée et de maximiser les contacts entre particules afin de limiter les effets de charge au 

MEB. Les échantillons ainsi formés sont polis avec les papiers SiC (grade 600 à grade 1200) puis 

sur des draps de polissage diamantés (9 µm, 3 µm et 1 µm), suivi d’un polissage à l’OPS. Cette 

dernière étape (OPS) n’est pas appliquée quand il s’agit de faire des analyses quantitatives à la 

microsonde de Castaing ou à l’EDS. L’échantillon est nettoyé au cours du polissage par des bains 

d’eau savonneuse dans le bac à ultrasons afin d’assurer l’absence de rayures provenant des 

papiers et draps ou du détachement de particules de poudres. Après polissage et éventuellement 

une étape d’attaque chimique, l’échantillon est métallisé avec dépôt d’une couche Au+Pd de 2 µm 

d’épaisseur.  

II.3.1.1.2 Dépôts CS et matériaux lasés 

Les dépôts CS et les matériaux lasés sans apport de matière sont découpés à la scie à fil diamanté 

W3242 Escil. Cette méthode de découpe lente préserve la tenue du dépôt et permet de préserver 

une partie du dépôt pour l’enrobage et une autre partie intacte qui peut être utilisée pour des 

étapes de laser L-PBF par exemple. Les pièces produites avec apport de matière sur les dépôts CS 

sont découpées avec le substrat par EDM (Electrical Discharge Machining), découpe fil par électro-

érosion au niveau de l’atelier mécanique du Centre des Matériaux. Les échantillons de dépôts ont 

été enrobés initialement dans de la résine non conductrice pour ne pas risquer de modifier la 

microstructure. Cependant, cette résine a une dureté très faible, ce qui rendait difficile le polissage 

des échantillons. Pour l’analyse des échantillons de cordons, on a choisi de tester sur quelques 

échantillons un enrobage à chaud dans une résine conductrice, cette technique facilite aussi les 

observations aux MEB et ne nécessite plus l’étape de métallisation avant les observations. Comme 

cela ne changeait pas de façon visible la microstructure des matériaux ainsi que le niveau de 

dureté, les échantillons sont par la suite enrobés indistinctement par l’une ou l’autre des 

méthodes. L’enrobage à chaud est mis en œuvre avec de la résine phénolique conductrice au 

carbone XPHC (NX-MET, France). L’échantillon entouré de résine est porté à 180°C et 350 bar 

pendant 5 minutes, puis refroidi. 
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Les principales difficultés qui se sont présentées pour le polissage des échantillons sont liées à la 

différence de dureté entre l’IN738LC (376 HV0,025) qui constitue le dépôt et les substrats : 2017A 

(113 HV0,025) et inox 304 (220 HV0,025). Cette différence entraîne une érosion du substrat et de la 

résine plus grande que celle du dépôt, ce qui peut entraîner un défaut de planéité. 

II.3.1.2 Attaques chimiques 

Les échantillons polis jusqu’à l’étape d’OPS sont soumis à différentes attaques chimiques en 

fonction des informations à révéler et de la nature du matériau initial. Toutes les informations 

concernant ces attaques sont fournies dans le Tableau II-6. Les particules de poudre d’IN738LC 

sont soumise à trois attaques différente, l’eau régale, le Kalling2 et le Marble afin de révéler la 

microstructure des ces poudres brutes d’atomisation. Les dépôts CS d’IN738LC lasés sont soumis 

à une attaque électrolytique à l’acide oxalique. Enfin, les dépôts de Ni lasés sont soumis à une 

attaque électrolytique à l’acide nitrique. Il s’avère que ces attaques ne sont pas toujours efficaces 

de manière homogène sur l’intégralité des échantillons.  

Tableau II-6. Caractéristiques des attaques chimiques 

 
Poudre  

IN738LC 
 CS et L-PBF 

IN738LC 
CS et L-PBF 

Ni 

Nom Eau régale Kalling2 Marble 
Acide 

oxalique 
Acide 

nitrique 

Compo. 
30mL HCl + 
15mL HNO3 

100mL H2O + 100mL 
HCl + 5g CuCl2 

10 g CuSO4 + 50mL 
HCl + 50mL H2O 

C2H2O4 HNO3 

 15 s 15 s 15 s 6 V, 10-20 s 6 V, 30 s 

II.3.1.3 Microscopie optique et numérique 

Les images optiques sont prises sur un microscope Leica CTR6000 (Leica Microsystems GmbH, 

Allemagne), ainsi que sur un microscope numérique Keyence VHX 6000 (Keyence, France). Ces 

deux systèmes permettent la prise d’images multifocus pour limiter l’impact des défauts de 

planéité des échantillons. Une reconstruction a postériori par assemblage d’images permet d’avoir 

une vision globale des échantillons. 

II.3.1.4 MEB 

Les images MEB de cette thèse sont prises principalement sur le MEB ZEISS Sigma 300 équipé 

d’un canon FEG et d’une pointe Schottky (Carl Zeiss Microscopy GmbH, Allemagne). Ce MEB, 

installé au centre des matériaux, présente notamment un détecteur à électrons secondaires 

(Everhart-Thornley) et un détecteur à électrons rétrodiffusés rétractable. Quelques analyses 

EBSD ont été faites grâce au système EBSD Nordif UF300. Les dépôts CS sont fortement écrouis, 

ce qui rend l’indexation des données EBSD difficile. Quelques points de mesures ont aussi été 

effectués grâce au système d’analyse EDS SDD Bruker XFlash 5030. A partir de ces images 

individuelles, on reconstruit des champs à plus grande échelle par l’utilisation du module 

« stitching », et on procède à des évaluations de taux de porosité par analyse d’images. 

II.3.1.4.1 Utilisation du module « stitching » 

Une macro de prise d’image a été installée sur le MEB sigma 3000 pour acquérir automatiquement 

une succession d’images afin de pouvoir ensuite les assembler et représenter des zones étendues. 

Ce module a été particulièrement utilisé pour prendre des vues des dépôts CS sur lesquelles des 

pièces avec apport de matière ont été produites. Les images sont réassemblées avec le logiciel 

ImageJ, dans le plugin « stitching »/« Grid/Collection stitching ». Les images étaient obtenues avec 

un recouvrement de 10 % et l’assemblage reposait sur le mode « linear blending » (ImageJ wiki, 
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2022). Ce module peut aussi être utilisé pour réassembler des images provenant du microscope 

optique, à condition de bien connaitre les taux de recouvrement des images entre elles. 

II.3.1.4.2 Mesure du taux de porosité par analyse d’images 

Les images à l’origine des mesures du taux de porosité sont des images MEB obtenues par 

électrons rétrodiffusés, sauf dans le cas des échantillons MP-I-100 (SE). Ce sont des images 

reconstituées pour pouvoir traiter rapidement des surfaces importantes. Les images sont traitées 

sur le logiciel Image J, à l’aide de différents outils : baguette magique, seuillage et calcul de 

particules. 

Tout d’abord, on distingue la partie dépôt du substrat et de l’enrobage par l’outil « Baguette 

magique » (wand tool) qui sélectionne les zones adjacentes en fonction d’une proximité de niveau 

de gris. La surface de la zone utile est mesurée, puis on supprime les zones adjacentes (substrat 

et enrobage). Ces différentes étapes sont résumées dans la Figure II-5. 

 

Figure II-5. Méthode de mesure des porosités. 

Le choix de la méthode de seuillage influe sur les taux de porosité mesurés. Pour une image type, 

on évalue les différentes méthodes disponibles pour le seuillage dans Image J, et on expose ce 

résultat à la Figure II-6. 

 

Figure II-6. Différentes méthodes de seuil sur une image type modèle des mesures de porosités 

Des méthodes de seuillages sont inadaptées à notre étude, MaxEntropy, RenyiEntropy, Shanbhag 

et Yen ne semblent pas fonctionner sur le type d’image analysé. Les méthodes Percentile et 
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Moments introduisent trop de zones de porosités par rapport à la réalité de l’échantillon et ne 

sont pas appropriées. On souhaite prendre en compte les porosités entières, même lorsqu’elles ne 

sont pas très profondes, il semblerait que les méthodes Huang, Li, MinError (I), Minimum et 

Triangle soient trop restrictives par rapport à nos types de porosités. Les méthodes Default, 

Intermodes, IsoData, Mean, Otsu pourraient convenir. La méthode par défaut (Default) a été 

sélectionnée. Les méthodes de seuillage automatique limitent les biais expérimentateur. 

La méthode par défaut présente le plus fort taux de porosité parmi les méthodes sélectionnées. Si 

on augmente au moment d’appliquer le seuillage un niveau de gris en plus on passe de 3,5167 à 

3,5459, et si on en enlève un on passe à 3,4859. A partir de cette image seuillée, le taux de porosité 

est obtenu en appliquant la méthode Analyze Particles qui consiste à mesurer la surface des 

particules dans l’échantillon. Le résultat obtenu dépend des paramètres employés. Dans notre cas, 

on sélectionne ‘Exclude on edges’ qui permet de ne pas prendre en compte les porosités 

débouchantes et donc le contour du dépôt. L’avantage d’utiliser cette méthode est que cela nous 

permet d’éviter d’avoir à distinguer manuellement la zone de dépôt du reste de l’image. On fait 

ensuite le rapport entre la surface totale occupée par les particules et la surface de la zone utile 

mesurée au début pour obtenir la surface occupée par les porosités. Le Tableau II-7 rassemble 

l’application de différents filtres pour obtenir le taux de porosité et son évolution si on fait varier 

légèrement le niveau de seuillage. Pour un niveau de 3,5 % pour la méthode par défaut, selon les 

autres méthodes qui donnaient des résultats intéressants on a des taux entre 2,867 et 3,061 %. 

Tableau II-7. Taux de porosité des différentes méthodes de seuillage sur l’image test. 

 Taux de porosité +1 niveau de gris -1 niveau de gris 
Default 3,517 3,546 3,486 
Intermodes 2,906 2,926 2,885 
IsoData 2,867 2,885 2,850 
Mean 3,061 3,083 3,043 
Otsu 2,867 2,885 2,850 

Les surfaces analysées pour les données de porosités fournies dans cette thèse sont indiquées 

respectivement pour le Ni et l’IN738LC dans le Tableau II-8 et le Tableau II-9. Elles sont 

supérieures à 1 mm2 pour les dépôts de Ni et pour les dépôts d’IN738LC sauf pour les cas de la 

gamme 100, MP-A-He-200 , MP-I-He-300 et MP-A-He-300. Dans ces quelques cas on ne disposait 

pas d’images de tailles plus importantes. 
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Tableau II-8. Surfaces d’analyse des mesures de porosités des dépôts de Ni 

Gamme Type échantillon Traitement thermique Nombre d’échantillon Surface totale (µm²) 
700 MP-I-Ni-700  1 3 870 501 
 MP-I-Ni-700 TT 500°C/8h 1 3 447 388 
 MP-A-Ni-700  1 2 159 209 
1500 MP-I-Ni-1500  1 2 229 094 
 MP-A-Ni-1500  1 6 446 714 

Tableau II-9. Surfaces d’analyse des mesures de porosités des dépôts d’IN738LC 

Gamme Type échantillon Traitement thermique Nombre d’échantillon Surface totale (µm²) 

100 

MP-I-100 (1 passe) - 1 116 969 
MP-I-100 (10 passes) - 1 276 297 
MP-I-100 (10 passes) 500°C/8h/Ar+H2 1 205 006 
MP-A-100 (10 passes)  1 386 232 

200 

MP-I-200  1 2 343 080 
MP-I-200 préchauffage  1 2 752 220 
MP-A-200  1 2 156 384 
MP-I-He-200  2 1 229 372 
MP-A-He-200  1 683 091 
HP-I-200  2 2 712 793 

300 

MP-I-300  1 4 343 018 
MP-I-300 600°C/24h/Ar+H2 1 4 843 796 
MP-I-300 préchauffage  1 3 607 202 
MP-A-300  1 3 613 265 
MP-I-He-300  1 364 910 
MP-A-He-300  1 478 522 
HP-I-300  2 4 027 365 

700 
MP-I-700  1 6 041 133 
HP-I-700  2 8 575 291 
HP-A-700  2 6 393 021 

II.3.1.5 Microsonde de Castaing 

La microsonde de Castaing présente au centre des matériaux est un équipement EPMA CAMECA 

SX100 (CAMECA, France). Un faisceau d’électron bombarde l’échantillon, entraînant la formation 

de rayons X qui sont sélectionnés par un jeu de spectromètres. Cette analyse précise permet à 

partir de l’analyse du spectre d’obtenir des informations qualitatives et quantitatives sur la 

répartition des éléments chimiques dans le matériau. Elle est utilisée dans cette thèse sur les 

échantillons CS soumis au laser L-PBF pour étudier la migration des éléments chimiques. 

II.3.2 Caractérisation morphologique par profilomètre 

Les analyses morphologiques (rugosité, ondulation) sont effectuées avec un profilomètre optique 

Altisurf 500 (Altimet, France). Les résultats sont dépouillés sur le logiciel AltiMap Topography XT. 

Au-delà de la gamme 300, les épaisseurs de dépôts sont évaluées avec des mesures sur des coupes 

MEB ou alors par des mesures au micromètre. 

II.3.2.1 Mesure d’épaisseur de dépôt 

Les mesures des épaisseurs de dépôt sont conduites sur le profilomètre. Pour la plupart des 

échantillons, les substrats sont fixés avec des rondelles au moment de la projection. On dispose 

ainsi d’un espace non revêtu qui fait office de point de repère pour définir la ligne de base. Une 

première étape de suppression de forme est utilisée pour limiter l’influence de la courbure du 

substrat. A partir du profil redressé on mesure l’écart entre la ligne de base et la hauteur de dépôt 
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par l’option « hauteur de marche ». Un exemple est présenté dans la Figure II-7. Dans les cas où 

aucun espace non revêtu n’est disponible, des mesures de hauteurs sur des images en coupe MEB 

ont été effectuées (notamment pour les plateaux HP). 

 

Figure II-7. Profil MP-I-He-300 : a. Echantillon, b. Brut, c. Redressé, d. Hauteur de dépôt 

II.3.2.2 Rugosité 

Les mesures de rugosité sont effectuées à partir des profils collectés sur les substrats sablés, les 

dépôts CS, les draps de fusion ou les pièces L-PBF. Dans le cas des dépôts CS et des substrats sablés, 

la direction des profils par rapport aux échantillons importe peu. En revanche, pour les mesures 

effectuées sur les draps et pièces L-PBF, on distingue les mesures dans la direction transverse aux 

traits laser (T) de celles dans la direction longitudinale (L). Pour les substrats sablés, des mesures 

dans les deux directions ont aussi été effectuées, cette fois-ci dans un but de contrôle, pour vérifier 

qu’ils respectaient les critères que nous avions posés en termes de rugosité minimale (cf. II.1.1.2). 

Pour les dépôts CS, les mesures reposent sur des profils traversant la diagonale de l’échantillon, 

d’une longueur d’environ 25/30 mm, ou alors par deux profils dans les deux sens de l’échantillon 

qui mesurent au moins 20 mm chacun. Pour les plateaux, ces mesures ont été augmenté avec la 

mise en œuvre d’une dizaine de profils sur toute la surface de ces plateaux, dans les deux 

directions. 

Les résultats de mesure de rugosité et d’ondulation sont obtenus dans cette thèse sous la norme 

NF EN ISO 4287 (AFNOR, 1998). A partir du profil primaire relevé par le profilomètre, on définit 

un profil de rugosité et un profil d’ondulation. Pour la rugosité sont éliminées les composantes de 

grande longueur d’onde (λc) et les composantes de très faible longueur d’onde (λs). Pour les 

ondulations on élimine les composantes à faible longueur d’onde (λc) et à très grande longueur 

d’onde (λf). 
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Figure II-8. Distinction du profil de rugosité et du profil d'ondulation 

La moyenne arithmétique correspond à 𝑅𝑎 ,𝑊𝑎 =
1

𝑙𝑒
∫ |𝑧(𝑥)|𝑑𝑥

𝑙𝑒
0

 avec z le profil de rugosité ou le 

profil d’ondulation, le la longueur d’évaluation. Pour Rz et Wz, on prend la somme de la hauteur la 

plus grande et du creux le plus profond sur la longueur de base. La hauteur totale du profil, Rt ou 

Wt correspond à la somme de la plus grande hauteur de saillie du profil avec la plus grande des 

profondeurs de creux sur la longueur totale d’évaluation (Rt>Rz et Wt>Wz).  

II.3.3 Caractérisations mécaniques 

II.3.3.1 Dureté 

Les mesures de dureté sont effectuées sur les échantillons enrobés de poudre, de substrat, de 

dépôt ou de dépôt lasés. Les mesures ont été effectuées pour les poudres brutes d’atomisation, les 

dépôts CS MP-A-100 (1 et 10 passes) et MP-I-100 (1 passe) bruts de projection sur le 

microduromètre MicroMet 5124 (Buehler GmbH, Allemagne). Les mesures sur les autres 

échantillons, poudres traitées thermiquement, dépôts CS ou dépôts lasés sont réalisées sur le 

microduromètre HZ50-4 (PRESI, France). Des charges de 10 g et de 25 g sont employées pour les 

poudres respectivement de Ni et d’IN738LC.  Pour les dépôts, différentes charges de 25 g, 50 g et 

occasionnellement 100 g sont employées. Lors du dépouillement des résultats de dureté, les 

empreintes effectuées sur une fissure ou une porosité ne sont pas prises en considération. 

II.3.3.2 Diffraction des rayons X 

L’installation DRX du centre des matériaux est un appareil bruker D8 DISCOVER, diffractomètre 

en configuration Bragg-Brentano installé en 2019. Le détecteur à disposition est un détecteur 

LYNXEYE XE-T (Bruker). La mise en œuvre des différents types de mesure a été faites en 

collaboration avec Charlotte Monteiro, ingénieure de recherche responsable de l’installation.  

La diffraction des rayons X repose sur la loi de Bragg, qui définit les angles θ qui correspondent à 

des interférences constructives, à partir de la distance interréticulaire dhkl et de la longueur d’onde 

de la source de rayons X incidente : 

2𝑑ℎ𝑘𝑙𝑠𝑖𝑛𝜃 = 𝑝𝜆 avec 𝑝 ∈ 𝑍+
∗  (𝑜𝑟𝑑𝑟𝑒 𝑑′𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓é𝑟𝑒𝑛𝑐𝑒) (II-1) 

Ces phénomènes de diffraction sont représentés à la Figure II-9. Dans la pratique, l’échantillon 

observé est généralement polycristallin, avec une multitude de grains présentant des orientations 

diverses et des phases différentes. Cette variété de plans se traduit par un spectre possédant 

plusieurs pics de diffraction, l’étude consistant ensuite à attribuer ces pics aux éléments et aux 

phases présentes et à en déduire différentes caractéristiques (paramètre de maille, tailles de 

cristallites, taux de microdéformations, proportion de phases, contraintes résiduelles…). 
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Figure II-9. Illustration de la loi de Bragg (Peng, 2006) 

II.3.3.2.1 Choix de la source et des paramètres d’acquisition 

Deux tubes de production des rayons X sont disponibles : une source en cuivre (λ = 1,5406 nm) et 

une source en cobalt (λ = 0,1789 nm). Le tube de cuivre est le plus représenté dans la littérature 

pour des calculs de phases standard. Le choix du tube dépend de la nature des éléments à 

observer. L’interaction des éléments de l’échantillon avec les rayons X peut donner lieu à 

l’apparition de phénomènes parasites comme la fluorescence, que l’on cherche à éviter. L’IN738LC 

et le Ni présentent principalement la phase γ, cubique à face centrée, qui correspond au groupe 

d’espace 𝐹𝑚3̅𝑚. Pour cette phase, les différents pics accessibles par le montage de l’installation 

DRX sont listés dans le Tableau II-10 en fonction de la source utilisée pour la fiche du Ni 

(ICDD 04-011-9061).  

Tableau II-10. Position des pics en fonction de la source utilisée (Ni) 

Plans {hkl} 2θ (°) 

Cuivre Cobalt Manganèse 
{111} 44,5 52,2 62,2 
{200} 51,8 61,0 73,2 
{220} 76,4 91,8 115,0 
{311} 92,9 114,7 163,1 
{222} 98,4 123,1  
{400} 121,9   
{331} 144,7   
{420} 155,7   

Au cours de cette thèse, les sources disponibles au laboratoire étaient le cuivre et le cobalt. La 

source manganèse est à présent disponible pour les futures études. On a sélectionné une même 

source pour les scans long d’analyse de présence des phases et pour les scans effectués pour 

évaluer les contraintes résiduelles. Dans ce cadre, le choix de l’anode de la source de rayons X est 

basé sur la position du pic observé. On cherche à provoquer une réflexion pour un angle 2θ 

supérieur à 130°, pour optimiser la sensibilité des mesures. Dans le même temps, il faut 

néanmoins que le pic ne soit pas trop proche de la limite 2θ accessible par l’équipement, pour 

pouvoir distinguer l’entièreté du pic. Dans notre cas la limite est à 160°. La norme AFNOR sur la 

mesure des contraintes résiduelles par DRX (AFNOR, 2009), conseille pour l’analyse des alliages 

de nickel d’utiliser le pic {311} avec une source Mn. Afin de conserver ce choix de plan pour nos 

analyses, nous avons choisit de travailler les mesures de contraintes avec la source Co, et le pic 

{311} qui se trouve dans notre cas autour de 110-115°. Le pic {222} était trop peu intense et cela 

aurait allongé de beaucoup le temps de mesure, tout en changeant de famille de plan par rapport 

aux résultats usuels de la littérature. Les valeurs de Kα1 et Kα2 de la source cobalt sont 

respectivement de 1,7889 Å et 1,7928 Å (Gravereau, 2011). La tension utilisée était de 35 kV le 

courant de 40 mA.  
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Dans le cas des scans complets des échantillons, l’angle d’incidence varie entre 25 et 130°. On 

effectue un premier scan rapide afin de définir le pas et le temps d’acquisition par point. Pour le 

scan complet et long, le pas est fixé par la relation suivante : 
𝐹𝑊𝐻𝑀

10
< 𝑝𝑎𝑠 <

𝐹𝑊𝐻𝑀

5
 avec FWHM la 

largeur à mi-hauteur du pic. Il est fixé à partir du pic le plus fin (ici le premier pic {111}). Le temps 

d’acquisition par pas est optimisé de manière à avoir une intensité du plus petit pic à 10 000 

coups. Les échantillons de poudres sont préparés dans un porte-échantillon en polyméthacrylate 

de méthyle (PMMA), elles sont étalées avec une lame de rasoir pour s’assurer d’avoir une surface 

plane. Les incertitudes liées à la position des pics s’élèvent à 0,04° au maximum d’après les 

données constructeur. Cependant, lors des réglages de l’alignement de l’installation avec un 

échantillon étalon de corindon (Al2O3) fritté, elles s’avèrent en réalité inférieures à 0,004°. 

II.3.3.2.2 Largeur de raies à mi-hauteur (FWHM) 

L’évaluation de la largeur des pics est effectuée par l’intermédiaire d’un dépouillement automatisé 

des diagrammes de diffraction mis en place par S. Dépinoy et C. Monteiro et utilisé notamment 

dans la thèse de Laury-Hann Brassart (Brassart, 2022). Une première étape consiste à retirer le 

bruit de fond des diffractogrammes par une fonction polynomiale de degré cinq. Les 

diffractogrammes, initialement en degrés, sont convertis en nm-1 par la loi de Bragg (II-1). Chaque 

pic est étudié séparément. Dans le cas de cette thèse, les analyses portent uniquement sur le 

premier pic {111} du diffractogramme. Ce pic est centré à 0 et normalisé. Deux fonctions de Voigt 

simulent l’apport de la raie Kα1 et de la raie Kα2, avec pour contrainte un maximum de pic de 1 

pour la fonction du pic Kα1 et de 0,5 pour la raie Kα2. Une optimisation de ces deux fonctions par 

la méthode des moindres carrés est appliquée. L’incertitude portant sur la position d’un pic est 

évaluée 0,04° par le constructeur, mais elle est en réalité inférieure à cette valeur et plutôt autour 

de 0,004° (alignement sur des échantillons étalons). On estime l’incertitude sur la largeur des raies 

mesurées en nm-1 à 0,004 nm-1 d’après la loi de Bragg (II-1). 

II.3.3.2.3 Evaluation des contraintes résiduelles par DRX 

II.3.3.2.3.1 Théorie de l’évaluation des contraintes résiduelles par DRX 

La diffraction des rayons X permet d’accéder au paramètre de maille de différents plans du réseau 

cristallin. A partir de cette valeur, il est possible de mesurer des déformations élastiques des plans 

cristallins, qui servent de jauges de déformation. La théorie de l’étude des contraintes présentées 

ci-dessous est tirée de l’annexe C de la norme AFNOR NF EN 15305 (AFNOR, 2009). La 

déformation de la distance inter-réticulaire est définie par l’équation (II-2). 

𝜖𝜑𝜓
{ℎ𝑘𝑙} = ln (

𝑑𝜑𝜓

𝑑0
) = ln (

𝑠𝑖𝑛𝜃0

𝑠𝑖𝑛𝜃𝜑𝜓
)  (II-2) 

Avec 𝜖𝜑𝜓
{ℎ𝑘𝑙} la déformation mesurée dans la direction définie par les angles 𝜑 et 𝜓 pour la famille 

des plans réticulaires {hkl}, 𝑑𝜑𝜓 et d0 les distances interréticulaires respectivement du matériau 

dans la direction définie et du matériau sans déformation, 𝜃𝜑𝜓 et 𝜃0 les angles de Bragg associés 

respectivement à 𝑑𝜑𝜓 et 𝑑0. La formule générale du tenseur des contraintes est l’équation (II-3). 

𝜖φψ
{ℎ𝑘𝑙}

=
1

2
𝑆2

{ℎ𝑘𝑙}[(𝜎11𝑐𝑜𝑠
2𝜑 + 𝜎22𝑠𝑖𝑛

2𝜑 + 𝜏12𝑠𝑖𝑛2𝜑 − 𝜎33). 𝑠𝑖𝑛
2𝜓 + (𝜏13𝑐𝑜𝑠𝜑 +

𝜏23𝑠𝑖𝑛𝜑). 𝑠𝑖𝑛2𝜓 + 𝜎33] + 𝑆1
{ℎ𝑘𝑙}. 𝑇𝑟(�̿�)  

(II-3) 
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Avec 
1

2
𝑆2

{ℎ𝑘𝑙}
 la constante d’élasticité, 𝑇𝑟(�̿�) la trace du tenseur des contraintes (∑𝜎𝑖𝑖), 

(𝜎11, 𝜎22, 𝜎33) les composantes de la contraintes normale et (𝜏12, 𝜏13, 𝜏23) les composantes de 

cisaillement. 

En posant l’hypothèse d’un état de contraintes biaxial, avec 𝜎33 = 0, on peut alors déterminer les 

composantes du tenseur des contraintes. 

𝑎𝑖𝑗 = −
1

2
𝑆2

{ℎ𝑘𝑙}
. 𝜎𝑖𝑗  (II-4) 

𝐾 = ln(𝑠𝑖𝑛𝜃0) − 𝑆1
{ℎ𝑘𝑙}

. 𝑇𝑟(�̿�)  (II-5) 

𝑓11 = 𝑐𝑜𝑠2𝜑. 𝑠𝑖𝑛2𝜓, 𝑓22 = 𝑠𝑖𝑛2𝜑. 𝑠𝑖𝑛2𝜓, 𝑓12 = 𝑠𝑖𝑛2𝜑. 𝑠𝑖𝑛2𝜓, 𝑓13 = 𝑐𝑜𝑠𝜑. 𝑠𝑖𝑛2𝜓, 
𝑓23 = 𝑠𝑖𝑛𝜑. 𝑠𝑖𝑛2𝜓  

(II-6) 

A partir des équations (II-4), (II-5), (II-6), on peut écrire la relation (II-3), en supposant 𝜎33 = 0 

sous la forme (II-7). 

ln(𝑠𝑖𝑛𝜃𝜑𝜓) = 𝐾 + ∑𝑓𝑖𝑗. 𝑎𝑖𝑗

3

𝑖,𝑗

 
(II-7) 

La contrainte est ensuite calculée par l’équation (II-8). 

𝜎𝑖𝑗 = −
𝑎𝑖𝑗

1
2 𝑆2

{ℎ𝑘𝑙}
 (II-8) 

II.3.3.2.3.2 Application 

L’évaluation des contraintes résiduelles dans cette thèse repose sur la méthode des sin²(Ψ). Le 

pic support des mesures de contraintes résiduelles est le pic {311}. Il est bien défini et il n’y a pas 

de recouvrement de raies de diffraction. En revanche, son angle de diffraction est limité par 

rapport aux indications de la norme. Au moment de la définition de l’expérience, les angles 

d’incidences sont évalués par des scans rapides. L’évaluation de la position du pic est faite par le 

logiciel de Bruker avec un modèle de Pearson VII. Certaines valeurs, lorsqu’elles sont incohérentes 

avec les autres peuvent être retirées. Elles proviennent dans ce cas là de pics trop peu intenses 

qui peuvent parfois rendre difficile l’évaluation de leurs positions.  

Deux méthodes peuvent être implémentées au sein du laboratoire. Le montage ω, à iso-

inclinaison, est le plus facile à mettre en œuvre. Il est présenté dans la Figure II-10. Dans notre cas 

l’échantillon est fixe, les détecteurs se déplacent selon l’axe de rotation ω pour 30 scans entre 

Ψ = -45° et Ψ = 45°.  La méthode χ (aussi appelée méthode Ψ) est plus complexe à mettre en œuvre 

car elle nécessite l’installation d’un berceau eulérien. On l’applique dans un cas pour pouvoir la 

comparer avec la méthode ω. L’échantillon pivote selon l’axe 𝑆1
⃗⃗  ⃗ (χ) d’un angle Ψ, tandis que les 

détecteurs pivotent toujours autour de l’axe ω. 
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Figure II-10. Montage DRX, méthode ω (AFNOR, 2009) 

Dans le cas du dépôt MP-I-700, on a appliqué les deux méthodes, ω et χ. Dans les deux cas les pics 

sont plutôt bien définis, avec un positionnement du pic par la méthode Pearson VII. L’inconvénient 

de la méthode ω est qu’elle conduit à une diminution de l’intensité des pics pour les angles Ψ 

positifs. En revanche, elle permet facilement d’avoir l’intégralité de ces pics pour des valeurs Ψ 

positif et négatif ce qui permet d’évaluer le cisaillement. La méthode χ permet aussi des mesures 

pour des valeurs plus haute de Ψ. On peut voir ces résultats mis en forme dans la Figure II-11. 

 

Figure II-11. Courbes en sin²(Ψ) selon les deux méthodes χ et ω 

Par soucis de simplicité, on choisit d’utiliser la méthode ω qui ne nécessite pas l’installation à 

chaque campagne d’évaluation du berceau eulérien. Les grandeurs mécaniques utilisées pour nos 

analyses des contraintes par DRX sont résumées dans le Tableau II-11. Les calculs sont effectués 

à partir du logiciel LEPTOS 7. 

Tableau II-11. Paramètre d’évaluation des contraintes résiduelles (Ni : ICDD 04-011-9061) 

Matériau Plan Longueur 
d’onde 

Coefficient de 
poisson 

Module 
d’Young (MPa) 

S1 (10-6 
MPa-1) 

½ S2 (10-6 
MPa-1) 

ARX 

IN738LC {311} Co – Kα1 0,300 200 000 -1,620 6,861 1,520 
Ni {311} Co – Kα1 0,320 202 429 -2,142 8,205 1,520 

Ces valeurs ne sont pas spécifiques au matériau CS et il pourrait être intéressant d’évaluer 

précisément ces données pour nos dépôts pour améliorer les mesures. La profondeur de 
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pénétration des rayons X dépend de la source utilisée et de l’angle d’incidence. Dans le cas du Ni 

et d’une source Cobalt, pour le pic {311}, la profondeur de pénétration de 90 % des rayons X 

évolue entre 4 et 18 µm entre Ψ = -45° et Ψ = 45°. Pour l’IN738LC, elle évolue entre 2 et 11 µm. 

Lors de l’interprétation des données de contraintes, la présence d’un gradient de contraintes peut 

se traduire par une déformation des branches sin²(Ψ). 

Pour exploiter la méthode d’évaluation des contraintes résiduelles par DRX dans la profondeur 

des dépôts CS, une méthode d’électro-polissage a été mise en place. Cette méthode est 

avantageuse car elle n’introduit pas de contraintes supplémentaires. La profondeur érodée est 

mesurée successivement par un micromètre. Pour l’électropolissage, un équipement LectroPol-5 

(Struers) est utilisé. L’électrolyte est constitué du bain A2 de Struers. Une température 

d'électrolyte entre 10 et 22°C est recommandée. On règle le débit sur le réglage 20 (plus haute 

valeur disponible), avec un potentiel de 20 V pour une durée de 30 s. 

II.3.3.2.4 Chauffage in-situ en DRX 

Des mesures DRX in situ en température sont effectuées sur des dépôts. Des paliers de 11’10’’ sont 

mis en œuvre tous les 25°C entre 200°C et 650°C. La rampe de chauffage est de 60°C/min, au 

refroidissement, elle dépend de l’inertie du four.  

II.3.4 Analyses par DSC 

La technique d’analyse calorimétrique différentielle à balayage (DSC) permet de connaître les 

températures de transition de phase, de restauration ou de précipitation des alliages. On utilise 

un appareil STA 449 F3 Jupiter (Netzsch) pour nos mesures par DSC. Les analyses par DSC 

consistent à mesurer la variation de flux thermique d’un échantillon, en le comparant par rapport 

à un échantillon témoin, ici de l’alumine. Les températures indiquées par les positions des pics 

enregistrés en DSC dépendent des vitesses de chauffage (ou de refroidissement) appliquées. Ainsi, 

le cas d’un traitement isotherme peut-être déterminé par le cas théorique extrapolé d’une vitesse 

qui tend vers 0 °C/min. Le choix de la vitesse de chauffage est un compromis entre une mesure à 

vitesse basse pour tendre vers ce cas théorique et une vitesse suffisamment élevée pour rendre 

l’identification plus sensible et précise ave l’obtention de pics bien définis. Un cycle thermique 

entre 30°C et 1150°C est appliqué, avec des vitesses de chauffage et de refroidissement de 

10°C/min et 20°C/min selon les cas. La chambre est mise sous vide puis un balayage d’argon doit 

limiter les phénomènes d’oxydation au cours de l’analyse. Un blanc avec deux creusets d’alumine 

est réalisé avant chaque expérience, et on a déterminé une ligne de base avec la poudre de Ni, qui 

ne présente pas de transformations de phase aux températures considérées. Cette ligne de base 

est retirée pour les analyses sur poudre et sur dépôt CS. Cette méthode permet ici d’obtenir la 

meilleure lecture possible des thermogrammes qui seront exploités uniquement pour des 

analyses qualitatives. 
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Chapitre III. Mise en œuvre des dépôts 

CS base Ni : aspects dimensionnels, 

microstructuraux et mécaniques 

Introduction 

Le chaînage CS-L-PBF vise à opérer une fabrication additive par L-PBF sur une embase réalisée 

préalablement par CS. Le cas d’application de plateaux-supports L-PBF revêtus par CS permet 

d’envisager le dépôt comme couche intermédiaire pour assurer l’interface entre la pièce L-PBF et 

un plateau massif de nature différente. Les étapes de ce chaînage sont représentées dans la Figure 

III-1. Dans ce travail de thèse, on choisit le cas du superalliage base nickel IN738LC qui est sujet à 

la fissuration à chaud lors du L-PBF et pour lequel la nature du plateau de fabrication est 

particulièrement importante. 

 

Figure III-1. Chaînage des procédés CS et L-PBF 

Ce chapitre porte sur la première étape du chaînage, c’est-à-dire la projection CS sur des substrats 

de natures différentes pour l’obtention de couches à même de subir le L-PBF d’IN738LC. 

Différents cas de matériaux précurseurs (poudres et substrats) sont proposés pour la réalisation 

des substrats revêtus. Le choix d’un revêtement CS en IN738LC de même nature que la pièce L-PBF 

visée correspond au cas idéal d’un dépôt CS de composition identique. Cette option permet d’éviter 

les effets métallurgiques et mécaniques liés à la dilution et la diffusion d’autres éléments dans la 

zone d’interaction entre le dépôt et les premières couches L-PBF. Du point de vue de l’application 

aux cas de plateaux L-PBF revêtus par CS, le choix très intéressant d’une composition identique 

peut être renforcé par le fait de sélectionner la même poudre d’IN738LC que celle utilisée en L-PBF 

pour l’obtention des dépôts CS. En effet, la granulométrie de la poudre L-PBF d’IN738LC (variant 

de 20 à 45 µm dans un lot) correspond à une gamme qui peut être envisagée pour le procédé CS. 

Le superalliage IN738LC présente une faible ductilité qui nécessite des vitesses d’impact des 
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particules très élevées. Dès lors, en figeant la poudre à projeter, l’action sur les paramètres du 

procédé CS est limitée aux choix de la nature, la température et la pression du gaz pour les 

équipements CS considérés. Parmi les critères de réalisation des dépôts, l’aspect dimensionnel, vu 

ici sous l’angle de l’épaisseur des dépôts, est prépondérant. Cela doit se traduire par l’examen des 

possibilités d’obtenir des dépôts CS d’IN738LC adhérents et suffisamment épais pour isoler le 

substrat de la zone affectée par la fusion laser lors du L-PBF. Pour anticiper les limitations 

possibles liées au choix de la poudre IN738LC à projeter par CS, un second matériau de dépôt est 

envisagé. Il s’agit du nickel pur qui est ductile et donc beaucoup plus apte au CS. Ce choix d’une 

composition compatible plus versatile pour le cas du chaînage CS-L-PBF des alliages base Ni en 

général et pour l’alliage IN738LC en particulier éviterait les risques de formation 

d’intermétalliques et de brûlures lors du L-PBF. Ces choix de précurseurs et les possibilités de 

varier l’épaisseur correspondante influencent également les aspects mécaniques (contraintes 

résiduelles/adhérence) du revêtement lors de sa projection à froid puis lors de son exposition aux 

sollicitations thermomécaniques dues au L-PBF. De la même manière, le choix des matériaux de 

substrat influe sur ces aspects mécaniques aux différentes étapes du chainage. Dans le cas du 

L-PBF, un plateau support est plutôt d’épaisseur centimétrique pour assurer la stabilité et le 

bridage mécanique de la pièce fabriquée. De même, il participe grandement à l’inertie thermique 

du procédé au démarrage car le plateau reçoit et accumule la majeure partie du flux de chaleur 

généré par le procédé de fusion laser. Dans la thèse, on choisit d’investiguer deux matériaux de 

substrat facilement accessibles et qui présentent des caractéristiques différentes pour le CS et 

pour le L-PBF. Il s’agit de l’acier inoxydable AISI 304 et de l’alliage d’aluminium 2017A. Ces deux 

matériaux aux températures de fusion très éloignées diffèrent notablement en dureté et module 

d’Young, en conductivité thermique et coefficient de dilatation thermique (Cf. Tableau II-2). 

Avec ces choix de matériaux précurseurs (poudres et substrats), on propose d’examiner les dépôts 

IN738LC et nickel pur par CS à travers les aspects dimensionnels (épaisseur, rugosité), 

microstructuraux (porosité, défauts, morphologie, interface) et mécaniques (dureté, contraintes 

résiduelles). A partir de ces caractéristiques et des conditions de réalisation atteignables avec les 

deux types d’équipements CS employés dans cette thèse, on souhaite établir une classification des 

revêtements produits et susceptibles de recevoir un traitement laser de type L-PBF. En 

complément de cet établissement de gammes de dépôt, on propose d’investiguer également 

l’influence de traitements thermiques de détensionnement sur les caractéristiques mécaniques 

des poudres et des dépôts. Il s’agit d’introduire la possibilité de traitements thermiques 

intermédiaires et plus généralement d’évaluer le rôle et la maîtrise d’un apport de chaleur dans le 

chaînage CS-L-PBF.  

Ainsi, dans la première partie de ce chapitre, la production des dépôts pour l’obtention de 

différentes gammes d’épaisseur est relatée. Cette démarche d’élaboration permet d’aborder les 

caractéristiques spécifiques de la formation d’un dépôt CS dans le cas d’un superalliage peu 

déformable comme l’IN738LC. Cela permet aussi de mettre en évidence les facteurs favorisant ou 

limitant l’obtention de dépôts épais d’IN738LC en comparaison des dépôts CS de nickel pur. 

La deuxième partie de ce chapitre regroupe les éléments pour constituer une base de 

connaissances des caractéristiques microstructurales des dépôts réalisés en vue de mieux 

appréhender le choix de dépôts à étudier pour le chaînage CS-L-PBF. Cela passe par l’analyse des 

microstructures et des interfaces avec la mise en évidence des défauts caractéristiques qui sont 

répertoriés. Compte tenu des sollicitations à venir lors du L-PBF, l’accent est mis sur la 

détermination des contraintes résiduelles et des microdéformations mesurées par DRX dans les 

dépôts bruts de projection. 
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Avec la dernière partie de ce chapitre, est abordée la question des traitements thermiques jusque 

600°C et plus généralement d’un apport de chaleur lors de la préparation, de la réalisation ou du 

post-traitement des dépôts CS d’IN738LC et de nickel pur. Il s’agit en premier lieu d’isoler et 

d’analyser les effets directs en termes de détensionnement mesurés sur la poudre traitée puis 

ceux, indirects, qui pourraient affecter les liaisons substrat/particules et particule/particule lors 

du dépôt réalisé en condition de préchauffage du substrat. Finalement, l’étude des effets de 

traitements thermiques sur les différents dépôts CS d’IN738LC et de nickel est proposée par le 

biais des caractéristiques mécaniques des dépôts (dureté, contraintes résiduelles), afin d’analyser 

leurs évolutions et d’évaluer les conséquences possibles sur le chaînage CS-L-PBF. 

III.1 Mise en œuvre des dépôts CS d’IN738LC et de Ni 

La première partie de cette section décrit les caractéristiques des poudres d’IN738LC et de nickel 

pur utilisées pour la mise en œuvre des dépôts CS. La connaissance de ce matériau précurseur, 

adapté à la fabrication L-PBF et proposé à la projection CS, constitue le point de départ de cette 

étude. La deuxième partie a pour objectif de décrire les différents paramètres de projection mis 

en œuvre dans cette thèse. Il s’agit d’examiner les possibilités offertes par les équipements 

moyenne et haute pression avec l’utilisation d’azote ou d’hélium comme gaz propulseur pour les 

poudres à disposition. On s’intéressera à l’influence de ces conditions de projection pour estimer 

les vitesses atteintes par les particules et pouvoir les relier ensuite aux caractéristiques 

dimensionnelles des dépôts produits. Cette section est l’occasion d’aborder la phénoménologie de 

formation d’un dépôt CS de base nickel, et de mettre en avant les capacités et les limites pour 

monter en épaisseur à partir des équipements employés. 

III.1.1 Caractéristiques des poudres brutes d’atomisation 

Produites par atomisation sous argon par le fournisseur Praxair, les poudres IN738LC et Ni mises 

en œuvre par CS dans cette thèse sont initialement conçues pour une utilisation en L-PBF. Cette 

application conditionne l’utilisation de poudres sphériques, avec une bonne coulabilité et 

compacité et avec une distribution plutôt large en taille des particules pour favoriser un lit de 

poudre dense (Vilaro, 2011). Ces caractéristiques sont compatibles avec celles d’une projection 

CS, même si l’utilisation d’une poudre à la granulométrie plus fine, plus facilement accélérée par 

le flux de gaz peut conduire à des rendements plus élevés grâce à une meilleure accélération des 

particules (Mauer et al., 2017 ; Kalfhaus, 2019) tout en augmentant le risque d’un bouchage de la 

buse CS (Foelsche, 2020). Les compositions et granulométries des lots de poudre employés sont 

indiquées dans la partie II.1.2. On s’intéresse à la morphologie et à la microstructure des poudres 

à projeter. Enfin, des mesures de microdureté sont proposées pour aborder la notion de ductilité 

de la matière, centrale pour le procédé CS. 

III.1.1.1 Morphologies et microstructures 

Les poudres atomisées sont sphériques, avec présence de petits satellites également sphériques 

de 5 à 10 µm environ qui sont solidaires des particules comme cela est observé sur les images de 

détails des poudres d’IN738LC ou de Ni respectivement en Figure III-2 et la Figure III-3. 
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Figure III-2. Images MEB (SE) des poudres libres d'IN738LC 

     

Figure III-3. Images MEB (SE) des poudres libres de Ni pur 

On observe également parfois la présence de « splats » de matière qui recouvrent partiellement 

les particules sphériques. Elles correspondent à la solidification rapide d’une goutte de métal qui 

a pu s’étaler dans un état pâteux ou liquide sur une poudre déjà solidifiée pendant l’atomisation. 

Ce type de phénomène est assez fréquent, conduisant à la formation d’irrégularités 

morphologiques. Dans le cas du Ni, le nombre de petites particules et la présence de particules 

irrégulières semblent plus prononcés. Les particules de poudres présentent en surface une 

microstructure dendritique. La Figure III-4 représente la distribution en tailles des particules 

d’IN738LC et de Ni avec les fractions en volume (gauche) ou en nombre (droite) des particules 

ainsi que les fractions cumulées. 

    

Figure III-4. Granulométrie des poudres IN738LC et Ni – en volume (gauche), en nombre (droite) 

Pour rappel, la poudre d’IN738LC présente un D50 = 32,7 µm (D10 = 22,9, D90 = 46,7) très proche 

de celui de la poudre de Ni avec D50 = 34,7 µm (D10 = 21,8 µm, D90 = 54,6). La représentation en 

volume de la granulométrie ne permet pas de percevoir le nombre important de petites particules, 

qui représentent un volume limité. La répartition en nombre est calculée avec l’hypothèse d’une 

poudre sphérique. Si les distributions sont très proches, la répartition granulométrique des 

particules de Ni est plus étalée et elle présente plus de petites particules inférieures à 20 µm. Des 

distributions étalées favorisent des lits de poudres denses pour le procédé L-PBF, mais la présence 

des particules fines peut favoriser les phénomènes de bouchage de buse en CS.  
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La Figure III-5 expose trois images MEB de la poudre d’IN738LC observées en coupe et soumises 

à trois attaques chimiques différentes (Marble, Eau régale et Kalling 2). Le détail des conditions 

de préparation est indiqué dans la partie II.3.1.2.  

   

Figure III-5. Images MEB (SE) de particules de poudre d’IN738LC après attaques chimiques 

Les grains d’IN738LC présentent des microstructures dendritiques avec des dendrites d’une 

largeur de l’ordre de 1 µm et donc la longueur varie entre 5 et 10 µm. Ces dimensions dépendent 

de la vitesse de solidification des particules et donc aussi de leur dimensions. Dans un alliage de 

fonderie les dendrites peuvent en comparaison atteindre des dimensions millimétriques (Kim et 

al., 2006). La microstructure dendritique des grains d’IN738LC aussi visible sur la cartographie 

EBSD de la Figure III-6. 

  

Figure III-6. Cartographie EBSD sur poudre d’IN738LC par atomisation gaz 

La vitesse de refroidissement associée au procédé d’atomisation est très élevée, entre 104 et 

106°C/s (Cote, 2021), elle dépend notamment de la taille des particules, les plus fines refroidissent 

plus rapidement. Cette vitesse de refroidissement élevée explique le fait qu’aucun précipité γ’ n’ait 

été observé au MEB, malgré des observations à fort grossissement et après une attaque chimique 

à l’eau régale. L’article de Sun et al. (Sun et al., 2019a) analyse au MET des dépôts d’IN718 à l’état 

brut de projection et note l’absence de précipités γ’, γ’’ ou δ en raison de la très grande vitesse de 

refroidissement (105°C/s) de ses poudres produites par plasma.  

La Figure III-7 est une cartographie de la concentration en éléments d’alliage dans une particule 

de poudre d’IN738LC analysée par microsonde de Castaing. 
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Figure III-7. Cartographie de distribution des éléments d’alliage d'une poudre d’IN738LC 

On distingue la microstructure dendritique fine avec des zones interdendritiques plus riches en 

niobium, en titane, en tantale et en molybdène. A contrario, ces zones interdendritiques sont 

moins riches en cobalt, en nickel et en tungstène. La ségrégation des éléments chimiques est 

inhérente au procédé d’atomisation et similaire aux résultats de la thèse de Royer (Royer, 2014). 

III.1.1.2 Microdureté 

Les particules de poudres sont des matériaux de petite dimension, entre 20 et 50 µm environ. De 

ce fait, il n’existe pas de méthodes conventionnelles de caractérisation de la ductilité sur poudre. 

Les mesures de microdureté Vickers sur les poudres permettent cependant d’aborder cette 

propriété à l’échelle d’une particule. Cependant, il faudra analyser la validité des hypothèses 

dimensionnelles que l’on retrouve dans la norme (AFNOR, 2018). Dans ce cas, la méthode est 

limitée par le fait que l’on ne connait pas la position du plan de coupe, notamment pour le cas 

critique d’un plan de coupe qui conduit à une calotte de faible épaisseur. Pour pallier au mieux 

cette limite on choisit parmi l’échantillonnage de particules celles dont les diamètres apparents 

sont les plus grands. 

III.1.1.2.1 Poudres de nickel 

Les poudres de Ni ont été analysées avec deux charges différentes : 5 g et 10 g. Les moyennes des 

duretés sont de 170 ± 13 Hv0,005 et de 141 ± 13 Hv0,010.  L’augmentation de la charge conduit à une 

diminution de la dureté potentiellement liée à une influence plus élevée de la résine pour les 

indents associés à une charge de 10 g. Pour évaluer cette influence, la Figure III-8 consigne les 

valeurs de dureté mesurées en fonction des diamètres apparents (Dapp) des particules qui sont 

comprises entre 24 et 47 µm. 



III.1 Mise en œuvre des dépôts CS d’IN738LC et de Ni 

107 

 

Figure III-8. Dureté des poudres de Ni 

Les empreintes pour une charge de 5 g mesurent entre 6,9 µm et 7,7 µm, celles pour une charge 

de 10 g varient entre 10,7 µm et 12,3 µm. Afin d’analyser l’applicabilité de la norme pour les 

particules de poudre, il faut s’intéresser au volume de matière autour de l’empreinte. 

Avec les diagonales de l’empreinte notées d1, d2, et Dapp le diamètre apparent de la particule, en 

positionnant l’empreinte au milieu de la particule, le respect de la norme implique 
1

2
𝐷𝑎𝑝𝑝 >

2,5 ×
𝑑1+𝑑2

2
, ce qui correspondrait à un diamètre apparent minimum de 38,5 µm et 61,5 µm pour 

des charges respectivement de 5 g et 10 g. Ainsi, une charge de 5 g permet de cibler les particules 

proches du D50 en respectant de manière satisfaisante la condition souhaitée tandis qu’à 10 g on 

peut considérer que l’on est hors limite car la valeur est bien au-dessus du D90 de la poudre 

analysée. Pour aborder l’influence possible de la profondeur de calotte en dessous du diamètre 

apparent (inconnue par l’expérimentateur), le respect de la norme 𝑃𝑐𝑎𝑙 > 1,5 ×
𝑑1+𝑑2

2
 suggère 

dans ce cas que les hauteurs de calotte minimales soient respectivement de 11,6 µm et 18,5 µm 

pour des indentations à 5 g et 10 g. La Figure III-9 présente les trois cas possibles de diamètre 

apparent selon la position du plan de coupe de la particule.  

 

Figure III-9. Cas représentatifs de la profondeur sous la zone d’indentation : (a) Coupe en 
dessous du plan médian, (b) Coupe médiane, (c) Coupe au-dessus du plan médian 

Le cas (a) constitue le cas le plus critique pour lequel la coupe est faite en dessous du plan médian 

avec 𝑃𝑐𝑎𝑙 =
𝐷𝑝𝑎𝑟𝑡

2
− √(

𝐷𝑝𝑎𝑟𝑡

2
)
2
− (

𝐷𝑎𝑝𝑝

2
)
2

. La profondeur de calotte est estimée pour les différents 

Dapp analysés selon les diamètres représentatifs Dpart=D10, D50 et D90 afin de positionner les limites 

de profondeur minimales permettant de respecter la norme (Figure III-10). 
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Figure III-10. Estimation de Pcal en fonction de Dapp (cas Dapp<Dpart) et limites de la norme en 
profondeur pour 5 g et 10 g dans le cas de la poudre de Ni 

Les courbes représentées correspondent au calcul de Pcal si la particule à l’origine de la coupe avait 

un diamètre D10, D50 ou D90. Tout d’abord, si Dapp est supérieur respectivement à D10, D50 ou D90, le 

diamètre initial de la particule ne peut pas être D10, D50 ou D90. Ainsi, les courbes D10, D50 et D90 

s’arrêtent à 21,8, 34,7 et 54,6 µm. Ce graphique nous indique, que pour une masse de 5 g, toute 

mesure de dureté sur une coupe où Dapp>45 µm respectent la norme. Pour une masse de 10 g, il 

faut que Dapp>52 µm pour que la norme soit respectée. Cependant, ces cas constituent les cas 

critiques, et pour une masse de 5 g, la norme est aussi respectée par exemple pour 33 µm<Dapp<D50 

si la particule à l’origine de la coupe a un diamètre D50. 

Ainsi, les mesures de microdureté sur la poudre de Ni ne respectent la norme des mesures vickers 

par rapport à l’espacement vis-à-vis du bord de l’échantillon et de l’épaisseur que pour les très 

grosses particules avec Dapp>45 µm pour 5 g et Dapp>61,5 µm pour 10 g. 

En examinant l’échantillonnage de la Figure III-8, on remarque finalement que les valeurs de 

dureté dépendent peu du diamètre apparent des particules de Ni, notamment pour Dapp>30µm. 

Ceci montre un effet limité de la résine pour ces tailles de particules car si une évolution était due 

à l’effet de la résine, la dureté augmenterait avec Dapp, ce qui n’est pas le cas. Cette observation 

valide les mesures, surtout pour une charge de 5 g, même s’il faut toujours pointer les limites de 

cette méthode de mesure sur poudre. 

III.1.1.2.2 Poudre d’IN738LC 

Des mesures de dureté avec des charges de 10 g et de 25 g ont été effectuées sur la poudre 

d’IN738LC qui conduisent respectivement à des duretés moyennes de 408 ± 18 Hv0,010 et 376 ± 8 

Hv0,025. Comme pour la poudre de Ni, la charge la plus élevée conduit à la dureté la plus petite 

mesurée en raison de la présence de la résine. Les valeurs mesurées en fonction des diamètres 

apparents analysés, compris entre 30 et 45 µm, sont consignées dans la Figure III-11.  
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Figure III-11. Dureté de la poudre d'IN738LC 

Les diagonales moyennes des empreintes évoluent entre 6,5 µm et 7 µm pour une charge de 10 g 

et entre 10,9 µm et 11,3 µm pour une charge de 25 g. Ces tailles imposeraient des diamètres 

apparents minimaux de 35 et 56,3 µm pour les charges appliquées, ce qui n’est le cas que de 

certaines des mesures à 10 g. Comme pour la poudre de Ni, les limites de profondeurs minimales 

lorsque Dapp est inférieur à Dpart (cas critique) sont évaluées pour l’IN738LC dans la Figure III-12. 

 

Figure III-12. Estimation de Pcal en fonction de Dapp (cas Dapp<Dpart) et limites de la norme en 
profondeur pour 10 g et 25 g dans le cas de la poudre d’IN738LC 

Pour respecter la norme, Pcal devrait être de 10,5 µm pour une charge de 10 g et de 17 µm pour 

une charge de 25 g. Sur cette base, on voit qu’il faudrait considérer uniquement les indents 

effectués avec une charge de 10 g avec Dapp>39 µm pour être certain de respecter la norme mais 

au détriment de l’incertitude relative sur la mesure optique de la diagonale. 

Tout comme pour la poudre de Ni, les valeurs de dureté de la poudre d’IN738LC ne dépendent pas 

du diamètre apparent des particules. Par ailleurs, ces niveaux de dureté sont proches des valeurs 

de dureté de l’IN738LC brut de fabrication L-PBF (Figure I-26), ainsi que de l’IN738LC de fonderie 

lorsqu’il est faiblement chargé en précipités γ’, comme cela est visible dans la Figure I-7. Dans 

notre cas, aucun précipité γ’ n’est observé au MEB et l’atomisation conduit à des vitesses élevées, 

analogues aux températures de refroidissement du procédé L-PBF, ce qui peut expliquer ces 

valeurs proches. Malgré les incertitudes des mesures, du fait de leurs répétabilités, on considère 

les évaluations faites comme significatives, avec une statistique représentative du lot sauf pour 

les petites particules (Dapp<D50). 

La poudre de Ni, en tant que métal pur, est bien moins dure que la poudre de superalliage 

d’IN738LC. Ces différences proviennent de la présence des éléments chimiques de l’alliage en 

solution dans la phase γ, ainsi que potentiellement des phases durcissantes, carbures ou phase γ’ 

en faible proportion sous la forme de précipités nanométriques. La faible dureté du nickel traduit 

aussi une plus grande ductilité. Le  
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Tableau VI-3 (Annexe A) fournit des valeurs correspondants aux propriétés mécaniques de 

l’IN738LC et du Ni à l’état massif. L’allongement à rupture, qui correspond à une indication de la 

ductilité de l’alliage est de 30 % pour le Ni et de 7 % pour l’IN738LC. Bien qu’on ne puisse pas 

directement relier la mesure de dureté à la ductilité du matériau, il serait intéressant d’avoir des 

mesures de nanoindentation pour s’affranchir du problème de profondeur de pénétration des 

indents avec des charges appliquées plus faibles. Cela permettrait également d’appréhender plus 

l’influence de la taille des poudres voire des effets de gradient de nanodureté entre le cœur et la 

peau de la particule. De plus, des valeurs de modules d’Young pourraient être mesurées, par micro 

ou nanoindentation instrumentées (Cavaliere et al., 2017 ; Cavaliere et al., 2021 ; Fiebig et al., 

2020 ; Luzin, Spencer et Zhang, 2011 ; Singh et al., 2018 ; Sun et al., 2019b). 

III.1.1.3 Analyses structurales 

Les poudres d’IN738LC et de Ni sont analysées par diffraction des rayons X afin d’examiner leur 

état structural. Les conditions d’analyses avec une source cobalt sont rapportées dans la partie 

II.3.3.2. Les diffractogrammes obtenus sont fournis à la Figure III-13. 

 

 

 

Figure III-13. Diffractogrammes des poudres d’IN738LC (gauche) et de Ni (droite) 

Dans les poudres de nickel et d’IN738LC, on ne distingue qu’une seule phase γ et l’intégralité des 

pics est indexée. Cette phase est cubique à faces centrées et son groupe d’espace est 𝑓𝑚3̅𝑚 et le 

paramètre de maille attendu pour le nickel pur est de 0,35238 nm-1. A partir de ces 

diffractogrammes, le paramètre de maille et la largeur du premier pic sont évalués par un code de 

calcul dont on décrit la méthode dans la partie II.3.3.2.2. Le paramètre de maille du Ni est évalué 

à 0,35 ± 0,01 nm et celui de l’IN738LC est évalué à 0,36 ± 0,01 nm. La valeur plus élevée du 

paramètre de maille de l’IN738LC provient de la présence des éléments d’addition en solution 

solide dans la maille cristalline. La largeur du premier pic est évaluée respectivement à 0,025 nm-1 

et 0,030 nm-1 pour la poudre de Ni et d’IN738LC, des valeurs sensiblement proches où l’incertitude 

portant sur les résultats expérimentaux conduit à une erreur de ± 0,004 nm-1. 

III.1.2 Paramètres du procédé CS étudiés 

III.1.2.1 Choix des conditions de projection CS 

Les dépôts CS obtenus au cours de cette thèse ont été produits par deux installations différentes : 

un équipement moyenne pression, CGT KINETIC® 3000-M (Oerlikon Metco, Suisse), au centre des 

matériaux, et un équipement haute pression Impact Innovations 5/11® (Impact Innovation 
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Gmbh, Allemagne) situé dans le centre de recherche de Jülich au laboratoire IEK-1 (Allemagne). 

Les caractéristiques des équipements sont présentées dans la partie II.2.1. 

La section I.3.3 traite en détail les paramètres de projection rencontrés pour la projection des 

alliages base Ni et du Ni pur. La vitesse critique du nickel se situe entre 450 et 650 m/s en fonction 

des températures des particules à l’impact et de leurs tailles. Les vitesses critiques des alliages 

base nickel ont des valeurs d’a minima 500 m/s (IN718) et autour de 700-750 m/s pour 

l’IN738LC. Ces niveaux de vitesse élevés peuvent être atteints avec les installations CS moyenne 

pression, en utilisant l’azote ou l’hélium en tant que gaz porteur, avec des conditions de pression 

et de température en entrée de tuyère au-delà de 3 MPa et 550°C pour le Ni ; 3 MPa et 600/700°C 

pour l’IN738LC. Dans la littérature, différentes approches sont mises en œuvre pour réaliser et 

optimiser la projection CS des alliages base nickel. Tout d’abord, il est possible d’agir sur la 

granulométrie, les poudres fines étant accélérées à une plus grande vitesse pour une même 

condition de gaz CS. Dans cette thèse, nous souhaitons conserver le même matériau entre le 

procédé CS et le procédé L-PBF. Les coulabilités des poudres Ni et IN738LC sont bonnes, avec des 

mesures de débit de poudre reproductibles entre deux campagnes. Il est possible aussi de projeter 

un mélange de poudre avec un matériau liant plus ductile pour améliorer le rendement de dépôt 

et favoriser la montée en épaisseur. Le mélange de poudre de Ni et d’IN738LC a été envisagé, mais 

les étapes supplémentaires inhérentes à la préparation et au contrôle des mélanges limitent 

l’intérêt de cette voie de chaînage compatible (mais non homogène) qui est par ailleurs déjà 

considérée avec la mise en œuvre de dépôts de nickel pur. Une option concerne aussi le traitement 

thermique des poudres avant projection afin d’améliorer possiblement la ductilité des poudres. 

Cette voie d’amélioration est implémentée avec succès sur des alliages à durcissement structural 

à base d’aluminium, pour lesquels elle réduit la dureté des particules qui proviennent de 

l’atomisation, ce qui est associé à une amélioration de la ductilité des particules de poudres, des 

épaisseurs ou des rendements de dépôt (Bunel, 2020 ; Sabard, de Villiers Lovelock et Hussain, 

2018). Les travaux de Perez et al. (Perez et al., 2021) comparent la projection d’IN718 brut 

d’atomisation et après des traitements thermiques de la poudre entre 700 et 900°C sous vide avec 

un balayage d’argon. Mais la précipitation de phases secondaires γ’ et γ’’ dans les particules de 

poudres pourrait être à l’origine de la diminution de leur ductilité et entraîner la diminution du 

rendement de projection. Dans l’optique d’explorer cette voie d’amélioration dans le cas de 

l’IN738LC, mais aussi de mieux connaître l’évolution des poudres d’IN738LC en température, des 

traitements et des analyses ont été mis en place et seront décrits dans la partie III.3.1. Même si les 

poudres traitées n’ont pas été projetées par CS dans le cadre de cette thèse (four spécial en cours 

d’installation au CdM), il s’agissait d’appréhender les domaines de température pour lesquels des 

modifications structurales ayant un lien avec la ductilité pouvaient intervenir. Cette méthodologie 

mise en œuvre sur poudre doit par ailleurs contribuer à l’étude des dépôts pour lesquels les effets 

de la température lors du dépôt ou après post-traitements peuvent également être déterminants 

sur la maîtrise ou l’amélioration des caractéristiques des dépôts. Un préchauffage des poudres in-

situ (par le gaz du procédé) permet de diminuer la vitesse critique théorique mais nécessite un 

équipement non disponible sur l’installation MP. Une entrée des particules allongée est utilisée 

sur l’installation HP pour favoriser la montée en température des particules. Le cas des alliages à 

durcissement structural est plus complexe que le cas des métaux purs et ceci justifie également 

l’étude des traitements thermiques sur poudres proposée dans la thèse. 

Les possibilités de la projection CS des alliages base nickel sont également affectées par la nature 

et la préparation des substrats qui conditionnent l’accroche de la première couche. Deux natures 

de substrat ont été mises en œuvre, en acier inoxydable AISI304 et en alliage d’aluminium 2017A 
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dont leurs propriétés distinctes sont jugées susceptibles d’influer sur la réalisation et les 

propriétés des dépôts. Les caractéristiques matériaux des substrats sont fournies dans le Tableau 

II-2. Les deux substrats sont sablés par des grains d’Al2O3 en amont de la projection pour obtenir 

un état de référence rugueux. Nous avons fait le choix d’employer cette méthode qui favorise un 

ancrage mécanique du dépôt mais associée à un nettoyage minutieux des substrats pour limiter 

au maximum la présence résiduelle de particules d’Al2O3. 

Dans notre cas, le choix prépondérant pour varier et si possible maîtriser la création des dépôts 

CS d’IN738LC et de Ni concerne les paramètres gaz de la projection (nature, pression, 

température), mais également le choix de l’équipement qui conditionne les plages d’utilisation des 

gaz et également la géométrie des buses adaptée à l’équipement. Par ces choix, il s’agit de varier 

significativement la vitesse d’impact des particules. La cinématique de projection, caractérisée par 

le déplacement de la buse de projection, le choix du pas et le nombre de passe (cf. II.2.1). Cette 

cinématique peut avoir un effet sur la formation du dépôt, notamment en raison du taux d’impact 

et de la réponse locale du dépôt (en fonction de la vitesse instantanée et du débit de poudre) et 

aussi possiblement sur l’oxydation in situ selon les températures réelles atteintes entre deux 

passes en cours de projection (Mauer et al., 2021). La synthèse des paramètres de projection mis 

en œuvre dans la littérature pour la projection de Ni et d’alliages base Ni est fournie dans la section 

I.3.3. Les conditions de gaz à choisir sont a priori nécessairement dans des gammes élevées à la 

fois en pression et en température, sur des installations moyenne ou haute pression, et la nature 

du gaz porteur est de l’azote ou de l’hélium. Le cas du nickel pur est moins sujet à problème et ne 

fera pas l’objet d’une étude aussi développée que l’IN738LC. Ainsi, on ne souhaite pas réaliser une 

étude paramétrique poussée, ni même une optimisation avancée des conditions de dépôts mais il 

faut pouvoir aborder la création de couches suffisamment épaisses pour recevoir une fusion laser 

L-PBF qui n’atteint pas le substrat. C’est à l’issue du chaînage complet que l’optimisation des 

dépôts CS de base Ni pourra être posée. 

Les choix de paramètres de projection étudiés au cours de cette thèse ont pour objectif l’obtention 

de dépôts suffisamment épais, si possible denses et adhérents d’IN738LC ou de Ni en permettant 

aux particules d’atteindre et de dépasser des vitesses critiques de l’ordre de 500 – 700 m/s pour 

la granulométrie considérée.  

Le premier paramètre de projection est le choix du gaz de projection, qui peut-être de l’azote ou 

de l’hélium. L’avantage de l’hélium est sa faible masse moléculaire et sa constante de gaz 

spécifique Rs élevée par rapport à l’azote qui permet d’atteindre des vitesses plus élevées (Oyinbo 

et Jen, 2019). L’inconvénient de ce choix est son coût et sa rareté, l’azote est un des éléments 

majeurs de l’atmosphère, sa production est bien moins coûteuse que celle de l’hélium. De plus, le 

débit de l’hélium est plus élevé que celui de l’azote à iso-conditions (débitN2 : 80 m3/h, débitHe : 

220 m3/h pour l’hélium). Les deux autres paramètres de projection à être définis sont la pression 

et la température en entrée de buse, généralement supérieures à 3,0 MPa et 600°C/700°C pour la 

projection d’IN738LC. L’installation moyenne pression (MP) du centre des matériaux, CGT 

KINETIC® 3000-M (Oerlikon Metco, Suisse) permet d’atteindre ces conditions pour l’azote au 

maximum de ses capacités, mais elle ne permet pas de marges supplémentaires pour augmenter 

la vitesse et la température des particules. Le deuxième matériau à être projeté, le Ni pur, nécessite 

des conditions de projection moins élevées en pression et température d’azote autour de 3 MPa 

et 550°C. Des dépôts CS d’IN738LC avec de l’azote et de l’hélium et de Ni avec de l’azote ont été 

produits avec l’installation moyenne pression.  
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Pour obtenir des dépôts avec des vitesses d’impact plus élevées, un partenariat a été mis en place 

avec le centre de recherche IEK-1 du Forschungszentrum Jülich (Allemagne) dont l’installation CS 

haute pression (HP) permet d’atteindre une température en entrée de buse de 1100°C et une 

pression de 5,0 MPa d’azote. La projection CS d’IN738LC a fait l’objet de la thèse de T. Kalfhaus au 

sein de ce laboratoire (Kalfhaus, 2019) dans l’optique d’utiliser les procédés CS ou plasma pour 

réparer des pièces aéronautiques dans ce même alliage. Les résultats de Kalfhaus ne sont pas 

transposables directement ici en raison de différences dans les granulométries des poudres 

utilisées, cependant, l’échange avec les chercheurs de Jülich a bénéficié de l’apport de ces travaux 

sur la connaissance de la projection CS d’IN738LC. 

Par défaut, on désigne par MP les dépôts IN738LC effectués au centre des matériaux sur 

l’installation CS moyenne pression avec de l’azote et ceux réalisés avec de l’hélium sur cette même 

installation par MP-He. Les dépôts CS Ni effectués avec de l’azote sur l’installation MP seront 

désignés MP-Ni.  Enfin, les dépôts IN738LC issus des projections HP à Jülich seront notés HP. Le 

type de substrat sera désigné par l’ajout d’une lettre (I : Inox, A : Aluminium) dans la 

nomenclature. Les conditions de projection réalisées sont synthétisées dans le Tableau III-1. 

Tableau III-1. Paramètres de projection CS 

Projection MP MP-He HP 

Poudre IN738LC Ni IN738LC IN738LC 
Débit (g/min) 30 30 30 30 
Gaz porteur N2 N2 He N2 

Pression (MPa) 3,0 3,0 2,5 5,0 
Temp. (°C)  600 500 500 1100 

Distance de projection (mm) 20 20 20 60 
Vitesse d’éclairement (mm/s) 200 200 200 500 

Pas de recouvrement (mm) 1 1 1 1 

III.1.2.2 Estimation des vitesses de particules 

III.1.2.2.1 Calcul 1D des vitesses de particules 

Les vitesses critiques minimum pour des particules de Ni sont données entre 450 et 650 m/s, 

celles des alliages base nickel et plus précisément de l’IN738LC entre 500 et 750 m/s. Ces plages 

de vitesse critique sont dues à l’influence des tailles et des températures à l’impact de particules, 

ainsi que des méthodes de détermination (cf. I.3.1.3, I.3.3.1.2 et I.3.3.2.2). Afin d’aider à comparer 

les conditions appliquées, il est important de s’intéresser aux vitesses atteintes par les particules 

au regard de ces vitesses critiques. Celles-ci peuvent être mesurées avec des dispositifs du type 

DPV 2000. La mise en place de ce type de mesure était possible au centre des matériaux, mais 

compte tenu du choix relativement limité des paramètres étudiés, c’est-à-dire soit MP, MP-He, 

MP-Ni, ou encore HP et des quantités de poudre nécessaires pour réaliser ce type de mesure, nous 

avons privilégié une estimation par calcul de la vitesse des gaz et des particules  tenant compte de 

la nature du gaz, de la  géométrie de buse et de la  granulométrie de poudre (cf. I.3.2.). Pour ces 

calculs, le flux de gaz est considéré comme isentropique, le gaz suit la loi des gaz parfaits, il n’y a 

pas de choc, de discontinuité ou de couche limite en bordure de la tuyère et les particules de 

poudres n’influent pas sur les mouvements du gaz. Les conditions initiales du calcul sont 

consignées dans le Tableau III-2. La géométrie de la tuyère est constituée d’une partie convergente 

et d’une partie divergente conique, elle est déterminée par les diamètres en entrée, au col et en 

sortie, la longueur de la partie convergente et celle de la partie divergente. 
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Tableau III-2. Données d’entrée des calculs 1D de vitesses de particules 

Conditions du calcul MP6 MP-Ni6 MP-He6 HP7 
Géométrie 

Dentrée (mm) 17,5 17,5 17,5 12,9 
Dcol (mm) 2,7 2,7 2,7 2,7 
Dsortie (mm) 6,5 6,5 6,5 6,4 
Lconvergent (mm) 40,0 40,0 40,0 30 
Ldivergent (mm) 132,4 132,4 132,4 130 
Dprojection (mm) 20 20 20 60 

Paramètres d’entrée du gaz 
P0 (MPa) 3,0 3,0 2,5 5,0 
T0 (°C) 600 500 500 1100 
Nature N2 N2 He N2 

γ 1,40 1,40 1,66 1,40 
Masse molaire (kg/mol) 28,0134.10-3 28,0134.10-3 4,003.10-3 28,0134.10-3 

Paramètres des particules 
dp (µm) 22,9-46,7 21,8-54,6 22,9-46,7 22,9-46,7 
ρp (g.cm-3) 8,118 8,909 8,118 8,118 
Masse molaire (kg/mol) 56,805.10-3 58,693.10-3 56,805.10-3 56,805.10-3 

Pour obtenir la vitesse des particules le long de la tuyère, la géométrie de la tuyère est discrétisée 

et les équations (I-2) à (I-10) sont utilisées pour calculer en chaque point la vitesse, la 

température, la pression, le nombre de Mach du gaz, le coefficient de traînée et la vitesse des 

particules. L’équation (I-11) est utilisée pour vérifier si les conditions sont réunies pour qu’aucun 

choc ne se forme dans la tuyère. Le calcul de Ps, la pression en sortie de la tuyère, donne 

systématiquement des valeurs supérieures à la pression atmosphérique, ce qui correspond au cas 

sans choc dans la tuyère. 

La température et la pression du gaz observées diminuent le long de la tuyère. L’influence la plus 

importante sur ces deux conditions sont les paramètres d’entrée du gaz. La température évolue 

de 1100°C pour atteindre 160°C à la sortie de la tuyère en conditions HP, tandis qu’elles passent 

de 500-600°C à des températures très faibles, proche du 0 absolu, ce qui ne correspond pas à la 

réalité expérimentale pour les conditions MP, MP-Ni et MP-He. La pression diminue elle aussi, de 

5 MPa à 0,9 MPa en conditions HP, de 2,5-3,0 MPa à 0,3-0,5 MPa pour les trois conditions MP. La 

vitesse du gaz augmente dans la tuyère, elle atteint en sortie 1118 m/s en MP, 1052 m/s en MP-Ni, 

2609 m/s en MP-He et 1398 m/s en HP. Ainsi, l’utilisation de l’hélium permet bien théoriquement 

une forte accélération du gaz par rapport à l’azote. Le coefficient de traînée Cd est calculé selon 

l’approximation d’Henderson (Henderson, 1976) (cf. (I-7) à (I-10)). Les valeurs de ce coefficient 

sont cohérentes avec celles de l’article de Mauer et al. (Mauer et al., 2017). 

 Les profils de vitesse des particules dans le flux en fonction des conditions de projection pour le 

diamètre moyen de particule D50 sont donnés dans la Figure III-14 pour les conditions MP 

(gauche) et HP (droite). L’ensemble des vitesses à l’emplacement du substrat pour les différentes 

conditions sont résumées dans la Figure III-15 pour des particules de tailles D10 , D50 et D90. 

 
 

6 Dimensions de la buse 24TC (Léger, 2018) 
7 Dimensions de la buse SiC-OUT2 (Jeandin et Ducos, 2020) 
8 (Nickel Institute, 2020) 
9 (Lide et al., 2009) 
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Figure III-14. Profils de vitesses des particules D50 en conditions MP (gauche) et HP (droite) 

 

Figure III-15. Vitesses d’impact de particules D10, D50 et D90 en conditions MP et HP 

Les conditions de projection MP et MP-Ni conduisent à des valeurs de vitesses à l’impact entre 

480 m/s et 640 m/s. Ces estimations ne prennent pas en compte l’effet du bow-shock, qui diminue 

la vitesse des particules, surtout les plus fines. Ces niveaux de vitesse sont donc dans une plage 

basse par rapport aux vitesses critiques de l’IN738LC, ce qui justifie l’emploi de l’équipement MP 

en conditions maximales de pression et température. L’utilisation de l’hélium permet d’atteindre 

des vitesses presque deux fois plus élevées entre 730 m/s et 960 m/s. Cette fois, les vitesses 

d’impact sont dans une plage effectivement plus élevée que celle faisant référence aux vitesses 

critiques, ce qui laisse plus d’amplitude pour projeter l’alliage de Ni et semble une alternative 

intéressante. C’est le cas des conditions HP qui permettent d’atteindre des vitesses entre 720 m/s 

et 840 m/s, plus faibles mais relativement proches de celles obtenues avec de l’hélium, surtout 

pour ce qui concerne les particules les plus grosses. 

III.1.2.2.2 Estimation des vitesses de particules par le logiciel KSS 

En complément aux résultats du calcul 1D, des mesures de la fenêtre de projection encadrée par 

la vitesse critique et la vitesse d’érosion, ainsi que la vitesse des particules sont fournies par le 

logiciel KSS Software mis en œuvre par G. Mauer, chercheur au centre de recherche IEK-1. La 

dimension des particules à l’origine de la détermination de la fenêtre de projection est issue du 

calcul 𝑑𝑚𝑜𝑦𝑒𝑛𝑛𝑒 = 0,20 × 𝐷10 + 0,60 × 𝐷50 + 0,20 × 𝐷90. La Figure III-16 expose les résultats de 

cette fenêtre de projection, ainsi que les vitesses et températures des particules selon les 

conditions de projection et leurs tailles. Ces évaluations prennent en compte l’effet bow-shock. 
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Figure III-16. Vitesse des particules d’IN738LC et de Ni 

Les conditions de projection MP conduisent à des vitesses de particules d’IN738LC en-deçà de la 

vitesse critique, ce qui confirme l’intérêt d’avoir mis en œuvre des projections MP-He et HP qui 

elles permettent d’avoir des vitesses de particules dans la fenêtre de projection. Les vitesses de 

particules à l’impact sont proches pour les projections MP-He et HP, surtout pour les grosses 

particules, avec des vitesses de 640 m/s à 870 m/s en MP-He et de 640 à 750 m/s en HP. En 

revanche, les niveaux de température en MP-He évoluent entre 70 et 200°C contre 660 et 850°C 

en HP. Ces différences importantes n’étaient pas appréhendées par le calcul isentropique 1D et 

confirment l’intérêt des deux types de projection. Pour la projection du Ni pur, les estimations de 

vitesses des particules conduisent à des valeurs autour de 500 m/s, ce qui serait à la limite de la 

vitesse critique mais au-delà pour les particules de tailles moyennes. 

Ainsi, les estimations des vitesses des poudres de nickel et d’IN738LC sont favorables à l’obtention 

de dépôt de Ni. En revanche, la vitesse des particules d’IN738LC est à la limite, d’autant plus si on 

prend en compte le bow-shock et la réalité du flux de particules. Ceci doit jouer sur la capacité à 

monter en épaisseur et probablement la qualité des dépôts. Les projections à l’hélium (MP-He) ou 

sur un équipement dernière génération à l’azote (HP) devraient pallier cette limite. Les trois 

conditions différentes MP, MP-He et HP conduisent donc bien à des dépôts pour lesquels on 

s’attend à des caractéristiques morphologiques, microstructurales et mécaniques variées. 

III.1.3 Influence des paramètres CS sur l’épaisseur des dépôts 

Le bain de fusion L-PBF a une profondeur de l’ordre de la centaine de µm, entre 50 et 400 µm 

d’après Grange et al. (Grange et al., 2021). Pour étudier l’influence de l’épaisseur et de la rugosité 

de dépôt sur le chaînage avec le procédé L-PBF, on cherche à obtenir des dépôts entre 100 µm et 

1 mm. On choisit de faire varier l’épaisseur de dépôt et sa morphologie en fonction des conditions 

de projection et du rendement de dépôt associé ainsi que du nombre de passes tandis que la 

cinématique de projection et le débit de poudre restent constants (cf. Tableau III-1). L’évolution 

de l’épaisseur de dépôt selon les conditions de projections et les campagnes de projection est 

exposée à la Figure III-17. 
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Figure III-17. Epaisseur des dépôts en fonction du nombre de passes 

L’épaisseur des dépôts augmente linéairement avec le nombre de passes pour les dépôts de Ni, 

ainsi que pour les dépôts d’IN738LC MP de la 2ème campagne, les dépôts MP-He et HP.  

L’épaisseur déposée pour les dépôts de nickel est d’environ 700 µm par passe. Les dépôts 5 passes 

sur substrat AISI304 se sont délaminés après la projection. L’adhérence des dépôts sur le substrat 

2017A semble pour cette raison meilleure que celle sur le substrat AISI304. Pour chaque nombre 

de passes, l’épaisseur est mesurée pour quatre échantillons différents qui apparaissent tous sur 

le graphe, ce qui atteste de la reproductibilité de la projection. Enfin, la mesure des épaisseurs 

pour les dépôts de nickel est faite par micromètre en raison de la forte épaisseur des dépôts, le 

niveau d’épaisseur est majoré par cette méthode de mesure. Les dépôts 5 passes, de 3500 µm 

d’épaisseur, ne seront pas étudiés par la suite car ils présentent des variations d’épaisseurs 

importantes et ne permettent pas de comparer les deux types de substrats. 

Les dépôts CS MP d’IN738LC ont été produits au cours de deux campagnes de projections. On 

choisit de les montrer séparément en pointant chaque échantillon pour la reproductibilité d’une 

campagne à une autre et au sein d’une même campagne car il est apparu certaines difficultés à 
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analyser et reproduire ces conditions. Les épaisseurs sont mesurées au profilomètre avec retrait 

de la courbure de l’échantillon. Lors de la 1ère campagne de projection, les dépôts ont une 

épaisseur maximale de 150 µm. Le fait que l’épaisseur des dépôts soit moindre entre 1 passe et 5 

passes provient sans doute d’un délaminage en cours de dépôt. En revanche, l’obtention de la 

première couche, qui nécessite une vitesse d’impact au-delà de la vitesse critique, est acquise pour 

certaines particules avec l’obtention de couche relativement épaisse avec une seule passe. 

Lorsque les couches restent adhérentes on constate cependant la difficulté de monter 

régulièrement en épaisseur, ce qui traduit donc une difficulté aussi d’empiler les particules 

d’IN738LC sur celles déjà déposées. Tout d’abord, si les vitesses d’impact des particules d’IN738LC 

sont inférieures à leurs vitesses critiques, une partie des particules n’adhèrent pas au dépôt et 

sont sources de martelage et peuvent même provoquer l’érosion locale de la surface. Ainsi, le 

martelage répété entraîne un cumul de la déformation plastique et des contraintes résiduelles 

associées dans les dépôts qui peut favoriser un délaminage complet si la ténacité d’interface ne 

parvient plus à supporter ces contraintes macroscopiques. Ensuite, si l’épaisseur de dépôt et le 

rendement semble être plafonnés, c’est que l’apport de matière entretenu est contrarié par 

l’érosion mais également par le martelage des particules déposées qui deviennent de moins en 

moins accommodantes pour les nouveaux impacts. Les échantillons de la deuxième campagne 

sont répartis par session de projection, avec deux échantillons sur substrat AISI304 par nombre 

de passes pour la session 1, puis un échantillon sur substrat AISI304 et un échantillon sur substrat 

2017A pour les sessions 2, 3 et 4. Enfin, la session 5 avec préchauffage du substrat est composée 

d’un échantillon sur substrat AISI304 par nombre de passes. Les échantillons d’une même session 

sont produits simultanément. On observe une augmentation de l’épaisseur proportionnelle au 

nombre de passes pour toutes les sessions de projection. L’épaisseur des dépôts est proche pour 

une même session entre les échantillons avec un substrat AISI304 et avec substrat 2017A. En 

revanche les épaisseurs de dépôts ne sont pas reproductibles entre les sessions avec une 

augmentation de 70 µm par passe lors de la 1ère session de projection qui a permis d’obtenir des 

dépôts sur substrat AISI304 de 700 µm d’épaisseur et des épaisseurs par passe autour de 40 µm 

par passe pour les sessions 2, 3 et 5 et entre 8 et 20 µm pour la session 4. 

Les dépôts MP-He ont été produits après les projections MP lors de la 1ère campagne de projection. 

Respectivement 1, 3 et 2 échantillons par type de substrat sont produits pour 1, 5 et 10 passes. 

L’augmentation de l’épaisseur des dépôts est proportionnelle au nombre de passe. Aucun 

phénomène de délaminage complet lié à la multiplication du nombre de passe n’est observé. Les 

dépôts produits varient entre 50 et 300 µm pour 1 à 10 passes. Ce rendement de croissance est 

cependant faible par rapport au rendement de croissance maximum obtenu pour un cas de deux 

échantillons MP (session 1), et plutôt proche des échantillons des sessions 2, 3 et 5. Il sera 

intéressant de comparer le taux de porosité entre les dépôts pour affiner les résultats de ce 

rendement de croissance. En effet, pour un même rendement par passe, le rendement massique 

peut être sensiblement distinct. 

Les projections HP effectuées à IEK-1 ont été faites sur les deux types de substrat AISI304 et 

2017A de mêmes dimensions que celles des projections au centre des matériaux, ainsi que sur des 

disques épais (plateaux L-PBF) de forte épaisseur uniquement en acier AISI304. La vitesse de 

projection est plus élevée, de 500 mm/s contre 200 mm/s pour les projections MP et MP-He. 

L’épaisseur des dépôts est proportionnelle au nombre de passe avec une augmentation de 26 µm 

par passe, ce qui équivaut pour une vitesse de 200 mm/s à une augmentation de 65 µm par passe. 

Ce rendement de projection correspond ainsi à celui de la session 1 en conditions MP, mais ces 
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conditions sont ici reproductibles sur des surfaces plus importantes (plateaux) et pour l’obtention 

d’un plus grand nombre de dépôt. 

Les dépôts de nickel sont répartis dans trois gammes d’épaisseur de dépôt :  

• La gamme « 700 », pour les dépôts entre 650 et 850 µm, (1 passe (p.)), 

• La gamme « 1500 », pour les dépôts entre 1,3 mm et 1,7 mm, (2 p.). 

Les dépôts d’IN738LC sont répartis dans quatre gammes d’épaisseur de dépôt :  

• La gamme « 100 », pour les dépôts inférieurs à 150 µm, 

• La gamme « 200 », pour les dépôts entre 150 et 250 µm, 

• La gamme « 300 », pour les dépôts entre 250 et 350 µm,  

• La gamme « 700 », pour les dépôts entre 600 et 800 µm. 

Selon les conditions de projections, ces gammes correspondent à des nombre de passes 

différents : 

• La gamme « 100 » correspond aux échantillons MP 1 ou 10 p. (1ère campagne (camp.)), 

• La gamme « 200 » correspond aux échantillons MP 5 p. (2ème camp.), MP-He 5 p. et aux 

plateaux HP 8 p., 

• La gamme « 300 » correspond aux échantillons MP 10 p. (2ème camp.), MP-He 10 p. et aux 

plateaux HP 11 p., 

• La gamme « 700 » correspond aux échantillons MP 10 p. (2ème camp.), HP 26 p. 

III.1.4 Influence des paramètres CS sur la morphologie de 

surface des dépôts 

L’impact des conditions de projections se traduit par les épaisseurs de dépôt présentées dans la 

partie précédente, mais aussi par leur rugosité. Pour analyser cette dimension des dépôts, des 

photographies de dépôts et des mesures de la rugosité au profilomètre sont mises en œuvre. Ainsi, 

des clichés des dépôts de Ni sur substrat AISI304 sont présentées dans la Figure III-18, et les 

mesures de rugosité sont exposées dans le Tableau III-3. Les valeurs de rugosité ont été mesurées 

selon les deux directions, transverses au passage de la buse et longitudinales ou selon la diagonale. 

Les valeurs obtenues ne dépendent pas de la direction de mesure. Les indicateurs sont à la fois 

liés au profil de rugosité (Ra, RZ) et au profil d’ondulation (Wa, WZ et Wt), avec les composantes 

arithmétiques (Ra et Wa), les composantes somme de la plus grande hauteur et du plus profond 

creux sur la longueur de base (Rz et Wz) et sur la longueur d’évaluation (Wt).  

 

Figure III-18. Dépôts de Ni (1, 2 et 5 passes) sur substrat AISI304 en vue de dessus 
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Tableau III-3. Mesure de rugosité des échantillons Ni 

Gamme Ra (µm) RZ (µm) Wa (µm) WZ (µm) Wt (µm) 
MP-I-Ni-700 17,0 ± 0,9 117 ± 7 64 ± 22 35 ± 5 289 ± 60 

MP-A-Ni-700 17,4 ± 0,8 123 ± 7 63 ± 15 38 ± 6 295 ± 64 
MP-I-Ni-1500 18,6 ± 1,7 141 ± 13 70 ± 16 47 ± 7 320 ± 56 
MP-A-Ni-1500 18,3 ± 1,1 133 ± 11 73 ± 24 47 ± 10 322 ± 93 

La morphologie des dépôts semble présenter des irrégularités verticales sous forme de vagues 

qui correspondent au pas de projection (1 mm) et qui sont particulièrement visibles pour le 

premier dépôt 1 passe (700 µm). Avec la montée en épaisseur, cette forme de vague tend à 

disparaître pour être remplacée par des irrégularités morphologiques plus larges et qui 

dépendent moins directement du pas. 

La Figure III-19 présente des photographies des échantillons de la 1ère campagne de projection.  

 

Figure III-19. Vues de dessus représentatives des échantillons CS d'IN738LC - 1ère campagne 

Les dépôts de la 1ère campagne de projection ne présentent pas d’effets morphologiques visibles 

comme sur les dépôts de Ni. Pour 5 passes de projection, la couche de dépôt semble très peu 

importante, ce qui correspond au délaminage supposé dans la partie précédente. Le Tableau III-4 

expose les résultats des mesures au profilomètre sur l’intégralité des dépôts CS à travers des 

indicateurs de rugosité (Ra, RZ) et d’ondulation (Wa, WZ et Wt). 

Tableau III-4. Rugosité des dépôts CS d'IN738LC 

Gamme Note Ra (µm) RZ (µm) Wa (µm) WZ (µm) Wt (µm) 
MP-I-100 1 passe 14,5 ± 0,4 95,2 ± 2,9 15,2 ± 4,0 15,1 ± 1,5 88 ± 16 

 10 passes 7,25 ± 0,29 69,4 ± 3,0 20,6 ± 5,0 10,6 ± 1,1 130 ± 31 

MP-A-100 1 passe 16,3 ± 0,7 102,7 ± 4,2 25 ± 8 18,6 ± 1,4 133 ± 27 

 10 passes 6,57 ± 0,46 67 ± 7 37 ± 11 10,5 ± 1,1 183 ± 48 

MP-I-200  17,9 ± 0,7 112 ± 6 17,7 ± 3,5 25,8 ± 3 100 ± 19 

MP-A-200  18,2 ± 0,8 111 ± 4,4 19 ± 6 27,6 ± 3,3 109 ± 26 

MP-I-He-200  13,5 ± 1,3 86 ± 8 38 ±16 23,7 ± 2,2 164 ± 26 

MP-A-He-200  13,4 ± 0,8 86,4 ± 1,4 12,5 ± 2,4 25,7 ± 2,8 77 ± 7 

HP-I-200  7,95 ± 0,17 45,6 ± 1,0 18 ± 7 17 ± 6 PB 

MP-I-300  18,5 ± 1,0 114 ± 6 22 ± 5 33,3 ± 4,0 124 ± 15 

MP-A-300  19 ± 1 114 ± 8 30 ± 8 35,1 ± 3,2 157 ± 34 

MP-I-He-300  13,7 ± 1 88,8 ± 4,2 24 ± 7 28,3 ± 2 120 ± 31 

MP-A-He-300  14,6 ± 1 89,25 ± 0,08 23 ± 8 31 ± 7 156 ± 36 

HP-I-300  12,30 ± 0,27 74,7 ± 1,9 13,4 ± 2 18,1 ± 1,1 86 ± 11 

MP-I-700  18,2 ± 2,9 110 ± 20 33 ± 14 45 ± 7 189 ± 52 

HP-I-700  8,35 ± 0,38 53 ± 6 34 ± 23 19,0 ± 2,5 160 ± 88 

HP-A-700  11,1 ± 2,5 77 ± 11 77 ± 13 44 ± 24 365 ± 53 

Les rugosités des dépôts de la gamme 100 permettent d’analyser l’impact du grenaillage sur la 

morphologie des dépôts. Ainsi, en conditions MP, les dépôts 10 passes de la 1ère campagne de 
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projection présentent une rugosité plus faible que les dépôts 1 passe, qu’elle soit caractérisée par 

le Ra ou le Rz. En revanche, Wa et Wt augmentent avec le nombre de passes (WZ diminue) . Le 

martelage induit par l’impact successif des particules qui n’adhèrent pas au dépôt conduit à 

aplanir localement la surface de l’échantillon, tandis qu’à plus grande échelle, les variations de 

hauteur peuvent augmenter. La rugosité et les ondulations dépendent faiblement de la nature du 

substrat pour 10 passes de projections. Pour les échantillons 1 passe, les dépôts MP-A ont des 

niveaux de rugosité et d’ondulation plus élevés que les échantillons MP-I.  

Les dépôts MP des gammes 200, 300 et 700 ont des niveaux de rugosité Ra et RZ plus élevés que 

les échantillons MP-100. Les rendements par passe plus élevés conduisent à la formation de 

dépôts avec moins de phénomènes de martelage et de rebonds de particules pour aplanir la 

surface des dépôts.  Le niveau d’ondulation évolue moins clairement avec l’épaisseur de dépôt. 

Les dépôts MP-200 et MP-300 présentent des paramètres Wa, WZ, et Wt qui augmentent avec 

l’épaisseur de dépôt. Les dépôts MP-100-1 passe ont des ondulations généralement plus faibles 

que les épaisseurs de dépôt MP-200 et MP-300. Le cas 10 passes se détache avec des niveaux 

d’ondulation élevés qui indiquent des variations de hauteurs importantes à l’échelle du dépôt. 

Les conditions MP-He conduisent à des niveaux de rugosité plus faibles que les conditions MP 

équivalentes, avec des Ra entre 13 et 15 µm (17,5 à 19 µm pour MP) et des RZ entre 85 et 90 µm 

(110 à 115 µm pour MP). En revanche, les paramètres d’ondulation sont comparables. La rugosité 

et les ondulations ne dépendent pas de la nature du substrat pour les conditions MP et MP-He. Les 

plateaux HP ont des niveaux de rugosité encore plus faibles, un Ra entre 7,95 et 12,35 µm et un RZ 

entre 45 et 77 µm. Les plateaux HP-200 et HP-300 ont des niveaux d’ondulation un peu plus faibles 

que les échantillons MP et MP-He des gammes correspondantes. En revanche, les échantillons 

HP-700, et surtout les échantillons HP-A-700, qui sont courbés à la suite du procédé, ont des 

niveaux d’ondulation plus élevés. Les conditions MP-I-700 conduisent à des niveaux d’ondulation 

proches des conditions HP-I-700. 

III.1.5 Problème du bouchage de buse : retour sur l’analyse des 

projections 

Un phénomène de bouchage de buse a été observé de manière sporadique mais finalement 

répétée et avec suffisamment d’ampleur pour nous obliger à revenir sur l’analyse des projections 

réalisées que ce soit pour les conditions MP, MP-He et HP. 

III.1.5.1 Origine du bouchage de buse 

Ce phénomène est connu et mentionné dans la littérature lors de la projection d’alliages base 

nickel, dans la section I.3.3.2.4, mais il n’est pas a priori rédhibitoire pour l’obtention de dépôts 

suffisamment épais pour cette étude. Pendant la projection, une partie des particules de poudre 

peut rentrer en contact avec la surface intérieure de la buse généralement après le col et le long 

de la partie divergente. Un dépôt peut se former et venir colmater en partie la buse modifiant 

significativement le flux de gaz et la vitesse des particules en sortie. Ce phénomène peut être 

intermittent (décolmatage en cours de projection) ou cumulé jusqu’à ce que la buse soit bouchée 

et que la projection s’arrête automatiquement en raison du contrôleur de pression qui ne peut 

plus réguler la consigne demandée. Les solutions exposées dans la littérature à la problématique 

du bouchage de buse sont un changement du matériau de la buse pour limiter l’affinité 

métallurgique poudre/buse, ainsi que l’utilisation d’un système de refroidissement à l’eau ou au 
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CO2 supercritique autour de la buse en cours de projection pour diminuer sa température 

(Foelsche, 2020 ; Singh et al., 2017 ; Singh et al., 2018 ; Wang et al., 2015 ; Wong et al., 2013). 

Les projections MP de cette étude ont été faites avec une buse en carbure de tungstène non 

refroidie (24TC). Si les premières campagnes n’ont pas été perturbées de manière tangible par le 

colmatage des buses, l’observation de la buse après projection a permis de constater la présence 

d’amas ou de traces d’usure qui nous ont conduit à changer plusieurs fois de buse par précaution. 

Cependant, malgré notre vigilance nous avons constaté qu’un bouchage complet pouvait 

intervenir après différents temps de projection et parfois même assez rapidement.  Dans un cas 

de bouchage très prononcé, l’observation de l’intérieur de la buse après une découpe 

longitudinale a montré la formation d’un dépôt très épais tapissant la buse dans la zone divergente 

assez près de la sortie du col comme c’est visible sur la macrographie de la Figure III-20. 

 

Figure III-20. Vue d’ensemble et de détail d’une buse 24TC bouchée après découpe longitudinale 

L’examen au MEB dans la Figure III-21 de la zone de contact buse/amas de poudre montre la 

présence d’un liseré de métal d’IN738LC déposé de quelques microns d’épaisseur le long de la 

buse et l’érosion de la buse avec transfert de matière (WC-Co) piégée dans cet amas adhérent.   

 

Figure III-21. Images MEB (BSE) de la coupe longitudinale de la buse 

Ces observations confirment le phénomène majeur de l’érosion générée par la friction des 

particules dont l’origine est probablement due à des vitesses et des trajectoires de particules 

favorisant l’impact avec la paroi de la buse entrainant sa dégradation. On comprend alors que, en 

sus des conditions de vitesse et trajectoire des particules arrivant sur la paroi, la taille et la 

température de ces particules ainsi que la dureté,  la composition chimique de la buse et sa 

température interviennent dans ce processus instable mais inéluctable. D’un point de vue 

composition, le cas du nickel ou des alliages de nickel au contact d’une buse WC avec un liant Co 

compatible n’est pas le mieux adapté, le nickel étant chimiquement compatible avec le cobalt (cf. 

Figure I-35). L’emploi de buse refroidie est un atout pour limiter les effets de température qui 

peuvent accentuer les effets de contact et d’érosion.  Cela montre aussi l’enjeu autour des états de 
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surface des buses en céramique. Dans notre cas, on peut cependant supposer que l’emploi de 

poudre relativement grossière a pu limiter ces effets de bouchage mais pas les empêcher. Une 

coupe granulométrique des poudres, en ôtant les particules les plus fines pourrait peut-être 

limiter le phénomène (Foelsche, 2020). Dans le cas des projections HP, l’emploi d’une buse 

refroidie céramique en SiC est mieux adapté mais lors de la projection sur les plateaux (projection 

de plus longue durée que sur échantillon), une diminution de la température du substrat a été 

observée, ce qui a poussé les expérimentateurs à arrêter la projection et observer l’intérieur de la 

buse. Il s’avérait alors la présence d’un dépôt d’IN738LC dans la buse. Le colmatage des buses CS 

dans le cas des alliages base nickel est donc une problématique importante et coûteuse qui 

nécessite actuellement de changer de buse régulièrement de manière préventive.  En effet, le ré-

usinage interne des buses est très compliqué et les techniques de dissolution chimique peuvent 

aussi affecter et fragiliser les buses. L’augmentation de la rugosité interne par rapport à l’état 

initial de la buse conduit alors à une détérioration de la vitesse du gaz et des particules comme 

indiqué dans la Figure I-36. 

III.1.5.2 Conséquences pour l’analyse des projections 

Ce phénomène de bouchage a été mis en évidence pendant la 2ème campagne de projection, mais 

il peut s’être produit de manière intermittente ou progressivement pendant la 1ère campagne 

(azote et hélium). Il peut dans certains cas mener rapidement à l’obturation de la buse (cf. Figure 

III-20). L’utilisation d’une buse de projection neuve a permis l’obtention des dépôts d’IN738LC les 

plus épais avec de l’azote, c’est-à-dire avec le rendement de croissance d’environ 70 µm par passe, 

le plus important, mais uniquement lors du tout premier cycle de projection. Ce niveau de 

rendement est même supérieur aux projections à l’hélium. Les autres cycles de projection étaient 

assez reproductibles mais avec des rendements de croissance significativement plus faibles. 

Finalement, ces expériences MP, MP-He et HP ont permis de préparer des échantillons d’IN738LC 

dans une gamme d’épaisseur allant de 100 à 700 µm. Les dépôts de Ni ont des épaisseurs entre 

700 µm et 3,5 mm. Dans le cas du Ni pur, l’artefact du bouchage a été moins problématique même 

s’il est aussi un risque d’instabilité. Si l’on envisage les effets de l’érosion de buse et du bouchage, 

cela modifie nécessairement le flux de gaz et de particules associées et atténuent les vitesses 

d’impact. Pour l’azote, comme les conditions sont dans un domaine proche des vitesses critiques 

de l’IN738LC, la moindre perturbation du flux affecte le rendement de dépôt. L’utilisation de 

l’hélium qui conduit à des vitesses de particules plus élevées est probablement moins sensible à 

la problématique de bouchage comme dans le cas des conditions HP.  Dès lors, avec les instabilités, 

les rendements de croissance sont moindres et le nombre des impacts avec rebonds est 

nécessairement accru. Ce martelage peut aussi affecter le rendement de croissance à travers le 

délaminage qui est favorisé par le cumul des déformations plastiques en cours de dépôt. L’examen 

des rendements de croissance ne permet de statuer que sur des aspects dimensionnels complétés 

par des aspects morphologiques avec les paramètres de rugosité de surface.  Il est nécessaire 

d’examiner les microstructures afin d’établir les caractéristiques réelles microstructurales des 

dépôts en intégrant les effets d’instabilité de vitesse d’impact attribués au phénomène de 

bouchage.  
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III.2 Caractérisation des dépôts CS d’IN738LC et de Ni 

Dans cette partie, les caractéristiques des dépôts CS d’IN738LC et de Ni bruts de projection sont 

analysées en termes de microstructures, ainsi que certaines propriétés mécaniques. Ces analyses 

doivent permettre de mieux distinguer l’influence des conditions de projections, y compris en 

intégrant les effets possibles du bouchage de buse, afin de statuer plus avant sur les particularités 

possibles et le choix des différentes gammes d’épaisseur choisies. L’objectif est d’être en mesure 

de discriminer mieux dans la suite de la thèse les caractéristiques de dépôts essentielles au 

chaînage des procédés CS et L-PBF. Dans ce cadre, en plus des épaisseurs et des morphologies 

associées, l’attention sera portée sur la cohésion interne au dépôt et à l’interface substrat/dépôt, 

ainsi qu’à la porosité. En parallèle, on propose d’examiner les aspects mécaniques qui témoignent 

des déformations plastiques à différentes échelles subies pendant le procédé CS. Il s’agit de la 

microdureté complémentée par des estimations des microdéformations et des contraintes 

résiduelles à l’aide de la diffraction des rayons X. 

III.2.1 Caractérisation microstructurale 

L’observation de la microstructure des dépôts CS permet d’apprécier la cohésion du dépôt et la 

présence de défauts au lieu des liaisons interparticulaires et de l’interface substrat/dépôt. Ces 

observations reposent sur des clichés MEB complétées par des analyses d’images pour mesurer 

le taux de porosité. La méthode d’analyse est décrite dans la section II.3.1.4.2. 

III.2.1.1 Cas du nickel 

III.2.1.1.1 Microstructures 

Les dépôts de Ni sélectionnés dans cette thèse sont répartis dans les gammes d’épaisseur 700 et 

1500 qui sont jugées suffisantes pour le chaînage. La ductilité importante de ce métal pur permet 

des rendements de croissance élevés de plus de 700 µm/passe qui permettraient facilement de 

sélectionner une épaisseur quelconque inférieure ou supérieure à cette gamme. Des vues en coupe 

représentatives des différentes épaisseurs sont présentées dans la Figure III-22 (cas de l’acier). 

 

Figure III-22. Vues MEB (BSE) de dépôts de Ni 

Ces dépôts épais présentent des liaisons interparticulaires cohérentes avec peu de fissures 

visibles entre les particules. Le dépôt n’est cependant pas exempt de défauts avec la présence de 

nombreux pores, qui conduisent aux taux de porosité fournis dans le Tableau III-5. 
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Tableau III-5. Taux de porosité des dépôts Ni 

Référence Taux de porosité (%) 
MP-I-Ni-700 3,5 
MP-A-Ni-700 2,6 
MP-I-Ni-1500 4 ,4 
MP-A-Ni-1500 4,6 

Le taux de porosité est compris entre 3 et 5 % et augmente sensiblement avec l’épaisseur de dépôt. 

De plus, dans la gamme 700, le dépôt sur substrat 2017A est le plus dense tandis que pour la 

gamme 1500 il est le plus poreux. Cependant, ces différences, bien établies par la mesure, peuvent 

provenir de la variation entre deux échantillons d’une même projection ou au sein d’un même 

échantillon en fonction de la coupe. Les effets ne semblent pas devoir être dus au substrat ici. 

III.2.1.1.2 Interfaces 

L’interface entre le substrat et le dépôt est un élément déterminant pour la tenue du revêtement, 

comme on a pu l’exposer dans la partie I.3.4.3. La Figure III-23 montre des vues MEB (BSE) de ces 

interfaces en fonction des gammes de dépôts, pour les deux natures de substrats.  

 

Figure III-23. Vues MEB (BSE) des interfaces des dépôts de Ni 

La pénétration du substrat est plus importante pour la liaison avec le substrat base aluminium 

2017A avec un profil d’interface dentelé. La dureté plus faible du substrat 2017A (113 Hv0,025) par 

rapport aux particules de Ni (141 Hv0,010) favorise la formation d’une telle interface avec la 

pénétration des particules de Ni. En revanche, le substrat d’AISI304 a une dureté plus élevée que 

celle des particules de poudre (220 Hv0,025), ce qui conduit à la formation d’une interface peu 

déformée mais dont la rugosité a pu cependant être modifiée par rapport à la rugosité de départ. 

On observe des contacts particules/substrat attribués à des liaisons métallurgiques en certains 

points mais aussi la présence de fissures distribuées le long de l’interface. Cependant, aucun 

décollement n’est observé sur ces dépôts bruts de fabrication. Quelques particules d’alumine de 

sablage restent enchâssées, principalement visibles au sein du substrat d’AISI304. Elles peuvent 

aussi constituer des sites d’amorçage ou de propagation de fissures.  

III.2.1.2 Cas de l’IN738LC 

Des dépôts d’IN738LC ont été produits et répartis dans les gammes 100, 200, 300 et 700. Ces 

gammes correspondent aux épaisseurs minimales et maximales qui sont réalisables et 
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reproductibles, malgré des rendements de croissance faibles et la susceptibilité accrue aux 

phénomènes de bouchage de cet alliage. Ces épaisseurs sont aptes a priori à l’étude du chaînage, 

mais il s’agit à présent d’examiner plus avant les microstructures et interfaces obtenues dans cette 

perspective. Des vues en coupe représentatives des différentes gammes et les niveaux de porosité 

mesurés sont présentées dans les paragraphes suivants pour les deux types de substrat. 

III.2.1.2.1 Gamme 100 

III.2.1.2.1.1 Microstructures 

Les dépôts CS de la gamme 100 sélectionnés ont tous été obtenus par des projections MP, avec 1 

passe et 10 passes. Ils sont analysés conjointement car ils témoignent de deux rendements de 

croissance très différents qui doivent permettre aussi d’interpréter la capacité à projeter 

l’IN738LC en conditions MP. La synthèse des taux de porosité est disponible dans le Tableau III-6. 

Tableau III-6. Taux de porosité des dépôts IN738LC de la gamme 100 

Référence Taux de porosité (%) 
MP-I-100 (1 passe) 0,9 
MP-I-100 (10 passes) 2,3 
MP-A-100 (10 passes) 3,1 

Les clichés MEB correspondant aux dépôts MP-I-100 respectivement 1 et 10 passes sont 

présentés dans la Figure III-24. 

  

Figure III-24. Vues MEB (BSE) des dépôts d’IN738LC : MP-I-100, 1 passe (gauche), MP-I-100, 10 
passes (droite) 

Le dépôt MP-I-100 produit en une passe est dense, avec seulement quelques pores et une 

meilleure cohésion entre particules qui conduisent à un taux de porosité de 0,9 %. Le dépôt MP-I-

100 à 10 passes sur le même substrat, d’épaisseur très proche présente une microstructure très 

différente avec des fissures horizontales très prononcées au sommet du dépôt. Les fissures 

observées permettent de révéler des déformations plastiques importantes subies par les 

particules dans cette zone. Le taux de porosité, majoritairement représentatif de ces fissures, 

s’élève alors à 2,3 %. Lors de ces projections, si les vitesses atteintes par les particules sont 

suffisantes pour réaliser une première couche de 100 µm, elles semblent limitées pour permettre 

une montée en épaisseur du dépôt. Le phénomène de bouchage de buse peut être aussi à l’origine 

de cette limitation. Le martelage de la surface du dépôt par les particules qui n’adhèrent pas 

conduit alors à la formation de ces fissures importantes dans les dépôts et peut entraîner le 

délaminage ou l’érosion partielle de la couche. Cela explique également la diminution de la 

rugosité de surface avec l’augmentation du nombre de passes (cf. § III.1.4) que ce soit pour le 

paramètre Ra, Rz et pour les deux types de substrat. Enfin, au sein du dépôt MP-I-100 issu de 10 
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passes, l’homogénéité n’est pas assurée avec des zones plus denses et des zones où se concentrent 

les fissures, visibles sur la Figure III-25. 

  

Figure III-25. Vues MEB (SE) - dépôt IN738LC MP-I-100, 10 passes : hétérogénéité 

III.2.1.2.1.2 Interfaces 

Les caractéristiques de l’interface sont intéressantes à aborder pour les échantillons de la gamme 

100 en fonction de la nature du substrat et du nombre de passe. La Figure III-26 présente les 

interfaces de trois dépôts, MP-I-100, pour 1 et 10 passes, et MP-A-100, 10 passes. 

 

Figure III-26. Vues MEB (BSE) des interfaces des dépôts IN738LC MP-100 

Les microstructures sont très similaires pour les deux dépôts MP-I-100 10 passes et MP-A-100 10 

passes, avec la présence de fissures interparticulaires étendues et parallèles à l’interface, surtout 

au sommet du dépôt. Les taux de porosité sont par conséquent proches, avec 2,3 % pour MP-I-100 

et 3,1 % pour le cas MP-A-100. Les interfaces substrat/dépôt des dépôts MP-I-100 1 passe et 10 

passes semble assez similaires, avec une relativement faible pénétration des particules de 

poudres d’IN738LC dans le substrat AISI304. Pourtant, les poudres d’IN738LC sont nettement 

plus dures que le substrat AISI304 avec respectivement 376 Hv0,025
 et 220 Hv0,025. Ainsi pour ce 

matériau projeté et ce substrat, on pouvait s’attendre à des morphologies d’interfaces différentes 

que le cas des particules de Ni qui sont bien plus ductiles, mais elles sont finalement assez proches. 

Tout comme pour les dépôts MP-A-Ni, la poudre d’IN738LC pénètrent bien dans le substrat de 

2017A, ce qui est cohérent avec la plus faible dureté de celui-ci (113 Hv0,025). L’interface est donc 

également bien dentelée, cela devrait favoriser l’ancrage mécanique et limiter les phénomènes de 

délaminage pour ce substrat. Avant la projection on procède à une étape de sablage des substrats 

pour avoir une surface non oxydée au contact des particules. Le nettoyage systématique des 
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substrats a permis de limiter la présence de grains d’alumine au départ, on peut cependant en voir 

quelques-uns, surtout au niveau du substrat AISI304 peu déformé. Il est possible que l’alumine de 

sablage soit éliminée partiellement lors des impacts CS et de manière plus prononcée dans le cas 

du substrat le plus déformé. 

III.2.1.2.2 Gammes 200 et 300 

III.2.1.2.2.1 Microstructures 

Les dépôts des gammes 200 et 300 constituent la majorité des dépôts produits pour répondre aux 

besoins de l’étude tout en tenant compte des rendements de croissance faibles. Ces épaisseurs de 

dépôts ont pu être obtenues à la fois avec de l’azote en conditions MP et HP, avec de l’hélium pour 

la condition MP-He. Cet échantillonnage permet d’aborder l’influence de différents paramètres de 

projection sur les microstructures et morphologies des dépôts produits. Les taux de porosité 

mesurés pour ces gammes sont rassemblés dans le Tableau III-7, tandis que les Figure III-27 et 

Figure III-28 exposent les observations MEB correspondantes. Le nombre de passes est 

respectivement de 5 et 10 pour les gammes 200 et 300 des conditions MP et MP-He, tandis que les 

conditions HP correspondent à respectivement 8 et 11 passes (conditions cinématiques 

différentes). Seul le substrat AISI304 est mis en œuvre pour les dépôts HP qui sont sous la forme 

de plateaux. 

Tableau III-7. Taux de porosité des échantillons des gammes 200 et 300 

Gamme Référence Taux de porosité (%) 

200 

MP-I-200 4,2 
MP-A-200 3,1 
MP-I-He-200 3,6 
MP-A-He-200 5,3 
HP-I-200 0,6 

300 

MP-I-300 4,4 
MP-A-300 3,7 
MP-I-He-300 4,2 
MP-A-He-300 5,6 
HP-I-300 1,9 
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Figure III-27. Vues MEB (BSE) des dépôts IN738LC de la gamme 200 Figure III-28. Vues MEB (BSE) des dépôts IN738LC de la gamme 300 
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Les dépôts MP-I et MP-A ont des microstructures proches avec des larges zones de particules sans 

défauts de liaisons observés, mais d’autres zones plus défectueuses avec de nombreuses fissures 

interparticulaires et des porosités. Cela se traduit par des taux de porosités cohérents entre eux, 

respectivement de 4,2 % et 3,1 % pour les échantillons MP-I-200 et MP-A-200 ; 4,4 % et 3,7 % 

pour les échantillons MP-I-300 et MP-A-300. Ainsi, il semblerait que les échantillons sur substrat 

AISI 304 soient toujours sensiblement plus poreux. Dès les premières couches déposées, les 

particules d’IN738LC sur substrat AISI304 sont déformées intensément, alors qu’elles pénètrent 

plus facilement le substrat 2017A en étant moins déformées. Ce sont potentiellement ces 

premières couches de matière qui conditionneraient la différence entre les taux de porosité des 

dépôts. En effet, les microstructures ne montrent pas d’hétérogénéité particulière à l’échelle du 

dépôt et en surface et les deux gammes de dépôts 200 et 300 conduisent aux même taux de 

porosité ce qui témoigne d’une certaine régularité du procédé MP sous azote, malgré la difficulté 

à monter en épaisseur. 

Les microstructures des dépôts MP-I-He et MP-A-He sont manifestement assez proches de celles 

des dépôts MP décrites ci-dessus. Ceci tend à montrer qu’il n’y a pas eu de bénéfice à travailler 

avec des vitesses de particules nettement plus élevées tant du point de vue des épaisseurs 

produites que du taux de porosité des dépôts réalisés. On obtient même une porosité 

sensiblement plus élevée avec 3,6 % et 5,3 % pour les échantillons MP-He-I-200 et MP-He-A-200 ; 

4,2 % et 5 ,6 % pour les échantillons MP-He-I-300 et MP-He-A-300. Les conditions de projection 

MP-He ont conduit à un rendement par passe autour de 28 µm par passe, valeurs plus importantes 

que les rendements par passe des échantillons MP de la 1ère campagne, mais plus faibles que celles 

des échantillons MP-200 et MP-300 qui appartiennent à la 2ème campagne (au-delà de 30 

µm/passe). La raison imputable à ces rendements assez faibles en projection He en considérant 

objectivement des vitesses plus élevées qu’en projection azote et théoriquement bien supérieures 

à la vitesse critique de l’IN738LC doit être le bouchage partiel et intempestif de la buse. On 

suppose même alors que le mécanisme d’érosion/collage/colmatage est favorisé par ces vitesses 

élevées en projection He. Cela se traduit par des dépôts soumis plus à un martelage de la surface 

que l’on vérifie par le biais des niveaux de rugosité plus faibles que les dépôts MP (§III.1.4), même 

si le niveau d’ondulation reste comparable. 

Les projections pour les conditions HP-I-200 et HP-I-300 ont été réalisées uniquement pour le cas 

de substrats en acier AISI304 qui ont permis l’obtention de dépôts plus denses et dont la porosité 

correspond à des fissures interparticulaires parallèles à l’interface substrat/dépôt. Les taux de 

porosité dans ces dépôts HP traduisent ces observations avec respectivement 0,6 % et 1,9 % de 

porosité pour les échantillons HP-I-200 et HP-I-300, bien plus faibles que les ~4% de porosité des 

dépôts MP. Pour ces échantillons cependant, des hétérogénéités peuvent être observées comme 

le cas de zones fortement poreuses en proche surface du dépôt HP-I-300, tandis que le cœur du 

dépôt est plus dense. La présence d’une zone plus poreuse à la surface des dépôts est connue en 

CS car cette zone ne subit pas de densification par l’impact des particules des couches suivantes. 

Dans le cas présent, compte tenu des vitesses importantes on considère plutôt que la porosité est 

un signe de ralentissement des particules en cours de projection. En effet, le dépôt HP-I-200 est 

dense et homogène même s’il y a la présence des fissures horizontales typiques de ces projections 

HP. Ce type de fissure est également présent dans le dépôt HP-I-300, en revanche, 

l’expérimentateur a remarqué une baisse partielle de luminescence et de température du dépôt 

pour les dernières passes ce qui témoignerait d’une modification du flux de matière et d’un 

bouchage partiel de la buse. Morphologiquement, les observations en coupe sont corrélées par un 

niveau de rugosité plus élevé pour le dépôt HP-300 que le dépôt HP-200 (Tableau III-4). La grande 
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surface des plateaux, qui ont un diamètre de 100 mm et une épaisseur de 13 à 20 mm, favorise sa 

rigidité et limite la présence d’ondulations à grande échelle. 

Les niveaux de porosité des conditions MP et MP-He sont plus élevés que ceux de la littérature 

généralement inférieurs à 2 % dans les dépôts CS d’alliages base nickel (Cavaliere et al., 2021 ; 

Raletz, 2005 ; Singh et al., 2018 ; Srinivasan et al., 2016). Les différents articles considérés ici 

utilisent aussi des méthodes d’analyse d’images. Le premier facteur qui participe à la porosité 

dans le cas de nos dépôts est la présence de fissures entre les particules. Celles-ci sont absentes 

de la plupart des articles de la littérature  (Cavaliere et al., 2021 ; Raletz, 2005 ; Singh et al., 2018 ; 

Fiebig et al., 2020 ; Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021 ; Xie et al., 2019), ou présentes de manière 

succincte (Kalfhaus, 2019 ; Marrocco et al., 2006a). La projection d’IN738LC mène à des niveaux 

de porosité entre 0,7 % et 1,2 % pour T. Kalfhaus (Kalfhaus, 2019), 1,6 % pour Fiebig et al. (Fiebig 

et al., 2020). Ils emploient des poudres fines (4,9-12,5 µm) et ont des vitesses de particules 

élevées, jusqu’à 800 m/s (cf. Figure I-33 et § I.3.4.1). Padmini et al.  obtiennent un taux de porosité 

de 0,18 % grâce à l’utilisation d’hélium qui leur permet d’atteindre 990 m/s et de fabriquer des 

dépôts qui semblent exempts de fissures (Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021). Le seul article avec 

un taux de porosité plus élevé (au-delà de 5 %) est l’article d’Ogawa et Seo (Ogawa et Seo, 2011), 

lorsque des particules d’IN738LC de granulométrie inférieur à 45 µm sont projetées avec de 

l’azote (3,5 MPa, 650°C), tandis que d’autres conditions de projection dans le même article 

permettent d’atteindre des taux entre 0,5 et 0,7 %. L’amélioration des conditions de projection, 

qui conduisent à une vitesses des particules plus élevées, permet bien de densifier les dépôts 

(Marrocco et al., 2006a ; Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021 ; Xie et al., 2019). C’est ce qui est 

observé ici avec la projection HP.  

III.2.1.2.2.2 Interfaces 

La Figure III-29 présente une vue de détail étendue (2 mm environ) des interfaces des dépôts de 

la gamme 200 pour des conditions MP, MP-He pour les deux substrats différents et HP dans le cas 

du substrat en acier inoxydable. Les interfaces des dépôts de la gamme 300 ne sont pas figurées 

car elles sont fortement similaires à celles de la gamme 200. 

 

Figure III-29. Vues MEB (BSE) des interfaces des dépôts d’IN738LC de la gamme 200 

Tout comme pour les dépôts de la gamme 100, la nature du substrat a un impact majeur sur la 

morphologie de l’interface, avec une pénétration importante des particules d’IN738LC dans le 
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substrat en 2017A tandis que les interfaces des substrats AISI304 montrent toujours un profil 

plus lisse (cf. § III.2.1.2.1.2). Les interfaces des dépôts sur substrats 2017A ne présentent pas de 

zone de mauvaise cohésion avec un enchâssement régulier. De plus, par rapport aux dépôts de la 

gamme 100, assez peu de fissures sont présentes au niveau des interfaces des dépôts sur substrat 

AISI304, ce qui témoigne d’une interface plus cohésive pour ce substrat. Enfin, pour ce qui 

concerne l’interface des dépôts HP sur substrat AISI304, on observe également une interface bien 

cohésive mais en présence de résidus d’alumine de sablage plus gros et plus nombreux. Cela 

correspond à l’utilisation de grains de corindon plus gros pour le sablage des plateaux HP-I-200 

et HP-I-300. De plus, les premières passes de buse CS peuvent déloger les grains d’alumine, mais 

comme le rendement par passe de projection est élevé en condition HP, ce type de phénomène 

devrait être moins prononcé. Il n’y a pas de différence notable entre les conditions MP et MP-He 

et HP pour les deux gammes proches considérées. 

III.2.1.2.3 Gamme 700 

III.2.1.2.3.1 Microstructures 

Les dépôts de la gamme 700 qui correspondent aux dépôts les plus épais étudiés pour l’alliage 

IN738LC proviennent surtout de l’installation haute pression en collaboration avec le laboratoire 

FZJ-IEK1 pour l’obtention d’échantillons et de plateaux revêtus. Même si le rendement de 

croissance reste peu élevé et que des artefacts de bouchage peuvent aussi intervenir sur cette 

buse, il est possible de proposer des dépôts très épais avec un nombre de passes. Nous avons pu 

également produire deux échantillons dans cette gamme 700 en condition MP même s’il sera 

difficile d’envisager des projections de longues durées en conditions MP sans régler le problème 

de bouchage. Les taux de porosité mesurés pour cette gamme sont indiqués dans le Tableau III-8. 

Tableau III-8. Taux de porosité des dépôts d’IN738LC de la gamme 700 

Référence Taux de porosité (%) 
MP-I-700 4,0 
HP-I-700 0,7 
HP-A-700 0,9 

 La Figure III-30 montre les observations au MEB des dépôts d’IN738LC de la gamme 700.  
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Figure III-30. Vues MEB (BSE) : HP-I-700, HP-A-700, MP-I-700 

Les dépôts HP-I-700 et HP-A-700 sont les plus denses obtenus avec peu de défauts détectés au 

MEB à cette échelle d’observation. Ces défauts sont essentiellement sous la forme de fissures 

interparticulaires distribuées de manière homogène et orientées parallèlement à l’interface 

substrat/dépôt. Les tailles n’excèdent pas une ou deux particules déformées. Cela conduit à une 

porosité faible mesurée à 0,7 % et 0,9 % respectivement pour HP-I-700 et HP-A-700. Pour ces 

dépôts, on n’observe pas de zone poreuse en surface. Cependant, on remarque une certaine 

hétérogénéité des dépôts avec la présence de zones denses, qui peuvent jouxter des zones 

défectueuses avec une population plus grande de fissures comme cela est montré dans la Figure 

III-31 (vue de détail du dépôt HP-A-700 de la Figure III-30).  
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Figure III-31. Vues MEB (BSE) des zones denses et poreuses des dépôts d’IN738LC (ex. 
HP-A-700) 

Compte tenu de la taille des zones d’hétérogénéité, il paraît peu probable que ce soit dû à une 

instabilité des conditions d’impact pendant le procédé mais bien une caractéristique du dépôt. La 

création de ces dépôts épais les plus denses conduit aussi à une rugosité faible, avec un paramètre 

Ra compris entre 8 et 11 µm environ (cf. Tableau III-4) et un Rz plus faible que pour les autres 

conditions. Cela traduit bien un grand étalement et enchâssement des particules de l’alliage 

IN738LC y compris en surface qui est probablement amplifié par l’effet de martelage des très 

nombreuses particules avec rebonds. 

Pour ce qui concerne la condition MP-I-700 (cf. Figure III-30), on observe également la présence 

de zones denses mais accompagnées en plus grand nombre de zones « défectueuses » comprenant 

des fissures interparticulaires mais aussi des pores globulaires d’un diamètre de 10 µm environ. 

Les fissures longitudinales sont plus ouvertes que dans le cas précédent. Ces caractéristiques 

conduisent à une porosité nettement plus prononcée (4,0 %). Morphologiquement, cela mène à 

une surface nettement plus rugueuse avec un Ra de l’ordre de 18 µm. Ce niveau de rugosité est 

caractéristique des projections MP et représentatif d’un étalement, d’un enchâssement et d’un 

martelage moins prononcés qu’en condition HP. 

III.2.1.2.3.2 Interfaces 

La Figure III-32 présente les vues de détail étendues (6 mm environ) des interfaces des dépôts de 

la gamme 700 pour des conditions HP pour les deux substrats différents et MP dans le cas du 

substrat en acier inoxydable seul. 

 

Figure III-32. Vues MEB (BSE) des interfaces des échantillons de la gamme 700 

Pour les dépôts HP-700, comme dans les autres gammes, on obtient des morphologies d’interface 

très différentes caractérisant le choix du substrat. Dans le cas de l’interface lisse caractéristique 

du substrat AISI 304, on peut observer la présence de quelques fissures à l’interface 
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substrat/dépôt de l’échantillon HP-I-700, ainsi que quelques résidus de sablage (moins nombreux 

que sur les images des échantillons MHP-I-200 et HP-I-300 préparés avec des grains de corindons 

plus gros pour le cas des plateaux). Le dépôt MP-I-700 présente des fissures plus longues (entre 

120 et 400 µm) et plus ouvertes que le dépôt HP-I-700, ce qui indique que l’adhérence du dépôt 

sera vraisemblablement moins bonne dans ce cas.  

III.2.1.3 Reproductibilité des dépôts et retour sur le phénomène de 

bouchage 

Lors des projections en conditions MP, on a constaté la reproductibilité des dépôts au sein d’une 

même session, notamment lorsque l’augmentation de l’épaisseur de dépôt est bien 

proportionnelle au nombre de passes (cf. Figure III-17). En revanche, on a mis en évidence un 

phénomène de bouchage partiel de la buse au cours de certaines campagnes de projection sur 

cette installation MP. Il s’agit d’un inconvénient majeur qui limite la reproductibilité d’une session 

à l’autre. Cela se traduit par le fait qu’un même nombre de passes des dépôts peut mener à des 

épaisseurs très différentes si le bouchage opère. Cependant, si on examine des échantillons 

produits dans les mêmes conditions MP-I pendant la 2ème campagne de projection donnant 

différentes épaisseurs pour un même nombre de passes (cf. Figure III-33), seul le dépôt le plus fin 

paraît différent. Dans ce cas, le bouchage est à l’origine de la diminution des vitesses de particules 

qui limite l’accrochage et favorise un martelage important qui affecte plus la zone haute du dépôt. 

  

Figure III-33. Vues MEB (BSE) des dépôts MP-I-100, MP-I-300 et MP-I-700 - 10 passes 

Pour les dépôts plus épais, on constate en revanche que les microstructures sont proches ce qui 

témoigne d’une certaine reproductibilité de formation du dépôt. L’usage de l’hélium ne permet 

pas d’améliorer les rendements de croissance et conduit à des microstructures également proches 

obtenues pour les gammes 200 et 300. L’emploi d’une buse refroidie en conditions MP pourrait 

aider à limiter ce bouchage et améliorer la reproductibilité, mais la problématique du bouchage 

reste un point limitant pour les dépôts CS de base Ni, y compris avec les dispositifs de dernières 

générations. En effet, la projection en conditions HP a permis d’augmenter les conditions de gaz 

et donc la vitesse des particules, au bénéfice de l’épaisseur des dépôts, de microstructures plus 

denses et d’une meilleure reproductibilité. En revanche, le rendement de croissance n’augmente 

pas significativement par rapport aux échantillons MP-700 (ramené aux mêmes cinématiques). 

Un atout majeur des conditions HP, serait la possibilité d’aller vers des épaisseurs plus grandes si 

nécessaire tandis que pour nos conditions MP actuelles cela semble impossible. Dans le cas des 
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conditions HP, le bouchage partiel n’est pas écarté, surtout pour des projections de longues 

durées. Dans ce cas, selon nos observations, cela se traduit plutôt par des zones avec de la porosité 

du fait d’un étalement limité de particules. 

III.2.1.4 Synthèse 

Les microstructures des dépôts CS de Ni et d’IN738LC bruts de projections ont été caractérisées à 

travers l’observation de la cohésion interparticulaire et la porosité des dépôts. Les dépôts de Ni 

sont relativement poreux (2,5-5%) mais présentent une bonne cohésion entre leurs particules qui 

se traduit ici par une absence de fissures interparticulaires. Les dépôts d’IN738LC MP et MP-He 

présentent généralement des taux de porosité comparables, qui correspondent à la présence de 

pores dans les dépôts tandis que les dépôts HP sont beaucoup plus denses (<1%) avec la présence 

de fissures interparticulaires caractéristiques de ces conditions HP. La similitude des dépôts 

MP-He et MP conduit à les considérer proches pour la suite de l’étude. L’examen des interfaces 

montre que la morphologie et la présence de décohésion locale est surtout affectée par la nature 

du substrat. Les dépôts sur substrats 2017A présentent une interface dentelée qui favorise a priori 

l’ accroche mécanique des dépôts, tandis que les dépôts sur substrats AISI304 ont une interface 

plutôt lisse qui peut présenter des fissures, surtout dans le cas des conditions MP. Des mesures 

d’adhérence par la méthode des plots collés pourraient permettre de quantifier l’impact du choix 

de la nature du substrat et des paramètres de projection sur l’adhérence des dépôts bruts de 

projection. Compte tenu du caractère exploratoire de cette étude ainsi que les difficultés de 

reproductibilité des échantillons, ces essais d’adhérence qui nécessitent plusieurs échantillons 

n’ont pas été privilégiés. Il s’agissait plus, dans un premier temps, d’estimer le rôle de l’interface 

et de sa tenue mécanique vis-à-vis du chaînage avec une fusion laser d’un dépôt en fonction de 

son épaisseur, c’est-à-dire en fonction de la distance de la zone fondue avec l’interface 

substrat/dépôt. Ces différentes gammes permettent donc aussi de proposer différentes typologies 

de dépôts CS. A ce stade de l’étude, l’ensemble des gammes sont conservées pour aborder par la 

suite l’évolution et la criticité des caractéristiques microstructurales et des défauts présents dans 

ces dépôts lors du chaînage. Cependant, on peut considérer ici que les dépôts qui semblent les plus 

à même de répondre à la problématique du chaînage homogène sont des dépôts d’IN738LC HP.  

III.2.2 Caractérisation mécanique 

Afin d’étoffer la connaissance de la variété de l’échantillonnage, on souhaite également intégrer la 

connaissance de leurs états mécaniques au repos en fonction des conditions de dépôts et toujours 

selon les gammes choisies. L’impact des particules formant le dépôt, puis le grenaillage par les 

particules suivantes sont deux sources d’écrouissage qui durcissent le matériau. Ces états d’une 

matière écrouie peuvent être examinés à différentes échelles. Des mesures à l’échelle des 

particules sont permises par la microdureté ou l’analyse des largeurs de raies de diffraction X. Des 

mesures plus représentatives de l’état global du dépôt sont abordées par l’évaluation des 

contraintes résiduelles macroscopiques également par DRX. 

Pour les mesures de microdureté, les charges d’indenteur utilisées seront plutôt faibles (10 g, 

25 g) pour aider à comparer des empreintes de dureté réalisées sur poudre et sur dépôt.  Des 

mesures à 50 g ont été effectuées sur certains dépôts, par soucis de clarté elles ne figureront pas 

dans le manuscrit, mais les valeurs obtenues sont toujours du même ordre. 

A l’échelle microscopique, on cherche à caractériser l’écrouissage de la microstructure par l’étude 

de la forme et de la largeur des raies de diffraction. Théoriquement, outre la contribution 
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instrumentale sur la largeur de raie, l’élargissement provient d’une diminution des tailles des 

domaines cohérents de diffraction ou d’une augmentation du taux de microdéformations 

(distorsions locales du réseau cristallin). Les deux contributions peuvent être distinguées par 

différentes méthodes, dont la décomposition du profil en série de Fourier et l’attribution de la 

composante lorentzienne des profils simulés à la taille des domaines cohérents de diffraction et 

de la contribution gaussienne aux microdéformations. On peut aussi mettre en œuvre le tracé de 

diagramme de Williamson-Hall (Gravereau, 2011). Ce type d’analyse est peu développé dans la 

littérature sauf à travers les travaux de Bagherifard et al., Mauer et al. et Sun et al. qui l’appliquent 

à l’étude de dépôts CS base nickel en analysant directement la largeur de raies (Bagherifard et al., 

2018), les microdéformations (Mauer et al., 2021) ou les deux contributions (Sun et al., 2019a). 

Dans ce travail de thèse, les largeurs du pic à mi-hauteur (FWHM) brutes sont indiquées en nm-1 

et calculées uniquement sur le premier pic (111), le plus intense du diffractogramme, qui se situe 

à 51,0° et 52,1° respectivement pour les poudres d’IN738LC et de Ni (avec une source Co). Les 

méthodes de mesure des diagrammes de diffractions et de calcul des largeurs de pics sont décrites 

dans la partie II.3.3.2. 

La détermination des contraintes résiduelles macroscopiques par diffraction des rayons X 

(méthode sin²Ψ) est effectuée sur le pic d’orientation cristalline {311} de la phase γ de l’IN738LC 

ou du Ni pur. Ce pic se situe respectivement à 111,30° et de 114,67° (source Co), pour les poudres 

d’IN738LC et de Ni supposées libre de contraintes macroscopiques, soit une valeur de d0 de 

1,062 Å et 1,083 Å. Ces valeurs de d0 seront utilisées comme références pour le calcul des 

contraintes par la méthode des sin²Ψ, dont le détail est donné dans la section II.3.3.2.  

III.2.2.1 Cas du nickel 

L’étude de l’état mécanique des dépôts MP-Ni est centrée sur les dépôts MP-Ni-700. Les dépôts 

MP-Ni-1500 beaucoup plus épais ne se distinguent pas du point de vue microstructure. L’étude 

des dépôts MP-Ni-700 paraît suffisante pour aborder les effets de la projection CS et de la nature 

du substrat sur les caractéristiques d’écrouissage et de contraintes dans les dépôts de Ni pur. 

III.2.2.1.1 Durcissement-Ecrouissage 

Les microduretés et largeurs de pic des dépôts MP-Ni-700 sont comparées à celles de la poudre 

dans la Figure III-34. 

 

Figure III-34.  Caractéristiques mécaniques des dépôts MP-Ni-700 : dureté (gauche), largeur du 
pic {111} (droite) 

La dureté du nickel augmente d’environ 80-90 Hv lors du procédé CS, passant de 141 Hv0,01 pour 

la poudre à 220-230 Hv0,025 pour les dépôts MP-Ni. La dimension des empreintes de dureté dans 
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les dépôts est d’environ 15 µm, ce qui témoigne plus de l’écrouissage interne des particules 

individuelles avec une influence un peu limitée de la microstructure (porosité, cohésion entre 

particules) sur la valeur mesurée. L’écart type élevé de ces mesures traduit donc une certaine 

hétérogénéité du matériau à cette échelle, entre des zones fortement écrouies qui doivent 

correspondre à des valeurs de dureté plus élevées et des zones moins déformées où elle tend 

presque vers la dureté des particules de poudre. La dureté des dépôts de Ni ne dépend pas du 

substrat. En parallèle, on observe que la largeur des pics double avec l’application du procédé CS. 

Dans l’article de Sun et al., de la poudre et des dépôts CS d’IN718 sont caractérisés par DRX. 

L’augmentation du taux des microdéformations est attribuée à l’augmentation du taux de 

dislocation et à une diminution de la taille des domaines cohérents de diffraction cohérente avec 

la mesure des cellules de dislocations observées au MET (Sun et al., 2019a). De plus, 

l’augmentation de dureté observée ici est cohérente avec les augmentations observées 

notamment dans l’article de Bae et al. où on passe d’une poudre à 174 Hv0,1 à des dépôts de 

218 Hv0,1 à 313 Hv0,1 en fonction des conditions de projection et des tailles de particules (Bae et 

al., 2010). Ces augmentations témoignent quantitativement et qualitativement de la déformation 

plastique cumulée, c’est-à-dire de l’écrouissage comme source de durcissement au sein du dépôt. 

III.2.2.1.2 Contraintes résiduelles 

Les contraintes résiduelles des dépôts MP-Ni-700 sont mesurées par DRX à la surface des dépôts 

pour les deux substrats. La Figure III-35 rassemble les valeurs de contraintes mesurées ainsi que 

les courbes en sin²(Ψ) à l’origine de ces valeurs.  

 

Figure III-35. Contraintes résiduelles en surface des dépôts MP-Ni-700 

A l’échelle macroscopique, les contraintes résiduelles mesurées sont en compression avec des 

niveaux de contrainte entre -60 MPa et -100 MPa respectivement pour les substrats acier et base 

aluminium. Ces contraintes en compression proviennent principalement des déformations 

plastiques successives des particules y compris celles associées à des rebonds. Le dépouillement 

de la méthode donne lieu à une composante en cisaillement négligeable par rapport aux autres 

composantes. On note également une certaine dispersion des points expérimentaux par rapport 

à la régression elliptique qui peut correspondre à des effets de gradient ou de rugosité en proche 

surface. Les contraintes résiduelles sont donc presque deux fois plus élevées pour le dépôt de 

nickel sur substrat 2017A. Cette différence significative est d’origine thermique au 

refroidissement du dépôt car le coefficient de dilatation thermique du 2017A (25,4.10-6 K-1) est 

plus élevé que celui de l’acier AISI304 (16,0.10-6 K-1), tous les deux étant plus élevés que celui du 

Ni massif (13,1.10-6 K-1)(MatWeb, 2022). Ce résultat est cohérent avec les travaux de Suhonen et 

al. (Suhonen et al., 2013) avec des mesures de courbures in-situ. Il est montré un effet 
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prépondérant de la nature du substrat sur les contraintes de refroidissement et donc sur les 

contraintes résiduelles, notamment pour la comparaison de substrats base aluminium à des base 

fer. Par ailleurs, il est montré également une influence de la rugosité du substrat sur les 

contraintes de grenaillage pendant le dépôt (contrainte « de dépôt ») et donc sur la superposition 

de celles-ci avec les contraintes d’origine thermique qui mènent aux contraintes résiduelles. 

L’interface rugueuse du substrat 2017A est alors plus à même de transférer les déformations et 

de favoriser le cumul des déformations macroscopiques dans le système revêtu. Dans le cas du 

substrat acier d’ailleurs, nous avons constaté une délamination pour les dépôts les plus épais 

traduisant cette influence et sa différence sur l’état mécanique du dépôt. 

Les dépôts MP-Ni-700 présentent à l’échelle microscopique et macroscopique des contraintes et 

déformations importantes qui proviennent de la déformation plastique des particules lors du 

procédé CS. Ces déformations se traduisent à l’échelle locale par une augmentation de la dureté, 

par un élargissement des raies de diffraction qui correspond à une augmentation des taux de 

microdéformations et/ou une diminution de la tailles des domaines cohérents de diffraction, et à 

l’échelle du dépôt par la formation de contraintes en compression. 

III.2.2.2 Cas de l’IN738LC 

L’étude de l’état mécanique des dépôts d’alliage IN738LC est menée pour chacune des gammes 

d’épaisseur établies avec pour chaque gamme des différences en termes de paramètres de 

projection (installation, nombre de passe) ou de choix de substrat. 

III.2.2.2.1 Gamme 100 

III.2.2.2.1.1 Durcissement-Ecrouissage 

Les microduretés des dépôts MP-100 sont présentées dans la Figure III-36, en fonction du nombre 

de passes et de la nature du substrat. Les mesures effectuées sur des porosités conduisent à des 

empreintes déformées, ce qui permet de les repérer et de ne pas les comptabiliser dans le résultat 

final. La charge appliquée en microdureté est de 25 g, afin de pouvoir comparer avec les poudres. 

Pour les largeurs de pic, seul le dépôt avec 10 passes a été analysé. 

 

Figure III-36. Caractéristiques de la poudre et des dépôts MP-100 d’IN738LC : dureté (gauche), 
largeur du pic {111}(droite) 

Les empreintes de dureté ont des diagonales mesurant entre 8 et 13 µm pour une charge de 25 g, 

ces dimensions sont plus faibles que celles des particules (D50 = 32,7 µm). Les valeurs affichées 

sont le résultat de plus de dix empreintes par conditions réparties dans les dépôts. Elles évoluent 



Chapitre III. Mise en œuvre des dépôts CS base Ni : aspects dimensionnels, microstructuraux et 
mécaniques 

140 

respectivement entre 626 et 556 Hv0,025 pour les dépôts 1 et 10 passes sur substrat AISI304, entre 

598 et 620 Hv0,025 pour les dépôts 1 et 10 passes sur substrat 2017A. Tout comme pour les dépôts 

de Ni, la dureté augmente très significativement entre la poudre d’IN738LC à l’état brut 

d’atomisation et les dépôts CS MP-I-100 et MP-A-100, liées à l’écrouissage du dépôt. Le nombre 

de passes n’intervient pas sur la dureté des dépôts. Les niveaux de dureté sont un peu plus faibles 

que ceux relevés par Padmini et al., qui sont de 687 Hv0,2 pour des dépôts obtenus après une 

projection à l’hélium d’IN738 (Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021). Les deux dépôts 1 passe et 10 

passes sont donc très similaires et le cumul des rebonds probablement pour le dépôt 10 passes 

ne se traduit pas par un changement de dureté. Entre les dépôts MP-I et MP-A, une différence de 

niveau de dureté est visible. Cette différence, de l’ordre de 25-60 Hv0,025 est cependant comprise 

dans l’incertitude des valeurs ce qui ne permet pas de conclure. Par ailleurs, comme pour le nickel, 

la largeur des raies de diffraction pour le dépôt à 10 passes double par rapport à la poudre mais 

ne présente pas de différence en fonction du substrat. Les valeurs sont respectivement de 

0,056 nm-1 et 0,058 nm-1 pour les dépôts 10 passes sur substrat AISI304 et 2017A.  

Afin de compléter ces résultats autour de l’influence du substrat, des filiations de dureté en 

profondeur des deux substrats sur des dépôts avec 1 passe ont été réalisées et sont données dans 

la Figure III-37 en comparaison des duretés sur substrats bruts.  

 

Figure III-37. Filiation de dureté dans les substrats base aluminium ou acier des dépôts MP-100 
d’IN738LC (1 passe) 

Dans le cas du substrat AISI 304, un gradient de dureté est observé sur environ 40-60 µm avec 

une dureté proche de celle du dépôt d’IN738LC près de l’interface ce qui témoigne d’une certaine 

continuité en termes de dureté entre le dépôt et le substrat. Cette augmentation est due au 

grenaillage induit par les particules de poudre ou à la préparation de surface par sablage. Dans le 

cas de l’alliage d’aluminium, ce gradient n’est pas observé mais on a plutôt une discontinuité de 

dureté importante puisque le substrat est à environ 170 Hv tandis que le dépôt est à 600 Hv. On 

remarque cependant que la dureté du substrat 2017A soumis au procédé CS est supérieure à la 

tôle brute sur toute la profondeur analysée (environ 70 µm). Cela peut être dû à une influence plus 

profonde du procédé de la préparation de surface, ou alors à un adoucissement mécanique induit 

près de l’interface dans le substrat au cours du procédé. Ces filiations témoignent des différences 

d’interface entre les deux types de substrat tandis que les dépôts d’IN738LC sont similaires. 

III.2.2.2.1.2 Contraintes résiduelles 

Les contraintes résiduelles des dépôts MP-100 (10 passes) sont mesurées par DRX pour les deux 

substrats. La Figure III-38 expose les moyennes des contraintes mesurées dans les dépôts selon 

deux directions  perpendiculaires ainsi que les courbes en sin²(Ψ) à l’origine de ces valeurs.  
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Figure III-38. Contraintes résiduelles en surface des dépôts MP-100 d’IN738LC (10 passes) 

Les contraintes résiduelles macroscopiques mesurées en surface de l’échantillon d’IN738LC de la 

gamme 100 montrent de la compression élevée, avec des contraintes respectives de -343 MPa et 

-594 MPa pour les dépôts MP–I-100 et MP–A–100. Dans le cas de l’alliage 738LC, les déformations 

plastiques générées par le procédé se traduisent par des contraintes plus importantes que dans 

le cas du nickel pur en raison de la limite d’élasticité élevée de cet alliage comparée à la grande 

ductilité du nickel pur. De plus, le rebond d’une grande partie des particules a accentué le 

phénomène de grenaillage qui entraîne la formation des contraintes résiduelles en compression 

dans les dépôts, on retrouve en cela les résultats d’Aghasibeig et al. qui observent aussi une 

augmentation des contraintes pour leurs dépôts les plus fins (Aghasibeig et al., 2016). En 

revanche, comme dans le cas précédent du nickel, on mesure une différence très significative en 

fonction du substrat et une compression deux fois plus élevée obtenue pour le substrat 2017A. 

Cela peut s’expliquer pour les mêmes raisons que dans le cas des dépôts de nickel (contraintes 

thermiques au refroidissement associées à celles du grenaillage pendant le dépôt et la présence 

d’une interface rugueuse) avec ici un temps de projection plus long (10 passes) et probablement 

un échauffement plus prononcé (non mesuré). Cela montre que les écarts dilatométriques 

peuvent entraîner la formation de contraintes résiduelles très importantes au refroidissement du 

dépôt et que le choix du substrat peut conditionner grandement le niveau des contraintes 

résiduelles et l’énergie élastique stockée dans le cas de ces dépôts fins. 

Sur la base de ces différences importantes en fonction du substrat, on souhaite vérifier si ces 

niveaux de contraintes mesurés en surface sont homogènes en profondeur et si l’effet du substrat 

affecte également les allures des profils de contraintes. Pour ce faire, des mesures par diffraction 

des rayons X ont été conduites de manière incrémentale sur deux échantillons de la gamme 100 

avec un enlèvement successif de matière par électro-polissage. Les profils de contraintes 

résiduelles obtenus pour les dépôts MP-I-100 et MP-A-100 sont montrés dans la Figure III-39. Il 

faut indiquer que ces profils ne tiennent pas compte des redistributions des déformations et des 

rééquilibrages des contraintes résiduelles d’un enlèvement à l’autre. Cependant, ils témoignent 

d’une évolution des contraintes en profondeur. 
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Figure III-39. Profil des contraintes résiduelles : MP-I-100 et MP-A-100 d’IN738LC (10 passes) 

En effet, si l’on examine les allures des profils des contraintes résiduelles dans ces deux cas, on 

constate deux profils très différents. Celui correspondant au substrat acier donne un niveau assez 

homogène sur l’épaisseur avec cependant une variation assez importante entre la surface 

(-340 MPa) et quarante µm plus en profondeur (-620 MPa). Nonobstant l’effet de relaxation dû à 

l’enlèvement de matière, on remarque que ce niveau de -600 MPa en profondeur correspond à la 

mesure réalisée en surface du dépôt sur substrat base aluminium. Cependant, pour le cas du 

substrat base aluminium, les mesures réalisées montrent clairement un gradient continu entre la 

surface et l’interface du dépôt avec des valeurs en compression au-delà de -1100 MPa vers 

l’interface. Ce gradient important est probablement atténué si l’on tient compte de l’enlèvement 

de matière mais cela témoigne à nouveau d’une influence des aspects thermomécaniques liés au 

substrat pendant le procédé. Il ressort de cette analyse qu’un substrat à base d’aluminium favorise 

le niveau des contraintes résiduelles dans le dépôt d’IN738LC et notamment près de l’interface, 

comme dans le cas des dépôts de nickel (§ III.2.2.1.2).  

III.2.2.2.2 Gamme 200 et 300 

III.2.2.2.2.1 Durcissement-Ecrouissage 

Les dépôts CS des gammes 200 et 300 correspondent à des rendements de croissance de 30 µm à 

40 µm pour les dépôts MP et MP-He, et un rendement de croissance équivalent à cinétique égale 

à 65 µm par passe pour les dépôts HP(§III.1.3). Ils ont des microstructures différentes en fonction 

des conditions de projections (§III.2.1.2.2). Ainsi, les dépôts MP et MP-He sont assez poreux 

(3-6 %) tandis que les dépôts HP sont plus denses (< 2 %) avec une porosité majoritairement sous 

forme de fissures interparticulaires. La similitude des microstructures des dépôts MP et MP-He 

constatée dans la partie III.2.1 nous conduit à sélectionner pour les analyses par DRX les dépôts 

MP et HP. Les mesures de microdureté et de largeurs de pics de DRX des échantillons des gammes 

200 et 300 sont synthétisées dans la Figure III-40. Les résultats de dureté sont moyennés pour un 

minimum de six empreintes pour les conditions MP-He et de dix empreintes pour les autres 

conditions. Ces résultats concernent les deux types de substrat sauf pour le cas HP pour lequel 

seul le substrat acier a été analysé sur la base des plateaux projetés. 
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Figure III-40. Caractéristiques de la poudre et des dépôts d’IN738LC des gammes 200 et 300 : 
dureté (gauche), largeur du pic {111} (droite) 

Comme pour la gamme 100, une augmentation de la dureté entre la poudre métallique et les 

dépôts CS est observée du fait de la déformation plastique du matériau et de son écrouissage. 

Quelles que soient les conditions de projections, le niveau de dureté se situe entre 550 et 610 

Hv0,025, il ne dépend pas explicitement de la nature du substrat ou des conditions de projection 

MP, MP-He et HP. Les échantillons MP-He présentent des microstructures similaires à celles des 

dépôts MP de même gamme, leurs niveaux de duretés sont aussi proches. Ils n’ont pas été retenus 

pour les analyses par DRX. La largeur du pic {111} de diffraction est, pour les deux gammes de 

dépôts 200 et 300, plus élevée dans le cas des dépôts MP que dans celui des dépôts HP, même si 

cette évolution reste faible par rapport aux incertitudes. Les microstructures des dépôts HP 

présentent des différences de densité et donc de déformation des couches en surface avec des 

porosités à la surface du plateau HP-I-300. Cela pourrait se traduire par une déformation moins 

importante de ces couches, et donc un niveau d’écrouissage plus faible par rapport au plateau 

HP-I-200. Enfin, les dépôts MP présentent toujours plus de microdéformations et ce, 

indépendamment du substrat. Ces différences peuvent provenir d’un grenaillage plus important 

de ces dépôts, lié à un rendement par passe plus faible, 30-40 µm/passe pour les conditions MP 

contre 65 µm/passe pour les conditions HP. De plus, la température des particules au moment de 

l’impact est évaluée entre 300°C et 400°C en conditions MP, inférieures à 150°C en condition 

MP-He et entre 650 et 900°C en conditions HP (cf. Figure III-16). A plus haute température, les 

particules peuvent mieux accommoder la déformation et cela peut aussi limiter l’accumulation 

des déformations plastiques. 

Ces valeurs moyennes à l’ensemble du dépôt sont complétées par une analyse de la dureté dans 

l’épaisseur des dépôts MP dans la Figure III-41. Chaque point de mesure correspond à la moyenne 

de plus de trois indents, l’erreur correspond à l’écart type de ces différentes valeurs. 
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Figure III-41. Filiation de dureté à partir de l’interface des dépôts MP-200 et MP-300 d’IN738LC 

Compte tenu des variations de dureté (écart-type) pour chaque mesure, on considère les profils 

assez homogènes. Cependant, la dureté des particules d’IN738LC près de l’interface semble 

dépendre de la nature du substrat, avec une différence d’environ 50 Hv0,025 et un niveau plus bas 

enregistré à chaque fois pour le substrat 2017A. La dureté devient équivalente pour tous les 

dépôts à partir de 150 µm.  On suppose que le substrat AISI304 plus dur favorise le mécanisme de 

cisaillement adiabatique, tandis que le substrat 2017A conduit à l’ancrage mécanique des 

particules en profondeur au détriment des allongements pour les premières couches uniquement 

(cf. partie I.3.4.3). Des filiations supplémentaires dans les dépôts HP-I-200 et HP-I-300 pourraient 

permettre de compléter l’analyse de l’écrouissage dans ces dépôts, avec notamment une 

comparaison locale en surface du niveau de dureté et de la largeur du pic {111} par DRX.  

III.2.2.2.2.2 Contraintes résiduelles 

Les contraintes résiduelles des dépôts d’IN738LC des gammes 200-300 en conditions MP sont 

mesurées par DRX pour les deux substrats et uniquement pour le substrat acier dans le cas des 

conditions HP. La Figure III-42 rassemble les valeurs des contraintes résiduelles des deux 

épaisseurs types mesurées selon deux directions perpendiculaires (φ=0° et φ=90°) et la Figure 

III-43 montre les courbes en sin²(Ψ) correspondantes (uniquement φ=0°). 

 

Figure III-42. Contraintes résiduelles en surface des dépôts d’IN738LC des gammes 200 et 300 
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Figure III-43. Courbes en sin²(Ψ) des dépôts d’IN738LC des gammes 200 et 300 (φ = 0°) 

Les contraintes résiduelles des gammes 200 et 300 sont en compression et dépendent des 

conditions de projection et de la nature du substrat. La reproduction des mesures de contraintes 

pour φ = 0° et φ = 90° conduit à des résultats équivalents, ce qui traduit des contraintes isotropes 

dans le plan de mesure et permet d’assurer la reproductibilité des résultats. L’effet du substrat est 

étudié par les échantillons MP. Les contraintes résiduelles en surface sont respectivement 

de -219 MPa et de -277 MPa pour MP-I-200 et MP-A-200, de -203 MPa et -235 MPa pour MP-I-300 

et MP-A-300. Ainsi, l’amplification des contraintes résiduelles de compression dues au substrat 

en raison des effets d’écarts dilatométriques (cf. III.2.2.2.1.2) est plus élevée pour le substrat 

2017A, et ce d’autant plus que le dépôt est fin. De plus, le niveau de compression semble diminuer 

légèrement avec l’épaisseur de dépôt pour les deux substrats en condition MP. Ce constat est plus 

marqué pour les contraintes résiduelles en surface des plateaux HP-I-200 et HP-I-300 qui 

s’élèvent respectivement à -303 MPa et - 189 MPa.  Cela peut provenir de phénomènes de 

relaxation en cours de projection, comme dans l’article de Singh et al. (Singh et al., 2018). La 

différence de contraintes entre ces deux cas peut aussi provenir de la plus forte porosité observée 

en surface du plateau HP-I-300 qui pourrait conduire à une réduction des contraintes résiduelles. 

Les régressions elliptiques de courbes en sin²(Ψ) donnent un cisaillement résiduel quatre fois 

plus faible que les contraintes résiduelles. On peut donc le négliger. La forme sinueuse de l’ellipse 

peut traduire la présence d’un gradient de contraintes peu marqué en profondeur du dépôt. 

III.2.2.2.3 Gamme 700 

III.2.2.2.3.1 Durcissement-Ecrouissage 

Les dépôts épais de la gamme 700 ont été produits dans les conditions MP et HP, avec des 

rendements de croissance de 65-70 µm/passe (à cinétique égale) (§III.1.3). La microstructure des 

dépôts MP-700 est fortement poreuse (4 %). En revanche, les dépôts HP-I-700 et HP-A-700 ont 
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une microstructure plus dense (< 1 %) dont la porosité est sous forme de fissures 

interparticulaires. Les mesures de microdureté et de largeurs de pics de DRX des échantillons de 

la gamme 700 sont synthétisées dans la Figure III-44. Les résultats de dureté sont moyennés pour 

un minimum de dix empreintes, pour les deux types de substrat en conditions HP et uniquement 

sur substrat AISI304 pour les conditions MP. 

 

Figure III-44. Caractéristiques de la poudre et des dépôts d’IN738LC de la gamme 700 : dureté 
(gauche), largeur du pic {111} (droite) 

La dureté augmente de 380 Hv à 550 et 610 Hv entre la poudre et les dépôts CS comme pour les 

gammes 100, 200 et 300 et ce, quelles que soient les conditions de projection et la nature du 

substrat. De plus, la largeur du pic de diffraction ne varie pas en fonction de la nature du substrat 

(en conditions HP). En revanche, elle est sensiblement plus élevée pour l’échantillon MP que pour 

les échantillons HP, ce qui traduit un plus fort niveau d’écrouissage en surface dans ce dépôt MP. 

Dans cette gamme 700, les rendements de croissance par passe sont proches pour les deux 

dispositifs employés ce qui ne permet pas d’invoquer une différence de grenaillage dû aux 

rebonds. Par ailleurs, la vitesse d’impact est plus grande pour la condition HP ce qui ne permet 

pas de conclure dans le sens observé. En revanche, tout comme pour les gammes 200 et 300, la 

température des particules de poudre à l’impact est nécessairement moindre en conditions MP 

par rapport aux conditions HP. Ainsi, avec une température de particule plus élevée, la mobilité 

des dislocations est accentuée, ce qui limite le cumul des distorsions microscopiques. Cependant, 

compte tenu de la durée du dépôt et de la chaleur transférée et cumulée plus importante pour les 

conditions HP, on peut également envisager un effet de restauration sous forme d’un traitement 

thermique in situ. Ce traitement ne se traduit pas par des variations de dureté mais est mis en 

évidence de manière plus sensible par ces mesures de microdéformations qui peuvent mener à 

une analyse plus poussée des effets thermiques en surface et éventuellement en volume. Pour 

appréhender cela, ces valeurs moyennes de dureté établies sont alors complétées par 

l’établissement d’un profil une analyse de la dureté dans l’épaisseur du dépôt HP-I-700, avec les 

charges de 25 g et de 100 g dans la Figure III-45. 
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Figure III-45. Filiation de dureté à partir de l’interface du dépôt HP-I-700 

Le niveau de dureté pour cette série est de 579 ± 44 Hv0,025 et 591 ± 39 Hv0,01 avec respectivement 

36 et 8 points de mesures. Les profils sont homogènes et la dureté diminue légèrement en surface. 

Le choix de deux charges, 25 g et 100 g permet d’évaluer l’évolution de l’écrouissage à l’échelle 

des particules de poudres, avec une empreinte de 8 à 10 µm (25 g), tandis que la plus forte charge 

conduit à des empreintes de 17 à 20 µm ce qui caractérise plus les liaisons entre particules. La 

similitude de dureté avec les deux charges correspond à une bonne cohésion des dépôts HP-700. 

III.2.2.2.3.2 Contraintes résiduelles 

Les contraintes résiduelles des dépôts d’IN738LC de la gamme 700 ont été mesurées par DRX sur 

le dépôt MP uniquement avec un substrat AISI304 et pour les deux substrats en conditions HP. La 

Figure III-46 montre les résultats des mesures selon deux directions perpendiculaires (φ=0° et 

φ=90°) pour le dépôt MP et uniquement pour (φ=0°) dans le cas HP, ainsi que les courbes en 

sin²(Ψ) des dépôts MP-I-700 et HP-I-700 (uniquement φ=0). 

 

Figure III-46. Contraintes résiduelles en surface des dépôts d’IN738LC de la gamme 700 

Les dépôts HP-I-700 et HP-A-700 ont le même niveau de contraintes autour de -240 MPa. Ainsi, 

l’effet du substrat attribué aux effets thermiques et menant à une amplification des contraintes 

dans le cas du substrat base aluminium n’est pas mis en évidence pour ces conditions HP-700. 

Comme cette comparaison de substrat n’est pas disponible ici pour les dépôts MP-700, on ne peut 

généraliser ce constat établi uniquement pour les gammes moins épaisses en conditions MP. Le 

dépôt MP-I-700 a un niveau de contrainte de -180 MPa, qui est le niveau le plus bas mesuré en 

conditions MP pour les épaisseurs analysées. Dans le cas des conditions MP, cela pourrait être 

expliqué par l’augmentation du rendement par passe et donc une diminution du grenaillage par 

rebonds de particules. Dans le cas des conditions HP en revanche, on constate bien une diminution 
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signifiante des contraintes résiduelles entre les dépôts HP-I-200 et HP-I-700, respectivement de -

303 MPa et -241 MPa, mais le dépôt HP-I-300 conduit au niveau le plus faible mesuré (conditions 

HP et substrats acier), avec -189 MPa. Dans ce cas, on suggère que ce niveau plus faible est à relier 

à la présence d’une couche plus poreuse en surface. Les courbes en sin²(Ψ) exposées sont toujours 

sinueuses et mènent à un cisaillement peu prononcé.  

III.2.2.3 Synthèse 

La déformation plastique induite par le procédé CS conduit à un durcissement et un écrouissage 

du matériau que l’on a caractérisé par des mesures de microdureté et de la largeurs du pic {111} 

en DRX. L’ensemble des dépôts CS présentent des duretés plus importantes que la poudre 

équivalente, avec un niveau autour de 220 Hv dans le cas des dépôts de Ni, contre 141 Hv pour la 

poudre de Ni, et entre 550 et 650 Hv pour les dépôts d’IN738LC, contre 376 Hv pour la poudre 

d’IN738LC. Ces niveaux de dureté sont légèrement plus faibles que ceux observés par Padmini et 

al. sur des dépôts d’IN738 (687 Hv0,2)(Padmini, Bhosale et Niranjan, 2021). La dureté évolue peu 

en fonction des conditions de projections et de la nature du substrat, mais les mesures effectuées 

à faible charge témoignent des effets de durcissement au niveau des particules plus que de la 

cohésion du dépôt dont le rôle est important et mériterait de essais spécifiques ou des mesures à 

plus forte charge (Levasseur, Yue et Brochu, 2012) quand l’épaisseur du dépôt le permet. Des 

filiations dans la profondeur des dépôts ont cependant mis en évidence un niveau de dureté plus 

faible proche du substrat 2017A par rapport au substrat AISI304, ce qui traduit un écrouissage 

plus faible dans le dépôt dû à l’ancrage des particules qui déforment plus le substrat le plus mou. 

On obtient un doublement de la largeur de pic par rapport à la poudre pour le nickel pur et l’alliage 

IN738LC ce qui témoigne d’un écrouissage sévère par le procédé CS pour toutes les conditions MP. 

Cette mesure ne montre pas d’effet de substrat (les mesures sont effectuées en surface). Les 

dépôts en conditions HP ont systématiquement des largeurs de pics plus faibles que les dépôts 

MP, typiquement 0,05 nm-1 contre 0,06 nm-1. On attribue cela à la température des particules à 

l’impact qui favorise l’accommodation des déformations, ainsi qu’à un potentiel traitement in situ 

dû à l’accumulation de chaleur au cours de la projection HP. En effet, ce sont les dépôts épais HP-

700 qui présentent les pics les moins élargis de cette étude sur dépôt bruts de projection. Afin de 

discriminer les phénomènes à l’échelles des dislocations, il faudrait procéder à des observations 

MET qui permettraient peut-être de mieux distinguer la localisation et les taux de dislocations 

dans ces dépôts MP et HP. 

Les effets mécaniques et thermiques influant l’écrouissage à l’échelle des particules ont également 

des effets à l’échelle macroscopique du dépôt. Ces effets ont été abordés par la détermination des 

contraintes résiduelles par DRX. Les contraintes résiduelles mesurées dans le plan des dépôts de 

nickel ou d’IN738LC sont toujours en compression avec cependant des différences significatives 

de niveau selon la nature de la poudre, l’épaisseur du dépôt et la nature du substrat. Ces 

contraintes résiduelles sont la résultante des déformations plastiques subies à la fois dans le dépôt 

et le substrat en cours de dépôt puis lors du refroidissement. En cours de dépôt, ce sont les effets 

de grenaillage qui sont majoritaires mais des effets thermiques induits dans le dépôt peuvent 

également jouer sur les déformations microscopiques et macroscopiques. Ces effets de grenaillage 

sont exacerbés si les rebonds sont plus nombreux. Ceci est montré par l’analyse des dépôts 

d’IN738LC de la gamme 100 pour lesquels les contraintes mesurées sont les plus élevées (jusque 

-600 MPa) en raison des conditions de dépôt à très faible rendement. Ces mêmes dépôts montrent 

également sans ambiguïté l’effet du substrat et des écarts dilatométriques qui affectent l’état final 

en compression. Dans notre étude, on montre que l’emploi du substrat base aluminium qui se 
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dilate le plus et pour lequel les interfaces sont les plus « emboîtées » conduit toujours à une 

amplification des contraintes résiduelles mesurées en surface. La réalisation de profils de mesure 

des contraintes en profondeur montre aussi que le niveau est plus élevé dans les couches 

profondes du dépôt par accumulation du martelage. On trouve cependant une différence notable 

dans cette évolution avec un gradient beaucoup plus marqué pour le substrat base aluminium 

conduisant à des valeurs de contraintes en compression presque deux fois plus élevées près de 

l’interface (sans tenir compte de la redistribution due à l’enlèvement de matière). Pour 

approfondir l’analyse de ces effets thermiques, il serait intéressant de mesurer aussi les profils de 

largeurs de pics. En se fondant sur une mesure en surface pour les différentes gammes, on 

constate que le niveau des contraintes diminue en général avec l’épaisseur de dépôt pour les deux 

types de substrat. Pour les dépôts épais de 700µm, le niveau est de l’ordre de -200/-250 MPa pour 

l’IN738LC et de -l’ordre de 50/-100 MPa pour le nickel. il pourrait être intéressant de procéder à 

d’autres filiations en profondeur pour appréhender mieux les gradients sur de telles épaisseurs.  

Les caractéristiques différentes des dépôts Ni et IN738LC, en fonction des gammes, épaisseur et 

conditions de projection, constituent une base d’analyse pour la suite de la thèse. On a mis en 

avant l’influence des effets thermiques possibles pouvant affecter l’écrouissage et les contraintes 

résiduelles lors de la genèse du dépôt. On souhaite approfondir la connaissance de ces effets 

thermiques par l’application de traitements thermiques sur les poudres et une partie des dépôts. 

Ces traitements peuvent aussi aider à mieux se figurer les évolutions microstructurales et 

mécaniques possibles lors de l’exposition des dépôts au procédé L-PBF. 
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III.3 Influence de traitements thermiques sur poudres et 

dépôts CS d’IN738LC et de Ni 

Cette partie traite de l’influence de post-traitements thermiques sur poudres et dépôts dans 

l’objectif d’appréhender l’évolution possible des matériaux précurseurs ou déposés face à un 

apport de chaleur. Ces effets thermiques provoqués ou inhérents au chaînage envisagé sont 

susceptibles d’avoir un rôle important lors de la mise en œuvre des dépôts ou ensuite pour 

modifier leurs propriétés avant ou pendant le chaînage avec le L-PBF. Dans un premier temps, les 

transformations thermodynamiques de la poudre d’IN738LC brute d’atomisation sont analysées 

par calorimétrie différentielle (DSC). Les états microstructuraux et mécaniques sont 

conjointement investigués sur les poudres traitées thermiquement par le biais de la microdureté 

et de la diffraction de rayons X. Dans un second temps, fort des connaissances sur les poudres 

avant dépôt, on examine avec les mêmes outils l’évolution des dépôts CS en priorité dans le cas le 

plus complexe de l’IN738LC qui présente des particularités de durcissement structural par 

rapport au Ni pur. Le traitement thermique standard de l’IN738LC est constitué d’une remise en 

solution à 1120°C/2h sous vide ou sous argon, suivi d’une trempe à l’air puis d’un vieillissement 

à 845°C/24h sous vide ou sous argon, suivi d’une trempe à l’air pour permettre la précipitation et 

le grossissement des grains γ’. La Figure I-7, qui représente l’évolution de la fraction de précipités 

γ’ et de la dureté en fonction de la température d’un traitement de vieillissement isotherme de 

16 h présente une augmentation de cette fraction de précipités pour des températures de 

traitement supérieures à 850/900°C. Comme tout alliage à durcissement structural, cette 

augmentation de la fraction de précipités γ’, entre 20 et 45 %mas., est directement corrélée à 

l’augmentation de la dureté du matériau. Dès lors, la formation de précipités γ’ pourrait s’avérer 

contre-productive dans l’éventualité d’un traitement sur poudre. Ainsi, on souhaite investiguer la 

ductilité de la poudre par un traitement thermique à relativement basse température (autour de 

500°C, 600°C) afin d’agir sur les contraintes internes du matériau tout en restant en dessous des 

températures usuelles de vieillissement pour limiter la formation et le grossissement de 

précipités γ’. On mène le même raisonnement pour les dépôts CS sévèrement écrouis et en 

présence de contraintes résiduelles pour entamer une étude sur le post-traitement des dépôts CS 

de base nickel. Dans le cas présent, le choix de traitements thermiques à 500°C ou 600°C est aussi 

motivé par les choix de substrat en lien avec l’étude du chaînage , notamment celui base 

aluminium pour lequel les échantillons seront traités au maximum à 500°C.  

III.3.1 Influence de traitements thermiques sur la poudre 

d’IN738LC 

Le superalliage base nickel IN738LC est composé principalement à l’équilibre de la phase γ 

(matrice) et des précipités γ’. La Figure III-47 représente l’évolution des proportions de phases à 

l’équilibre calculées avec le logiciel ThermoCalc (base de données TCNI 7.2). La proportion de 

phase γ’ à l’équilibre pour une température de 500°C correspond à environ 50 % mol. Cette 

proportion décroît avec la température pour se dissoudre dans la matrice γ entre 800 et 1100°C. 

Les autres phases minoritaires sont principalement composées de carbures.  
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Figure III-47. Proportion de phase à l’équilibre thermodynamique en fonction de la température 
– calculs CALPHAD – ThermoCalc 

La microstructure de la poudre d’IN738LC à l’état brut d’atomisation n’est pas à l’équilibre 

thermodynamique (état métastable). La vitesse élevée de refroidissement, entre 104 et 106°C/s 

(Cote, 2021) conduit à la formation d’une microstructure dendritique principalement composée 

de la phase γ. Aucun précipité γ’ n’a été observé à l’échelle des observations MEB, ils peuvent 

préexister à des échelles de la dizaine de nanomètres. Afin de mieux connaître cet alliage, des 

mesures de microdureté, des analyses par diffraction des rayons X sont complétées par des 

analyses par calorimétrie différentielle (DSC) qui sont conduites sur la poudre brute d’atomisation 

et après des traitements thermiques à 500°C et 600°C sous vide partiel et balayage d’Ar+H2 

pendant des durées entre 8 et 72 h. L’étude des poudres après traitement thermique permet 

d’appréhender la définition de traitements thermiques adaptés aux pré-traitements de poudres 

mais peut également aider à la définition de post-traitements thermiques sur dépôts CS en 

connaissant plus finement les températures de changement de phase et de précipitation γ’ et/ou 

de restauration dans le cas des poudres.  

III.3.1.1 Analyse par DSC de la poudre d’IN738LC 

Les thermogrammes de DSC réalisés pendant la thèse concernent une seule montée en 

température. L’observation d’une coloration de la poudre après passage nous oblige à envisager 

un artefact d’oxydation. Pour cette raison un seul cycle de chauffage est réalisé et on se limitera à 

une analyse qualitative des pics pour examiner les domaines de température conduisant à des 

transformations métallurgiques. 

La Figure III-48 montrent les thermogrammes de la poudre d’IN738LC entre 300 et 1100°C pour 

deux vitesses de chauffage, respectivement 10°C/min et 20°C/min. Les analyses DSC de la poudre 

d’IN738LC brute d’atomisation ont été reproduites deux fois (tracés noirs). Un troisième 

thermogramme correspond à la poudre d’IN738LC traitée préalablement pendant 24h à 500°C 

sous argon hydrogéné (tracé rouge).  
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Figure III-48. Thermogrammes DSC de la poudre d’IN738LC et après traitement thermique 
(500°C/8h/Ar-H2) : 10°C/min (gauche) ; 20°C/min (droite) 

L’analyse par DSC de la poudre d’IN738LC est bien reproductible, les courbes qui correspondent 

aux échantillons 1 et 2 à l’état brut d’atomisation, présentent des pics similaires autour de 

450-650°C avec un maximum de 540°C et 560°C respectivement pour 10°C/min et 20°C/min. Le 

premier pic est absent du thermogramme à 10°C/min de la poudre traitée à 500°C/72 h et très 

peu prononcé pour 20°C/min. Un deuxième pic est visible pour la poudre brute entre 800 et 

1000°C avec un maximum à 896°C à 10°C/min et entre 800 et 960°C avec un maximum à 900°C à 

20°C/min. Ce deuxième pic est également mesuré et positionné pareillement pour la poudre 

pré-traitée. 

La coloration de la poudre après passage en DSC jusque 1100°C laisse supposer une oxydation in 

situ qui doit perturber l’analyse. Depuis ces expériences et après la maintenance par le 

constructeur et le renouvellement d’un piège à oxygène au tantale, la poudre d’IN738LC a pu être 

à nouveau analysée à 10°C/min après la fin de thèse. On obtient alors uniquement le 1er pic qui 

est bien caractéristique des thermogrammes sur poudres brutes d’atomisation. En revanche, le 

second pic n’existe plus et un second chauffage pour le même creuset mène alors à un 

thermogramme sans pic jusque 1000°C. Ceci corrobore bien l’absence de pic en dessous de 650°C 

pour la poudre pré-traitée à 500°C/72H sous argon hydrogéné. Il avait été envisagé au départ la 

possibilité que ce 2ème pic « suspect » masque d’autres effets et possiblement des effets en lien 

avec la précipitation des ’ mais nos analyses DSC étaient donc uniquement perturbées par 

l’oxydation in-situ au-delà de 800°C. 

La plupart des sources consultées qui traitent de l’analyse DSC et par ATD de l’IN738LC (I.1.3.1) 

portent sur des matériaux de fonderie (Danis, 2008 ; Kim et al., 2006 ; Mallikarjuna, Caley et 

Richards, 2022 ; Zhang et al., 2019 ; Zlá et al., 2010) ou par Laser Metal Deposition (LMD) (Zhang 

et al., 2019). Dans ces articles, les analyses sont généralement faites à partir de 800°C et lorsqu’un 

thermogramme est réalisé à partir de 200°C, aucun pic n’est détecté en dessous de 800°C (Zhang 

et al., 2019). En général, il est fait état de la température de dissolution des précipités γ’ (pic 

endothermique) entre 930°C et 1201°C (Zlá et al., 2010), tandis qu’au refroidissement la 

précipitation γ’ se situe entre 927°C et 1166°C. En revanche, Royer (Royer, 2014) a étudié par ATD 

une poudre d’IN738LC atomisée à l’argon . Avec un 1er cycle à 10°C/min, jusqu’à la température 

de fusion, il obtient un pic exothermique entre 500 et 700°C qui correspond à notre premier pic 

en DSC. Ce pic n’est plus observé au 2nd chauffage ATD après fusion et solidification dans le creuset 

ATD (ce qui n’est pas le cas dans nos expériences). Il n’observe pas de de pic exothermique entre 
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800 et 1000°C. Dans son cas, si la poudre est traitée à 650°C pendant 20 h, on a également une 

disparition de ce premier pic. Ce pic attribué par Royer à une combinaison entre des phénomène 

de relaxation de la poudre et de la formation des précipités γ’ dont 35 % n’ont pas précipité à 

l’atomisation (estimation à partir des enthalpies mesurée et calculée). En effet, la poudre 

d’IN738LC brute d’atomisation dont la microstructure est métastable, sans précipités γ’, carbure 

ou borure observables au MEB. Des précipités peuvent éventuellement exister à l’échelle 

nanométrique. Si l’on considère des phénomènes de restauration, des mouvements d’atomes et 

de dislocations qui conduisent à une diminution de la densité de dislocation, à partir de 𝑇𝑓𝑢𝑠𝑖𝑜𝑛/3 

(Humphreys F., Rohrer et Rollett, 2017), cela correspond à une température entre 307°C et 395°C 

pour l’IN738LC. Ainsi, de prime abord, le premier pic exothermique de DSC, entre 450 et 650°C 

peut correspondre à une restauration de la poudre avec un réarrangement des dislocations et une 

diminution de leur densité pour parvenir à un état de plus faible énergie stockée. Cette 

restauration s’accompagne d’une relaxation des micro-contraintes internes. Comme dans la thèse 

de Royer (Royer, 2014), on peut aussi attribuer ce pic à la précipitation γ’, même si les niveaux de 

température sont bas par rapport aux traitements usuels de vieillissement autour de 800°C sur 

alliage de fonderie. Sur la base de l’examen des résultats de DSC, l’application du traitement 

thermique à 500°C sous argon hydrogéné pendant 72h permet de bien stabiliser la poudre même 

si un pic moins prononcé pour la poudre traitée et analysée en DSC à 20°C/min révèle que des 

évolutions peuvent encore être possibles à cette température et pour des temps longs. Au-delà de 

500°C, la poudre traitée se comporte comme la poudre brute. Si l’on ne tient pas compte des pics 

attribués de manière certaine à l’oxydation, aucun pic n’est relevé entre 700 et 1000°C. Ceci 

renforce l’idée que la précipitation γ’ attendue et probablement associée à de la restauration-

relaxation a lieu dans un domaine autour de 450°C-650°C. Un complément d’expériences à 500°C 

pour des temps de traitement plus longs, éventuellement avec plusieurs cycles de 

chauffage-refroidissement et l’application de traitements à plus haute température (600°C) est 

mis en œuvre pour approfondir nos résultats et statuer plus sur la nature des phénomènes à 

l’origine du premier pic par le biais des analyses microstructurale et mécanique abordées ci-après. 

III.3.1.2 Analyses microstructurale et mécanique de la poudre traitée 

thermiquement 

La poudre d’IN738LC a été traitée thermiquement à 500°C sous argon hydrogéné avec des paliers 

de 8 h, 24 h et 72 h, et à 600°C pendant 24 h. Des analyses de microdureté et de diffraction des 

rayons X sont menées après traitement. 

III.3.1.2.1 Durcissement 

Des mesures de microdureté à 25 g sont effectuées sur les poudres. La Figure III-49 rassemble les 

résultats en fonction des traitements thermiques appliqués (500°C/8 h, 24 h, 72 h et 600°C/24 h). 
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Figure III-49. Microdureté de la poudre d’IN738LC brute et traitée (500°C/8 h, 24 h, 72 h et 
600°C/24 h) 

L’application du traitement thermique à 500°C conduit à une augmentation significative de 376 à 

450 Hv respectivement avec des temps de traitement de 8 h à 72 h. Un traitement à 600°C/24 h 

conduit à une dureté sensiblement plus élevée que celle à 500°C pour 72h, de 456 Hv. Si les 

phénomènes à l’origine du pic 450-650°C en DSC étaient uniquement de la restauration et de la 

relaxation de contraintes, on devrait plutôt constater une diminution de cette dureté avec le 

traitement. Cette augmentation favorise l’hypothèse d’une précipitation γ’ au sein de la poudre 

effective pour ces températures de 500°C et que des temps de traitements longs contribueraient 

alors à la formation ou à la croissance de ces précipités dans une microstructure non totalement 

stabilisée. L’expérience d’un traitement court à 600°C permet d’encadrer le domaine de dureté 

atteignable pour cette plage de température 500-600°C. Ces niveaux de dureté sont en accord avec 

ceux indiqués par Thakur (Thakur, 1997) dans la Figure I-7 pour ce domaine de température 

(traitements de 16 h) et pour lequel l’auteur indique un taux de précipités γ’ relativement stable 

et de l’ordre 20 % massique jusque 600°C pour les durées de traitements considérées. 

III.3.1.2.2 Ecrouissage 

La Figure III-50 présente les diffractogrammes superposés de la poudre brute d’atomisation 

d’IN738LC et après les différents traitements thermiques (500°C/8 h, 24 h, 72 h et 600°C/24 h) et 

une vue de détail des pics {111} utilisés pour la mesure des largeurs à mi-hauteur dont les valeurs 

calculées après fit sont consignées dans la Figure III-51. 

 

Figure III-50. Diffractogramme de la poudre d’IN738LC brute et traitée (500°C/8 h, 24 h, 72 h et 
600°C/24 h) 
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Figure III-51. Largeur du pic {111} de la poudre d’IN738LC brute et traitée (500°C/8 h, 24 h, 
72 h et 600°C/24 h) 

Avec l’application d’un traitement thermique sur la poudre d’IN738LC, on ne constate pas 

d’évolution majeure du taux de microdéformations ou des tailles de cristallites par l’analyse des 

profils de la raie {111}. En revanche, ces traitements thermiques conduisent au décalage du pic, 

qui traduit une diminution du paramètre de maille d’autant plus grande que la durée ou la 

température sont élevées pour les cas étudiés. Cette évolution peut provenir de phénomènes 

microstructuraux tels que la précipitation γ’. Cependant, la proximité des paramètres de maille 

des phases γ et γ’ ne permet pas de distinguer les deux pics par DRX. Pour ce faire, il faudrait 

effectuer par exemple des analyses au synchrotron. 

III.3.1.3 Synthèse 

Les traitements thermiques à 500°C/8 h, 24 h, 72 h et 600°C/24 h ont conduit à une augmentation 

de la dureté, tandis que la largeur du pic {111} reste stable et que sa position évolue, traduisant 

une diminution du paramètre de maille. A l’aune de ces résultats, on estime, comme Royer (Royer, 

2014), que le pic visible en DSC entre 450°C et 650°C correspond à un retour à un état plus proche 

de l’équilibre de la poudre, principalement par précipitation de la phase γ’.  Cette précipitation 

augmente la tenue du matériau, mais aussi sa dureté, ce qui peut être néfaste à la projection de 

poudre traitée par CS car on devrait observer une diminution du rendement de projection. 

Par la suite, il s’agit d’étudier l’impact de traitements thermiques sur les dépôts CS. Comme ces 

dépôts sont à la fois fortement écrouis, avec des contraintes résiduelles importantes, les 

phénomènes de restauration et de relaxation des contraintes peuvent être plus importants et 

venir pallier l’augmentation de la dureté du fait de la précipitation γ’. 

III.3.2 Post-traitements thermiques des dépôts CS IN738LC et Ni 

L’application de traitements thermiques aux dépôts CS dans cette thèse a pour objectif d’évaluer 

les comportements en termes de dureté, d’écrouissage et de contraintes résiduelles et 

d’appréhender si possible les évolutions microstructurales associées. On mène le même 

raisonnement pour les dépôts CS que celui mené précédemment sur les poudres avec le choix de 

traitements thermiques à 500°C ou 600°C dont on a constaté qu’ils affectaient la poudre et qui 

peuvent être envisagés en présence des substrats choisis. 

III.3.2.1 Analyse par DSC des dépôts d’IN738LC 

La Figure III-52 présente le thermogramme d’un dépôt CS d’IN738LC en conditions HP-A-700. 

Seule la partie dépôt prélevée et séparée du substrat est concernée par l’analyse. 
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Figure III-52. Thermogramme DSC  (chauffage) d’un dépôt d’IN738LC (HP-A-700) à 20°C/min 

Comme pour les poudres d’IN738LC brutes d’atomisation, un pic est présent entre 400°C et 700°C, 

avec un milieu de pic à 520°C contre 560°C pour la poudre. Si l’on fait l’analogie avec les poudres 

qui subissent un écrouissage et un durcissement à froid, ce pic est attribué principalement à la 

précipitation de la phase γ’, même s’il peut aussi correspondre à une restauration de la matière 

avec baisse du taux de dislocations et relaxation des contraintes internes. Ici, les contraintes 

macroscopiques sont déjà en partie relaxées lors du prélèvement. Le deuxième pic artefact des 

poudres, entre 800 et 1000°C, est absent dans le cas des dépôts car la surface spécifique est 

beaucoup plus faible ce qui limite l’effet d’oxydation. Comme précédemment, nous 

n'interpréterons pas les phénomènes au-delà de 800°C.  

Aucune formation de précipités γ’ n’est mentionnée lors du traitement thermique des dépôts CS 

d’IN718 entre 500 et 600°C dans les articles de Vaβen et al. et de Kim et al. (Kim et al., 2020 ; 

Vaßen et al., 2020), et ce même si des analyses fines au MET ont été conduites dans l’article de 

Vaβen et al. Dans le même sens, aucun précipité γ’ ou γ’’ ne sont observés dans des lames minces 

au MET dans les dépôts CS d’IN625 même après un traitement thermique à 800°C pendant 100 h 

(Srinivasan et al., 2016). Ces résultats tendent à indiquer que la précipitation de phase γ’ 

nécessiterait des températures plus élevées dans les matériaux CS base nickel fortement écrouis. 

Ainsi, l’application de traitements thermiques entre 500°C et 600°C à des dépôts CS d’IN738LC 

pourrait permettre une restauration de la microstructure pour gagner en ductilité, tout en évitant 

la précipitation de phase γ’ durcissante. Cependant, ces articles traitent d’autres alliages base 

nickel qui n’ont pas nécessairement le même comportement microstructural que l’IN738LC, et 

l’étude des poudres traitées nous conduit à envisager la possibilité de former des précipités γ’ dès 

500°C. Il s’agit dans la suite d’approfondir la compréhension du comportement des matériaux CS 

traités thermiquement par la confrontation de mesures de microdureté et d’analyses par 

diffraction des rayons X. 

III.3.2.2 Influence des traitements thermiques 

Les traitements thermiques sur dépôts CS sont étudiés sur les deux types de dépôt : Ni et IN738LC. 

Les dépôts Ni MP-Ni-700 ont été soumis à un traitement à 500°C/8 h sous argon hydrogéné 

(rampe à 10°C/min). Parmi les dépôts d’IN738LC, les MP-100 (10 passes) ont été soumis au même 

traitement thermique que le dépôt Ni. Afin d’approfondir l’analyse, trois dépôts correspondants 

aux conditions MP-I-200, MP-I-300 et HP-I-700 ont été soumis à une température plus élevée de 

600°C, pendant 24 h. A cette température seul le substrat acier peut être envisagé. 
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III.3.2.2.1 Cas du nickel 

Les dépôts MP-Ni-700 ont été traités pour les deux substrats. Le dépôt MP-A-Ni-700 s’est détaché 

du substrat 2017A lors du traitement thermique. Ainsi, l’adhérence des dépôts sur substrat 2017A 

est trop faible pour compenser les effets de dilatation pendant le traitement thermique, alors 

même que cette interface apparaissait bien tenace lors des observations des dépôts bruts de 

fabrication, avec une pénétration des particules dans le dépôt et l’absence de fissures entre le 

dépôt et le substrat 2017A (§III.2.1.1.2). Dans cette partie, on étudie l’écrouissage des dépôts de 

Ni, à travers les valeurs de dureté et de largeur du pic {111} rassemblées dans la Figure III-53. 

 

Figure III-53. Caractéristiques de la poudre et des dépôts de Ni (gamme 700), bruts de 
fabrication et traités thermiquement (500°C/8h/Ar+H2)  : dureté (gauche), largeur du pic {111} 

(droite) 

La dureté du dépôt MP-I-Ni-700 diminue avec l’application du traitement thermique, passant de 

233 Hv à 145 Hv, avec une dureté proche de celle de la poudre initiale. Cette adoucissement est 

accompagné de restauration à l’échelle des particules corroborée nettement par la diminution de 

la largeur à mi-hauteur, respectivement de 0,020 nm-1 et 0,007 nm-1 pour les dépôts bruts et 

traités. Cette diminution conduit même à une largeur sensiblement plus faible que la poudre 

initiale, ce qui témoigne d’un retour à un état d’équilibre plus stable et une réduction accrue de 

l’écrouissage dans le dépôt traité. La diminution de l’écrouissage dans les dépôts de nickel avec 

l’application d’un traitement à 600°C/1 h/Ar avait été constatée là aussi par un affinement des 

pics par DRX (cf. I.3.6.1) (Decker, Tran et Shen, 2000). A l’échelle macroscopique l’évolution des 

contraintes résiduelles est indiquée dans la Figure III-54. 

 

Figure III-54. Contraintes résiduelles des dépôts MP-Ni-700, bruts de fabrication et traités 
thermiquement (500°C/8h/Ar+H2) 
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Les contraintes résiduelles macroscopiques n’évoluent pas avec l’application du traitement 

thermique, elles sont respectivement de -64,2 MPa et -65,7 MPa. Ainsi, cela pourrait signifier 

qu’au sein des dépôts bruts de fabrication, les contraintes résiduelles présentes proviennent 

majoritairement des effets de dilatation thermique lors du refroidissement et que l’état 

d’écrouissage même restauré et relaxé ne produit pas d’effet sur les contraintes d’ordre I dans le 

dépôt qui restent en compression. 

III.3.2.2.2 Cas de l’IN738LC 

III.3.2.2.2.1 Traitement thermique à 500°C 

Des dépôts MP-100 (10 passes) sont soumis au traitement thermique de 500°C/8 h pour les deux 

substrats. L’écrouissage des dépôts d’IN738LC est étudié avec la Figure III-55 qui rassemble les 

valeurs de dureté et de largeur du pic {111}.    

 

Figure III-55. Caractéristiques de la poudre et des dépôts d’IN738LC (gamme 100), bruts et 
traités thermiquement (500°C/8h/Ar+H2) : dureté (gauche), largeur du pic {111} (droite) 

La dureté des dépôts augmente avec l’application du traitement thermique dans le cas où le dépôt 

est sur un substrat 2017A, passant de 556 Hv et 620 Hv pour les dépôts MP-I-100 et MP-A-100 

brut de fabrication, à 554 Hv et 714 Hv pour les dépôts MP-I-100 et MP-A-100 traités 

thermiquement. De plus, on constate une légère diminution de la largeur du pic, surtout pour le 

cas du substrat AISI304, qui passe de 0,056 nm-1 et 0,058 nm-1 pour les dépôts MP-I-100 et 

MP-A-100 bruts de fabrication à 0,047 nm-1 et 0,055 nm-1 pour les dépôts traités. La combinaison 

entre une diminution des largeurs de pic, donc une diminution des microdéformations et du taux 

de dislocations avec une augmentation de la dureté favorise l’hypothèse de la combinaison entre 

des phénomènes de restauration et de durcissement structural par précipitation γ’. Dans le cas de 

ces dépôts bruts ou traités thermiquement on remarque que le niveau de dureté établi est 

toujours supérieur à 500 Hv obtenu au maximum dans le cas d’un durcissement par traitement 

thermique (cf. Figure I-7) (Thakur, 1997) mesuré sur des matériaux massifs. L’effet du substrat 

ne peut pas être expliqué par l’interface, car dans ce cas le niveau de dureté serait plus élevé pour 

le dépôt MP-I-Ni-700. En revanche, avec le traitement thermique, on induit à nouveau des 

phénomènes de dilatation/contraction des assemblages dépôt/substrat qui justifient ces 

différences de dureté en faveur du dépôt MP-A-Ni-700. La Figure III-56 porte sur l’évolution des 

contraintes résiduelles. 
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Figure III-56. Contraintes résiduelles des dépôts CS MP-I-100, bruts de fabrication et traités 
thermiquement (500°C/8h/Ar+H2) 

Les contraintes résiduelles macroscopiques en compression diminuent avec l’application du 

traitement thermique, de 35 % pour le dépôt MP-I-100, avec un passage de -343 MPa à -219 MPa, 

et de 28 % pour le dépôt MP-A-100, avec un passage de -593 MPa à -535 MPa. Au cours du 

traitement thermique, on a donc une relaxation partielle des contraintes. Les contraintes 

résiduelles qui subsistent sont possiblement non relaxées par le traitement thermique car celui-

ci serait à trop basse température ou trop court, ou encore reformées au refroidissement. La 

différence significative qui subsiste entre les deux substrats corrobore à nouveau l’idée d’effet 

thermique amplifié à l’échelle du dépôt avec le substrat qui se dilate le plus. Sur la base de ces 

résultats, des mesures incrémentales des contraintes résiduelles en profondeur sont rassemblées 

dans la Figure III-57. 

 

Figure III-57. Profil des contraintes résiduelles : MP-I-100 et MP-A-100 d’IN738LC (10 passes), 
bruts de fabrication et traités thermiquement (500°C/8h/Ar+H2) 

La diminution des contraintes en compression est bien marquée pour l’échantillon MP-I-100 avec 

un profil constant de contraintes homogènes après traitement thermique entre -200 MPa 

et -300 MPa, tandis qu’avant le traitement elle s’élevait jusqu’à -650 MPa près de l’interface. La 

diminution des contraintes résiduelles sur l’intégralité de l’épaisseur est également observée pour 

l’échantillon MP-A-100, mais le gradient très important existant subsiste encore après traitement 

thermique même s’il est beaucoup moins prononcé. Ces résultats montrent un effet de 

détensionnement partiel des contraintes résiduelles et l’influence des effets thermiques au 

refroidissement. Ainsi, dans le cas du Ni, on a observé une forte diminution de l’écrouissage et de 

la dureté avec le traitement thermique, tandis que les contraintes résiduelles, moins élevées 

initialement que pour l’IN738LC étaient maintenues. Dans le cas de l’IN738LC, on a un 

comportement mécanique opposé, avec une diminution de l’écrouissage mais une augmentation 

de la dureté en raison de la précipitation γ’, associée à une diminution des contraintes résiduelles. 
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III.3.2.2.2.2 Traitement thermique à 600°C 

La relaxation des contraintes résiduelles des dépôts CS d’IN738LC est initiée par le traitement à 

500°C/8 h qui introduit d’autres phénomènes comme la précipitation γ’ qui durcit les dépôts. Pour 

évaluer ces effets, un traitement à 600°C/24 h est mis en place sur les dépôts MP-I-200, MP-I-300 

et HP-I-700. La Figure III-58 rassemble les valeurs de dureté et de largeur du pic {111}. 

 

Figure III-58. Caractéristiques de la poudre et des dépôts d’IN738LC MP-I-200, MP-I-300 et 
HP-I-700, bruts de fabrication et traités thermiquement (600°C/24h/Ar+H2) : dureté (gauche), 

largeur du pic {111} (droite) 

La dureté augmente pour la poudre et les dépôts avec le traitement thermique à 600°C. Ainsi, la 

dureté passe de respectivement 616 Hv, 602 Hv et 578 Hv pour les dépôts MP-I-200, MP-I-300 et 

HP-I-700 bruts de fabrication à 761 Hv, 819 Hv et 821 Hv pour les mêmes dépôts traités 

thermiquement. En revanche, la largeur à mi-hauteur du pic {111} diminue avec l’application du 

traitement thermique, passant respectivement de 0,049-0,056-0,050 nm-1 à 0,040-0,042 nm-1 

pour les mêmes dépôts traités thermiquement. Ainsi, la conjugaison de ces deux constatations, 

plus marquées encore que pour le traitement à 500°C/8h, renforce les hypothèses d’une 

restauration du matériau en parallèle de la formation de précipités γ’. Par ailleurs, les niveaux de 

dureté les plus élevés mesurés sur ces dépôts dépassent nettement ceux sur matériaux massifs 

traités. La Figure III-59 porte sur l’évolution des contraintes résiduelles en surface des dépôts. 

 

Figure III-59. Contraintes résiduelles des dépôts CS MP-I-200, MP-I-300 et HP-I-700 bruts de 
fabrication et traités thermiquement (600°C/24h/Ar+H2) 

Les contraintes résiduelles macroscopiques des dépôts sur substrat acier diminuent de manière 

importante avec le traitement thermique pour les dépôts MP-I-300, passant de -203 MPa 
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à -113 MPa, et HP-I-700, passant de -241 MPa à -103 MPa. Le traitement à 600°C est visiblement 

plus efficient qu’à 500°C compte tenu du niveau final détensionné atteint.  Elles restent 

étonnamment stables pour le dépôt MP-I-200, ce qui n’est pas cohérent avec le reste des 

observations et n’est pas expliqué pour le moment. Il est remarquable de noter que ce 

détensionnement macroscopique s’accompagne d’un durcissement et d’une restauration de la 

matière à l’échelle microscopique. 

Le Tableau III-9 fournit les taux de porosité des dépôts en fonction de l’application du traitement 

thermique. Ces taux ont tendance à diminuer avec l’application du traitement thermique pour les 

dépôts MP-I-200 et MP-I-300, tandis qu’ils augmentent pour le dépôt HP-I-700. Si ces effets ont 

une réelle origine physique, cela pourrait correspondre à une amélioration des liaisons 

interparticulaires, mais il peut aussi s’agir de simples variations entre les dépôts.  

Tableau III-9. Porosité des dépôts CS MP-I-200, MP-I-300 et HP-I-700 bruts de fabrication et 
traités thermiquement (600°C/24h/Ar+H2) 

 MP-I-200 MP-I-300 HP-I-700 

Brut de projection 4,2 % 4,4 % 0,7 % 

TT 600°C/24h 3,1 % 3,7 % 1,1 % 

Des images MEB sont fournies à la Figure III-60 des dépôts traités. Les observations à l’échelle du 

dépôt au MEB ne permettent pas de statuer sur la présence de changements de microstructure. 

   

Figure III-60. Vues MEB (BSE) des dépôts CS MP-I-200, MP-I-300 et HP-I-700 traités 
thermiquement (600°C/24h/Ar+H2) 

III.3.3 Suivi de l’évolution structurale en température des 

dépôts CS d’IN738LC et de Ni 

Pour étoffer cette étude des évolutions des dépôts CS en température, des acquisitions DRX in situ 

associées à un chauffage des dépôts ont été mises en œuvre sur les dépôts d’IN738LC HP-I-700 et 

de Ni MP-I-Ni-1500. L’échantillon est soumis à un cycle de chauffage entre la température 

ambiante et 650°C, avec des paliers de température de 11 minutes et 10 secondes tous les 25°C 

entre 200 et 650°C pour pouvoir effectuer un diffractogramme complet dans des conditions 

isothermes. La rampe de chauffage est programmée à 60°C/min, au refroidissement elle dépend 

de l’inertie du four, La durée cumulée de chauffage entre 200°C et 650°C est de 3h50. Un second 

cycle est appliqué sans sortir l’échantillon du four pour évaluer la part des évolutions réversibles 

ou cumulées. L’analyse porte sur le paramètre de maille et la largeur de maille calculés à partir du 

pic {111} qui est le plus intense et le mieux défini. La Figure III-61 indique les évolutions du 

paramètre de maille pour les deux matériaux de dépôt. 
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Figure III-61. Paramètre de maille du dépôt CS d’IN738LC HP-I-700 (gauche) et de Ni 
MP-I-Ni-1500 (droite) 

Dans le cas du dépôt de Ni sur substrat acier, le paramètre de maille croît linéairement jusqu’à 

650°C et un second chauffage conduit exactement à la même dilatation en cours de chauffage et 

paramètre de maille après refroidissement. Ceci caractérise une évolution réversible de la 

structure cristalline pour ce domaine de température. Pour l’échantillon d’IN738LC en revanche, 

l’augmentation linéaire du paramètre de maille lors du premier cycle est infléchie autour de 450°C 

pour conduire ensuite à un paramètre constant jusqu’à 650°C. Ainsi, la dilatation naturelle du 

matériau cristallin est compensée par un autre phénomène qui se traduit par une stabilité du 

paramètre de maille sur le domaine de température considéré. Il eut été intéressant de monter 

plus haut en température afin de savoir l’étendue de ce domaine de stabilité traduisant une 

évolution microstructurale ou une transformation de phase. Comme le second chauffage ne 

montre pas cette inflexion, cette évolution ou changement de phase est irréversible et on peut 

alors tabler sur une dilatation thermique avec un coefficient proche de celui du 1er chauffage. La 

plage de température du phénomène correspond à celle du pic irréversible analysé par DSC (§ 

III.3.2.1). Compte tenu également des mesures de dureté très élevées de l’IN738LC, cela confirme 

l’hypothèse d’un phénomène de précipitation γ’ amorcé à partir de 450°C et qui peut intervenir à 

des températures moindres compte tenu du chauffage par paliers. Il y a donc une évolution 

microstructurale importante après projection pour cette température de traitement. Des analyses 

sur poudres auraient également aidé à étoffer cette analyse. La Figure III-62 correspond aux 

largeurs de pic correspondantes pour les deux types de dépôt. 

 

Figure III-62. Largeur du pic {111} du dépôt CS d’IN738LC HP-I-700 (gauche) et de Ni 
MP-I-Ni-1500 (droite) 

Dans le cas du dépôt de Ni, le pic s’affine à partir de 400°C et devient stable à partir de 500°C. Cette 

évolution sans que le paramètre de maille ne montre de singularité en parallèle correspond à de 
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la restauration, éventuellement avec de la recristallisation et de la relaxation à l’échelle 

microscopique associée. L’affinement du pic ne se poursuit pas lors du deuxième cycle ce qui 

montre le caractère irréversible du processus engendré par un 1er chauffage sur dépôt de Ni. Dans 

le cas de l’IN738LC l’affinement du pic est visible mais moins prononcé, la température 

d’activation du phénomène est la même que pour le Ni, c’est-à-dire 400°C. La largeur du pic est 

plus faible et constante pour le second cycle ce qui peut laisser supposer également une poursuite 

du phénomène d’affinement lors du 1er refroidissement. Finalement, l’affinement mesuré est du 

même ordre en valeur absolue pour les deux matériaux mais très différent en valeur relative à 

l’avantage du nickel. Comme cela a été dit précédemment, la diffraction des rayons X ne permet 

pas de séparer la phase γ’ de la matrice γ qui nécessite des analyses complémentaires par exemple 

au Microscope électronique en transmission (MET). Cela permettrait en plus d’observer 

l’évolution du taux de dislocation en plus de la précipitation. Si les matériaux sont trop fortement 

écrouis, notamment à l’état brut de projection, il peut être même utile de compléter les 

observations MET par des analyses à la sonde atomique tomographique. Enfin, des observations 

EBSD avec les nouvelles caméras du Centre des Matériaux devraient permettre à termes de 

pouvoir analyser des matériaux fortement écrouie pour compléter les analyses MET concernant 

les phénomènes de restauration et de recristallisation (Brassart et al., 2021). 

III.3.4 Synthèse 

Les analyses thermiques par DSC sur la poudre d’IN738LC ont mis en évidence la présence d’un 

pic exothermique entre 450°C et 650°C. L’application de traitements thermiques à 500°Cpour des 

durées entre 8 h et 72 h et 600°C pendant 24 h conduit à une augmentation progressive de la 

dureté des poudres d’IN738LC, tandis que l’écrouissage, évalué par la largeur du pic {111} reste 

constant, il n’y a donc pas de phénomène de restauration observé. A l’aune de ces résultats, on 

considère qu’à ces niveaux de température, la microstructure évolue et des précipités γ’ sont 

probablement formés. Ainsi, améliorer la ductilité de l’IN738LC par des traitements thermiques 

de la poudre entre 500°C et 600°C est inapproprié. Il conviendrait alors d’évaluer l’impact de 

traitements thermiques à plus haute température, par exemple à 1120°C, pour une remise en 

solution mieux contrôlée de l’IN738LC sans passage par l’état liquide comme c’est le cas lors de 

l’atomisation. Des traitements à plus basses températures sur poudres brutes d’atomisation 

pourraient être explorés pour tenter de restaurer une microstructure plus à l’équilibre en limitant 

si possible la croissance des précipités mais cela semble difficile compte tenu des analyses 

effectuées. Une étude par DRX avec le four de chauffage sur cette poudre permettrait 

d’appréhender mieux ces effets avant de les reproduire si cela s’avère intéressant en conditions 

isothermes. L’amélioration de la projection peut aussi être envisagée par l’emploi d’un système 

de préchauffage de la poudre avec des temps courts au moment de l’injection dans le flux de gaz, 

comme ce qui est utilisé dans l’installation HP. Ceci permettrait théoriquement d’augmenter la 

température des particules à l’impact et diminuer ainsi la vitesse critique. On peut aussi penser à 

des systèmes de préchauffage du substrat puis du dépôt en construction pour augmenter la 

température des matériaux au contact lors du dépôt. 

Le traitement thermique à 500°C/8 h sur un dépôt CS de Ni conduit à une diminution à la fois de 

la dureté et de la largeur de pic. Avec les enregistrements DRX in situ au four, on constate que les 

domaines de transition sont bien marqués et que la poudre est stabilisée après un premier 

traitement. Ce type de traitement de restauration sur poudre pourrait avoir un intérêt en 

projection CS de nickel pur, car il permet bien de mettre en œuvre des phénomènes de 

restauration au sein du matériau, ce qui doit favoriser une augmentation de leur ductilité. Il 



Chapitre III. Mise en œuvre des dépôts CS base Ni : aspects dimensionnels, microstructuraux et 
mécaniques 

164 

pourrait être intéressant de procéder à des essais mécaniques (traction par exemple) sur les 

dépôts brut et traités afin d’évaluer mieux l’évolution de la cohésion du dépôt. Les contraintes 

résiduelles initialement présentes dans le matériau sont maintenues. Le traitement ne suffit pas à 

les relaxer, ou bien ces contraintes traduisent toujours les effets thermiques au refroidissement. 

En revanche, l’application de traitements thermiques équivalents (500°C/8 h) ou plus élevés et 

plus long (600°C/24 h) sur les dépôts d’IN738LC conduit à de fortes évolutions microstructurales. 

Le niveau de dureté augmente drastiquement avec la température et la durée des traitements 

thermiques, jusqu’à atteindre 820 Hv, ce qui correspond à un niveau de dureté très supérieur au 

niveau maximal indiqué par Thakur (cf. Figure I-7) pour une proportion γ’ maximale de 45 %. 

C’est la concomitance entre une microstructure fortement écrouie avec des précipités γ’ existants 

qui croissent et des nouveaux précipités γ’ qui se forment et croissent également dans ce contexte 

de fort écrouissage qui doit permettre ces niveaux de dureté très élevés. En revanche, la largeur 

des pics diminue, ce qui traduit bien la présence de phénomènes de restauration, voire de 

recristallisation au sein des dépôts. La vérification de ces phénomènes métallurgiques 

nécessiterait des analyses plus poussées au MET pour expliquer cette évolution que l’on juge 

originale par rapport aux procédés conventionnels. Les contraintes résiduelles macroscopiques 

diminuent avec les traitements. Dans l’optique d’améliorer la ductilité des dépôts, un traitement 

thermique à 400°C pourrait être testé, afin d’évaluer la capacité éventuelle à séparer des effets de 

restauration des effets de précipitation γ’. Comme pour les dépôts de Ni, des essais mécaniques 

de traction et fractographies associées sur des éprouvettes de dépôts (gamme 700) pourraient 

compléter ces analyses par des données sur la cohésion interparticulaire. Enfin, l’investigation de 

traitements thermiques à plus haute température sur nos dépôts n’est pas pertinente dans le cas 

du 2017A en raison de sa température de fusion, mais elle reste délicate pour le substrat AISI304 

compte tenu des effets de dilatation différentielle amplifiés qui exposerait plus à un risque de 

délaminage. Des traitements thermiques localisés par faisceau d’énergie pourraient être 

envisagés aussi mais requièrent un maîtrise importante. En dehors du cadre de cette thèse, une 

étude sur des dépôts IN738LC auto-portés (fabrication additive par CS) ou de la réparation 

homogène de l’IN738LC par CS permettrait d’investiguer plus facilement des post-traitements à 

plus haute température. 
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III.4 Conclusion 

Ce chapitre a porté sur la première étape du chaînage CS-L-PBF, avec la réalisation de dépôts épais 

en IN738LC ou en nickel selon différentes gammes d’épaisseur et deux types de substrats. Ces 

dépôts sont adhérents et présentent des morphologies d’interface, des microstructures et des 

propriétés mécaniques variées surtout en fonction du dispositif de projection employé. 

La poudre de Ni est nettement moins dure en comparaison de la poudre d’IN738LC (141 Hv contre 

408 Hv), ce qui traduit bien la différence importante en termes de ductilité entre les deux 

matériaux sélectionnés pour cette étude. La projection MP du nickel conduit à l’obtention de 

dépôts épais (gammes 700 et 1500) avec un rendement par passe élevé (700 µm/passe), plutôt 

poreux et fortement rugueux. Les contraintes résiduelles sont en compression et d’un niveau 

faible mais sensiblement plus élevé pour le substrat 2017A. Un traitement thermique à 500°C/8 h 

conduit à une restauration qui provoque un adoucissement des dépôts, tandis que les contraintes 

résiduelles sont maintenues probablement par les dilatations différentielles au refroidissement. 

La projection d’IN738LC a été mise en œuvre en conditions MP, MP-He et HP, avec des rendements 

par passe entre 10 µm/passe et 70 µm/passe. Le phénomène de bouchage de buse, présent 

principalement lors des projections MP et MP-He, limite la vitesse des particules et le rendement, 

mais n’a pas empêché l’obtention de dépôts épais (700 µm), même en condition MP. Les 

microstructures dépendent fortement des conditions de projection, avec des dépôts HP 

généralement plus denses et dont la porosité est plutôt sous forme de fissures (défauts de contact) 

orientées parallèlement à l’interface, tandis que les conditions MP donnent des dépôts avec des 

fissures et des pores arrondis. Pour les dépôts les plus fins en condition MP, l’état de surface moins 

rugueux est attribué au grenaillage exacerbé amplifié par un bouchage sporadique ou progressif. 

Les dépôts sont fortement écrouis et leurs niveaux de dureté sont élevés, entre 550 Hv et 650 Hv. 

Des contraintes résiduelles en compression sont générées dans les dépôts par le grenaillage et la 

déformation plastique à l’impact, mais aussi par les effets thermiques au refroidissement. On 

constate que le cas du substrat 2017A conduit toujours aux contraintes résiduelles les plus 

élevées. De plus, les profils de contraintes réalisés donnent des valeurs plutôt homogènes dans le 

cas du substrat acier, alors qu’un gradient important est visible dans le cas du substrat base 

aluminium ce qui corrobore l’importance des effets d’origine thermique sur la genèse des 

contraintes macroscopiques. Des différences existent entre les conditions MP et HP mais elles sont 

finalement peu prononcées sur les caractéristiques étudiées. Les traitements thermiques à 

500°C/8 h et 600°C/24 h conduisent à un durcissement et une restauration avec une relaxation 

partielle des contraintes résiduelles. Les analyses thermiques de la poudre d’IN738LC conduisent 

à mettre en avant la formation de précipités γ’ au cours de ces traitements thermiques pour 

expliquer l’augmentation de la dureté qui peut atteindre des valeurs très élevées.  

Dans le chapitre suivant, l’ensemble des échantillons qu’il a été possible de produire, répartis en 

gammes doivent permettre d’évaluer l’influence des propriétés des dépôts sur le comportement 

en fusion laser dans un premier temps sans ajout de matière. La meilleure reproductibilité en 

conditions HP qui donne une capacité à sélectionner une épaisseur désirée avec une 

microstructure homogène et la meilleure stabilité thermique des substrats acier a conduit à 

privilégier ces choix pour la production de dépôts sur des plateaux de fabrication L-PBF avec une 

épaisseur de substrat centimétrique. 
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Chapitre IV. Etude de la fusion laser en 

conditions L-PBF de dépôts CS base Ni 

Introduction 

L’étude du chaînage des procédés CS et L-PBF est abordée par une première étape de projection 

et de caractérisation des dépôts CS Ni et IN738LC variés et répartis par gammes en fonction de 

l’épaisseur à l’issu du Chapitre III. Pour poursuivre cette étude, on met en œuvre une étape 

intermédiaire avant de procéder à la fabrication de pièces L-PBF en procédant à la fusion laser 

superficielle des dépôts sans lit de poudre pour l’obtention de cordons (1D) et de draps (2D) pour 

différentes conditions laser du domaine du L-PBF (cf. Figure IV-1).  

 

Figure IV-1. Chaînage des procédés CS et L-PBF 

Les cordons sans lit de poudre permettent d’explorer dans un premier temps l’influence croisée 

des paramètres de fusion laser (puissance et vitesse) et des propriétés initiales des dépôts 

(épaisseur, microstructure, rugosité, propriétés mécaniques) sur la stabilité et la morphologie des 

cordons produits. A partir de ces cordons, on affinera dans un second temps les choix de 

paramètres laser avec l’étude de la fusion de draps (2D) laser toujours sans apport de matière afin 

d’apprécier la réponse des dépôts. Pour ces cas et en fonction des gammes étudiées, on 

recherchera une fusion : superficielle du dépôt ; à mi-hauteur du dépôt ; ou bien qui s’approche 

de la fusion complète du dépôt (si possible sans atteindre l’interface). Ces cas types de draps 

permettent d’évaluer les conséquences du rapport entre la zone fondue et l’épaisseur du 

revêtement sur les modifications observées dans le dépôt ou à l’interface avec le substrat. 

Cette approche expérimentale est complétée dans une troisième partie de ce chapitre par le 

développement d’une modélisation thermo-mécanique d’un revêtement IN738LC soumis au 

déplacement d’un bain de fusion pour l’obtention d’un drap. Cette modélisation 3D s’appuie sur 

les données matériaux collectées dans la littérature et les morphologies réelles des cordons 

mesurées expérimentalement. Avec le suivi temporel des évolutions thermiques et mécaniques 

du dépôt lasé numériquement, on essayera d’apprécier les zones les plus sollicitées dans ces 

assemblages substrat/dépôt en fonction de la nature du substrat. On traitera de manière 

comparative un cas théorique homogène (IN738LC/IN738LC) avec un cas réel 

(IN738LC/AISI304) pour différentes épaisseurs de dépôt et pour des paramètres laser 

représentatifs des expériences menées sans lit de poudre.  
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IV.1 Influence des paramètres laser sur cordons 

L’étude de la fusion laser de cordons (1D) est réalisée sur la surface brute des dépôts. Elle s’appuie 

sur une première étude paramétrique avec l’installation L-PBF sans lit de poudre (§ I.2.3). Pour ce 

faire, la puissance du laser P0 (W), sa vitesse de balayage V0 (mm/s), ainsi que son diamètre D0 

(µm) sont variés. A ce stade, afin d’évaluer l’impact de la nature du dépôt (Ni ou IN738LC), de la 

gamme du dépôt comprenant différentes microstructures et différents états de surface selon 

l’épaisseur, on réalise les cordons L-PBF sans apport de matière sur les dépôts suivants : 

• De la gamme 100 : MP-I-100 et MP-A-100, 

• De la gamme 200 : MP-I-He-200, 

• De la gamme 300 : MP-I-He-300 et MP-A-He-300, 

• De la gamme 700 : MP-I-Ni-700 et MP-A-Ni-700. 

Les dépôts HP d’IN738LC n’étaient pas disponibles lors de ces expériences mais ont été intégrés 

dans le second volet d’étude des draps de fusion (2D) sans ajout de poudre. Grange et al. 

définissent des plages de paramètres laser propres à l’IN738LC qui favorisent une structure de 

solidification très peu profonde avec des cordons instables pour une énergie linéique (𝐸𝑙 = 𝑃0/𝑉0) 

en dessous de 0,22 J/mm, et des cordons en « keyhole » au-delà de 0,55 J/mm. Le domaine 

recherché est alors entre 0,22 et 0,55 J/mm avec des cordons en conduction. La puissance du laser 

est alors comprise entre 120 et 360 W et la vitesse  entre 200 et 1200 mm/s (Grange et al., 2021). 

Des conditions laser situées en partie dans cette plage sont choisies pour la réalisation des 

cordons de longueur 20 mm et espacés de 1 mm. Quatre énergies linéiques sont appliquées entre 

0,1 et 0,4 J/mm avec des vitesses de balayage laser entre 200 et 800 mm/s et une puissance 

évoluant entre 40 et 320 W. Le diamètre du faisceau est fixé à 100 µm.  Pour notre étude, dans le 

cas de la fusion superficielle en condition L-PBF sans apport de matière, il s’agit de la fusion d’un 

empilement compact de particules dont la morphologie et la microstructure à l’échelle de la 

couche et au niveau de sa surface peut intervenir sur la phénoménologie de fusion. 

IV.1.1 Cordon de fusion sur dépôts Ni 

IV.1.1.1 Morphologie des zones fondues – vue de dessus 

Pour décrire l’évolution de ces microstructures, les premières observations portent sur des 

clichés MEB (SE) en vue de dessus des cordons correspondants aux dépôts MP-I-Ni-700 et 

MP-A-Ni-700. Les cas des dépôts CS lasés sur substrats acier sont rassemblés dans la Figure IV-2. 

Les mêmes observations menées sur ces dépôts de nickel sur le substrat base aluminium donnent 

le même type d’évolution de morphologie de cordon. Sur ces clichés, on peut observer à faible 

énergie linéique (0,1 et 0,2 J/mm) la présence d’irrégularités dans la forme des cordons. Elles 

dépendent de la répartition et des tailles des particules en surface et de l’épaisseur locale des 

dépôts, qui sont traduites par le niveau d’ondulation et de rugosité de ces dépôts de Ni. 
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Figure IV-2. Vues MEB (SE) en vue de dessus des cordons L-PBF sur dépôt MP-I-Ni-700 

Etudiées dans le Chapitre III, les rugosités des dépôts MP-I-Ni-700 et MP-A-Ni-700 sont autour de 

17 µm pour le Ra et 120 µm pour le Rz, tandis que les ondulations sont encore plus marquées, 

autour respectivement de 60 µm, 40 µm et 300 µm pour Wa, WZ et Wt (cf. Tableau III-3). Ainsi, le 

niveau de rugosité correspond à une hauteur de quelques particules, et les ondulations peuvent 

même induire des variations de hauteur d’une dizaine de particules. Pour des niveaux d’énergie 

linéique plus élevées (0,3 et 0,4 J/mm), et les plus hautes valeurs de vitesse du laser, les cordons 

semblent plus stables et moins sensibles aux effets de morphologie de surface, avec peu de 

variations visibles en vue de dessus. Des vues de détails sont rassemblées dans la Figure IV-3 

autour des différents défauts observés en vue de dessus des cordons. 

 

Figure IV-3. Défauts types observés en vue de dessus dans le cas de cordons sur dépôts 
MP-Ni-700 

On retrouve les instabilités des cordons pour les faibles niveaux d’énergie. Ce type de défaut est 

présent régulièrement le long du cordon et provient dans ce cas principalement du haut niveau 

de rugosité des dépôts. Pour des énergies linéiques élevées, on peut retrouver des porosités dont 

l’origine peut être l’échappement de gaz occlus, le trop grand niveau de rugosité et l’éjection de 

particules. Aucune fissure n’est observée dans les cordons de Ni. 
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IV.1.1.2 Morphologie des zones fondues – vue en coupe 

L’observation en vue de dessus des cordons de fusion a mis au jour la problématique de stabilité 

pour un niveau d’énergie faible (0,1 ou 0,2 J/mm), d’autant plus si elle est associée à une vitesse 

de laser entre 200 et 400 mm/s. Il s’agit à présent d’évaluer mieux la morphologie de ces 

irrégularités avec l’observation en coupe transverse. Une partie des cas sur dépôt MP-I-Ni-700 et 

MP-A-Ni-700 sont représentés respectivement dans la Figure IV-4 et la Figure IV-5. Les cordons 

sont révélés par une attaque électrolytique à l’acide nitrique (HN03) (§II.3.1.2). 

 

Figure IV-4. Evolution des morphologies de cordons MP-I-Ni-700 

 

Figure IV-5. Evolution des morphologies de cordons MP-A-Ni-700 

Les contours exacts des cordons de fusion L-PBF sont difficiles à discerner de manière précise 

pour les dépôts de Ni car l’attaque électrolytique reste assez peu discriminante sur le nickel pur. 

Il est cependant possible de distinguer la forme des cordons qui pénètrent dans le dépôt qui sont 

entourés en rouge pour plus de lisibilité. Ces observations en coupe optique des cordons révèlent 

une forte variabilité des morphologies de cordons. Les cordons sont très peu profonds et larges à 

faible vitesse de laser et faible énergie linéique, avec une zone fondue qui correspondrait à un 

volume d’une ou deux particules, tandis que pour de plus hauts niveaux d’énergie les cordons 

présentent une forme en trou de serrure (keyhole) qui peut représenter un volume de plus d’une 

dizaine de particules. Les zones fondues des cordons du dépôt sur substrat 2017A semblent plus 

profondes et conduisent à la formation de pores occlus dans le cordon.  
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Les données morphologiques quantitatives sont détaillées dans la Figure IV-6 pour les deux 

dépôts, avec les mesures systématiques de la profondeur du bain fondu HZR, de la largeur eapp et 

du rapport d’élancement de la zone refondue : 𝑟𝑒
𝑍𝑅 =

𝐻𝑍𝑅

𝑒𝑎𝑝𝑝
 (Moniz da Silva Sancho, 2020). Ici 𝐻𝑍𝑅 =

𝐻𝑏𝑎𝑖𝑛 car il n’y a pas d’ajout de poudre et donc de hauteur au dessus de la zone fondue. Les croix 

correspondent ici à la moyenne des valeurs mesurées sur trois coupes qui permettent de proposer 

une représentation en contours d’iso-valeurs selon la vitesse et la puissance du laser et bornées 

dans le domaine 0,1-0,4 J/mm pour chaque grandeur évaluée et pour les deux substrats. 

 

Figure IV-6. Cartographie d’iso-valeurs eapp, HZR et reZR de cordons sur dépôts MP-Ni-700 

Les largeurs des cordons eapp évoluent entre 50 et 140 µm, tandis que les profondeurs HZR 

croissent conjointement de 20 à 180 µm. Cela traduit logiquement bien que la largeur et la 

profondeur des cordons augmentent avec la puissance du laser et diminuent avec la vitesse. Si l’on 

ramène cela aux énergies linéiques, on vérifie que ces évolutions de largeur et de profondeur de 

cordons sont d’autant plus marquées que l’énergie linéique appliquée est élevée. On constate des 

différences de morphologies importantes entre les deux types de substrat, avec un substrat 

2017A, meilleur conducteur thermique, qui, malgré des épaisseurs de dépôt importantes, semble 

avoir un effet important avec la formation de cordons plus larges et beaucoup plus profonds, 

jusqu’à 180 µm de profondeur contre 110 µm pour les cordons sur MP-I-Ni-700. Leur forme passe 

d’un cordon peu profond pour les faibles niveaux d’énergies à un cordon profond qui tend vers 

une forme en keyhole pour les plus hauts niveaux d’énergie dans le cas du dépôt MP-A-Ni-700, 

avec un rapport d’élancement qui s’élève jusqu’à 1,2. A contrario, les cordons produits sur le dépôt 

MP-I-Ni-700 conservent un rapport d’élancement inférieur à 1 avec des cordons plus larges que 

profonds. Ces différences morphologiques peuvent aussi être le fruit de la rugosité importante de 

ces dépôts ou de leurs porosités. Cependant, les niveaux de rugosité sont proches, et les taux de 

porosités ne vont pas dans le sens d’un bain plus profond pour MP-A-Ni-700, avec respectivement 

2,6 % et 3,5 % pour les dépôts MP-A-Ni-700 et MP-I-Ni-700. 
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Si on examine la dispersion des valeurs (rapport entre l’écart type des valeurs mesurées et leur 

moyenne pour trois coupes, 𝐷𝑖𝑠𝑝𝐻𝑍𝑅
=

𝜎𝐻𝑍𝑅

�̅�𝐻𝑍𝑅

), cela peut traduire l’instabilité des cordons selon les 

domaines de paramètres. Une cartographie de la dispersion des valeurs de eapp et HZR est indiquée 

à la Figure IV-7. 

 

Figure IV-7.  Cartographie d’iso-valeurs de dispersion de HZR (haut) et eapp (bas) des dépôts 
MP-Ni-700 

Pour des niveaux d’énergie linéiques entre 0,1 et 0,2 J/mm, la dispersion des mesures de eapp et 

de HZR est plus importante ce qui traduit des cordons instables qui présentent des variations de 

sections importantes. Ce résultat est cohérent avec les observations en vue de dessus. Les 

domaines stables d’énergie semblent plutôt pour des énergies linéiques de 0,3 J/mm et 0,4 J/mm, 

ainsi que des vitesses au-delà de 400 mm/s. Dans ces cas la pénétration des cordons dans les 

dépôts est supérieure à 90 µm et inférieure à 200 µm, ce qui reste faible par rapport aux 

épaisseurs de dépôts de l’ordre de 700 µm. Les niveaux de rugosité, avec un Ra autour de 17 µm 

sont en partie responsables des instabilités des cordons aux énergies inférieures à 0,2 J/mm. 

IV.1.2 Cordon de fusion sur dépôts IN738LC 

L’influence des caractéristiques de dépôts IN738LC selon les gammes d’épaisseur sur la 

morphologie des cordons laser est évaluée dans cette partie à partir de cinq dépôts différents 

représentatifs des gammes 100, 200 et 300 obtenus en conditions de projection MP et MP-He. Ces 

premières expériences sur le superalliage ont été aussi mises en œuvre afin d’évaluer les limites 

en termes de choix d’épaisseurs et de conditions de projection dans le cas de dépôts relativement 

fins en raison des difficultés à monter en épaisseur. Comme pour le cas du nickel, quatre énergies 

linéiques entre 0,1 et 0,4 J/mm pour quatre vitesses de laser entre 200 et 800 mm/s et quatre 

puissances entre 40 et 320 W sont appliquées avec un faisceau de 100 µm.  

IV.1.2.1 Morphologie des zones fondues – vue de dessus 

IV.1.2.1.1 Gamme 100 

Les dépôts d’IN738LC de la gamme 100 obtenus avec 10 passes en condition MP sont fortement 

écrouis avec la présence notable de fissures et de pores dans les dépôts. Ils sont par ailleurs de 
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rugosité faible avec un Ra autour de 7 µm et un RZ autour de 70 µm. Le niveau d’ondulation est 

aussi plus faible que pour les échantillons de Ni précédents, avec pour Wa et WZ respectivement 

20,6 µm et 10,6 µm pour MP-I-100 et 37 µm et 10,5 µm pour MP-A-100. Les vues de dessus des 

cordons laser sur MP-I-100 et MP-A-100 sont montrées dans la Figure IV-8. 

 

Figure IV-8. Vues MEB (SE) en vue de dessus des cordons sur dépôts MP-I-100 et MP-A-100 

A nouveau, pour les deux types de substrat, les cordons augmentent en largeur et en régularité 

avec l’augmentation de l’énergie linéique, mais contrairement aux dépôts MP-Ni-700, assez peu 

d’interruption des cordons sont observées. Cela provient de la rugosité et de l’ondulation 

beaucoup plus limitées pour cette gamme. Dans le cas du superalliage, on observe une ségrégation 

chimique de l’aluminium (EDS) qui conduit à la formation de liserés en bordure des cordons. Cela 

témoigne de zones plus riches en aluminium pour les deux substrats. Des vues de détail des 

instabilités de cordon et de la porosité sont présentées dans la Figure IV-9. 
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Figure IV-9. Instabilités des cordons et porosités sur dépôts MP-100 

On observe quelque que soit les niveaux d’énergie des pores globulaires débouchants en surface 

qui proviennent de l’éjection de gaz occlus au cours du refroidissement du cordon. Il est important 

de remarquer que surtout dans le cas du dépôt sur substrat base aluminium, on observe des 

fissures dont la typologie et les faciès sont représentés dans la Figure IV-10. 

 

Figure IV-10. Fissuration en vue de dessus, dépôt MP-A-100, 800 mm/s – 320W – 0,4 J/mm 

Des fissures apparaissent plutôt pour les niveaux d’énergie linéique les plus élevés à savoir 0,3 et 

0,4 J/mm. Elles correspondent aussi aux vitesses laser les plus grandes, dès 600 mm/s à 0,3 J/mm 

(cf. Figure IV-8). Ces fissures sont toujours perpendiculaires à la direction de lasage et peuvent 

être très nombreuses pour ce dépôt MP-A-100. En effet, d’une fissuration sporadique pour les 

énergies les plus faibles (0,3 J/mm – 200 ou 600 mm/s), on remarque une fréquence de fissures 

assez périodique établie à environ une fissure tous les 300 µm environ pour 0,4 J/mm et 

800 mm/s. Le dépôt MP-I-100 contient aussi quelques fissures perpendiculaires, mais ce n’est pas 

un phénomène aussi systématique et prégnant. La conductivité thermique beaucoup plus élevée 

du substrat 2017A (134 W.m-1.K-1) par rapport au substrat AISI304 (15 W.m-1.K-1) (Cf. Tableau 

II-2) favorise des gradients de température plus faibles et donc une meilleure propagation de la 

chaleur. Dès lors, il semble que le cas du substrat base aluminium soit plus sensible aux 

contraintes de traction au refroidissement. Ces contraintes concernent le refroidissement du bain 

liquide dans le dépôt et aussi les écarts de coefficients dilatométriques entre matériaux également 

plus prononcés dans le cas du substrat base aluminium. La présence de contraintes de 

compression dans le dépôt ne permet pas de mitiger ce phénomène qui est localisé dans le cordon. 

Par ailleurs, il faut prendre aussi en considération l’épaisseur réelle des dépôts, car le dépôt MP-

I-100 a une épaisseur précise de 106 µm contre 65 µm pour le MP-A-100. Cet écart d’épaisseur 



IV.1 Influence des paramètres laser sur cordons 

175 

peut influer sur le comportement différent lors du lasage. La compréhension de la fissuration 

nécessite les observations en coupe des cordons présentées dans la section IV.1.2.2.  

IV.1.2.1.2 Gamme 200 et 300 

Les dépôts CS d’IN738LC MP-I-He-200, MP-I-He-300 et MP-A-He-300 permettent d’illustrer une 

gamme de dépôt d’épaisseurs relativement faibles mais significativement supérieures à la gamme 

précédente. Ces dépôts se démarquent aussi des dépôts précédents du fait de leurs rugosités et 

ondulations plus élevées (avec Ra et RZ chacun autour de 13,5 µm et 88 µm et Wa et WZ chacun de 

l’ordre de 23-38 µm et 23,7-31 µm). De plus, la porosité est aussi plus élevée (4-5 % contre 2-3 %). 

Les contraintes résiduelles mesurées en surface sont aussi en compression mais avec un niveau 

plus faible, de l’ordre de -200 MPa à -250 MPa selon le type de substrat. Les vues représentatives 

des cordons de cette gamme MP-I-He-300 et MP-A-He-300 sont fournies dans la Figure IV-11. 

 

Figure IV-11. Vues de dessus MEB (SE) des cordons sur dépôts MP-I-He-300 et MP-A-He-300 

Tout comme pour les dépôts précédents, la largeur des cordons augmente avec l’énergie linéique. 

Les dépôts à faible énergie (0,1 J/mm) sont les plus fins et les plus instables en largeur mais sans 

discontinuités malgré la rugosité plus prononcée que les dépôts les dépôt fins. Cette rugosité reste 
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cependant éloignée de celle des dépôts de nickel pour lesquels des interruptions de cordons 

avaient été observées à ces niveaux d’énergie. Pour cette gamme d’épaisseur, quelques rares pores 

sont observés mais surtout aucune fissure traversant les cordons n’est visible en vue de dessus 

pour les deux substrats. Ceci distingue ce cas du cas précédent pour lequel une fissuration a été 

mise en évidence en présence du substrat base aluminium. 

IV.1.2.2 Morphologie des zones fondues – vue en coupe 

IV.1.2.2.1 Gamme 100 

Il s’agit à présent d’analyser les morphologies des cordons observés en coupe pour évaluer les 

caractéristiques spécifiques dimensionnelles des cordons et en premier lieu la profondeur de 

cordon en fonction de la puissance et de la vitesse du laser. Des vues des cordons pour les cas des 

dépôts MP-I-100 et MP-A-100 sont représentées à la Figure IV-12 et à la Figure IV-13. 

 

Figure IV-12. Evolution des morphologies de cordons MP-I-100 

 

Figure IV-13. Evolution des morphologies MP-A-100 

La morphologie des cordons évolue notablement en fonction des conditions de fusion laser. Ainsi, 

tout comme pour le Ni très épais, la profondeur des cordons augmente avec l’énergie linéique. Les 

formes des cordons évoluent avec un gain en profondeur des cordons pour les niveaux d’énergie 

linéique et de vitesse du laser élevés. La surface en coupe de la zone fondue correspond à une ou 

deux particules de poudres pour les énergies les plus basses, et autour d’une dizaine de particules 

pour les plus hautes. On observe des pores de gaz occlus à hautes énergies ainsi qu’une fissure 
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verticale à 0,4 J/mm et 600 mm/s du dépôt MP-A-100. Compte tenu de l’épaisseur de dépôt, la 

zone fondue peut affleurer mais aussi pénétrer le substrat sous-jacent pour certains cordons qui 

font donc apparaître une zone de dilution. Des analyses à la microsonde de Castaing ont été 

menées pour approfondir cette observation des cordons avec zone de dilution pour les deux cas 

de substrat. Les cartographies relatives au substrat acier correspondent à la Figure IV-14 et celles 

relatives au substrat base aluminium à la Figure IV-15. 

 

Figure IV-14. Cartographies WDS d’une zone de dilution d’un dépôt IN738LC – substrat acier, 
cordon 800 mm/s – 320W 

 

Figure IV-15. Cartographie d’une zone de dilution d’un dépôt IN738LC – substrat base 
aluminium, cordon 800 mm/s – 320W 

Dans le cas du dépôt MP-I-100, l’échange des éléments chimiques conduit à un enrichissement de 

la zone fondue en Fe, Mn, Cr et Cu, tandis qu’elle s’appauvrit en Al, Co, Mo, Nb, Ni, Ta, Ti et W. Dans 

le cas du dépôt MP-A-100, le substrat 2017A présente des petits précipités riches en cuivre, fer, 

magnésium, manganèse et silicium et la zone fondue est enrichie en Al, Cu, Mg, Mn et 

potentiellement en Si, elle s’appauvrit en Co, Cr, Mo, Nb, Ni, Ta, Ti, W. Le bain de fusion a bien 

pénétré le substrat avec la formation d’un mélange entre les deux alliages avec la présence de 

volutes témoins des phénomènes thermo-physiques de convection (effets marangoni). L’avantage 

de cette fusion pourrait être une modification de l’interface substrat/dépôt en créant une zone 

dense d’interdiffusion et en réparant des fissures ou des défauts à ce niveau. Cependant, dans 

l’éventualité d’un plateau L-PBF, cela conduirait à une modification de la composition du dépôt 

supposé recevoir la fabrication homogène. La modification de la composition chimique de la zone 
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fondue peut participer à la fissuration observée au niveau des cordons MP-A-100. Ainsi, l’addition 

de Si dans la zone fondue peut favoriser une fissuration à la solidification (Engeli et al., 2016). 

A partir des mesures sur les cordons, les domaines de eapp, HZR et reZR sont représentés sur des 

cartographies balayant dans le domaine des énergies laser appliquées (Figure IV-16). 

 

Figure IV-16. . Cartographie d’iso-valeurs eapp, HZR et reZR de cordons sur dépôts MP-100 

La profondeur de cordon varie entre 20 et 190 µm pour les dépôts MP-I-100 et un peu moins pour 

les dépôts MP-A-100 (20 et 160 µm). La largeur des cordons évolue entre 70 et 150 µm pour les 

dépôts MP-I-100 et entre 70 et 160 µm pour les dépôts MP-A-100. Ces valeurs sont assez proches 

pour les deux types de substrat ce qui est attribué au niveau de rugosité faible. En revanche, pour 

des niveaux d’énergie linéique faibles, les cordons sont plus larges que profonds pour les deux 

substrats. L’augmentation de l’apport d’énergie conduit à un bain de fusion large et profond, 

surtout pour le dépôt MP-I-100, avec un rapport d’élancement qui atteint 1,5 et seulement 0,9 

pour le cas MP-A-100. Cette différence de morphologie est expliquée cette fois par la présence 

d’une zone de dilution dans les deux cas aux énergies les plus élevées. Cette zone de dilution est 

plus ou moins bien définie par l’attaque chimique, et dépend des propriétés thermiques des 

substrats, principalement de leur température de fusion et de leur conductivité thermique. Il faut 

aussi prendre en compte que le dépôt sur base aluminium est plus fin que le dépôt sur substrat 

acier, ce qui modifie là encore les mesures de hauteur de zone fondue. Dans le cas des dépôts de 

Ni, beaucoup plus épais, c’est plutôt la rugosité de surface qui affectait de manière prédominante 

la forme du cordon. 

Si on examine les dispersions de ces mesures (Figure IV-17), au niveau de HZR et de eapp, celles-ci 

semblent assez faibles en dehors des cordons avec une énergie linéique de 0,1 J/mm. Ces 

dispersions sont plus importantes pour la hauteur de cordon dans le cas du dépôt MP-A-100 que 

l’on relie à nouveau aux propriétés intrinsèques de ce matériau dans le cas du dépôt le plus fin. 
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Figure IV-17. Cartographie de dispersion de HZR (haut) et eapp (bas) des dépôts MP-100 

Les évolutions des largeurs et profondeurs des cordons en fonction de la puissance et de la vitesse 

du laser sont en accord avec les résultats de D. Grange (Grange et al., 2021) qui obtient des cordons 

d’IN738LC par L-PBF (avec apport de matière dans son cas) dont les largeurs font entre 100 et 

175 µm, et des profondeurs inférieures à 175 µm  (cf. Figure I-17). Les dépôts d’une épaisseur de 

100 µm sont donc trop fins si l’on souhaite s’affranchir de la zone de diffusion entre le substrat et 

le dépôt. Il est préférable de travailler sur des dépôts d’au moins 200 µm. 

IV.1.2.2.2 Gamme 200 et 300 

Il s’agit à présent d’analyser les morphologies des cordons en coupe pour des gammes d’épaisseur 

brute de projection pour lesquelles le substrat serait préservé de la dilution. Les cordons dans les 

cas des dépôts MP-I-He-200, MP-I-He-300 et MP-A-He-300 ont été analysés et on choisit de 

montrer les vues représentatives des cordons dans le cas du dépôt le plus fin de cette gamme et 

dans le cas du substrat acier (Figure IV-18). Les autres cas sont assez similaires et tous analysés 

dimensionnellement dans la Figure IV-20. 

  

Figure IV-18. Evolution des morphologies de cordons MP-I-He-200 
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La Figure IV-19 représente le cordon le plus profond (0,4 J/mm – 800 mm/s – 320 W) pour les 

trois épaisseurs de dépôt sur substrat acier. 

 

Figure IV-19. Evolution du cordon à 0,4 J/mm (800 mm/s – 320 W) pour les dépôts MP-I-100, 
MP-I-He-200 et MP-I-He-300 

Les cordons présentent quelques pores fermés de gaz occlus en bordure du bain de fusion et une 

évolution à partir de bains peu larges et peu profonds à faible énergie, vers des bains plus profonds 

avec l’apport d’une énergie plus importante. L’observation du cordon entier jusqu’au substrat met 

en évidence la refusion de l’interface substrat/dépôt dans le cas MP-I-100, tandis qu’il reste un 

espace de quelques particules pour les cas MP-I-He-200 et MP-I-He-300. Les cartographies des 

domaines de HZR, eapp et reZR sont représentées sur la Figure IV-20. 

 

Figure IV-20. Cartographie de eapp, HZR et reZR de cordons sur dépôts MP-I-He-200 et MP-He-300 

La profondeur HZR et l’épaisseur des cordons eapp sont stables quelque soit l’épaisseur de dépôt. 

En revanche, la profondeur HZR semble dépendre de la nature du substrat avec une profondeur de 

20 à 210 µm pour le dépôt MP-A-He-300 contre 30 à 190 µm pour les cas des substrats acier. Dans 

le cas présent, les épaisseurs de dépôt sont comparables et la zone refondue est entièrement 

incluse dans le dépôt CS. Le substrat 2017A semble favoriser la formation de bain fondue plus 

profond. La dimension des bains de fusion peut être affectée en partie par la porosité qui est plus 
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grande pour le dépôt MP-A-He-300 (5,6 %) par rapport au dépôt MP-I-He-300 (4,2 %). Elle peut 

aussi provenir des différences de propriétés thermiques des dépôts, avec des diffusivités 

thermiques respectives de 55,0.10-6 m².s-1 et 3,77.10-6 m2.s-1 pour le 2017A et AISI304 (Li, Yan, 

Cui, et al., 2019 ; Euralliage, 2019). 

Si l’on examine la dispersion de ces mesures dimensionnelles sur ces trois dépôts de la gamme 

200-300, les dépôts MP-He-200 et MP-He-300 ont une dispersion plus importante pour les 

profondeurs de cordon que pour les dépôts MP-100 (cf. Figure IV-21). Ce sont toujours les plus 

faibles énergies qui sont concernées. On attribue cela à la rugosité plus élevée de ces dépôts. En 

revanche, les largeurs de cordons mesurés sont à nouveau très peu dispersées. 

 

Figure IV-21. Cartographie d’iso-valeurs de dispersion de HZR (haut) et eapp (bas)Dispersion de 
eapp et HZR des dépôts MP-He 

IV.1.3 Synthèse 

La réalisation de cordons de fusion en conditions L-PBF sans apport de matière permet d’explorer 

différents paramètres de fabrication laser afin de sélectionner des conditions de fabrication 

applicables aux dépôts CS base nickel. Quelques soient les dépôts, la profondeur de la zone fondue 

augmente avec l’énergie linéique, avec la puissance et diminue avec la vitesse. Les cordons aux 

plus faibles énergies linéiques (0,1 J/mm) sont sujets des instabilités et à la formation de pores 

non fondues et ce d'autant plus que la rugosité est marquée. La forme des cordons évolue pour les 

faibles énergies linéiques d’un cordon plus large que profond, qui correspond à des mécanismes 

de conduction, vers une augmentation de la profondeur avec l’énergie pour des cordons qui 

deviennent plus profonds que large (rapport d’élancement > 1) et qui tendent vers des cordons 

en « keyhole ».  

La fusion L-PBF du dépôt MP-I-Ni-700 conduit à la formation d’une zone fondue moins profonde 

que pour les autres dépôts, avec au maximum 110 µm de profondeur, contre 180 µm pour les 

dépôts MP-A-Ni-700, MP-I-He-200 et MP-I-He-300. Cette faible profondeur pourrait être due à la 

forte rugosité des dépôts qui déstabilise le bain fondue, mais elle devrait être dans ce cas aussi 

observée pour le dépôt MP-A-Ni-700. Les profondeurs de cordons sont similaires entre les dépôts 

MP-A-Ni-700, MP-I-He-200 et MP-I-He-300, et un peu plus profonde pour le dépôt MP-A-He-300, 

autour de 220 µm au maximum. Ces profondeurs importantes rendent les dépôts de la gamme 

100 inaptes à la fusion de cordons pour les niveaux d’énergies les plus importants, autour de 
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0,3 J/mm et 0,4 J/mm, car cela conduit à une refusion partielle de l’interface substrat dépôt et à la 

diffusion des éléments entre le substrat et la zone fondue, ainsi qu’à la formation de fissures 

transverses dans le cas du substrat base aluminium. Des conditions de fabrication à 0,1 J/mm 

pourront être utilisées par la suite dans l’optique d’étudier des bains peu profonds au sein 

notamment de ces dépôts fins. Si on recherche des conditions de fabrication optimales, avec la 

formation d’un bain de fusion stable qui limite les zones non fondues et la formation de la porosité, 

il conviendra cependant de sélectionner des énergies linéiques entre 0,2 et 0,4 J/mm, et des 

vitesses laser de 600 à 800 mm/s et des épaisseurs de dépôts d’au moins 200 µm. La mesure des 

morphologies des cordons permettra de définir la stratégie laser pour l’obtention de draps 2D 

dans la partie suivante notamment pour choisir des écarts vecteur. De plus, cette mesure 

expérimentale sera également utilisée pour définir la géométrie du terme source pour la 

modélisation thermomécanique de la fusion laser d’un bicouche développée dans la partie IV.3. 
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IV.2 Influence des paramètres de fusion laser sur draps 

Les cordons de fusion laser (sans apport de matière) réalisés sur dépôts CS base nickel ne 

permettent pas d’aborder l’influence du recouvrement des cordons avec les refusions multiples 

et des transferts de chaleur cumulés sur les caractéristiques du surfaçage du dépôt en présence 

de son substrat. A partir des morphologies des cordons étudiés précédemment, on sélectionne 

tout d’abord des cas de paramètres laser à étudier en considérant les profondeurs de bains fondus 

pour mettre en œuvre différents types de draps 2D adaptés aux gammes d’épaisseurs accessibles 

(de 100 µm à 1500 µm). L’idée est de définir des cas d’étude qui permettront d’envisager 

différentes profondeurs de draps par rapport à celles des dépôts disponibles. La zone fondue 

pourrait alors être plus ou moins proche de la surface ou de l’interface selon l’épaisseur du dépôt 

et les paramètres laser choisis. Les différents draps produits seront alors observés comme les 

cordons pour évaluer la réponse des dépôts selon les cas. On s’intéressera en particulier aux 

aspects morphologiques et microstructuraux par des observations en vue de dessus et en coupe, 

par des mesures de rugosité et de dureté des zones lasées. 

IV.2.1 Paramètres de fabrication L-PBF des draps 

En fonction de l’épaisseur des dépôts Hd et de la morphologie du bain de fusion, en particulier la 

profondeur de la zone fondue HZR, on définit trois cas types : 

• Cas 1 : 𝐻𝑍𝑅 ≪ 𝐻𝑑, la zone de fusion est 
petite par rapport à l’épaisseur du dépôt. 
L’interface sera a priori peu sollicitée. Ce 
cas permettra d’évaluer plus la réponse du 
dépôt sous-jacent non fondu.  

• Cas 2 : 
𝐻𝑑

3
≤ 𝐻𝑍𝑅 ≤

2𝐻𝑑

3
, la zone de fusion 

occupe une partie importante du dépôt CS, 
ce qui conduit à une sollicitation du dépôt 
et également de l’interface substrat/dépôt. 

• Cas 3 : 𝐻𝑍𝑅 ≥
2

3
𝐻𝑑, ce cas correspond au 

cas avec une fusion complète du dépôt qui 
peut affleurer ou atteindre l’interface 
substrat/dépôt. Ce cas très particulier 
correspond aux paramètres laser de forte 
énergie et aux dépôts les plus fins, 
notamment les dépôts de la gamme 100.  

Figure IV-22. Cas types de draps 

L’influence de la nature du substrat est étudiée en appliquant lorsque c’est possible des draps aux 

mêmes conditions laser sur les deux types de substrats. On choisit trois conditions laser qui 

permettent d’assurer une stabilité des cordons avec une vitesse de laser supérieure à 600 mm/s 

et on ajuste la profondeur de pénétration par le choix de l’énergie linéique : E1 : 0,1 J/mm, 

600 mm/s, 60 W, E2 : 0,2 J/mm, 600 mm/s, 120 W, E3 : 0,4 J/mm, 800 mm/s, 320 W. Les 

conditions E1 doivent conduire à une faible profondeur de pénétration dans les dépôts, 

permettant de mettre en place la fusion dans les draps fins, notamment de la gamme 100. 

Cependant, ce type de conditions peut s’avérer instable. En revanche, les conditions E2 et E3, mises 

en œuvre sur les cordons, conduisent à des cordons stables, en conduction pour E2 et qui tendent 

vers une forme en keyhole pour E3. Les conditions de fabrication L-PBF avec lit de poudre établies 
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pour l’IN738LC déployées dans l’article de Grange et al. correspondent plutôt à E3, avec une 

énergie linéique comprise entre 0,22 et 0,55 J/mm (Grange et al., 2021). La morphologie attendue 

pour les draps se base sur les géométries des cordons. Elles sont résumées dans le Tableau IV-1. 

Tableau IV-1. Morphologie (HZR, eapp) des cordons modèles et draps de fusion correspondants 

  HZR, eapp (µm) 
Cas cordon modèle Cas drap E1 (0,1 J/mm) E2 (0,2 J/mm) E3 (0,4 J/mm) 
MP-I-100 MP-I-100 29 ; 79 86 ; 121 - 
MP-A-100 MP-A-100 29 ; 84 70 ; 110 - 
MP-I-He-300 MP-I-He-300, MP-I-700, HP-I-700 24 ; 86 89 ; 127 191 ; 159 
MP-A-He-300 MP-A-He-300, HP-A-700 35 ; 71 97 ; 119 229 ; 153 
MP-I-Ni-700 MP-I-Ni-700, MP-I-Ni-1500 23 ; 72 23 ; 72 120 ; 143 
MP-A-Ni-700 MP-A-Ni-700, MP-A- Ni-1500 23 ; 54 46 ; 84 180 ; 148 

Des draps de 5 mm×10 mm sont obtenus avec un balayage unidirectionnel dans le sens long. 

L’écart vecteur eV (incrément latéral entre deux cordons) appliqué pour les draps est calculé pour 

permettre un taux de recouvrement de 30 % à partir de mesures de eapp en vue de dessus au MEB. 

Cependant, ce taux peut être différent si l’on considère cette même largeur des cordons mesurée 

en coupe. Un taux de recouvrement plus représentatif a été recalculé à partir des mesures en 

coupe conduisant à des taux de recouvrement variant alors entre 20 et 60 %. Ces valeurs de taux 

de recouvrement 𝜏𝑅 et d’écart vecteur eV correspondants sont répertoriées dans le Tableau IV-2, 

avec le calcul de l’énergie surfacique Esurf. apportée au drap selon la formulation suivante : 

𝐸𝑠𝑢𝑟𝑓. =
𝑃𝑙𝑎𝑠𝑒𝑟

𝐸𝑣.𝑉𝑙𝑎𝑠𝑒𝑟
 (J/mm²) (IV-1) 

Dans cette partie, dans le cas de draps avec différents taux de recouvrement, on s’appuiera plutôt 

sur l’énergie surfacique calculée à partir des paramètres d’entrée pour les comparer. 

Tableau IV-2. Paramètres laser des draps en conditions laser L-PBF 

 El (J/mm) Ev (µm) Esurf. (J.mm-2) τR (%)* τR (%)** HZR/Hd*** 

     AISI304 2017A AISI304 2017A 

MP-100 
0,1 (E1) 42 2,4 30 47 50 0,4 0,4 
0,2 (E2) 69 2,9 30 43 37 1,1 0,9 

MP-He-300 
0,1 (E1) 43 2,3 30 50 40 0,1 0,1 
0,2 (E2) 64 3,1 30 50 46 0,3 0,4 

MP-I-700 
0,2 (E2) 55 3,6 30 57  0,1  
0,4 (E3) 128 3,1 30 20  0,3  

HP-700 
0,2 (E2) 55 3,6 30 57 54 0,1 0,1 
0,4 (E3) 128 3,1 30 20 16 0,3 0,3 

MP-Ni-700 0,4 (E3) 91 4,4 30 37 38 0,1 0,2 

MP-Ni-1500 
0,1 (E1) 48 2,1 30 34 12 0,02 0,02 
0,2 (E2) 58 3,4 30 19 31 0,02 0,03 
0,4 (E3) 110 3,6 30 23 25 0,1 0,1 

* à partir de eapp sur cordon mesuré en surface MEB 

** à partir de eapp sur cordon mesuré en coupe optique avec attaque chimique 

*** à partir de HZR sur cordon mesuré en coupe optique avec attaque chimique 

IV.2.2 Draps de fusion sur dépôts de Ni 

Les dépôts de Ni de cette thèse présentent un niveau de rugosité et d’ondulation important qui 

provoquent des instabilités surtout à basse énergie linéique (0,1 J/mm) ou aux niveaux de vitesse 

du laser les plus faibles de l’étude (<600 mm/s). Pour ces conditions limitées en énergie (E1), il 

s’agira d’évaluer si la fusion sous la forme de cordons juxtaposés peut intervenir pour limiter ces 
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défauts par un effet de recouvrement. Pour les autres conditions (0,2 et 0,4 J/mm) la stabilité 

observée sur cordons 1D laisse supposer des conditions a priori plus adaptées et plus proches des 

conditions de fabrication L-PBF. Il s’agit alors d’évaluer l’impact de cette fusion multi-cordons sur 

la zone fondue et dans le dépôt sous-jacent. L’intégralité des cas de drap sur dépôt de nickel 

correspondent au cas d’une zone fondue petite à très petite par rapport à la hauteur de dépôt. 

IV.2.2.1 Morphologie de surface  

La Figure IV-23 rassemble des images en vue de dessus représentatives des draps obtenus sur 

dépôts de nickel pur très épais (700 µm et 1500 µm) selon quatre énergies surfaciques croissantes 

avec les paramètres laser correspondants indiqués dans le Tableau IV-2. Chaque colonne de cette 

figure correspond à un type de substrat.  

Avec ces observations en vue de dessus, on constate facilement que les draps n’ont pas le même 

aspect selon les conditions laser appliquées et la gamme de dépôt. En revanche, compte tenu de 

l’épaisseur importante de ces dépôts, la nature du substrat n’intervient sans doute pas dans 

l’aspect de ces draps. Ainsi, pour le cas E1, la surface du drap paraît perturbée avec de nombreux 

pores débouchants d’une taille de 10 à 50 µm qui sont presque tous localisés dans la zone 

interstitielle entre deux cordons. L’écart de taux de recouvrement (environ 10 % et 30 % 

recalculés) ne donne pas de différence d’aspect pour cette condition-là moins énergétique. Avec 

l’augmentation progressive de l’énergie linéique et surfacique (cas E2 et E3), l’aspect des draps 

devient de plus en plus lissé. L’aspect des draps est homogène et régulier malgré des variations 

de taux de recouvrement (19-38 %) et d’épaisseur de dépôt. Pour ces conditions, le nombre de 

pores, toujours interstitiels est drastiquement diminué, presque inexistant en vue de dessus. Pour 

tous les cas de lasage sur dépôts Ni, aucune fissure superficielle n’est observée au sein des cordons 

et aux abords de ceux-ci. 
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Figure IV-23. Vues de dessus de draps laser sur dépôt Ni, Esurf. de 2,1 à 4,4 J/mm² (MEB (SE)) 

Des mesures de rugosité (Ra) dans les directions longitudinales (L) et transverses (T) ont été 

effectuées et sont comparées à la rugosité initiale des dépôts de nickel de 700 µm et 1500 µm dans 

la Figure IV-24. 

 

Figure IV-24. Rugosité (Ra) de draps laser sur dépôts Ni, E1, E2 et E3 avec Esurf. de 2,1 à 4,4 J/mm² 

La rugosité dépend à la fois du substrat et du sens de mesure de la rugosité. Ainsi, la rugosité dans 

le sens longitudinal (L) par rapport à la direction de déplacement du laser est généralement plus 

faible que la rugosité dans la direction transverse (T). Les draps à faible énergie linéique (E1 ) ont 

une rugosité proche de celles du dépôt initial, ce qui corrobore les observations en vue de dessus. 
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Le niveau de rugosité diminue proportionnellement avec l’énergie surfacique, traduisant ainsi 

l’effet de lissage. Des mesures d’ondulations (Annexe B) sont elles plus faibles dans le sens 

transverse par rapport au sens longitudinal. Elles diminuent avec le passage du laser par rapport 

au dépôt brut de fabrication. Cependant, on constate assez peu d’évolution avec l’augmentation 

de l’énergie linéique. Pour améliorer la fabrication de pièces, notamment pour le cas d’un faible 

niveau d’énergie linéique, il pourrait être intéressant d’appliquer un ou plusieurs cycles de fusion 

sous forme de draps, afin de partir d’une surface lissée plus homogène avant la fabrication. 

IV.2.2.2 Microstructure 

Les échantillons MP-Ni-700 et MP-Ni-1500 sont observés en coupe selon la direction transverse 

(T) de lasage. Le cas le plus faible en énergie (E1) ne permet pas de visualiser de manière 

satisfaisante la couche fondue qui reste trop superficielle compte tenu de la rugosité de ces dépôts. 

La Figure IV-25 montre le sommet des dépôts dans une zone fondue pour le dépôt MP-A-Ni-1500 

et les conditions E2 et E3. Les draps sur les dépôts MP-I-Ni-1500 et MP-Ni-700 ont des 

microstructures proches. Il est difficile de distinguer la transition dépôt/drap, La profondeur 

maximale des draps atteint respectivement 30-50 µm et 130-180 µm pour les conditions E2 et E3 

pour les dépôts MP-Ni-1500 sur les deux types de substrats, ainsi que 120-170 µm et pour le 

dépôts MP-I-Ni-700 en conditions E3. Les zones fondues ne montrent pas de fissures internes et 

traduisent une densification de la matière, une fusion des pores et défauts initiaux mais aussi la 

formation de nouveaux pores sphériques non débouchants de dimensions massives, jusqu’à 

110 µm, pour les draps en conditions E3. 

 

Figure IV-25. Vues en coupe des draps E2 et E3 sur dépôts MP-A-Ni-1500 (optique) 

Le cas d’un drap en conditions E3 est présenté à pleine échelle dans la Figure IV-26 pour montrer 

l’allure de la microstructure et des défauts produits dans le cas d’un dépôt à forte épaisseur, ici 

pour MP-A-Ni-700. Ces défauts sont d’autant plus nombreux et marqués que l’énergie linéique 

choisie est élevée. 

 

Figure IV-26. Vue en coupe d’un drap E3 (4,4 J/mm²) sur dépôts MP-Ni-700 (optique) 

Les porosités observées dans les draps à plus forte énergie linéique E3 proviennent de la 

vaporisation du métal et de la formation d’un capillaire de vapeur qui peut se refermer et conduire 

à la formation de pores avec du gaz occlus au cœur de la zone solidifiée (Moniz da Silva Sancho, 

2020). En plus de ces porosités, on observe la formation de fissures verticales localisées en 
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bordure des draps et qui n’étaient pas visibles en vue de dessus. Leurs longueurs sont comprises 

dans la hauteur du drap. Dans le cas du dépôt de 700 µm d’épaisseur sur substrat acier, le dépôt 

avec drap s’est détaché du substrat au moment de sa préparation, signe d’une adhérence 

notablement moins élevée. Pour autant, cette différence n’est pas attribuée aux effets du lasage. 

IV.2.2.3 Microdureté 

Le dépôt lasé MP-I-Ni-700 a été soumis à des mesures de dureté avec différentes charges : 10, 25, 

50 et 100 g pour analyser l’évolution des caractéristiques mécaniques du dépôt dans la zone lasée. 

Les résultats obtenus sont comparés avec ceux des dépôts et des poudres dans la Figure IV-27. 

 

Figure IV-27. Microdureté du drap sur le dépôt MP-I-Ni-700 

La fusion et la solidification rapide du dépôt CS élimine la microstructure écrouie. Le niveau de 

dureté diminue grandement en passant de 230-250 Hv à 120-140 Hv, ce qui est un niveau 

équivalent à celui de la poudre initiale et des dépôts post-traités à 500°C/8h. Cette mesure 

témoigne d’un gradient fort des propriétés mécaniques entre le dépôt brut et la zone fondue. Ce 

gradient de dureté pourrait être atténué si on procédait au lasage d’un dépôt traité 

thermiquement ou post-traité après lasage. 

IV.2.3 Draps de fusion sur dépôts d’IN738LC 

Pour les dépôts d’IN738LC, la fusion de draps 2D a été effectuée sur les cas MP-100, MP-He-300, 

MP-I-700 et HP-700. Pour tenir compte des épaisseurs de dépôt et des profondeurs de cordon, 

différents draps à basse et moyenne énergie linéique (E1 et E2) ont été produits sur les dépôts des 

gammes 100 et 300, tandis que des draps à moyenne et haute énergie (E2 et E3) sont choisis pour 

les dépôts de la gamme 700. Ces différentes conditions et les écarts vecteurs investigués sont 

résumés dans le Tableau IV-2. Le cas 1, 𝐻𝑍𝑅 ≪ 𝐻𝑑 , correspond aux draps E1 sur les dépôts 

MP-I-He-300 et MP-A-He-300, ainsi qu’à l’intégralité des draps sur les dépôts de la gamme 700. 

Le cas 2, 
𝐻𝑑

3
≤ 𝐻𝑍𝑅 ≤

2𝐻𝑑

3
, correspond aux draps E1 sur les dépôts MP-I-100, MP-A-100,  et aux 

draps E2 sur les dépôts MP-I-He-300 et MP-A-He-300. Enfin, le cas 3, 𝐻𝑍𝑅 ≥ 𝐻𝑑, correspond aux 

draps E2 sur les dépôts MP-A-100 et MP-I-100, avec une éventuelle fusion de l’interface. 

IV.2.3.1 Morphologie de surface 

IV.2.3.1.1 Gammes 100 et 300 

Pour les dépôts relativement fins de la gamme 100, MP-A-100 et MP-I-100, la zone fondue peut 

occuper une grande partie du dépôt. Dans le cas des dépôts MP-A-He-300 et MP-I-He-300, pour 

les conditions E2 la zone fondue peut occuper toujours une partie significative du dépôt (cas 2), 

tandis que pour les conditions E1 elle doit être petite devant la hauteur de dépôt. Des images en 
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vue de dessus au microscope optique numérique permettent d’apprécier qualitativement le relief 

morphologique des draps complets (5×10 mm²) comme dans la Figure IV-28.  

 

Figure IV-28. Vues de dessus des draps sur dépôts MP-A-100 et MP-A-He-300 (optique) 

Les observations en vue de dessus mettent en avant une surface un peu plus lisse et homogène 

avec un faciès strié surtout dans le cas des draps E2. Cependant, pour cette énergie linéique la plus 

élevée, le cas draps sur dépôt MP-A-100 donne un aspect non homogène dans un des coins du 

drap. Dans l’ensemble des draps on remarque des inhomogénéités de morphologies globulaires 

qui laissent supposer une hérédité de la morphologie initiale du dépôt et dépendent donc à la fois 

des paramètres laser utilisés et de la rugosité initiale. La Figure IV-29 reprend les résultats de 

rugosités obtenues au profilomètre pour deux directions transverses. 

 

Figure IV-29. Rugosité des draps sur dépôts d’IN738LC – Gammes 100 et 300 – Ra 

Dans le cas des dépôts d’IN738LC, la rugosité initiale est bien plus faible, avec un Ra autour de 

6-7 µm pour les dépôts MP-100 et de 14 µm pour les dépôts MP-He-300 contre 17-19 µm pour les 

dépôts de nickel. Le lasage conduit à un lissage morphologique d’autant important que l’énergie 

est élevée. La rugosité diminue notablement même pour les draps à faible énergie (E1) mais pour 

lesquels un taux de recouvrement effectif est sensiblement plus élevé dans le cas des expériences 

sur IN738LC par rapport au nickel (40-50 % contre12-35 %, cf. Tableau IV-2). Cela se traduit par 

une diminution du niveau de rugosité d’environ la moitié en conditions E1 puis encore de la moitié 
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pour E2 sauf pour un cas (MP-A-100). Ainsi la rugosité minimale obtenue en conditions E2 est 

autour de 2 µm pour le dépôt le plus fin (sur substrat acier)  et 5 µm pour le dépôt de 300 µm 

initialement plus rugueux. Ceci confirme les observations en vue de dessus pour lesquelles on 

constate qu’une hérédité de la morphologie globulaire initiale se traduit par une rugosité de 

surface lasée plus élevée. Des vues de détails réalisées au MEB correspondant à ces quatre cas de 

draps sont proposées dans la Figure IV-30 uniquement pour les draps de fusion effectués sur les 

dépôts MP-100 en conditions E1 et E2. 

 

Figure IV-30. Clichés MEB (SE) en vue de dessus des draps sur les dépôts MP-100 – vue de détail 
de la fissuration dans le drap MP-A-100 (0,2 J/mm) 

Ces observations permettent de distinguer les traits laser à la surface grâce aux liserés riche en Al 

qui étaient déjà présents aux bords des cordons 1D. Les surfaces sont lisses et régulières et on 

observe juste la présence de quelques pores, assez rares, à la surface des dépôts. Le cas des draps 

en conditions E2 sur les dépôts MP-100 est examiné en détail dans le coin supérieur gauche (cf. 

Figure IV-27) où l’on décèle de nombreuses fissures transverses par rapport à la direction des 

traits laser. Des fissures similaires avaient été mises en évidence sur les cordons à forte énergie 

sur le même type de dépôt sur substrat aluminium et peu épais. Elles provenaient de la fusion 

conjointe du dépôt et du substrat qui modifie à la fois les aspects thermo-mécaniques et physico-

chimiques dans le dépôt pouvant expliquer la présence de nombreuses fissures. Ce dépôt présente 

aussi de nombreuses pores débouchants. Avec l’examen au MEB, on confirme qu’aucune fissure 

n’est observée après lasage sur le dépôt MP-I-100, ou dans le cas des dépôts MP-300 (non montrés 

ici). Ceci renforce l’hypothèse d’un effet de substrat dans ce cas particulier de dépôt fin sur 

substrat base aluminium qui peut par ailleurs expliquer la rugosité plus prononcée.  

IV.2.3.1.2 Gamme 700 

Les vues complètes des dépôts lasés de la gamme 700 sont présentées dans la Figure IV-31. Ils 

correspondent a priori tous au cas 1 (cf. Tableau IV-2), avec une zone fondue petite à très petite 

devant l’épaisseur des dépôts. 
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Figure IV-31. Vues de dessus des draps sur dépôts MP-I-700, HP-I-700 et HP-A-700 (optique) 

Notons que pour cette gamme 700 que compte tenu des écarts vecteurs choisis (initialement pour 

un taux de 30 %, cf. Tableau IV-2), le cas à E2 à 0.2 J/mm conduit à l’énergie surfacique la plus 

élevée (3.6 J/mm²) avec un taux de recouvrement effectif le plus élevé (55 % env.) tandis que le 

cas E3 à 0.4 J/mm donne une énergie surfacique et un taux de recouvrement moindres, 

respectivement 3,1 J/mm² et 20 %. Pour aborder ces observations morphologiques, on peut 

examiner conjointement les niveaux de rugosité mesurés rassemblés dans la Figure IV-32. 

 

Figure IV-32. Rugosité des draps sur dépôts d’IN738LC – Gamme 700 – Ra 

Les surfaces des draps sur dépôt MP-I-700 (initialement le plus rugueux des trois cas de cette 

gamme) restent plus rugueuses que celles des draps sur les dépôts HP-700, avec une présence 

caractéristique de bosses dues aux particules peu déformées en surface qui sont à l’origine de la 

rugosité prononcée de ce dépôt. Cependant, si la rugosité des draps dépend du niveau initial des 

dépôts (pas du substrat compte tenu de l’épaisseur) ; à nouveau on voit que le lasage en conditions 

E2 et E3 permettent d’abaisser la rugosité d’environ moitié pour le premier et du quart pour le 

second. Par ailleurs, si la rugosité dans le sens transverse est toujours supérieure, l’écart devient 

de l’ordre du µm en Ra pour le dépôt HP le moins rugueux dont la rugosité atteint des valeurs très 

faibles entre 2 µm et 3 µm pour les draps E3 . Dans ce cas, on voit bien en comparant les différentes 

vues de la Figure IV-31 que l’hérédité de la morphologie initiale semble être totalement lissée et 

aplanie en conditions E3 et un taux de recouvrement effectif de 20 %. Au MEB en vue de dessus et 

à fort grossissement, on peut observer également ces dépôts (cf. Figure IV-34) qui font bien 
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apparaître les taux de recouvrement différents grâce aux liserés et l’homogénéité finale des cas 

HP initialement les moins rugueux. 

 

Figure IV-33. Clichés MEB (SE) en vue de dessus des draps sur les dépôts de la gamme 700 

Aucun des dépôts de la gamme 700 ne présentent de fissures à la surface des dépôts. En revanche, 

si l’on effectue une cartographie au MEB d’un drap complet MP à 0,4 J/mm (Figure IV-34), on 

constate un certain nombre de pores débouchants mais distribués de manière inhomogène qui 

peuvent être dus à la rugosité locale car cela ne concerne que le dépôt MP. 

 

Figure IV-34. Fissuration autour des draps à 0,4 J/mm – Clichés MEB (SE) 

En plus de ces pores débouchants, on distingue la présence d’une fissure périphérique dans le 

dépôt non lasé très bien visible dans le cas MP-I-700, qui est aussi détectable mais de manière 

moins prononcée pour les dépôts HP plus denses et cohérents que les dépôts MP. L’analyse de 

cette fissuration du dépôt sera approfondie par l’examen des microstructures observées en coupe 

ci -après. 
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IV.2.3.2 Microstructure 

IV.2.3.2.1 Gammes 100 et 300 

Les draps de fusion en coupe transverse à la direction de lasage sont observés au microscope 

optique après attaque électrolytique (§ II.3.1.2) pour révéler la zone fondue du dépôt CS. Les 

images des draps sur les échantillons MP-100 et MP-He-300 sont données dans la Figure IV-35.  

  

Figure IV-35. Vues en coupe (optique) des draps sur MP-100 et MP-He-300 (attaque chimique) 
(E1 : Esurf = 2,4 - 2,3 J/mm² (MP-100/MP-He-300) ; E3 : Esurf = 2,9 - 3,1 J/mm² 

(MP-100/MP-He-300))  

L’attaque chimique sur le superalliage IN738LC révèle trois zones bien distinctes : les cordons 

juxtaposés (relativement bien séparés entre eux) qui délimitent la zone fondue, le dépôt CS et le 

substrat. Comme escompté, la hauteur des draps dépend principalement des conditions laser et 

de l’énergie linéique. Les hauteurs maximales des draps E1 sont évaluées à 25-50 et 20-35 µm 

pour les dépôts MP-I-100 et MP-A-100. Ces profondeurs sont en adéquation avec les profondeurs 

de cordons effectuées dans la partie IV.1. Ils sont classés dans le cas 2. Dans le cas des draps en 

conditions E2, on a une très grande proximité entre la zone fondue et le substrat, avec une hauteur 

maximale des draps qui peut atteindre 90 µm sur le dépôt MP-I-100. Pour le drap MP-A-100,  on 

estime les hauteurs maximales autour 55-75 µm. Ces valeurs sont assez proches des cordons et 

elles montrent une bonne répétabilité des traitements malgré les différences de taux de 

recouvrement qui influencent finalement peu le résultat pour les taux appliqués (37 à 50%). Dans 

ces cas d’énergie et d’épaisseur, on peut considérer que l’on a bien satisfait le cas 3 avec une 

hauteur de drap assez proche de la hauteur du dépôt et des refusions ponctuelles de l’interface 

dépôt/substrat. Sur ces coupes avec attaque chimique, on ne constate pas de fissures dans le dépôt 

ou à l’interface avec le substrat.  

Pour les dépôts de la gamme 300, avec la même augmentation d’énergie linéique HZR maximale 

passe de 20-45 µm en conditions E1, à 80-100 µm et 50-90 µm pour les draps E2 sur les dépôts 

MP-I-He-300 et MP-A-He-300. Ces valeurs sont systématiquement inférieures à 1/3 de l’épaisseur 

des draps, (cas 1). Il y a donc une réponse assez similaire en termes d’épaisseurs de drap pour les 

dépôts soumis aux mêmes paramètres laser avec des taux de recouvrement dans la gamme 37%-

50% (ou 30% si l’on prend les largeurs de mono-cordon en vue de dessus pour choisir l’écart-

vecteur correspondant). Cela montre une bonne stabilité du processus de chauffage et de fusion 

du dépôt malgré la présence de quelques pores et défauts dans ces dépôts MP et d’une certaine 
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rugosité de surface, surtout pour la gamme 300. Pour cette épaisseur, on voit d’ailleurs que la 

rugosité prononcée et l’aspect ondulé du dépôt n’entraîne pas de discontinuité de profondeur 

dans les draps E1. En conditions E2, ce même dépôt est nettement lissé et aplani comme le 

montraient les observations et mesures en vue de dessus (cf.IV.2.3.1.1). La Figure IV-36 fournie 

des images sans attaque chimique en coupe des draps sur les dépôts MP-He-300. 

 

Figure IV-36. Vues en coupe (optique) des draps sur MP-100 et MP-He-300 (sans attaque 
chimique) 

Dans le cas des dépôts de la gamme 100 (Figure IV-36 , haut) pour le substrat en acier, en 

conditions E1, une fissure à l’interface est visible, tandis qu’en conditions E2 cette fissuration 

interfaciale est moins généralisée certainement en raison de la fusion localisée du substrat pour 

ce cas particulier. Le cas du substrat base aluminium présente également des zones d’interface 

localement refondues mais aucune fissure interfaciale n’est observée du fait de la morphologie de 

l’interface. Dans le cas des dépôts de la gamme 300 (Figure IV-36, bas), le cas le moins énergétique 

E1, qui correspond au cas 1, on observe une fissure sous-jacente dans le dépôt sur substrat acier 

(figure de gauche) à environ 100-150 µm de la zone fondue. Pour un dépôt identique mais sur un 

substrat base aluminium (figure de droite), la fissuration observée est moins continue avec 

probablement une influence de la microstructure initiale car les dépôts présentaient déjà des 

fissures entre quelques particules, mais elles n’étaient pas aussi longues et connectées. On obtient 

le même type d’endommagement pour tous les dépôts de la gamme 300 traités en conditions E2. 

Aucune fissure d‘interface n’est observée pour cette gamme 300 et ces énergies laser étudiées. 

IV.2.3.2.2 Gamme 700 

Les dépôts MP-I-700, HP-I-700 et HP-A-700 en présence de draps de fusion à 0,2 et 0,4 J/mm sont 

observés au microscope optique après une attaque électrolytique (Figure IV-37). 
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Figure IV-37. Vues en coupe (optique) des draps sur MP-I-700, HP-I-700 et HP-A-700 (attaque 
chimique) (E2 : Esurf = 3,6 J/mm² ; E3 : Esurf = 3,1 J/mm²) pour les draps  

Les draps pénètrent dans les dépôts avec des hauteurs maximales de cordons respectives de 

60-100 µm, 50-70 µm et 45-65 µm pour les draps E2 sur les dépôts MP-I-700, HP-I-700 et 

HP-A-700 et 200-240 µm, 140-165 et 160-200 µm pour les draps E3. Ces hauteurs de draps 

correspondent globalement au cas 1. Les draps sont toujours plus profonds en conditions MP, ce 

qui peut être dû notamment à la plus grande porosité de ces dépôts. On pourrait en second ordre 

envisager des effets de multi-réflexion au sein de l’édifice poreux. Les draps des dépôts HP-I-700 

et HP-A-700 sont très proches et aucun effet du substrat n’est constaté. Les zones fondues 

présentent quelques rares pores et aucune fissure n’est observée. Pour approfondir l’observation 

des fissures dans le dépôt, on réalise des vues en coupe polie sans attaque chimique des dépôts 

(Figure IV-38). La longueur observée est d’environ 6 mm ce qui permet d’englober un drap 

complet prélevé dans le sens transverse. 

 

Figure IV-38. Vues en coupe (optique) des draps sur MP-I-700, HP-I-700 et HP-A-700 
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Aux bords des cordons E3 se trouvent de grandes fissures ouvertes, d’une longueur de plus de 

200 µm qui s’amorcent et se propagent dans le dépôt CS. Ces fissures, présentes sur tous les dépôts 

de la gamme 700, sont cependant plus longues et ouvertes dans le cas du dépôt MP-I-700 qui est 

le dépôt le plus poreux (Figure IV-38 ; haut). Ainsi, un dépôt plus dense et cohérent obtenu en 

conditions HP semble se comporter mieux vis-à-vis de l’apparition et/ou de la propagation des 

fissures en bordure des draps. Sous les draps, on observe des fissures parallèles à l’interface qui 

sont assez éloignées du drap et de l’interface. Dans le cas du dépôt HP-I-700 (Figure 

IV-38 ; milieu), on observe que la fissure sous-jacente semble rejoindre la fissure en bord de drap. 

Ce n’est pas le cas du dépôt HP-A-700, qui pour la coupe étudiée, montre une fissuration beaucoup 

moins prononcée même si les fissures pré-existantes entre particules (typiquement 30-50 µm) 

sont alors plus longues et plutôt orientées parallèlement à l’interface. Ces endommagements sont 

provoqués par le procédé de fusion L-PBF et localisé assez loin du drap. En conditions E2, on 

observe les mêmes caractéristiques mais nettement moins prononcées. Lors de la préparation des 

échantillons, le dépôt HP-I-700 traité en conditions E3 s’est détaché du substrat ce qui témoigne 

d’une adhérence moins élevée à nouveau pour le substrat acier. 

Une analyse par EBSD de l’orientation des grains au niveau d’un cordon au sein d’un drap a été 

conduite afin d’estimer la nature et la portée des éventuels changements microstructuraux à 

proximité de la zone fondue dans le cas du dépôt MP-I-700 avec un drap E3 (Figure IV-39). 

 

Figure IV-39. Cartographie EBSD de MP-I-700, drap à 0,4 J/mm, coupe perpendiculaire 

Cette cartographie d’orientation des grains permet de définir la zone fondue constituée de 

dendrites orientées et d’une zone affectée thermiquement (ZAT) en dessous dont l’épaisseur est 

de 10-15 µm. Dans la ZAT, la matière n’atteint pas la température de fusion, et malgré la durée 

courte du traitement il existe un phénomène de recristallisation de grains équiaxes 

submicroniques d’un diamètre moyen autour de 0,83 µm. En dessous de la ZAT, le dépôt CS n’est 

pas affecté directement et constitué de particule fortement déformées plastiquement et écrouies, 

ce qui limite l’indexation EBSD des particules. On observe seulement quelques particules dans le 
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dépôt qui sont moins déformées. Ce type d’analyse pourrait à terme être utilisé sous deux aspects : 

en connaissant la température de recristallisation du matériau, on pourrait en déduire des 

isothermes et des gradients qui ont eu lieu pendant l’étape de fusion L-PBF, ou alors, à partir de 

la connaissance des températures par le calcul, on pourrait remonter à la température de 

recristallisation.  

IV.2.3.3 Microdureté 

Des mesures de microdureté obtenues pour différentes charges dans les draps en conditions E1 et 

E2 sur le dépôt MP-I-He-300 sont rassemblées dans la Figure IV-40. 

 

Figure IV-40. Microdureté sur les draps du dépôt MP-I-He-300 

La fusion des dépôts CS d’IN738LC conduit au même niveau de dureté que la poudre initiale. Il y 

a une certaine analogie des transformations entre le procédé d’atomisation et celui de fusion 

L-PBF (fusion et refroidissement rapide). Ainsi, l’étude de traitements thermiques sur poudre 

peut contribuer à l’étude des traitements sur cordons laser. Dans le cas des cordons laser 

cependant, il serait intéressant d’évaluer les duretés dans la ZAT qui concerne la recristallisation 

d’un alliage initialement écroui. Il faudrait faire appel à de la nanodureté dans un premier temps 

et probablement du MET pour aller plus avant sur la connaissance des gradients de 

microstructures entre la zone fondue et le dépôt qui débouche sur un gradient de propriétés 

comme cela est montré à travers ces mesures de dureté. Les niveaux de dureté des poudres et des 

zones lasées sont très faibles par rapport à ceux des dépôts CS fortement écrouis et des dépôts 

traités thermiquement qui sont durcis par une potentielle précipitation γ’. Contrairement au cas 

des dépôts de nickel, le lasage d’un dépôt CS traité thermiquement ne réduirait ainsi pas le 

gradient de dureté. Les mesures par DRX des contraintes résiduelles dans un drap n’ont pas pu 

être dépouillées en raison de la texture cristallographique marquée des draps. 

IV.2.4 Synthèse 

Le passage de cordons aux draps de fusion en conditions L-PBF sans apport de matière permet 

d’explorer certains cas pour lesquels on essaye d’adapter la hauteur de zone fondue avec les 

différentes gammes des dépôt base nickel réalisés. Selon le rapport entre la profondeur de drap 

et celle du dépôt on a pu explorer 3 cas pour lesquels la zone fondue est plutôt localisée en surface 

à mi-hauteur ou éventuellement sur la totalité du dépôt si possible sans affecter l’interface. Le 

passage d’un cordon à un drap s’opère en appliquant un écart vecteur entre chaque cordon. Dans 

notre cas, l’écart vecteur est choisi initialement constant à 30 % pour chaque type de dépôt à 
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partir des vues de dessus de cordons réalisés pour différents paramètres laser. Il a ensuite été 

corrigé pour l’expression des résultats afin de tenir compte de la largeur effective mesurée en 

coupes. Sur la base de cette correction, les taux de recouvrement effectifs étaient compris entre 

20 et 60 % selon les cas. Après examen des draps en vue de dessus et en coupe, on constate que 

cette différence de taux de recouvrement effectif n’intervient pas dans l’analyse comparative 

menée sur les draps qui est surtout fondée sur les trois niveaux d’énergies linéiques choisies. En 

effet, la fusion en conditions L-PBF de drap conduit à un lissage du dépôt initial avec une rugosité 

de surface d’autant plus faible que l’énergie linéique est élevée. Pour des Ra de dépôts bruts allant 

de 15 à 20 µm on obtient typiquement une rugosité finale en conditions E3 de l’ordre de 3 à 5 µm. 

Comme pour les cordons, la profondeur de la zone fondue des draps augmente aussi 

proportionnellement avec l’énergie linéique choisie ce qui a bien permis de balayer les 3 cas 

recherchés. 

Les draps correspondant au cas type 1 sont représentés par les draps à 0,1 (E1), 0,2 (E2) et 

0,4 J/mm (E3) sur les dépôts de Ni pur et sur les dépôts d’IN738LC de la gamme 700. Ce cas de 

fusion superficielle correspond aussi aux dépôts MP-He-300 en conditions E1 et E2. Les draps E1 

sur les dépôts MP-100 appartiennent au cas 2 avec des draps assez profonds (plus d’1/3 de 

l’épaisseur du dépôt). Ces mêmes dépôts traités en conditions E2 correspondent au cas 3 avec une 

fusion presque complète du dépôt avec parfois l’interface qui est affectée localement par la fusion.  

On suppose que la fusion de l’interface dans le cas 3 sur le substrat 2017A conduit à une 

modification de la composition chimique des draps et à la formation de fissures et de pores 

visibles en vue de dessus sur ces dépôts fins. Pour les autres draps correspondant aux cas 2 et 3 

sur les dépôts d’IN738LC, il est important de noter qu’aucune fissure n’est observée dans la zone 

fondue (en vue de dessus et en coupe) et on observe juste quelques pores globulaires de gaz occlus 

qui pourraient être éliminés en maîtrisant mieux le recouvrement ou en multipliant les passages. 

En revanche, dans le cas des draps E3 sur les dépôts de Ni pur, de nombreuses porosités à la racine 

de la zone fondue sont caractéristiques de la formation d’un capillaire de vapeur et de sa 

fermeture en keyhole. Ces défauts ne peuvent être ici enlevés qu’en changeant de paramètres de 

fusion laser. 

Les draps de cas 1 et 2 sur les dépôts d’IN738LC présentent des fissures parallèles à l’interface 

substrat/dépôt qui sont localisées sous les draps mais au sein du dépôt CS à une distance de 

100-200 µm de la base du drap. Au bord du drap, dans tous les cas E3 et dans quelques cas E2, des 

fissures verticales au niveau des bords et le long de la périphérie du drap sont observées en vue 

de dessus et en coupe. Ces fissures peuvent traverser le dépôt si la microstructure est très poreuse 

(cas MP) ou bien rejoindre les fissures parallèles à l’interface quand le dépôt est plus dense et 

cohésif (cas HP). La jonction de ces fissures pourrait conduire à une rupture et à un détachement 

des draps. Enfin, la rupture de l’interface substrat/dépôt n’est observée que dans le cas MP-I-700, 

mais elle intervient au moment de la préparation des échantillons ce qui témoigne d’une interface 

moins adhérente que dans le cas de dépôt HP-I-700 et HP-A-700. Dans le cas des draps sur les 

dépôts de Ni, des fissures verticales en bords de draps sont observées pour les draps E3. En 

revanche, on ne remarque pas de fissures parallèles à l’interface sous ces draps. Dans le cas de ces 

dépôts épais de Ni, il conviendra aussi de porter attention à l’adhésion des dépôts, surtout dans le 

cas du substrat acier. Une rupture a aussi été observée lors de la préparation de l’échantillon 

MP-I-Ni-700. 

Pour les dépôts fins, plutôt représentatifs des cas 2 et 3 de fusion, on peut avoir une fissure 

adhésive juste à l’interface substrat/dépôt. Celles-ci sont mises en évidence uniquement sur le 

substrat acier. Elles peuvent être discontinues et donc moins prononcées quand la fusion peut 
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atteindre le substrat. Dans le cas de substrat aluminium, la fusion de l’interface dont on suspecte 

des effets délétères dus à la dilution des éléments d’alliage n’a pas été détectée sur les coupes 

réalisées. 

Quand cela a été réalisé, pour des draps de fusion en Ni ou en alliage 738, des mesures de dureté 

dans les zones fondues ont montré que la matière possède un niveau de dureté plus bas que dans 

le dépôt et est de même niveau que la poudre initiale. Il y a une analogie du procédé d’atomisation 

et celui du chauffage laser qui passe par un état fondu et un refroidissement rapide. Ces états 

mécaniques conduisent à des gradients de propriétés au sein du revêtement en présence d’une 

zone fondue 

Afin de mieux comprendre la genèse des effets thermomécaniques locaux au sein du dépôt 

d’IN738LC pendant la fusion laser et après refroidissement, une modélisation thermomécanique 

est mise en place dans la suite de ce chapitre. 

L’expertise menée conduit à privilégier des conditions E1 et E2 pour limiter la formation de 

fissures en bordure et sous les draps. Cependant, elles sont moins représentatives des conditions 

réelles de fabrication. Dans le Chapitre V, qui porte sur la fabrication L-PBF (avec apport de 

matière) sur des dépôts CS base nickel, on privilégiera uniquement deux conditions de 

fabrications : E2 : 600 mm/s – 120 W (0,2 J/mm), afin de favoriser la tenue des dépôts et d’évaluer 

la capacité de la structure à supporter l’apport cyclique thermique, et E3 : 800 mm/s – 320 W 

(0,4 J/mm), pour être représentatif des conditions de fabrication usuelles des pièces en L-PBF. 
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IV.3 Modélisation thermomécanique de la fusion laser d’un 

dépôt d’IN738LC en condition L-PBF 

Cette partie porte sur la mise en place d’un modèle 3D par éléments finis (EF) pour l’analyse 

numérique de l’évolution de la température et des contraintes d’origine thermique au sein du 

dépôt d’IN738LC pendant la fusion laser d’un drap (sans apport de matière) et après 

refroidissement de l’assemblage substrat/dépôt. Dans un premier temps on expose le modèle 

fondé sur des données matériaux collectées dans la littérature avec des tailles de bain réglées sur 

les morphologies réelles des cordons mesurées expérimentalement pour les différents 

paramètres laser sélectionnés pour le calcul. Cette approche numérique prédictive doit aider à 

appréhender mieux les effets matériaux (nature), dimensionnels (épaisseurs de dépôt) et de 

chaleur (taille du bain liquide) sur les contraintes générées. Pour ce faire on aborde de manière 

comparative un cas théorique homogène (IN738LC/IN738LC) avec un cas réel (AIS304/IN738LC) 

pour différentes épaisseurs de dépôt et pour des paramètres laser sélectionnés à la suite de l’étude 

précédente sur draps. Ce type d’analyse vient en complément des observations expérimentales 

des draps avec les défauts rencontrés. 

IV.3.1 Présentation du modèle 

La modélisation de la fusion laser avec des paramètres de type L-PBF s’inscrit dans cette thèse 

comme un outil de compréhension phénoménologique de l’évolution thermique et mécanique du 

matériau face à l’apport intense et rapide d’énergie thermique par le laser L-PBF. Il s’agit de 

reproduire l’expérience et d’acquérir de nouvelles informations par la simulation. 

IV.3.1.1 Etat de l’art et choix de la simulation thermomécanique 

éléments finis (EF) 

IV.3.1.1.1 Modélisation mésoscopique 

Dans la partie I.2.5.1.1, qui traite de la simulation du procédé de fusion L-PBF en présence d’un lit 

de poudre, différentes échelles de modélisation sont présentées. L’échelle macroscopique permet 

la simulation de la fabrication de pièces massives mais ne s’intéresse pas aux phénomènes 

générés. A l’opposé, l’échelle de modélisation microscopique consiste à simuler finement la 

physique du bain de fusion et du lit de poudre afin par exemple de prévoir les dimensions des 

bains de fusion. Dans ce développement qui a pour objet la fusion d’un drap sans apport de 

matière, nous avons privilégié une modélisation intermédiaire, à l’échelle mésoscopique visant à 

s’approcher des cas expérimentaux. Il s’agit surtout d’évaluer l’impact des effets thermiques sur 

la zone adjacente à la zone fondue et dans la profondeur du dépôt et du substrat. 

Ce type de modélisation à l’échelle mésoscopique peut permettre de modéliser l’interaction entre 

les phénomènes thermiques, mécaniques et métallurgiques présentés dans la Figure IV-41. 

Les interactions majeures sont indiquées par des flèches rouges, tandis que les interactions 

généralement négligeables sont figurées en gris. Ainsi, le champ thermique contribue aux 

déformations et aux changements de phases et l’état métallurgique (nature des phases et état 

microstructural) conditionne le comportement mécanique. Des déformations mécaniques 

peuvent avoir des effets thermiques ou même produire des changements de phase mais ce sont 

des phénomènes mineurs la plupart du temps. La métallurgie peut jouer sur la thermique lors de 

changements de phases endo ou exothermiques mais surtout elle intervient sur la proportion et 
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la nature des différentes phases qui sont en revanche des caractéristiques majeures pour les 

propriétés mécaniques.  

 

Figure IV-41. Couplage entre les phénomènes thermiques, mécaniques et métallurgiques 

Dans le cadre du modèle 3D développé, les phénomènes métallurgiques ne sont pas pris en 

compte. Les propriétés mécaniques des alliages sont issues de la littérature et on ne modélise pas 

les changements de phases éventuels, ni le processus de fusion du matériau. De plus, l’influence 

de la partie mécanique sur la partie thermique n’est pas considérée. Ainsi, seule l’influence du 

champ thermique sur la partie mécanique est véritablement au cœur de notre modélisation, selon 

la structure présentée à la Figure IV-42 qui montre une première analyse thermique afin d’établir 

les champs de température et les variables d’état suivie ensuite d’une analyse mécanique. 

 

Figure IV-42. Vue synoptique Structure de la modélisation 

La modélisation de la fabrication additive par éléments finis requiert la gestion de l’ajout de 

nouvelles couches par l’activation d’éléments ou par la génération de maillage. Ces outils n’ont pas 

été utilisés dans cette thèse car nous simulons uniquement la fusion d’un dépôt CS, il n’y a pas 

besoin de modéliser un lit de poudre et l’ajout d’éléments.  

IV.3.1.1.2 Modèle thermique 

IV.3.1.1.2.1 Modélisation de la source de chaleur 

La fusion laser est modélisée dans la plupart des études par une source de chaleur volumique ou 

surfacique gaussienne dont les propriétés dépendent des paramètres laser (puissance, diamètre, 

profondeur de pénétration, absorptivité) (Lee et Yun, 2021 ; Bian et al., 2020 ; Hussein et al., 

2013 ; Liu, Fang et Lei, 2021 ; Waqar, Guo et Sun, 2021). Il est parfois difficile d’accéder à une 

valeur fiable de l’absorptivité qui dépend à la fois du matériau, de l’état de la poudre (oxydation, 

granulométrie), mais aussi des paramètres laser (Grange et al., 2021). Dans le cadre de ce travail, 

il s’agissait de modéliser des expériences réelles. Or, nous avons accès aux dimensions des bains 

de fusion à travers les mesures sur mono-cordons.  Ainsi, le bain liquide qui représente la source 
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de chaleur mobile est représenté par une forme elliptique dont le diamètre et la profondeur sont 

définis par les mesures expérimentales. La température de tous les éléments dans cette zone est 

alors fixée à la température de fusion de l’alliage IN738LC. Grâce à cette méthode, nous n’avons 

pas besoin de rechercher les paramètres d’absorptivité du matériau CS.  

IV.3.1.1.2.2 Equation d’équilibre thermique 

La modélisation thermique est ensuite conditionnée par le respect de l’équation de la chaleur 

(IV-3) et des conditions aux limites.  

𝜌𝐶𝑝

𝜕𝑇

𝜕𝑡
− 𝑑𝑖𝑣 (𝜆𝑔𝑟𝑎𝑑⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗  (𝑇)) = 𝐺 

(IV-2) 

Avec 𝜌(𝑇) la densité du matériau (kg.m-3), 𝐶𝑝(𝑇) la capacité calorifique (J.kg-1.K-1), T la 

température (K), t le temps (s), 𝜆(𝑇) la conductivité thermique (W.m-1.K-1) et G la source de 

chaleur volumique (W.m-3). 

Les conditions aux limites imposées sont un champ de température à température ambiante 

(293 K) à l’état initial. Aucun phénomène de convection ou de radiation n’est implémenté. Comme 

la physique dans le bain de fusion n’est pas modélisée, il n’est pas utile de quantifier les transferts 

vers l’extérieur. De plus, le substrat est suffisamment grand par rapport aux dimensions de la zone 

fondue pour que les parois extérieures soient soumises à une condition adiabatique de flux nul 

vers l’extérieur tout au long de la simulation. 

IV.3.1.1.3 Modèle mécanique 

IV.3.1.1.3.1 Equation d’équilibre mécanique 

Pour chaque pas de temps, le calcul consiste à obtenir la déformation mécanique à partir du champ 

thermique. En l’absence de termes d’accélération, l’équation d’équilibre s’écrit : 

𝑑𝑖𝑣 𝜎 + 𝜌𝑓 = 0 (IV-3) 

Avec 𝜎 le tenseur des contraintes, 𝜌(𝑇) la densité (kg.m-3), 𝑓 les forces de volume. On pose 

l’hypothèse des petites perturbations en déformation et en déplacement. Cette hypothèse est 

justifiée dans notre cas car les déformations sont uniquement d’origine thermique et restent 

faibles. En effet, en considérant un coefficient de dilatation thermique α de 1,9.10-5 K-1 pour 

l’IN738LC, on a une dilatation de l’ordre de 𝛼Δ𝑇 = 2,5 % avec un écart de température entre la 

fusion de cet alliage (1512 K) et la température ambiante (293 K). Dans l’éventualité où le substrat 

AISI304 subirait le même écart de température, sa déformation serait au maximum de 3 % 

(αAISI304 = 2,27.10-5𝐾-1).  

Le tenseur de contraintes peut alors être décomposé comme suit : 

 𝜖 =  𝜖𝑒 + 𝜖𝑡 + 𝜖𝑝 (IV-4) 

Avec 𝜖 le tenseur total de déformation, 𝜖𝑒 le tenseur de déformation élastique, 𝜖𝑝 le tenseur de 

déformation plastique et 𝜖𝑡 le tenseur de déformation thermique. 

La relation entre les contraintes et les déformations est décrite dans l’équation (IV-5) (loi de 

Hooke). 

𝜎 = 𝐶: 𝜖𝑒 (IV-5) 
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Avec 𝐶 le tenseur de rigidité. 

La déformation thermique est calculée par l’équation suivante : 

 𝜖𝑡 = 𝛼(𝑇)(𝑇 − 𝑇𝑟𝑒𝑓)1 (IV-6) 

Avec 𝛼(𝑇) le coefficient de dilatation thermique en fonction de la température. 

IV.3.1.1.3.2 Modélisation du comportement plastique des matériaux 

La déformation plastique est modélisée ici à partir du critère de Von Mises suivant. 

𝐽2 (𝜎) = √
3

2
𝑠𝑖𝑗𝑠𝑖𝑗 = √

1

2
(( 𝜎1 − 𝜎2)

2 + (𝜎2 − 𝜎3)
2 + (𝜎3 − 𝜎1)

2) 

(IV-7) 

Avec 𝑠 la partie déviatorique des contraintes qui correspond à l’équation 𝑠 =  𝜎 −
1

3
𝑇𝑟(𝜎)1. 

Lorsque la valeur de la contrainte équivalente de Von mises dépasse le seuil R0, on considère que 

le matériau se déforme plastiquement. La plasticité est alors modélisée comme suit : 

𝑓 (𝜎, 𝑝) =  𝐽2 (𝜎) − 𝑅(𝑝) (IV-8) 

𝜖̇𝑝 = �̇�
𝜕𝑓

𝜕𝜎
=

3

2
�̇�

𝑠

𝐽
2(𝜎)

  
(IV-9) 

Avec p la déformation plastique cumulée, R(p) la fonction d’écrouissage isotrope. 

Dans le cadre de nos calculs, pour l’IN738LC, R(p) = R0, c’est un modèle d’écrouissage constant 

qui est mis en œuvre, indépendant de la vitesse de déformation. En l’absence de données propres 

à l’IN738LC sous forme de dépôt CS, on considère qu’au-delà du seuil d’élasticité le matériau 

s’écoule et se plastifie. Dans la réalité des dépôts bruts de projection, il y aurait probablement des 

ruptures du matériau au niveau des défauts (ex : fissures, porosités) car les revêtement CS bruts 

de projection présentent plutôt un comportement élastique-fragile.  

Pour l’acier inoxydable AISI304, on choisit un modèle plus complexe avec 𝑅 = 𝑅0 + 𝑄(1 − 𝑒−𝑏𝑝) 

avec un écrouissage qui dépend du niveau de déformation plastique.  

IV.3.1.2 Paramètres du modèle 

IV.3.1.2.1 Modèle thermique 

Les données matériaux associées à l’IN738LC et au substrat AISI304 sont issues de la littérature 

et concernent le matériau massif. Elles sont résumées dans l’Annexe C, Tableau VI-4. La 

température maximale du système est la température de fusion de l’IN738LC, fixée à 1512 K. 

IV.3.1.2.2 Modèle mécanique 

Les données matériau du modèle mécanique sont issues de la littérature et concernent le matériau 

massif. Les données sont résumées dans l’Annexe C, Tableau VI-5 (thermoélasticité) et Tableau 

VI-6(plasticité). L’acier se distingue de l’IN738LC avec des caractéristiques thermiques (λ et Cp) 

plus élevées et une limite d’élastique R0 beaucoup plus faible. Les contraintes résiduelles dues au 

CS ne sont pas prises en compte dans le modèle, le niveau initial des contraintes est nul. 

 

 



Chapitre IV. Etude de la fusion laser en conditions L-PBF de dépôts CS base Ni 

204 

IV.3.1.2.3 Géométrie 3D 

Le substrat est un parallélépipède de dimensions (X ; Y ; Z) = (3,2 ; 3,2 ; 6,3) mm3. Cette géométrie, 

représentée dans la Figure IV-43, est extrudée dans la direction z de 200, 300 ou 700 µm pour 

représenter différents cas d’épaisseur de dépôt CS. Les éléments utilisés sont hexaédriques 

linéaires (c3d8) pour la thermique et hexaédriques quadratiques à intégration réduite (c3d20r) 

pour le calcul mécanique. La taille du bain et les gradients thermiques et mécaniques requièrent 

l’utilisation d’un maillage raffiné dans le dépôt et la partie supérieure du substrat. On déraffine 

progressivement le maillage pour le reste du substrat pour réduire la taille du problème et 

accélérer le calcul. Les éléments du dépôt ainsi que les 100 µm sous l’interface ont des éléments 

de 50 µm. Ces calculs contiennent entre 36 852 et 77 812 éléments pour le cas d’un dépôt de 

200 µm et 700 µm. Cela conduit pour le calcul thermique à un nombre de DoF (Degree of Freedom) 

entre 40 311 et 82 561 et pour la partie mécanique entre 473 103 et 976 203. 

 

Figure IV-43. Vue 2D du maillage 3D de l'assemblage – maillage raffiné (3 cas d’épaisseur) 

Ici le comportement du dépôt CS est assimilé à celui d’un matériau dense issu de fonderie. Afin 

d’éviter des mouvements de corps libre, les translations de 3 points à la base du substrat sont 

bloquées (selon (X ; Y ; Z) en (0 ; 0 ; 3,7), selon Y et Z en (3,2 ; 0 ; 3,7) et selon Z en(0 ; 3,2 ; 3,7). 

IV.3.1.2.4 Paramètres de la source de chaleur et choix des conditions à modéliser 

Les dimensions de la zone fondue sont évaluées à partir des cordons L-PBF sans apport de 

matière. Elles sont consignées dans le Tableau IV-3. Deux conditions laser ont été choisies à la 

suite de l’obtention des draps, E2 : 600 mm/s, 120 W (0,2 J/mm) et E3 : 800 mm/s, 320 W 

(0,4 J/mm). Ainsi, pour les calculs correspondants au cas d’un dépôt de 200 µm, les dimensions 

des cordons effectués sur les substrats MP-I-He-200 sont employées quelque soit la nature du 

substrat modélisé. Dans le cas d’un dépôt de 300 ou 700 µm, les dimensions des cordons sur le 

substrat MP-I-He-300 sont utilisées. Le trajet du laser est ensuite défini par un parcours de 5 traits 

unidirectionnels d’une longueur d’1 mm. L’écart vecteur est calculé à partie de eapp afin d’obtenir 

un taux de recouvrement de 30%. Le laser parcourt les traits, ainsi que la distance séparant la fin 

d’un trait et le début du nouveau, à la vitesse du cas considéré.  
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Tableau IV-3. Dimensions de la zone fondue et trajet du laser 

Laser Edépôt (µm) Substrat Cas « modèle » HZR (µm) eapp (µm) 

E2 

200 

AISI304 

MP-I-He-200 

60 110 
IN738LC 60 110 

E3 
AISI304 190 140 
IN738LC 190 140 

 E2 

300, 700 

AISI304 

MP-I-He-300 

90 130 
IN738LC 90 130 

E3 
AISI304 190 160 
IN738LC 190 160 

 

 

IV.3.2 Cas d’un substrat massif IN738LC 

L’étude d’un cas modèle homogène IN738LC/IN738LC permet d’exposer les différentes étapes du 

calcul de la fusion d’un drap sans apport de matière en conditions laser L-PBF. En fait, ce cas 

correspond au cas fictif d’un substrat massif en IN738LC pour lequel on utilise les données de 

fusion établies sur dépôt CS. Ce cas peut servir de référence ensuite dans le cas d’un assemblage 

AISI304/IN738LC. Cela aidera à d’aborder de manière comparative l’influence de la nature du 

substrat, des paramètres laser et de l’épaisseur de dépôt. On considère donc ici un cas avec une 

zone superficielle (maillage plus fin) de 200 µm de nature homogène à celle du substrat. On choisit 

les paramètres les moins énergétiques pour entamer cette démarche E2 (600 mm/s – 120 W). 

Dans ce cas, les dimensions de la zone fondue sont celles établies sur dépôt IN738LC réels à savoir 

le cas MP-I-He-200 avec HZR = 60 µm et eapp = 110 µm (Cf. Tableau IV-3). 

IV.3.2.1 Choix de représentation des résultats 

Une série de cartographies des températures en surface au cours du temps de lasage est présentée 

à la Figure IV-44. Les pas de temps correspondent à la fin des cinq traits laser menant au drap. 

 

Figure IV-44. Distributions de température de surface au cours du temps de lasage 

Une accumulation et un étalement de la chaleur est visible au fur et à mesure des traits laser. 

Cependant, on voit que l’augmentation de température reste assez confinée à la zone lasée. Afin 

d’observer l’évolution des contraintes dans la zone fondue puis solidifiée et dans le reste du 

modèle, trois coupes sont privilégiées. Une coupe transverse dans le plan XZ à mi-drap, une coupe 

longitudinale dans le plan YZ à mi drap et différentes coupes en profondeur dans le plan XY jusque 

l’interface prévue pour le pseudo-dépôt. Trois profils sont définis pour sonder l’évolution 

temporelle de la température en un point et en profondeur selon Z. Le profil 1 situé au milieu du 

deuxième cordon selon X et à ¼ de son avancée selon y, le profil 2 situé au milieu du drap, et le 

profil 3 situé en dehors du drap à une distance eapp par rapport au premier cordon selon X. Les 

positions des plans de cartographie et des points de profils sont repris sur la Figure IV-45. 
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Figure IV-45. Vue du rendu d’un drap et positions des plans de cartographie et points de profils 

IV.3.2.2 Cartographies de températures et de contraintes selon XZ, 

YZ et XY 

Des relevés cartographiques des températures et contraintes σ11, σ22 et σ33 pour différents temps 

sont donnés dans la Figure IV-46, Figure IV-47 et Figure IV-48 respectivement selon les trois plans 

définis ci-dessus. L’interface théorique substrat/dépôt est représentée par une ligne pointillée 

dans ce cas homogène. 

Pour les cartographies en température de la Figure IV-46Figure IV-46, on a choisi six temps : 

0,42 ms, 0,83 ms, 1,25 ms et 1,67 ms pour correspondre respectivement à ¼, ½, ¾ et 1 fois la 

durée du premier trait laser puis 15 ms pour relever le temps correspondant à la fin du dernier 

trait laser et enfin à 5 s qui caractérise la fin du refroidissement. On peut alors observer la fusion 

localisée du matériau à 0,83 ms dans le plan médian transversal XZ. Pour les pas de temps 

suivants : 1,25 ms et 1,65 ms, on constate une diminution progressive de la température au même 

endroit du drap ce qui témoigne du passage du laser dans la direction transverse et 

successivement de droite à gauche sur ces cartographies. Ces variations de températures 

conduisent à la formation de contraintes dans le matériau. Celles-ci sont représentées sous la 

forme de cartographies de composantes σ11, σ22 et σ33 dans le matériau. Ainsi, avec le passage du 

laser, la zone fondue se dilate, ce qui favorise la formation de contraintes en compression σ11 et 

σ22 (dans un niveau moindre σ33) dans la zone sous-jacente (t = 0,83 ms). Après le passage du laser 

(t = 1,25 et t = 1,67 ms), la zone refondue se solidifie, elle se contracte mais son mouvement est 

limité par les zones à plus basse température qui l’environnent, ainsi cela génère des contraintes 

en traction (σ11, σ22) dans la zone initialement fondue, tandis que les zones environnantes 

présentent des contraintes en compression (σ11, σ22). 

L’application des cinq traits laser conduit à une accumulation des contraintes, avec des cycles 

thermiques qui contribuent au développement de contraintes en traction (σ11, σ22) à la surface du 

dépôt (zone fondue) et des contraintes en compression (σ11, σ22) sous cette zone. Après le 

refroidissement complet, les contraintes en traction subsistent mais les contraintes en 

compression semblent s’être réparties dans la structure avec cependant une zone de compression 

σ11 assez localisée en dessous de la zone de traction. Dans la direction Z, la pièce est en bord libre. 

Elle peut donc se déformer plus librement ce qui explique que les contraintes σ33 sont toujours 

nettement plus faibles que les contraintes σ11 et σ22. Elles ne sont pas significatives pour la suite 

des analyses. Dans le cas présent, l’interface théorique est sollicitée en compression (σ11, σ22) à 

t = 15 ms, et aucune contrainte n’est présente au niveau de l’interface à l’état final. Elle est 

globalement assez peu sollicitée au cours du procédé. Les résultats de la littérature sur l’évolution 

des contraintes pendant le procédé L-PBF sont présentés dans la partie I.2.5.1. L’origine principale 

de la formation des contraintes résiduelles au cours du procédé L-PBF est la présence de gradients 
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thermiques intenses au cours du procédé et de cycles thermiques. Les résultats présentés ici sont 

cohérents avec la littérature, avec des contraintes généralement en traction dans la partie 

supérieure de la pièce et des contraintes en compression dans la pièce ou le substrat (cf. Figure 

I-22, Figure I-24). 

 

Figure IV-46. Température et contraintes au cours du temps, Coupe transversale 

 

Figure IV-47. Température et contraintes au cours du temps, Coupe longitudinale 



Chapitre IV. Etude de la fusion laser en conditions L-PBF de dépôts CS base Ni 

208 

 

Figure IV-48. Température et contraintes à l’état final, Coupes parallèles à l’interface 

Pour les cartographies en température de la Figure IV-47, on a choisi 6 temps : 7,1 ms, 7,5 ms, 

7,9 ms et 8,3 ms pour correspondre respectivement à ¼, ½, ¾ et 1 fois la durée du troisième trait 

laser puis 15 ms et 5 s comme précédemment pour correspondre à la fin du lasage et au 

refroidissement final. L’évolution de la genèse et du type de distribution des contraintes en cours 

de lasage est similaire à celle de la coupe transversale. Ainsi, on retrouve des contraintes σ11 et σ22 

en traction en surface et en compression dans la zone sous-jacente pour les pas de temps en cours 

de lasage. Après refroidissement complet, il reste les contraintes en traction dans l’ancienne zone 

fondue, tandis que les contraintes en compression se sont réparties dans la structure. Enfin, les 

contraintes σ33 sont négligeables et l’interface est en compression (t = 15 ms). 

Des coupes planes dans le plan XY à différents niveaux de profondeur jusque l’interface sont 

proposées dans la Figure IV-48 ci-dessus pour décrire la distribution des contraintes résiduelles 

(t = 5 s). Les composantes σ11 et σ22 sont homogènes dans les plans sélectionnés. Ainsi dans la 

zone fondue de profondeur HZR de 60 µm on retrouve des contraintes en traction, et autour de 

cette zone les contraintes sont équilibrées en compression de manière diffuse avec l’échelle de 

valeur choisie. Pour les contraintes σ11, elles occupent un volume plus grand dans la direction X, 

tandis que les contraintes σ22, il s’agit de la direction Y. Cela traduit une anisotropie en lien avec le 

sens de lasage. L’interface ne présente pas de contraintes de compression élevée à l’état final. 

L’examen des cartographies ci-dessus peut-être avantageusement complété par l’examen des 

profils en profondeur afin d’apprécier les gradients au cours du lasage et après refroidissement. 

IV.3.2.3 Profils de températures et de contraintes selon la 

profondeur Z  

Les profils en profondeur correspondant aux trois points définis dans la Figure IV-45 ci-dessus 

sont exposés respectivement dans les Figure IV-49, Figure IV-50 et Figure IV-51. Sur ces figures 

la zone fondue puis solidifiée est représentée en rouge tandis que la zone relative au pseudo-dépôt 

est en bleu. On s’intéresse à toutes les composantes σij des contraintes. 
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IV.3.2.3.1 Profil au point 1 centré sur ¼ de drap 

La Figure IV-49 correspond au profil réalisé au point 1. En plus des profils aux temps longs 

correspondant à la fin du lasage et au repos, des profils sont choisis pour 3,34 ms, 3,76 ms et 

5,0 ms pour correspondre respectivement au début, à ¼ de la durée et à la fin du deuxième trait. 

Sur les différents profils en profondeur au point 1, on constate que la température évolue 

rapidement avec le passage du laser. Ainsi, au moment où la source se situe au-dessus du profil 1 

(3,76 ms), les éléments en surface sont à la température de fusion, mais les éléments sous-jacents 

ont une température qui décroit rapidement spatialement. Ces gradients de température 

importants sont bien à l’origine de la formation des contraintes en traction dans la zone fondue et 

de contraintes en compression en dessous pendant le lasage. Au repos, cela se traduit par un profil 

avec un passage traction-compression à partir de la zone fondue en surface puis un étalement de 

la compression plus en profondeur avec un niveau de compression assez faible au niveau de 

l’interface. Des contraintes σ33 hors-plan et des gradients associés pendant le lasage sont calculés 

mais le niveau résiduel est toujours faible le long du profil. De même, les contraintes de 

cisaillement σ12, σ23 et σ31 sont négligeables. Si les contraintes au moment du passage du laser 

semblent élevées et avec de fort gradient, il faut prendre en compte le fait que la matière est à 

haute température et qu’elle a la capacité de se déformer pour accommoder ces contraintes. Une 

autre façon d’accommoder est de générer de l’endommagement local. Les contraintes résiduelles 

à l’état final sont importantes car elles vont influer sur d’éventuels phénomènes de fissuration 

post-lasage. Ici ce sont donc les contraintes en traction σ11 et σ22 présentes dans la zone fondue et 

dans le dépôt à la frontière de cette zone fondue qui vont favoriser le plus le risque de fissuration 

avec notamment la propagation de fissures parallèles à l’interface en mode II et mode III, mais 

aussi possiblement la formation de fissures dans la zone fondue. 

 

Figure IV-49. Températures et contraintes du profil 1, dépôt CS IN738LC/IN738LC, laser E2 
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Figure IV-50. Contraintes du profil 2, dépôt CS IN738LC/IN738LC, conditions laser E2  

 

Figure IV-51. Contraintes du profil 3, dépôt CS IN738LC/IN738LC, conditions laser E2  
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IV.3.2.3.2 Profil au point 2 centré sur le drap 

La Figure IV-50 correspond au profil de températures et contraintes réalisés au point 2 (cf. Figure 

IV-45). Les profils sont représentés pour cinq pas de temps, 6,68 ms, 7,52 ms et 5,0 ms pour 

correspondre respectivement au début, à ½ de la durée (passage du laser) et à la fin du troisième 

trait laser et les temps finaux à 15 ms (fin de lasage) et 5 s (repos). Les températures et les 

contraintes au centre du drap présentent la même phénoménologie et le même comportement 

que celles du profil 1. Au moment du passage du laser se développent des contraintes en 

compression dans la zone fondue qui se convertissent en traction avec le refroidissement et à la 

solidification. Dans la zone théorique de dépôt se développent comme dans le profil 1 des 

contraintes σ11 et σ22 en traction qui peuvent favoriser la propagation des fissures, puis un passage 

traction-compression. Au niveau de l’interface les contraintes sont en compression tout au long 

du processus et à l’état final. Les contraintes en cisaillement sont négligeables. 

IV.3.2.3.3 Profil au point 3 à proximité du drap 

La Figure IV-51 ci-dessus correspond aux profils réalisés au point 3 (cf. Figure IV-45). Les profils 

sont représentés pour quatre pas de temps, 0,42 ms et 1,67 ms pour correspondre respectivement 

au passage du laser à proximité puis à la fin du premier trait laser et toujours à 15 ms et 5 s 

finalement. La température est toujours assez faible dans le profil 3, inférieure à 300°C. Malgré 

ces températures moins élevées, des gradients de contraintes (traction/compression) existent en 

cours de lasage et finalement, le bord non fondu est donc soumis à de la traction résiduelle à 

proximité du drap dans une zone où des fissures verticales ouvertes sont observées (ouverture 

selon σ11 et σ22). Au niveau de l’interface théorique (profondeur 200 µm) les contraintes en 

compression sont très faibles et les autres contraintes en cisaillement sont encore une fois 

négligeables au même titre que σ33. 

IV.3.2.4 Synthèse 

L’exposition de l’ensemble des composantes des contraintes conduit à constater que les 

contraintes en cisaillement, σ12, σ23 et σ31 sont très faibles et ne semblent pas constituer un facteur 

clé de l’analyse. Elles ne seront pas présentées dans la suite. 

Le refroidissement est rapide, ainsi au sein de la zone fondue, qui est portée à 1512 K (1239°C) au 

passage du laser et se trouve dès la fin du trait entre 500 et 600°C (profil 2). Dans la zone fondue 

des profils 1 et 2, des contraintes en traction se forment au cours du refroidissement, avec un 

gradient maximum de -1 000 MPa à +1 600 MPa pour σ22. Ce gradient est très élevé au regard des 

propriétés des matériaux avec un R0 de 750 MPa. Cela est dû au modèle de plasticité qui utilise 

un critère de Von Mises ne prenant pas en compte la partie hydrostatique des contraintes, or, cette 

pression hydrostatique est ici fortement présente dans la zone fondue. Il faut ainsi être prudent 

quant au niveau des contraintes. Cependant, il reste intéressant d’interpréter le positionnement 

de ces gradients et de comparer entre eux les différents cas. Si l’on peut donc douter des valeurs 

de ces contraintes, on voit cependant la sévérité du gradient en cours de lasage même s’il devient 

moins prononcé et s’étale au cours du refroidissement. Ces gradients peuvent conduire à la 

formation et à la propagation de fissures au niveau de l’interface entre la zone fondue et le reste 

du « dépôt ». Du fait de l’étalement du gradient au cours du refroidissement des contraintes en 

traction (σ11 et σ22) sont aussi présentes résiduellement dans la zone non fondue et peuvent aussi 

engendrer ou favoriser de la fissuration dans ces zones et plus probablement dans la zone de 

passage traction-compression si le gradient est prononcé. A contrario, la formation de contraintes 

en compression peut être bénéfique en limitant la propagation ou la formation de fissure dans la 
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zone interfaciale de ce cas homogène qui traite d’une zone fondue petite par rapport à l’épaisseur 

de « dépôt ». 

Cette analyse complète d’un premier cas permet de comprendre l’évolution des températures et 

des contraintes au cours du procédé de fusion avec le déplacement d’un bain liquide pour un cas 

de référence s’apparentant au traitement d’un substrat massif en IN738LC. Il s’agit dans la suite 

de cette partie d’évaluer l’impact des conditions laser (représentées par les dimensions de la zone 

fondue), du changement de substrat par un substrat acier et de l’épaisseur du dépôt IN738LC. 

IV.3.3 Cas d’assemblages AISI304/IN738LC 

IV.3.3.1 Influence des conditions laser pour dépôts IN738LC (cas 1, 

cas 3) 

L’influence des conditions laser (E2 et E3) sur la distribution des températures et des contraintes 

est abordée dans le cas d’un dépôt IN738LC de 200 µm sur substrat AISI 304 par rapport au cas 

fictif de référence d’un substrat massif. Le choix des conditions laser différentes permet d’aborder 

le cas 1 avec le laser E2 pour un rapport 𝐻𝑍𝑅/𝐻𝑑  = 0,3, et le cas 3 pour les conditions laser E3, et 

𝐻𝑍𝑅/𝐻𝑑  = 0,95. Ce second cas correspond à la fusion presque complète du dépôt. La Figure IV-52 

montre l’évolution des profils de température en profondeur au point 2 (milieu du drap) pour 

différents temps choisis comme précédemment (cf. IV.3.2.3.2) et pour les quatre cas considérés 

(deux conditions laser et des deux natures de substrat).  

 

Figure IV-52. Température du profil 2 en fonction du temps, du substrat et des conditions laser 

Avec le substrat acier on remarque que les profils de température en profondeur sont très 

similaires pour les deux cas de substrat avec un très faible écart en faveur du substrat acier 

(légèrement moins chaud près de l’interface en conditions E3) dont la diffusivité thermique est 

autour de 3,77.10-6 m2.s-1 alors que l’IN738LC est à 2,64.10-6 m2.s-1. Il est donc difficile de 

différencier les différents cas d’un point de vue thermique. De plus, les mêmes dimensions de la 

zone fondue sont utilisées dans les deux cas, car aucune expérience n’a été menée sur des dépôts 

d’IN738LC sur substrat d’IN738LC. On a ainsi mesuré expérimentalement par exemple des 

différences entre les bains de fusion sur les dépôts sur substrat base aluminium et sur substrat 

acier. Pour avoir un effet complet du choix du substrat sur le champ thermique, il faudrait avoir 
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ces informations. Comme attendu, les conditions laser exercent une influence majeure sur ces 

profils avec des bains de fusion de 60 µm et de 190 µm. Notamment à l’interface substrat/dépôt 

dont l’étude approfondie est proposée dans la Figure IV-53. Cette figure rassemble les profils de 

température calculée le long de l’interface selon le plan transversal médian du drap pour 

différents temps et uniquement pour le cas du dépôt AISI304/IN738LC avec les deux conditions 

laser E2 et E3. 

 

Figure IV-53. Profils de température selon l’interface AISIS304/IN738LC à mi-drap (plan XZ) 
selon les conditions laser  

Tout d’abord, on constate une augmentation et un étalement de la température de l’interface avec 

le temps et les passages successifs du laser. Le maximum de température se décale vers les X 

positifs ce qui correspond là aussi au déplacement du laser. Compte tenu des différences de 

profondeur de zone fondue, le niveau maximum atteint diffère naturellement entre E2 et E3. De 

plus, si la température au niveau de l’interface augmente et s'étale continument au fur et à mesure 

des passages du laser pour la condition E2, on peut voir que pour la condition E3, la température 

maximale augmente au cours du temps mais on observe une succession de chauffages-

refroidissements cycliques. En effet comme la zone fondue est aussi plus large que pour les 

conditions E2, ces effets d’oscillation de température interviennent au niveau de l’interface 

substrat-dépôt. Cela se traduit au global par une température maximale de 160°C avec E2 et plus 

de 500°C pour E3. Dans le cas du substrat acier, celui-ci est préservé mais dans le cas d’un substrat 

2017A cela pourrait approcher la fusion de l’interface avec le substrat. En présence d’un matériau 

homogène ou compatible, cette fusion pourrait aussi permettre de renforcer l’interface. Ces 

phénomènes thermiques ont été observés expérimentalement dans le cas du 2017A sur des 

dépôts les plus fins (gamme 100) dans la partie IV.1.2.2.1. 

Sur la base de ces champs de température établis pour deux natures de substrat et deux conditions 

laser E2 et E3, les profils de contraintes en profondeur à mi-drap correspondants sont fournis pour 

différents temps dans la Figure IV-54 et la Figure IV-55 pour les conditions E2 et E3. 

L’application du laser conduit toujours là aussi à des contraintes σ11 et σ22 en traction au sein de 

la zone fondue et un passage traction-compression au-dessous dans le dépôt. La nature du 

substrat et les écarts dilatométriques substrat/dépôt modifient le profil de contraintes pour les 

conditions laser E2, conduisant à un passage compression-traction proche de l’interface 

substrat/dépôt dans le cas du substrat acier (surtout σ22) dans une zone qui n’a pas été refondue 

(cas 1) et qui peut être sujette au délaminage. Ceci montre que malgré l’éloignement de la zone 

fondue, la nature du substrat peut affecter l’allure du profil de contraintes à l’interface. Dans le cas 



Chapitre IV. Etude de la fusion laser en conditions L-PBF de dépôts CS base Ni 

214 

présent, ces profils avec des changements de signe de contraintes résiduelles vers l’interface 

substrat-dépôt sont peu prononcés par rapport au niveau de traction généré sous la zone fondue. 

 

Figure IV-54. Contraintes en fonction du temps et du substrat (conditions laser E2) 

 

Figure IV-55. Contraintes en fonction du temps et du substrat (laser E3) 

Avec les conditions E3, la profondeur de la zone fondue est quasiment égale à l’épaisseur de dépôt 

(cas 3), ainsi les contraintes en traction sous la zone fondue sont largement présentes au niveau 

de l’interface et au-delà dans le substrat après refroidissement tandis que pendant le processus 

l’interface est soumise à un gradient traction-compression à l’endroit de cette interface. En 

revanche, au repos, on note que la profondeur de la zone de traction dans la zone fondue et au-

delà de l’interface est beaucoup plus profonde dans le cas du substrat acier. Dans ce cas même, le 

profil calculé ne permet pas d’estimer cette profondeur tandis que pour le cas massif il est situé à 

environ 100 µm en dessous de la zone fondue. Avec ces calculs, on montre l’influence du substrat 

sur la distribution des contraintes résiduelles même si les champs thermiques sont peu différents. 
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IV.3.3.2 Influence de l’épaisseur du dépôt IN738LC (cas 1, 2 et 3) 

L’influence de l’épaisseur des dépôts CS est explorée ici en comparant une même condition laser 

(E2) et un substrat d’AISI304 les évolutions de températures et de contraintes dans des dépôts de 

200, 300 et 700 µm. L'application du drap en condition L2 conduit à une zone fondue de 190 µm. 

Pour un dépôt de 200 µm, cela conduit à un rapport 𝐻𝑍𝑅/𝐻𝑑 de 0,95 (cas 3), pour un dépôt de 

300 µm, ce rapport est de 0,63 (cas 2), et pour un dépôt de 700 µm, ce rapport est de 0,3 (cas 1). 

La Figure IV-56 montre l’évolution des profils de température en profondeur au point 2 (milieu 

du drap) pour différents temps choisis comme précédemment. 

 

Figure IV-56. Température du profil 2 en fonction de l’épaisseur des dépôts 

La température dans la zone fondue atteint la température de fusion et décroit rapidement après 

le passage du laser et en dessous de cette zone. La température au niveau de l’interface diminue 

notablement avec l’augmentation de l’épaisseur des dépôts. Pour approfondir ces analyses, la 

Figure IV-57 reprend les profils de température calculés le long de l’interface. 

 

Figure IV-57. Profil de température selon l’interface AISI304/IN738LC à mi-drap (plan XZ), 3 ép. 
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La température au niveau de l’interface augmente bien au fur et à mesure des passages du laser, 

régulièrement pour les dépôts de 300 et 700 µm et avec une oscillation pour le dépôt de 200 µm 

dont l’interface peut atteindre plus de 500°C. Avec un dépôt plus épais, dès 300 µm, la 

température maximale atteinte à l’interface devient nettement inférieure à 280°C, ce qui 

permettrait d’envisager plus favorablement un substrat base aluminium. Pour le dépôt de 700 µm, 

l’interface reste « froide » avec une température maximum de 28°C. 

Sur la base de ces champs de température établis pour trois épaisseurs de dépôts en condition E2, 

la comparaison des profils de contraintes en profondeur à mi-drap correspondants est effectuée 

dans la Figure IV-58. 

 

Figure IV-58. Contraintes en fonction du temps et de l’épaisseur des dépôts 

Dans le cas du dépôt fin de 200 µm d’épaisseur presque complètement fondu, on retrouve les 

profils déjà discutés précédemment avec des gradients importants traction-compression en cours 

de lasage et une zone en traction très étendue au-delà de l’interface. L’utilisation d’un dépôt un 

peu plus épais de 300 µm, modifie significativement l’allure des profils en dessous la zone fondue 

et au niveau de l’interface. On observe avec une transition traction-compression ou traction-

contrainte nulle respectivement pour σ11 et σ22 puis le substrat est à nouveau en traction près de 

l’interface dans le système au repos. Le dépôt à 700 µm est suffisamment épais pour que le profil 

des contraintes soit stabilisé au niveau de l’interface. Au niveau des contraintes résiduelles, le 

profil de traction dans la zone fondue mène ensuite à une transition traction-compression dans le 

dépôt à environ 400 µm de l’interface. Au-delà de ces 400 µm, le dépôt est soumis à de la 

compression avec une atténuation jusque l’interface. A partir de ces calculs, on montre que 

l’influence de l’épaisseur est très importante et peut conduire à des états de contraintes très 

différents au sein du dépôt non fondu et au niveau de l’interface. 
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IV.3.4 Synthèse 

La modélisation de la fusion laser en condition L-PBF sans apport de matière d’un dépôt CS permet 

d’accéder aux champs de températures et de contraintes transitoires et résiduelles dans les 

assemblages substrats/dépôts. Dans notre cas, on passe par des mesures sur cordons afin 

d’évaluer un terme source mobile à la température de l’alliage fondu. Au regard de ces résultats, 

plusieurs problématiques sont mises en avant. 

Tout d’abord l’analyse de la température a montré que les gradients thermiques calculés sont très 

marqués spatialement ce qui permet de mettre en évidence des contraintes élevées (jusque 

de -1000 MPa à 1600 MPa) et des gradients de contraintes prononcés avec toujours une zone de 

traction résiduelle dans la zone fondue puis des transitions traction-compression plus ou moins 

étalées et marquées dans la pièce au repos. Selon que la traction ou ces transitions se trouvent 

dans le dépôt non fondu ou au niveau de l’interface cela peut entraîner une réponse différente en 

termes d’endommagement. Ainsi, pour le cas d’une zone fondue dont la profondeur est proche de 

celle du dépôt (10 µm), l’interface peut atteindre 500°C ce qui peut compromettre l’adhérence et 

la composition du dépôt en cas de fusion avec le substrat. De plus, avec un cas 3 comme celui-ci 

les contraintes (σ11 et σ22) sont nécessairement en traction au niveau de l’interface, ce qui peut 

entraîner un délaminage. Dans les autres cas 1 et 2, avec des conditions laser moins énergétiques 

ou une épaisseur de dépôt plus importante, l’interface est maintenue à des températures 

inférieures à 300°C. De plus, les contraintes en traction sont majoritairement dans le dépôt, à la 

frontière avec la zone fondue et en dessous de cette zone avec des transitions traction-

compression, ce qui peut favoriser la formation et la propagation de fissures parallèles à 

l’interface, cette fois-ci dans le dépôt. Le cas d’un substrat en AISI304 semble favoriser la 

formation de gradient de contraintes à l’interface substrat/dépôt en raison des différences de 

propriétés thermiques et mécaniques par rapport à un massif d’IN738L. Il est probable que le cas 

d’un substrat base aluminium accentue ces effets de gradients. Pour le cas d’un dépôt à 700 µm, il 

semble que l’interface soit très peu sollicitée mécaniquement. 

Ces calculs ne préfigurent pas une fusion avec des surfaces très grandes ou avec apport de matière 

mais ils permettent de cerner mieux les aspects dimensionnels et d’énergie laser. Ainsi, les draps 

E2 sur les dépôts MP-I-He-300, et les draps E2 et E3 sur les dépôts de la gamme 700 présentent 

effectivement des fissures sous la zone fondue,  parallèles à l’interface. L’initiation et la 

propagation de ces fissures semblent donc favorisées par les contraintes générées pendant le 

procédé et au refroidissement. Expérimentalement, on retrouve aussi des fissures à l’interface 

pour des draps E1 sur le dépôt MP-I-100, qui correspondent au cas 2 avec une zone fondue de 

taille importante par rapport au dépôt. Dans ce cas, l’effet du substrat doit favoriser la propagation 

des fissures. En revanche, on constate que pour le cas 3, lorsque le bain est très proche de 

l’interface avec des zones de fusion (conditions E2 sur les dépôts MP-I-100 et MP-A-100), aucune 

fissure ne se propage à ce niveau. De plus, alors qu’on peut imaginer une sollicitation encore plus 

importante de l’interface substrat/dépôt pour le dépôt MP-A-100, l’ancrage des particules et la 

refusion de l’interface limite la fissuration pour le draps E1. Ainsi, certains éléments comme 

d’adhérence des dépôts et les effets de refusion nécessitent une interprétation fine des résultats 

de calculs. Les contraintes résiduelles initiales en compression ne sont par ailleurs pas incluses 

dans le modèle et elles pourraient avoir un rôle favorable dans la zone non fondue. 

Pour poursuivre ces analyses et en tirer des informations quantitatives plus fiables des 

contraintes, il faudrait apprécier mieux les propriétés mécaniques en traction à différentes 

températures des dépôts CS afin d’affiner le comportement mécanique de ces dépôts qui est 



Chapitre IV. Etude de la fusion laser en conditions L-PBF de dépôts CS base Ni 

218 

différent de celui d’un matériau massif. Ce type de campagne requiert l’usinage de mini-

éprouvettes de traction qui pourraient être prélevées dans les dépôts les plus épais (> 700 µm) 

qui n’étaient pas disponibles suffisamment tôt au cours de l’étude pour envisager cette campagne 

de caractérisation qu’il aurait fallu également mener sur échantillon traités thermiquement. Une 

fois ces données obtenues, une étude de la convergence en maillage du calcul permettrait de 

renforcer la validité de ces résultats numériques, et des calculs sur la géométrie complète du drap 

(5 mm×10 mm) pourraient renforcer la validité de ces résultats numériques. Les dimensions des 

éléments sont en effet assez grandes par rapport à celle de la zone fondue (zone fondue de 60 µm 

pour des éléments de 50 µm). 
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IV.4 Conclusion 

L’étude des cordons sur des dépôts d’IN738LC (MP-100, MP-I-He-200, MP-He-300) et de Ni 

(MP-Ni-700) a permis d’explorer les conditions de fabrication laser afin de déterminer l’évolution 

de la morphologie des cordons (HZR et eapp) et des défauts en fonction de la vitesse du laser et de 

sa puissance. Ainsi, il est préférable pour une bonne stabilité de privilégier des conditions de 

fabrication avec une vitesse entre 600 mm/s et 800 mm/s et des énergies linéiques entre 0,2 et 

0,4 J/mm. De plus, des fissures sont présentes dans les cordons de fusion sur les dépôts de la 

gamme 100 sur substrat 2017A. Ces fissures se retrouvent dans les draps sur le même type de 

dépôt. Elles proviennent d’une modification de la composition chimique du matériau par la 

refusion du substrat et la diffusion des éléments entre le substrat et la zone fondue. Les cordons 

et draps sur les dépôts de Ni sont généralement moins profonds que leurs équivalents sur dépôts 

d’IN738LC. La forte rugosité de ces dépôts peut constituer un facteur générant ces faibles 

profondeurs en raison des instabilités de la fusion superficielle. Les morphologies de ces cordons 

permettent de prévoir les écarts vecteurs pour les draps de fusion, ainsi que d’utiliser HZR et eapp 

pour modéliser la source de chaleur pour le calcul. 

La fusion des draps, conduit à une diminution de la rugosité en surface d’autant plus importante 

que l’énergie linéique apportée est grande, lorsque le taux de recouvrement est suffisant. On 

retrouve dans le cas MP-A-100 des fissures dans la zone fondue qui ne se retrouvent pas dans les 

autres cas de draps. La fusion des draps pour le cas 1 (fusion superficielle) peut conduire à la 

formation de fissures parallèles à l’interface sous les draps et verticales au niveau des bords des 

draps. Ces fissures sont explicitées par le calcul. En effet, c’est dans ces zones qu’on observe des 

contraintes en traction et des transitions traction-compression qui doivent favoriser la formation 

et la propagation de fissures. La propagation de ces fissures dépend aussi des propriétés initiales 

des dépôts, avec un chemin de fissure favorisée par les décohésions entre particules en conditions 

MP et une meilleure résistance des dépôts HP plus cohésifs. On observe expérimentalement des 

jonctions entre les fissures sous la zone fondue et autour du drap qui pourraient à terme favoriser 

un détachement. 

Pour les draps dans le cas 2 (fusion environ à mi-dépôt), on retrouve ces zones de 

traction-compression dans le dépôt. Cependant, on a mis en évidence l’influence du substrat avec 

une zone en compression-traction à l’interface. Cet effet est avéré expérimentalement pour les 

dépôts sur substrat AISI304 (cas MP-I-100 et conditions E1) qui présentent des fissures 

interfaciales. Le drap sur dépôts MP-A-100 équivalent devrait théoriquement présenter aussi 

cette zone de contrainte favorisant le délaminage. Cependant, les propriétés d’adhérence viennent 

contrebalancer ce phénomène avec dans notre cas un ancrage des particules plus important pour 

le substrat 2017A. 

Les draps dans le cas 3 (fusion presque complète du dépôt) présentent nécessairement des 

contraintes en traction au niveau de l’interface, ce qui peut favoriser un délaminage, mais cela 

n’est pas observé expérimentalement. Cela est dû notamment à la présence de zones de refusion 

de l’interface qui renforcent l’adhésion du dépôt, mais peuvent conduire à une modification de la 

composition chimique dans la zone fondue. On privilégiera dans la suite de l'étude des dépôts 

n'appartenant pas à la gamme 100 pour éviter ces phénomènes et conserver une composition 

homogène des pièces produites. Il faudra vérifier la présence ou non d’un délaminage dans le cas 

de dépôts de la gamme 200 avec une zone refondue quasiment égale à l’épaisseur de dépôt mais 

sans fusion de l’interface. Ce cas est étudié dans le Chapitre V.  
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Au regard des résultats présentés dans ce chapitre, il convient par la suite de privilégier des dépôts 

d’au moins 200 µm pour éviter la refusion du substrat et une modification des compositions 

chimiques. De plus, il semblerait que les conditions de projection optimales sont les conditions HP 

et MP-I-Ni, car ce sont ces conditions qui présentent le moins de défauts après l’application du 

laser. Ainsi, le chapitre V consiste à mettre en œuvre des draps et pièces avec ajout de poudre sur 

des plateaux en acier représentatifs des plateaux usuels de fabrication, revêtus en conditions HP 

(gamme 200 et 300), ainsi que des échantillons parallélépipédiques pour les conditions HP-700 

dans les deux cas de substrat, ainsi que pour des dépôts de nickel en condition MP-I-Ni-700 et 

MP-I-Ni-1500. Il s’agira d’approfondir l’étude des effets thermiques sur le chaînage de ces deux 

procédés avec la montée en épaisseur par le procédé L-PBF, avec une étude principalement 

centrée sur l’évolution de la fissuration.
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Chapitre V. Réalisation du chaînage 

CS/L-PBF dans le cas de dépôts base Ni 

Introduction 

Le travail de thèse a consisté jusqu’alors à produire et caractériser des dépôts CSd’IN738LC et de 

Ni aux propriétés variées (épaisseur, microstructure, dureté et écrouissage, contraintes 

résiduelles). Puis, parmi ces dépôts appartenant aux gammes d’épaisseur de 100 à 1500 µm 

obtenus sur deux dispositifs MP et HP et pour deux substrats différents (2017A et AISI304), 

certains sont soumis à la fusion sans apport de matière sous forme de cordons (1D) et de draps 

(2D). Il s‘agissait d’affiner le choix des paramètres laser en conditions L-PBF et d’examiner la 

stabilité, la profondeur affectée et les évolutions de microstructure et des défauts, notamment la 

fissuration dans les dépôts sous-jacents. Une modélisation 3D a été développée pour expliciter les 

champs de température et les positions des zones les plus fortement contraintes selon les cas 

d’épaisseur sélectionnés et pour l’assemblage acier/IN738LC (CS). 

Dans ce Chapitre V, on aborde de manière complémentaire au chapitre précédent la réalisation 

expérimentale du chaînage CS-L-PBF par la fabrication de draps multicouches sur des dépôts CS 

d’IN738LC et de Ni en présence du lit de poudre IN738LC (cf. Figure V-1). Dans le cadre de ce 

travail exploratoire, il est important d’évaluer le comportement des dépôts base nickel en 

conditions de fabrication dont on a montré qu’ils pouvaient fissurer lors du lasage sans apport de 

matière. Cette confrontation au chaînage complet est une étape importante pour poser les enjeux 

d’optimisation tant du point de vue des dépôts CS que des conditions laser dans le cas de 

matériaux réputés difficilement projetable et lasable. 

 

Figure V-1. Chaînage des procédés CS puis L-PBF 

Pour la réalisation du chaînage de ces deux procédés, des plateaux usuels de construction L-PBF 

sont revêtus d’un dépôt CS d’IN738LC pour s’approcher du cas réel de fabrication. Ces plateaux 

sous forme de disque sont en AISI304 avec un diamètre de 100 mm et une épaisseur de 13-20 mm. 

Les dépôts d’IN738LC sont obtenus avec l’installation HP pour favoriser des dépôts plus denses 

et plus reproductibles (moins sensibles au bouchage de buse), qui permettent aussi de choisir 

différentes gammes d’épaisseur et qui sont les plus prometteurs lors d’une fusion sans apport de 

matière. En revanche, le cas d’un plateau L-PBF en acier est privilégié pour cette première 

réalisation concrète car il s’agit de plateaux assez usuels en LPBF et dont la rigidité et 

l’échauffement en cours de L-PBF sont déjà éprouvés. Le cas intéressant de plateaux L-PBF en base 

aluminium pour lequel on a montré une meilleure tenue de l’interface comme substrat n’est 
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abordé que par le biais des échantillons parallélépipédiques. Le choix de plateaux acier à revêtir 

doit aussi permettre d’ouvrir plus facilement sur des post-traitements au-dessus de 500°C. Après 

avoir explicités les choix de dépôts à laser et les choix des paramètres de fabrication L-PBF, on 

compare des cas de fabrication LPBF pour des draps multi-couches afin d’apprécier les premières 

étapes de fabrication avec un nombre croissant de couches (de 1 à 10 couches). Sur cette base, on 

s’intéresse spécifiquement aux influences de l’épaisseur de dépôt, des paramètres laser, de la 

nature du substrat ou de la nature du dépôt sur les évolutions du comportement du dépôt 

notamment entre la zone fondue et les dépôts CS sous-jacents avec un regard prioritaire sur la 

fissuration qui est l’enjeu majeur du chaînage étudié. 

V.1 Expériences de chaînage CS-L-PBF 

V.1.1 Choix des dépôts CS et des paramètres de fabrication 

Des plateaux de diamètre 100 mm sont revêtus de dépôts d’IN738LC pour former les cas HP-I-200 

et HP-I-300, tandis que les cas de dépôts HP-I-700, HP-A-700, MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500 sont 

issus des échantillons parallélépipédiques. Aucun dépôt d’IN738LC en condition MP n’est utilisé 

afin de privilégier les dépôts au meilleur potentiel pour une première tentative de chainage. En 

revanche, le cas d’échantillons de dépôts de nickel concerne ces conditions MP sur substrat acier 

pour deux épaisseurs : MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500. L’ensemble de ces cas permet de balayer 

quatre épaisseurs, deux types de substrats et deux dispositifs CS et le cas d’un plateau réel revêtu 

pour lequel il a fallu obtenir une couche homogène et adhérente d’un dépôt de superalliage sur 

80 cm² environ. Deux conditions laser issues des cas précédents ont été choisies : E2 : 0,2 J/mm, 

V0 = 600 mm/s et P0 = 120 W et E3  : 0,4 J/mm, V0 = 800 mm/s et P0 = 320 W. Avec les conditions 

laser E2, on souhaite un niveau d’énergie limité pour avoir accès à un cas où le risque de fissuration 

est réduit avec des bains de fusion de taille limitée. En revanche, les conditions laser E3 sont plus 

représentatives de conditions réelles de fabrication L-PBF. Les grandes dimensions des plateaux 

ont permis de tester conjointement différentes conditions de fabrication L-PBF. Sur ces plateaux 

sont réalisés des draps multi-couches distincts avec un nombre croissant de couches en conditions 

E2. 

Pour l’obtention de draps, les écarts vecteurs sont posés à partir des mesures de largeur de 

cordons obtenus dans des conditions identiques ou approchantes pour un taux de recouvrement 

de 30 %. Pour ces expériences, trois coupes optiques étaient disponibles pour la mesure des 

largeurs de cordons à considérer ce qui améliore la robustesse du choix de cet écart vecteur et du 

taux de recouvrement choisi. L’épaisseur de couche est fixée à Δ𝑍𝑝𝑖𝑠𝑡𝑜𝑛 = 66 µ𝑚. Cette valeur est 

calculée à partir de l’épaisseur Δ𝑍𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒 = 110 µ𝑚 mis en œuvre par D. Grange, avec la formule 

Δ𝑍𝑝𝑖𝑠𝑡𝑜𝑛 = (1 − 𝑝) × Δ𝑍𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒, pour p la porosité du lit de poudre d’environ 40 % (Grange et al., 

2021). Cette hauteur de couche est plus grande que dans l’article de D. Grange (Grange et al., 

2020), mais elle est dans la gamme que l’on peut rencontrer dans la littérature, généralement 

entre 30 µm et 60 µm (cf. Tableau I-4). 

Le Tableau V-1 résume les informations relatives aux expériences de fabrication L-PBF sur lit de 

poudre IN738LC de draps multi-couches sur échantillons ou plateaux revêtus par CS. 
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Tableau V-1. Conditions de fabrication L-PBF d’IN738LC sur dépôts CS d’IN738LC et Ni 

 Cordon modèle El (J/mm) ev (µm) 𝜏𝑅  (%) 𝛥𝑍𝑝𝑖𝑠𝑡𝑜𝑛 (µm) Nb couches 

HP-I-200 (plateau) MP-I-He-200 
0,2 (E2) 77 30 66 1 à 10* 
0,4 (E3) 101 - - 1 et 10 

HP-I-300 (plateau) MP-I-He-300 
0,2 (E2) 89 - - 1 à 10* 
0,4 (E3) 109 - - 1 et 10 

HP-I-700 MP-I-He-300 0,2 (E2) 89 - - 1 et 10 
HP-A-700 MP-A-He-300 0,2 (E2) 83 - - 1 et 10 
MP-I-Ni-700, MP-I-Ni-1500 MP-I-Ni-700 0,2 (E2) 50 - - 1 et 10 

*Pas de 1 

Tous les draps mono- et multi-couches ont une dimension de 5 mm × 10 mm et fabriqués avec une 

stratégie unidirectionnelle, sans rotation entre les couches. Cette stratégie permet de s’approcher 

des conditions de la modélisation numérique, mais elle n’est pas la plus efficace pour réduire les 

gradients thermiques et la formation de contraintes dans les matériaux. 

Sur la Figure V-2 on peut observer un plateau L-PBF AISI304/IN738LC (CS) représentatif d’une 

série de draps épais. On peut voir que ces draps d’épaisseur croissante sont manifestement l’objet 

d’un décollement avec l’augmentation du nombre de couches. Le décollement peut être renforcé 

par le rouleau de mise en couche et provoquer un risque de collision néfaste pour la machine, 

surtout pour des pièces au-delà de 10 couches. C’est pourquoi on s’est attaché surtout à examiner 

l’origine et la localisation de fissures avec des observations en vue de dessus et en coupe 

transverses et longitudinales en fonction d’un nombre croissant de couches. Cela concerne alors 

deux cas de plateaux revêtus CS. Pour les autres cas d’échantillons on a uniquement observé les 

cas 1 et 10 couches. L’ensemble de ces cas (cf. Tableau V-1) permettent d’évaluer l’influence de 

l’épaisseur de dépôt, des paramètres laser, de la nature du substrat ou de la nature du dépôt sur 

la réponse au L-PBF. 

 

Figure V-2 : Vue d’ensemble d’un plateau L-PBF AISI304/IN338LC (CS) avec une série de draps 

multi-couches 

  



Chapitre V. Réalisation du chaînage CS/L-PBF dans le cas de dépôts base Ni 

224 

V.1.2 Influence de l’épaisseur des dépôts sur la tenue en cours 

de fabrication des draps L-PBF 

V.1.2.1 Cas des dépôts CS HP d’IN738LC sur substrat AISI304  

Le cas des plateaux de fabrication revêtus concerne les dépôts HP-I-200 et HP-I-300 pour lesquels 

on réalise 10 draps de 1 à 10 couches avec E2 (0,2 J/mm). La montée en épaisseur est mesurée sur 

chaque drap par profilométrie comme résumé dans le diagramme de la Figure V-3. 

 

Figure V-3. Montée en épaisseur de draps L-PBF de 1 à 10 couches sur HP-I-200 et HP-I-300 

L’épaisseur des draps augmente progressivement au cours des six premières couches, puis le drap 

commence à présenter des signes de décollements locaux puis de soulèvement progressif ou 

« curling » qui impacte la mesure d’épaisseur avec des incertitudes très élevées. L’augmentation 

de l’épaisseur mesurée au profilomètre est de 27-36 µm/couche pour les 5 premières couches, ce 

qui donne une épaisseur de drap maximum d’environ 150 µm. Les draps prélevés par découpe 

EDM (Electrical Discharge Machining) des plateaux puis préparés pour la métallographie donnent 

un taux de croissance d’environ 35-38 µm/couche, toujours pour les 5 premières couches. Cette 

hauteur est plus faible que le lit de poudre et correspond au retrait de la densification de celui-ci. 

Le comportement de curling est le même pour les deux épaisseurs de dépôts analysées. 

Il est possible de comparer les hauteurs de zone fondue pour les draps 1 couche en conditions E2 

et E3 sur les dépôts HP-I-200 et HP-I-300, pour cela on considère ici la hauteur totale de la zone 

fondue, 𝐻𝑡𝑜𝑡 = 𝐻𝑍𝑅 + 𝐻𝑎𝑝𝑝 (cf. Figure I-12). Pour le dépôt HP-I-200, on a ainsi respectivement 

60 µm et 130 µm pour E2 et E3. Pour HP-I-300, les valeurs sont un peu plus élevées avec 

respectivement 70 µm et 140 µm pour E2 et E3. En conditions E2, les bains occupent moins de 30 % 

de la hauteur des dépôts, tandis que pour E3 les draps 1 couche occupent plus de la moitié de la 

hauteur des dépôts. 

Les morphologies en vue de dessus des draps multi-couches sont illustrées par le cas de draps 1, 

3, 5, 7 et 10 couches observés au MEB dans la Figure V-4 pour le cas HP-I-200. 
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Figure V-4. Vues MEB (SE) en vue de dessus des draps obtenus avec E2 (0,2 J/mm) sur HP-I-200 

Ces vues montrent des morphologies qui évoluent au fur et à mesure de l’ajout de nouvelles 

couches, avec l’apparition de défauts de surface sous forme d’éjectas de petites tailles et de 

particules de poudres sphériques infondues qui forment du relief. Il semble que ces défauts de 

surface ne soient pas éliminés par la refusion de la couche étalée suivante. Dès lors, ce relief est 

même amplifié par l’accumulation de ces défauts. On constate également la présence de fissures 

perpendiculaires aux traits laser à partir de 3 couches. Le curling est amorcé préférentiellement 

le long du front de départ des traits laser et est accentué particulièrement à l’endroit des premiers 

traits (bord haut à gauche). Ces observations montrent que la construction n’est pas assez stable 

avec des paramètres L-PBF (laser, hauteur de couche) qui laissent visiblement des zones non 

fondues. Pour apprécier plus les effets de matériau sur la genèse et la progression de la fissuration, 

les draps de 1, 3, 5, 7 et 10 couches sont également observés au MEB en coupes transversale et 

longitudinale pour les dépôts HP-I-200 et HP-I-300 respectivement dans la Figure V-6 et la Figure 

V-7. La coupe transversale permet d’avoir un plan de drap complet tandis que la coupe 

longitudinale ne permet de visualiser qu’une moitié de drap dans la direction des traits laser. Un 

schéma représentatif du type de découpe est fourni à la Figure V-5. Des vues semblables des draps 

1 et 10 couches sur le dépôt HP-I-700 sont fournies dans la Figure V-8. 

 

Figure V-5. Types de découpe 
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Figure V-6. Vues MEB (BSE) en coupe de l’ajout de couche à E2 sur le dépôt HP-I-200 
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Figure V-7. Vues MEB (BSE) en coupe de l’ajout de couche à E2 sur le dépôt HP-I-300 
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Figure V-8. Vues MEB (BSE) en coupe de draps 1 et 10 couches E2 sur le dépôt HP-I-700 

Des premières fissures apparaissent à partir de 3 couches de fabrication au niveau des bordures 

de drap pour tous les cas de dépôt, toujours préférentiellement au début des traits laser, là où le 

gradient thermique est le plus élevé. Les fissures se propagent ensuite horizontalement. Dans le 

cas du dépôt HP-I-200, (Figure V-6) elles rejoignent l’interface substrat/dépôt et cela conduit au 

détachement de la zone fondue et du dépôt par délaminage dans certaines parties du dépôt (ici en 

coupe longitudinale) pour 10 couches de matières. Dans le cas du dépôt HP-I-300 (Figure V-7), la 

fissuration est amorcée et se propage au niveau de l’interface entre la zone fondue et le dépôt CS, 

toujours à partir de l’initiation des traits laser, jusqu’au détachement complet du dépôt dans les 

cas de 7 et 10 couches de matières. Enfin, pour le dépôt HP-I-700 (Figure V-8), les fissures 

débutent en bordures et se propagent dans le dépôt, mais il n’y a pas de rupture complète pour 

10 couches de fabrication. 

Cette différence de comportement correspond aux rapports entre les dimensions de la zone 

fondue et celle des dépôts, qui définissent l’emplacement des zones les plus fortement contraintes. 

La modélisation de la fusion de cordon sans apport de matière mise en œuvre dans le Chapitre IV 

a ainsi montrée que dans le cas du dépôt de 200 µm, avec une profondeur de zone fondue proche 

de l’épaisseur de dépôt, pour une énergie linéique de 0,4 J/mm (E3), on sollicite en traction 

principalement l’interface substrat/dépôt. A contrario, pour des dépôts plus épais ou des apports 

d’énergie moins élevés, cette zone de contraintes en traction se situe au sein même des dépôts. 

Dans le cas des dépôts HP-I-200 la zone fondue occupe environ 1/3 de l’épaisseur de dépôt dans 

le cas du drap 1 couche. Avec l’augmentation du nombre de couches et la thermique du procédé, 

c’est au niveau de l’interface substrat/dépôt CS qu’intervient la rupture. Ce doit être la zone la plus 

sollicitée en contraintes et/ou la zone la plus fragile. Cela peut être ainsi renforcé par une 
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mauvaise adhérence du dépôt et par les effets d’écarts dilatométriques. Pour les épaisseurs de 

dépôts plus importantes, la rupture a lieu à l’intérieur des dépôts, malgré la densité élevée et la 

bonne cohésion apparente des dépôts HP. En complément de ces observations, des évaluations de 

dureté dans les dépôts et au niveau de la zone fondue ont été conduites et sont fournies dans la 

Figure V-9 pour les dépôts HP-I-200 et HP-I-300 surmontés d’un drap 1 couche en conditions E2, 

pour deux niveaux de charges (25 et 50 g). 

 

Figure V-9. Dureté dans l’épaisseur des dépôts HP-I-200 et HP-I-300 avec un drap 1 couche E2 

 La dureté dans les deux dépôts oscille entre 550 et 700 Hv. Dans la zone fondue du dépôt 

HP-I-200, cette dureté chute autour de 375 Hv, ce qui correspond au niveau de dureté des 

particules de poudres initiales (376 Hv). Cela traduit une zone de gradient des propriétés. Les 

incertitudes de mesures, qui correspondent à la variation des valeurs en raison de la très grande 

variabilité de la microstructure, ne permettent pas de caractériser des évolutions de la dureté au 

sein du dépôt sous la zone fondue. Ainsi, nous ne sommes pas en mesure d’évaluer l’effet 

thermique de la zone fondue sur la zone sous-jacente. Cependant, il pourrait être pertinent dans 

de prochaines analyses en nano-indentation de procéder à des mesures localisées finement afin 

d’observer l’impact de ces procédés thermiques sur ces zones. 

V.1.2.2 Influence des paramètres laser L-PBF 

Sur les plateaux de fabrication L-PBF revêtus, HP-I-200 et HP-I-300, des draps 1 et 10 couches en 

conditions E2 et E3 ont été produits afin d’étudier l’influence de la variation des paramètres laser 

sur la tenue des draps. Les observations MEB en vue de dessus ne sont pas montrées ici car elles 

sont similaires aux observations en vue de dessus sur les dépôts HP-I-200, avec des fissures 

perpendiculaires à la direction de lasage, des défauts provenant d’éjectas de particules et un 

détachement progressif des draps. Il est alors plus pertinent d’étudier en détail les vues MEB. La 

Figure V-10 rassemble les vues MEB en coupe des draps 1 couche en conditions E2 et E3 sur le 

dépôt HP-I-200. 
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Figure V-10. Vues MEB (BSE) en coupe des draps 1 couche à E2 et E3, dépôt HP-I-200 

En l’absence d’attaque chimique sur les draps, on ne peut pas mesurer précisément la profondeur 

de la zone fondue. Cependant, on constate que la zone fondue occupe une grande partie des dépôts 

et peut même conduire à une refusion de l’interface substrat dépôt dans le cas des draps en 

conditions E3. Cette fusion de l’interface intervient ponctuellement dans le cas du drap à 0,4 J/mm 

et on retrouve un tel phénomène sur les deux coupes transverses mais pas sur les coupes 

longitudinales. Il est associé à la formation d’un pore dans le drap. Ce type de défaut doit être 

favorisé soit par la qualité initiale du dépôt, avec la présence éventuelle d’une porosité avant 

lasage, soit par une variation de l’épaisseur du dépôt ou de la stabilité des conditions laser. Il y a 

uniquement une fissure en bordure du drap 1 couche en conditions E2. Les vues MEB en coupe 

des draps E2 et E3 sur le dépôt HP-I-300 sont similaires aux draps sur dépôt HP-I-200 avec la 

présence de fissures en bordures de draps, cependant, il n’y a pas de refusion de l’interface 

substrat/dépôt. La Figure V-11 rassemble les vues MEB en coupe des draps 10 couches en 

conditions E2 et E3 sur le dépôt HP-I-200. 
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Figure V-11. Vues MEB (BSE) en coupe des 10 couches E2 et E3, dépôt HP-I-200 

La fabrication de draps 10 couches conduit à une rupture au niveau de l’interface en conditions E2 

dans le cas de la coupe longitudinale et E3 pour les deux coupes. L’apport d’énergie plus important 

en conditions E3 conduit à des sollicitations plus importantes au niveau de l’interface, ce qui doit 

favoriser la formation et la propagation des fissures. La Figure V-12 rassemble les vues MEB en 

coupe des draps 10 couches en conditions E2 et E3 sur le dépôt HP-I-300. 

 

Figure V-12. Vues MEB (BSE) en coupe des 10 couches E2 et E3, dépôt HP-I-300 

On a un détachement complet du drap en conditions E2, tandis qu’il semble toujours présent pour 

la coupe transversale E3. La présence de trous au sein du drap correspond à un mauvais choix de 

ΔZpiston. Trop élevée, on peut observer un défaut de refusion dans certaines zones des draps. Ce 

n’est cependant pas ce choix-là qui conduit à la rupture. On constate un détachement partiel du 
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drap 10 couches en conditions E3 qui se situe au niveau de l’interface. Ainsi, le choix de paramètres 

laser plus important conduit à une zone fondue plus profonde et à une sollicitation potentielle de 

l’interface. 

Ainsi, l’implémentation de draps 1 et 10 couches E3 conduit à une augmentation de la profondeur 

de la zone fondue et des zones sollicitées en contraintes, ce qui peut conduire à une rupture au 

niveau de l’interface même pour un dépôt de 300 µm. Aucune étude avec une augmentation 

progressive du nombre de couches n’a été conduite pour ce niveau d’énergie, cela pourrait 

permettre de voir si la fissuration intervient et se propage plus tôt que pour les draps en 

conditions E2. 

V.1.2.3 Influence de la nature du substrat 

Pour les draps sans apport de matière, le choix de dépôts sur des substrats de natures différentes 

conduisait à des variations de profondeur de pénétration en raison des écarts de diffusivité 

thermique entre le 2017A et l’AISI304, surtout pour les épaisseurs de dépôts de 100, 200 et 

300 µm. Il s’agit ici de statuer dans le cas de draps avec apport de matière s’il y a une influence de 

la nature du substrat, mais uniquement ici dans le cas des dépôts HP-I-700 et HP-A-700.  La Figure 

V-13 rassemble les vues MEB en coupe des draps 1 couche en conditions E2 sur les dépôts 

HP-I-700 et HP-A-700. 

 

Figure V-13. Vues MEB (BSE) en coupe des draps 1 couche E2, dépôt HP-I-700 et HP-A-700 

Les draps sur le dépôt HP-A-700 présentent des fissures en bordures de la zone fondue et des 

fissures horizontales sous la zone fondue. Les fissures horizontales sont également présentes dans 

le cas du dépôt HP-I-700, mais pas en bords de draps. Il est cependant difficile d’évaluer si ces 

différences proviennent de gradients thermiques et de sollicitations mécaniques différentes au 

refroidissement de l’ensemble, ou si cela provient uniquement de la variabilité inhérente aux 
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dépôts CS. La Figure V-14 rassemble les vues MEB en coupe des draps 10 couches en conditions 

E2 sur les dépôts HP-I-700 et HP-A-700. 

 

Figure V-14. Vues MEB (BSE) en coupe des 10 couches E2, dépôts HP-I-700 et HP-A-700 

Dans l’ensemble des cas on constate la propagation de fissures à partir des bords de la zone fondue 

jusque horizontalement sous la zone fondue. Ces fissures se rejoignent dans les coupes 

transversales et pourraient conduire au détachement des draps. Le comportement ne diffère pas 

en fonction de la nature du substrat dans le cas de ces dépôts épais (gamme 700). 

V.1.2.4 Cas du nickel 

Sur les dépôts de Ni pur MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500 sont produits des draps de 1 et 10 couches 

en conditions E2. La Figure V-15 rassemble les vues MEB en vue de dessus des draps 1 et 10 

couches en conditions E2 sur les dépôts CS de nickel MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500. 



Chapitre V. Réalisation du chaînage CS/L-PBF dans le cas de dépôts base Ni 

234 

 

Figure V-15. Vues MEB (SE) en vue de dessus des draps 1 et 10 couches E2 des dépôts 
MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500 

Les dépôts de Ni sont fortement rugueux. L’application de la première couche ne suffit pas à 

obtenir une surface régulière et plane, et on observe des défauts de refusion sous la forme de 

particules éjectées du bain et de manque de refusion avec le substrat dans le cas du dépôt 

MP-I-Ni-1500 sur les bords à droite du drap 1 couche avec des cordons irréguliers et grossiers. La 

fabrication d’un drap 10 couches sur les draps de Ni présente une structure particulière qui 

provient d’un détachement précoce des draps sur lesquelles de nouvelles couches se sont formées 

alors que la surface n’était plus plane. La Figure V-16 rassemble les vues MEB en coupe des draps 

en conditions E2 sur les dépôts MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500. 
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Figure V-16. Vues MEB (BSE) en coupe des draps 1 couche E2 de la fusion de dépôts de Ni, dépôt 
MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500 

La profondeur des draps 1 couche est très faible par rapport à l’épaisseur des dépôts. Cette zone 

dense se distingue des dépôts plus fortement poreux. L’importante rugosité initiale est maintenue 

en partie avec le passage du laser qui ne suffit pas en un passage à obtenir une surface plane. Des 

fissures en bordure du drap sur le dépôt MP-I-Ni-1500 sont visibles, c’est le seul cas où on constate 

leur présence. La profondeur de drap 1 couche est mesurée sur les échantillons MP-I-Ni-700 et 

HP-I-700 et s’élèvent respectivement à 56 ± 5 µm et 62 ± 10 µm. Ces valeurs ne sont pas très 

différentes et on peut donc conclure que la profondeur des draps sur les dépôts de Ni s’approche 

de celle des draps sur dépôt d’IN738LC. Dans le cas présent le lit de poudre diminue l’influence de 

la rugosité des dépôts sur la formation du bain de matière, c’est donc cette rugosité qui est 

considérée comme responsable des profondeurs faibles de zone fondue pour les draps sans 

apport de matière. La Figure V-17 rassemble les vues MEB en coupe des draps 10 couches en 

conditions E2 sur les dépôts MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500. 
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Figure V-17. Vues MEB (BSE) en coupe des 10 couches E2, dépôt MP-I-Ni-700 et MP-I-Ni-1500 

L’apport thermique du procédé L-PBF lors de l’ajout de 10 couches de matière conduit à la 

fissuration et au détachement complet du drap sur le dépôt MP-I-Ni-700 et au détachement partiel 

du drap sur le dépôt MP-I-Ni-1500. Cette fissuration intervient dans le dépôt CS, par propagation 

de fissures horizontales sous la zone fondue, comme pour les dépôts d’IN738LC. L’utilisation de 

Ni ne permet pas d’accommoder les efforts et d’éviter la rupture. 

V.1.2.5 Evolution de la rugosité des draps 

Les rugosités ont été évaluées sur les différents draps avec apport de matière étudiés dans ce 

chapitre. Il est important de noter que le niveau de rugosité est étudié pour les 5 premières 

couches car au-delà les valeurs sont faussées par les effets de curling. Avec le passage du laser 

avec apport de matière, on retrouve les mêmes effets que pour les draps de fusion sans apport de 

matière, c’est-à-dire une diminution forte de la rugosité qui est divisée par deux au passage du 

laser, avec pour les dépôts d’IN738LC un Ra qui évolue de 8-15 µm pour les dépôts à 3-7 µm pour 

les draps en conditions E2. Cette diminution est encore plus importante pour les conditions E3. 

Pour les draps sur les dépôts HP-I-200 et HP-I-300, on constate un niveau de rugosité constant 

avec l’ajout des différentes couches. Le cas du nickel est particulier en ce que la rugosité diminue 

assez peu avec une rugosité Ra des dépôts de 17-19 µm puis de 10-14 µm après passage du laser. 

Cela correspond aux observations en vue de dessus qui constataient la présence de défauts de 

refusion pour ces draps 1 couche. 
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V.2 Synthèse et optimisation des dépôts CS 

La concrétisation du chaînage CS/L-PBF est permise dans ce chapitre avec la fabrication de draps 

multi-couches avec apport de matière. Tout d’abord, la mise en place de la fabrication de draps 

entre 1 et 10 couches sur des plateaux de tailles réelles (HP-I-200 et HP-I-300) est enrichissante 

car on peut détecter dès 3 couches de dépôts la formation des fissures en bordure des draps à 

0,2 J/mm (énergie la moins élevée et peu apte à la construction de dépôt). En l’état, le chainage 

CS-L-PBF est difficilement envisageable car l’endommagement intervient très vite et peut même 

obliger l’interruption des expériences si l’effet de curling observé et qui traduit la fissuration au 

sein du dépôt CS est très prononcé. Comme pour les draps de fusion sans apport de matière, on 

constate que la position des fissures dépend de l’épaisseur des dépôts, de la cohésion entre 

particules et de l’énergie laser. La fissure principale se propage alors dans le dépôt parallèle à 

l’interface, plus ou moins près de la zone de dilution ou bien même au niveau de l’interface avec 

le substrat. Ainsi, cette fissure progresse au fur et à mesure des couches successives et rejoint une 

fissure verticale qui s’est amorcée dès la première couche en périphérie du drap. La jonction de 

ces fissures est à l’origine du soulèvement qui provient de la relaxation des contraintes résiduelles 

de traction présentes dans le drap L-PBF (effet curling). 

Pour des conditions les moins énergétiques E2, la rupture a lieu à l’interface substrat/dépôt 

lorsque le dépôt est fin (HP-I-200) et dans le dépôt sous la zone fondue pour un dépôt plus épais 

(HP-I-300 et HP-I-700) malgré la tenue mécanique d’interface du dépôt jugée faible. Cela montre 

que c’est la cohésion du dépôt qui est le plus important à maîtriser dans l’éventualité d’un 

chaînage qui éliminerait ou limiterait les fissurations sous-jacente et périphérique. Pour une 

énergie plus élevée et plus représentative de conditions de fabrication réelles L-PBF de l’alliage 

IN738LC comme E3 (0,4 J/mm), les draps se détachent au niveau de l’interface substrat/dépôt 

pour les deux seuls cas testés sur plateaux acier revêtus avec des épaisseurs relativement fines 

(HP-I-200 et HP-I-300). Le nombre limité d’expérimentation avec des draps entre 1 et 10 couches 

limite les conclusions pour le cas d’énergie E3 mais les effets thermiques seront probablement 

amplifiés et la traction provoquée par le drap fondu dans le dépôt non fondu également. Dans le 

cas de ces apports d’énergies de 0,4 J/mm, on a vu qu’une épaisseur de 200 µm pouvait parfois 

être trop juste lorsque des hétérogénéités de fusion apparaissent. On observe alors une fusion 

ponctuelle de l’interface. Ces hétérogénéités sont peut-être elles-mêmes provoquées par des 

hétérogénéités (porosité) très locales dans le dépôt. Cette hypothèse incite à envisager des dépôts 

CS les plus denses possibles, mais aussi une épaisseur de dépôt d’au moins 300 µm. L’effet de la 

nature du substrat acier ou base aluminium a été abordé pour les dépôts HP-I-700 et HP-A-700. Il 

s’avère que dans le cas de ces dépôts très épais, le changement de nature du substrat n'a pas de 

conséquences observables sur le comportement en fissuration des dépôts. Il pourrait être utile de 

compléter ces analyses par des essais sur des dépôts plus fins sur substrat 2017A notamment, 

dont on a montré que l’interface pouvait résister mieux mécaniquement. Enfin, l’application du 

laser sur des dépôts de Ni ne conduit plus à des zones fondues plus petites que pour les dépôts 

d’IN738LC, il semblerait donc que ces plus faibles profondeurs provenaient bien de leur rugosité 

importante.  

Pour rendre possible le chaînage CS/L-PBF, il conviendrait tout d’abord d’optimiser les dépôts CS 

pour qu’ils résistent au passage du laser L-PBF. Le cas des dépôts de Ni est particulier avec une 

rugosité importante des draps 1 couche qui incite à considérer que cette rugosité peut favoriser 

l’apparition du phénomène de curling. Ainsi, pour ces dépôts qui présentent un Ra entre 17 et 

19 µm, il pourrait être utile de procéder à une préparation de la surface par usinage ou par une 
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première couche de laser sans fusion. Pour vérifier l’importance de cette rugosité dans la 

formation des fissures, on pourrait alors comparer des dépôts pré-lasés ou usinés et bruts de 

projection dans des expériences couche par couche en repérant l’apparition ou non du 

phénomène de curling par observation externe. 

Dans le cas des dépôts d’IN738LC, le principal défi est d’améliorer les dépôts CS pour qu'ils 

résistent mieux aux contraintes de traction du procédé L-PBF. Le premier axe d’amélioration des 

dépôts est l’application de traitements thermiques. Dans le chapitre III, des traitements 

thermiques à 500°C et 600°C sont implémentés sur les dépôts pour tenter de relaxer les 

contraintes résiduelles. Dans le cadre de la fusion L-PBF, il s’agirait de mettre en œuvre ces dépôts 

traités dans des expériences multi-couches pour repérer l’apparition ou non du curling. Dans un 

deuxième temps, des dépôts d’IN738LC sur substrat hétérogène (AISI304) ou homogène 

(IN738LC) pourraient être traités thermiquement à plus haute température, par exemple à 

1120°C, température de remise en solution de l’IN738LC. Ce type de traitement favoriserait la 

cohésion des dépôts et l’obtention d’une microstructure initiale moins écrouis afin d’accommoder 

mieux les déformations dues au procédé L-PBF. Enfin, l’application de traitements thermiques par 

CIC (compaction isostatique à chaud) pourrait adjoindre une densification des dépôts en plus du 

traitement thermique.  

Un second axe d’amélioration passe par l’interface substrat/dépôt qui semble assez peu résistante 

dans le cas des substrats acier étudiés dans cette thèse. La préparation du substrat par sablage 

qui laisse la présence de particules d’abrasifs potentiellement néfastes peut être remplacée par 

une texturation laser (Kromer et al., 2021) ou par un simple polissage (Kalfhaus, 2019). Des essais 

d’adhérence ou de fissuration permettraient alors de déterminer la meilleure méthode de 

préparation.  

Enfin, un troisième et dernier axe d’optimisation passe par une action sur les stratégies de 

fabrication L-PBF. Tout d’abord, il s’agirait d’élargir les stratégies de fabrication laser par des 

rotations entre les couches ou une stratégie en échiquier qui réduirait les contraintes induites par 

le procédé et favoriserait ainsi l’intégrité des dépôts. Par ailleurs, comme le plateau de fabrication 

L-PBF est particulièrement sollicité pour les premières couches, l’utilisation d’un système de 

préchauffage du substrat pourrait diminuer les gradients de températures et ainsi amoindrir les 

contraintes générées à la fabrication. Enfin, avant la fabrication, on pourrait évaluer l’intérêt d’un 

pré-traitement laser de fusion en conditions L-PBF sans apport de matière de la surface complète 

d’un plateau. Un tel pré-traitement pourrait renforcer l’intégralité du dépôt en surface ou en 

profondeur selon la profondeur traitée et l’épaisseur de dépôt choisie. Ce traitement serait 

d’autant plus pertinent s’il permet de limiter l’amorçage des fissures en bords de draps qui sont 

en partie responsables du phénomène de curling. Il pourrait être adjoint d’un lasage de contour 

avec des conditions laser plus puissantes et un bain de fusion qui pénètre l’interface dans une zone 

éloignée de la pièce fabriquée. L’objectif de ce contour serait d’accroître la tenue de l’interface tout 

en évitant de modifier la composition de la pièce.
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Projection de dépôts CS base nickel 

Au cours de cette étude, des dépôts de Ni épais (700 à 1500 µm) ont été obtenus en conditions 

MP-Ni avec des taux de croissance autour de 700 µm/passe. La reproductibilité des projections 

d’IN738LC a été compromise par le phénomène de bouchage de buse en condition MP et MP-He, 

mais la projection en condition HP a notamment permis de dépasser ces difficultés et d’obtenir 

des dépôts denses, cohésifs, de manière reproductible sur des plateaux de fabrication L-PBF de 

taille réelle. Les dépôts d’IN738LC sont répartis dans des gammes entre 100 et 700 µm et des taux 

de croissance entre 10 et 70 µm/passe. Pour limiter les phénomènes de bouchage de buse en 

conditions MP et MP-He, il faudrait installer un système de refroidissement autour de la buse. Il 

serait aussi possible de retirer les poudres aux granulométries les plus fines qui sont les plus 

susceptibles d’amorcer le phénomène de collage. Le problème d’usure et de colmatage de buse est 

un problème actuel important du CS même pour les buses refroidies de dernière génération en 

SiC. Ce problème est aussi exacerbé par la nature du matériau étudié dans la thèse (affinité 

chimique du nickel avec le cobalt). 

Les dépôts d’IN738LC et de Ni brut de projection ont été caractérisés par l’observation de leur 

microstructure, avec un focus particulier sur l’interface substrat/dépôt et la présence de fissures 

et de pores dans le dépôt. Ainsi, les conditions MP et MP-He conduisent à une plus grande 

proportion de pores de forme arrondie et de fissures inter-particulaires car les vitesses atteintes 

ne permettent pas une déformation suffisante des particules et renforcent les phénomènes de 

grenaillage par rebonds. En revanche, les dépôts HP présentent seulement quelques fissures 

inter-particulaires plutôt orientées parallèlement à l’interface. L’interface des dépôts dépend peu 

de la nature des particules projetées. Les particules de Ni et d’IN738LC pénètrent plus facilement 

dans le substrat 2017A, ce qui favorise la formation d’une interface dentelée plus résistante que 

celle avec le substrat AISI304. On retrouve ainsi dès l’état brut de projection quelques fissures 

entre les dépôts et le substrat. Pour améliorer ces interfaces, on pourrait faire une étude 

comparative avec des méthodes de préparation alternatives des substrats allant d’un simple 

polissage à de la texturation laser, afin de limiter la dureté superficielle du substrat et d’éviter 

l’incrustation de particules d’alumine et pour renforcer un ancrage mécanique dans le cas de la 

texturation. 

Les propriétés mécaniques des dépôts sont abordées à travers la question de la dureté mesurée 

des dépôts et de leur écrouissage par la mesure des largeurs de pics en DRX. A l’échelle 

macroscopique, on traite l’évaluation des contraintes résiduelles dans les dépôts. Les dépôts Ni et 

IN738LC sont bien plus durs que les poudres initiales car leur microstructure est fortement 

écrouie, avec un doublement de la largeur de pics. Les revêtements les plus sujets à ce 

durcissement et à cet écrouissage sont les dépôts fins d’IN738LC. Les mesures de dureté 

effectuées à faible charge caractérisent un durcissement plutôt à l’échelle des particules au sein 

des dépôts poreux. Des mesures à plus fortes charges (ex. 500 g), possibles pour les dépôts épais 

de cette étude, permettraient de caractériser en complément la cohésion dans les dépôts. De plus, 

pour la caractérisation de l’écrouissage par les largeurs de raies DRX, on a seulement des 

informations en surface des échantillons. Ces données pourraient là aussi être complétées par des 

mesures dans la profondeur des dépôts, comme ce qui a été fait pour les contraintes résiduelles. 

Ces valeurs pourraient par exemple permettre d’évaluer l’effet du substrat sur l’écrouissage des 
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premières particules du dépôt. L’ensemble des dépôts CS présentent des contraintes résiduelles 

en compression, qui peuvent atteindre en surface -343 et -594 MPa pour les dépôts MP-I-100 et 

MP-A-100. Des mesures en profondeur des dépôts montrent un gradient de contraintes qui se 

stabilise pour l’échantillon MP-I-100 autour de -620 MPa tandis que pour l’échantillon MP-A-100 

ce gradient continu dépasse -1100 MPa. Ces contraintes sont dues à la fois à la déformation 

plastique lors des projections et aux effets de dilatation thermique. Elles sont plus faibles en 

surface des échantillons plus épais qui subissent moins les effets de rebonds et en conditions HP 

(entre -180 MPa et -303 MPa). Ces contraintes sont plus élevées pour les dépôts fins et pour les 

dépôts sur substrat base aluminium. Elles sont faibles dans les dépôts de Ni, autour de -60 MPa 

pour MP-I-Ni-700 et de -100 MPa pour MP-A-Ni-700. 

Post-traitements thermiques des poudres et des dépôts 

On a évalué la capacité à augmenter la ductilité de la poudre d’IN738LC en procédant à des 

traitements thermiques de détensionnement entre 500 et 600°C pour des durées entre 8 h et 72 h, 

ainsi qu’en procédant à des analyses DSC. Seulement, ces traitements entraînent une 

augmentation significative de la dureté des poudres qui ne peut être expliquée que par une 

précipitation γ’ qui devrait être démontrée par des observations MET. Pour améliorer la ductilité 

des poudres d’IN738LC et la capacité de projection, il serait ainsi plus pertinent d’envisager un 

système de préchauffage des poudres en cours de projection pour les conditions MP afin 

d’augmenter leur température à l’impact (comme en conditions HP) et diminuer ainsi la vitesse 

critique. 

Les dépôts d’IN738LC et de Ni en présence de leur substrat sont également soumis à des 

traitements thermiques du même type. Pour le Ni pur, un traitement thermique à 500°C permet 

effectivement une restauration de la microstructure et un adoucissement, de 233 à 145 Hv pour 

MP-I-Ni-700 tandis que les contraintes résiduelles, déjà faibles, ne changent pas et sont 

principalement dues aux effets de dilatation thermique au refroidissement. Pour les dépôts 

d’IN738LC, on constate en revanche une augmentation de la dureté avec le traitement thermique, 

jusqu’à 820 Hv, ce qui est beaucoup plus élevé que les niveaux de dureté atteint par l’IN738LC issu 

de fonderie et avec une proportion maximale de 45 % de phase γ’, pour qui le niveau de dureté 

est de 490 Hv. On explique là encore ce durcissement par de la précipitation γ’, mais aussi par la 

structure particulière écrouie à froid initiale des dépôts. Les contraintes résiduelles sont en partie 

relaxées par l’application de ces traitements thermiques en surface comme en profondeur avec 

des contraintes de -200/-300 MPa dans la profondeur du dépôt MP-I-100 et une diminution moins 

homogène pour le dépôt MP-A-100 avec toujours un gradient dans la hauteur de dépôt. En surface, 

on a généralement des contraintes résiduelles divisées par deux pour les dépôts d’IN738LC plus 

épais et un traitement thermique à 600°C/24 h (substrat 2017A). La microstructure est aussi en 

partie restaurée. Des analyses MET permettraient d’analyser la structure fine de dislocations ou 

de nano-grains et son évolution avec les traitements thermiques, ainsi que d’attester de la 

présence de tels précipités pour permettre de mieux comprendre ces niveaux très élevés de 

dureté. En complément de ces traitements thermiques à basse température, des traitements à plus 

haute température, par exemple 1120°C pourraient permettre de procéder à une remise en 

solution des dépôts sur substrat AISI304, voire éventuellement sur substrat IN738LC dans le 

cadre d’une étude à part. Avec ces hauts niveaux de températures on pourrait augmenter la 

cohésion entre les particules, la densité des dépôts et leur résistance mécanique. Il serait ensuite 

intéressant de procéder à des essais mécaniques de traction à différents niveaux de températures 

sur les dépôts CS brut et/ou traités pour analyser l’évolution de leur cohésion ainsi que leurs 

propriétés mécaniques. Ces essais pourraient permettre de définir un modèle matériau fiable du 
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comportement des dépôts CS base Ni. Plus simplement, dans le cadre d’une recherche de dépôts 

CS améliorés et aptes au chaînage avec le L-PBF, on pourrait utiliser une expérience de fabrication 

de draps multi-couches à nombre de couches croissant pour suivre et analyser la tenue au 

soulèvement (curling) des draps lasés. 

Fusion laser sans apport de matière 

La fusion laser sans apport de matière a été conduite sur des dépôts d’IN738LC et de Ni avec la 

fusion de cordons 1D afin d’analyser l’influence des paramètres de fabrication laser sur la 

morphologie des cordons (HZR, eapp). A partir de ces expériences, on a sélectionné trois conditions 

laser : E1 : 0,1 J/mm, 600 mm/s, 60 W, E2 : 0,2 J/mm, 600 mm/s, 120 W, E3 : 0,4 J/mm, 800 mm/s, 

320 W, qui sont appliquées pour les draps (2D). Différents cas permettent de décrire la fusion des 

draps par rapport aux épaisseurs de dépôt. Le cas 1 d’une fusion superficielle du dépôt. Le cas 2 

d’une fusion autour de ½ de l’épaisseur du dépôt et le cas 3 d’une fusion qui approche ou qui 

dépasse la hauteur du dépôt. Au cours de la fusion laser on observe principalement l’apparition 

d’endommagements (fissures) aux bords des draps, sous la zone fondue ou à l’interface avec les 

dépôts CS. Pour expliquer ces phénomènes, une modélisation thermo-mécanique de la fusion sans 

apport de matière est mise en œuvre qui représente notamment le profil de contrainte au cours 

du temps et à l’état final (contraintes résiduelles) pour expliciter les phénomènes de fissuration.  

Dans le cas 1 d’une zone fondue superficielle, le calcul indique une zone de traction superficielle 

dans cette zone fondue, suivie d’une transition traction/compression sous la zone fondue dans le 

dépôt puis un profil en compression. Expérimentalement, les fissures sont parallèles à l’interface 

sous la zone fondue. Ainsi, cette zone en traction favorise la propagation de telles fissures. Les 

dépôts HP, plus cohésifs, résistent mieux à cette fissuration, tandis que les pores et décohésions 

inter-particulaires augmentent ce phénomène pour les dépôts MP et MP-He. 

Dans le cas 2 d’une zone fondue intermédiaire, les calculs une zone fondue avec des contraintes 

résiduelles en traction compression, et toujours une transition traction/compression sous cette 

zone. Au niveau de l’interface, on observe cependant pour un substrat AISI304 le retour d’une 

zone en traction qui peut favoriser une rupture. Le calcul n’est pas fait pour un substrat 2017A, 

mais ces propriétés mécaniques devraient encore amplifier ces phénomènes. Expérimentalement, 

on retrouve les résultats du calcul avec une fissuration dans le dépôt, ou à l’interface 

substrat-dépôt en fonction de la profondeur de la zone fondue et de la tenue de l’interface. 

Cependant, dans le cas du substrat 2017A, aucune fissure n’est observée à l’interface 

substrat/dépôt car les particules sont plus ancrées dans le substrat et l’adhérence est ainsi 

renforcée. 

Dans le cas 3 d’une zone fondue très proche ou supérieure à l’épaisseur de dépôt, le calcul indique 

la présence de contraintes en traction au niveau de l’interface qui devraient favoriser grandement 

le délaminage du dépôt. Cependant, il s’avère qu’expérimentalement la refusion de cette interface 

sur toute la surface des draps ou ponctuellement renforce la tenue du dépôt. En revanche on doit 

avoir une modification de la composition chimique de la zone fondue qui peut être néfaste pour 

la pièce fabriquée et favoriser la formation de fissure à la solidification dans la zone fondue. Ce cas 

est de préférence à éviter. 

Réalisation du chaînage CS-L-PBF dans le cas de dépôts base nickel 

La fabrication en conditions L-PBF des draps multi-couches est effectuée sur des plateaux de taille 

réelle revêtus d’une couche CS produite en conditions HP, mais aussi sur des échantillons de taille 

réduite pour les cas de dépôts épais HP-700 et de dépôts de Ni. On retrouve les mêmes types de 
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résultats que pour la fusion sans apport de matière. Ainsi une fissuration principale se forme 

horizontalement dans les dépôts non fondus sous la zone de dilution lorsque celle-ci est peu 

profonde ou lorsque le dépôt est épais. Cette fissure principale se trouve à l'interface 

substrat/dépôt pour les zones fondues profondes ou les dépôts fins. Au fur et à mesure de l’ajout 

de couches de matière, cette fissure principale rejoint des fissures verticales générées aux bords 

des draps de fusion et cela entraîne le soulèvement du drap par la relaxation de ces contraintes 

résiduelles (curling). Pour prévenir l’apparition de ce phénomène, il paraît à présent nécessaire 

d’optimiser les propriétés de ces dépôts. On propose alors trois axes à explorer dans la synthèse 

du chapitre V : une amélioration des propriétés mécaniques des dépôts CS par traitement 

thermique, une amélioration de l’interface substrat/dépôt et une exploration de traitements 

superficiels par laser. Ces derniers consistent en un traitement par laser sans apport de matière 

avec fusion de la surface complète (typiquement à 0,2 J/mm) afin de densifier par refusion 

l’intégralité d’une zone plus importante que celle d’un drap. Cela pourrait éviter ou retarder 

l’initiation et la jonction entre les fissures verticales en bords de draps laser et les fissures 

horizontales en dessous de la zone fondue. Tel qu’observé, ce type de fusion conduirait par ailleurs 

au scellement de la couche initialement poreuse ce qui pourrait avoir un intérêt pour d’autres 

applications que celles visées dans la thèse. Un traitement laser de chauffage du dépôt sans fusion 

(paramètre à étudier) pourrait également avoir un intérêt pour améliorer la cohésion du dépôt en 

surface et en profondeur selon la maîtrise possible de ce traitement. Cependant, compte tenu des 

températures à atteindre, ce type de traitement pourrait générer de nouvelles contraintes 

thermiques qu’il faudrait maîtriser afin d’éviter la délamination. Par ailleurs, cela se traduirait 

probablement aussi par un durcissement structural du dépôt par précipitation de phase γ’ ce qui 

peut là aussi avoir un certain avantage pour des applications comme revêtements post-traités. 

Application du chaînage CS-L-PBF pour des matériaux base aluminium 

Ce travail de thèse porte uniquement sur le cas du chaînage CS-L-PBF pour des dépôts base nickel. 

Il serait cependant enrichissant d’envisager la problématique du chaînage pour la fabrication de 

pièces sur des cas d’autre nature. La fabrication de dépôts à base d’aluminium sur différents 

substrats (sensibles à la fusion avec de l’aluminium) est par exemple bien plus aisée pour le 

procédé CS, et il est alors facile d’obtenir des dépôts épais et denses. Il s’agit de cas ou le CS et le 

L-PBF sont a priori moins problématiques qui pourraient permettre de voir si le concept de 

chaînage est possible. Ces cas n’ont pas été évalués ici car ils étaient moins intéressants 

économiquement dans le cas de démonstration industrielle envisagée pour des plateaux 

sacrificiels homogènes par CS pour le L-PBF d’IN738LC mais qui pourraient avoir un intérêt dans 

d’autres cas de fabrication avec la mise en place d’un chaînage non sacrificiel. On pourrait alors 

envisager des applications comme l’ajout de fonction sur des pièces déjà revêtues par CS. Pour des 

pièces sensibles à la fusion, on peut aussi considérer la projection CS comme une étape de 

préparation protectrice de la surface initiale avant un ajout de fonction par L-PBF.
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Annexes 

Annexe A. Paramètres de projections CS 

des alliages base nickel et propriétés des 

matériaux IN738LC et Ni pur massif 
Tableau VI-1. Conditions de projections usuelles des alliages MCrAlY 

Gaz 
porteur 

Température 
(°C)10 

Pression 
(MPa)10 

Alliage (%mas.) Granulométrie 
(µm) 

Réf. 

Azote 

520 3 
Co-32Ni-21Cr-
8Al-0.5Y 

<25 
(Ichikawa et al., 
2007) 

600 3 
Ni-21Cr-9Mo-
4Nb-3,5Fe 

 
(Ichikawa et Ogawa, 
2017) 

600 4 
Co-32Ni-21Cr-
8Al-0.5Y 

5 – 37 (Lee et Ogawa, 2014) 

800 4 
Ni-25Co-17Cr-
10Al-1Re-0,3Y 

28 
44 

(Bonadei et 
Marrocco, 2014) 

700 4 
Co-32Ni-21Cr-
8Al-0,5Y 

 (Chen et al., 2011) 

Hélium 
500 3 AmdryTM 9951 5,5 – 38 (Guinard et al., 2015) 

550 1 - 2 
38Co-32Ni-21Cr-
8Al-0,5Y 

5 – 37 
(Richer et al., 2008 ; 
Richer et al., 2010) 

 

Tableau VI-2. Conditions de projections usuelles de l'alliage IN625 

Gaz 
porteur 

Température 
(°C)10 

Pression 
(MPa) 10 

Granulométrie 
(µm) 

Réf. 

Azote 
800 4 20 – 25 (Cavaliere et al., 2021) 

1000 7 45 – 90  
(Azarmi et Sevostianov, 2020 ; 
Shrestha, Azarmi et Tangpong, 2021) 

Hélium 600 3,8 - (Srinivasan et al., 2016) 
Hélium Ambiant 2-3 5-22 (Marrocco et al., 2006a) 

 

Tableau VI-3. Propriétés des matériaux IN738LC et Ni pur massif 

Matériau IN738LC Ni 
Module d’Young 200,6 GPa11 207 GPa12 
Limite d’élasticité 0,90 GPa 59 MPa 
Résistance à la traction 1,03 GPa 317 MPa 
Allongement à la rupture 0,07 0,30 

  

 
 

10 Du gaz en entrée de buse 
11 (The international nickel company, [s d]) 
12 (Decker, Tran et Shen, 2000) 
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Annexe B. Rugosité et ondulation 
Sur dépôts de Nickel 

Dépôt  Rugosité Ondulations 
  Ra (T)/Ra(L) RZ (T)/RZ (L) Wa (T)/Wa(L) WZ (T)/WZ (L) Wt (T)/Wt (L) 
MP-I-Ni-700 E2 5,9/3,9 36/19,3 11,8/20 21/25,6 55/85 
MP-A-Ni-700 E2 6,4/4,7 42/30 11,3/49 23/37 60/230 
MP-I-Ni-1500 E1 18,6/18,3 146/148 27/48,8 45/47 117/259 
 E2 13,4/13,3 117/115 29/68 45/50 132/275 
 E3 7,4/5,7 44/31 42/64 46/43 156/284 
MP-A-Ni-1500 E1 16,8/16,3 126/128 27/45 43/41 132/241 
 E2 12,712,4 112/108 25/137 42/55 103/438 
 E3 7,8/6,2 51/39 39/49 42/43 171/205 

Sur dépôts d’IN738LC 

Dépôt  Rugosité Ondulations 
  Ra (T)/Ra(L) RZ (T)/RZ (L) Wa (T)/Wa(L) WZ (T)/WZ (L) Wt (T)/Wt (L) 
MP-I-100 E1 3,8/3,5 33/27 4,5/4,5 9,5/9,7 20/22,3 
 E2 2,4/1,9 15,0/11,4 7,2/8,5 9,2/10 28/43 
MP-A-100 E1 3,05/2,82 26/22 5,2/10,5 7,8/8,1 23/41 
 E2 3,7/3,2 32/27 9,7/4,7 11,9/8,8 47/25 
MP-I-He-300 E1 8,7/7,9 64/51 13,4/11 23/23,9 64/57 
 E2 5,3/3,7 30/20,5 10/17,6 18,2/19,8 46/79 
MP-A-He-300 E1 9,6/8,6 73/60 10,5/11,4 24/26 49/63 
 E2 5,6/4,22 35/22 8,4/13,7 19,8/20,9 41/68 
MP-I-700 E1 18,2/17,1 133/126 21/33 47/48 99/168 
 E2 8,8/6,6 56/34 21/31,6 43/40 99/166 
 E3 5,2/9,0 28/18 21/36 33/31 97/175 
HP-I-700 E1 6,2/5,8 51/44 9,6/11,4 16,2/17,8 47,6/60 
 E2 4,1/3,20 20,8/15,3 17,9/17,1 21,1/17,9 78,8/87 
 E3 3,0/2,03 19/11,1 23,4/10,3 21,3/13 111/49 
HP-A-700 E1 6,7/6,0 55/45 20/17,0 24,9/19,9 93/82 
 E2 3,9/3,04 20,9/15,5 20,2/8,6 21,7/17,1 95/43 
 E3 2,7/2,01 15,8/10,6 8,0/38,4 12,8/19,6 34/186 
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Annexe C. Données matériaux du modèle 

numérique 
Modèle thermique 

Tableau VI-4. Données thermiques (Quested et al., 2009 ; Li, Yan, Cui, et al., 2019) 

Matériau IN738LC AISI304 
Température 

(K) 
λ 

(W. m-1.K-1) 
ρ 

(kg.m-3) 
Cp 

(J.kg-1.K-1) 
λ 

(W. m-1.K-1) 
ρ 

(kg.m-3) 
Cp 

(J.kg-1.K-1) 
270 9,36 8814 402 14,52 8023 480 
370 10,92 8156 462 15,75 8001 500 
470 12,52 8124 500 17,65 7951 530 
570 14,12 8091 519 18,75 7904 540 
670 15,79 8057 538 20,64 7856 560 
770 17,49 8022 557 22,15 7805  
870 19,89 7984 575 23,46 7752 595 
970 22,59 7945 602 24,61 7699  

1070 23,92 7901 641 25,76 7646 620 
1170 24,67 7854 681 27,13 7592  
1270 25,44 7791 711 28,64 7538  
1370 26,22 7722 711 30,16 7484  
1420 26,61 7683 715    
1440 26,77 7665 718    
1460 26,93 7647 722    
1470    31,56 7432 675 
1480 27,08 7629 733    
1500 27,24 7610 744    
1520 27,40 7580     
1570 27,40 7462  32,77 7382 695 
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Modèle Mécanique 

Tableau VI-5. Données mécaniques (Quested et al., 2009 ; Danis et al., 2010 ; Li, Yan, Cui, et al., 
2019 ; Structural Integrity Associates, Inc., 2009) 

Matériau IN738LC AISI304 
Température 

(K) 
E 

(GPa) 
ν 

α 
(10-6) 

E 
(GPa) 

ν 
α 

(10-6) 
200  

0,3 

11,8  

0,3 

15 
293 230    
298   200  
373   193  
400  11,8   
473   185  
573   175  
600  13,1   
673   165  
800  13,8   
873   160  

1000  14,6   
1073 175  150  
1200  15,9   
1273 155    
1373 105    
1380    22,7 
1400  18,7   
1473 22,5  60  
1573   20  
1600  22,4  24,2 
1673   10  
1800 22,5 22,4   

Tableau VI-6. Données du modèle de plasticité (Structural Integrity Associates, Inc., 2009 ; Danis 
et al., 2010) 

 IN738LC AISI304   
 R0 R0 Q b 

200  240 345 

6,0 

295 740 240 345 
480  160 337 
590  135 335 
700  115 327 
810  100 289 
925  90 215 

1035  75 124 
1073 650   
1145  20 90 
1273 420   
1373 105   
1473 30   
1800 30 20 10 
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RÉSUMÉ 
 

Les procédés de fabrication additive par fusion sur lit de poudre ou projection de poudres 
permettent la fabrication de pièces proches des dimensions finales. L’état interne de la matière 
sera fortement impacté par le choix du procédé, « à chaud » par une étape de fusion-solidification 
pour la fabrication L PBF (Laser Powder Bed Fusion) ou « à froid » par de la déformation plastique 
sévère dans le cas du procédé Cold Spray (CS). L’objectif de cette thèse est d’explorer le chaînage 
de ces deux procédés à travers le développement d’un plateau de fabrication additive par CS. Le 
plateau support en L-PBF est généralement de la même matière que la poudre pour éviter les 
diffusions d’éléments et les phénomènes de fissuration. Dans le cas de matériaux innovants tels 
que l’IN738LC, alliage de fonderie pour l’aéronautique, les plateaux de fabrication L-PBF massifs 
coûteux pourraient être avantageusement substitués par un plateau conventionnel revêtu par CS 
d’une couche épaisse, dense et de composition homogène (IN738LC) ou compatible (Ni). La thèse 
est articulée en trois parties : i) projection CS d’IN738LC et de Ni, ii) fusion de dépôt CS en 
conditions laser L-PBF sans apport de matière, iii) concrétisation du chaînage CS et L-PBF par 
l’étude de la fabrication de pavés L-PBF sur des dépôts CS.  
Les dépôts CS d’IN738LC et de Ni sont réalisés avec deux installations CS moyenne et haute 
pression. Ils sont ensuite analysés à l’état brut de projection et après post-traitement thermique par 
comparaison de leurs microstructures (porosités) et de leurs propriétés mécaniques (dureté, 
écrouissage et contraintes résiduelles). Des premiers essais de fusion L-PBF sans apport de 
matière sont élaborés sur les différents dépôts. Cette étude caractérise les évolutions 
morphologiques et microstructurales (fissuration notamment) des dépôts CS, au sein et à proximité 
des zones fondues et de l’interface substrat/dépôt en fonction des différents types de dépôts et des 
paramètres laser. Un modèle numérique 3D complète et explicite ces résultats expérimentaux afin 
d’étudier la position des zones les plus fortement contraintes. La concrétisation du chaînage est 
finalement abordée avec la fabrication de pavés L-PBF, notamment sur des plateaux revêtus 
d’IN738LC de taille réelle. Une optimisation des revêtements CS et de la stratégie L-PBF pourrait 
améliorer les potentialités du chaînage afin de répondre non seulement à la problématique des 
plateaux de fabrication, mais aussi d’apporter des possibilités nouvelles d’ajout de fonctions sur 
des pièces revêtues par CS. 

MOTS CLÉS 
 

Cold spray, Superalliages base nickel, Fabrication additive  
Fusion laser sélective sur lit de poudre (L-PBF), IN738LC, Revêtement 

ABSTRACT 
 

Different additive manufacturing (AM) processes involving the incremental deposition of powders 
by melting or spraying can be envisaged for the direct fabrication of shaped parts. The internal state 
of the material will be highly affected by the process choice, L PBF (Laser-powder bed fusion) is 
driven by a local melting solidification of a powder bed while cold spraying (CS) is a solid-state 
deposition process of a supersonic jet of powders undergoing severe plastic deformation at the 
impact. The aim of this thesis is to explore the combination of both processes through the 
development of a CS coated L PBF build platform. The L PBF build platform is generally made of 
the same material as the powder to prevent element diffusion and cracking. For innovative materials 
such as IN738LC, expensive bulk L PBF build platforms could be replaced by a standard platform 
coated by CS with a thick, dense and homogeneous (IN738LC) or compatible (Ni) layer. The thesis 
is divided into three parts: i) CS of IN738LC and Ni, ii) investigation of the melting of CS deposits 
under L-PBF laser conditions without additional powder, iii) application of CS combined to L-PBF 
by the study of manufacturing L-PBF pieces on CS deposits.  
CS IN738LC and Ni deposits were prepared using two spraying facilities, medium and high 
pressure. As sprayed and post-treated samples were analyzed in terms of microstructures and 
mechanical properties evolution (hardness, work hardening and residual stresses measured by 
XRD). First L-PBF trials without additional powder were implemented on the different deposits. The 
study mainly characterizes the morphological and microstructural evolutions (cracking in particular) 
of CS deposits, within and in the vicinity of the molten zones and of the substrate/deposit interface 
as a function of the different types of deposits and the laser parameters. A 3D numerical model is 
developed to complete and explain the experimental results to approach the position of the most 
critical zones. The application of CS and then L-PBF is finally addressed, in particular on full size 
coated L-PBF platforms. An optimization of the CS coatings and of the L-PBF strategy could 
improve the chaining potentials to answer not only the issue of the build platforms, but also to bring 
new possibilities such as adding functions to the CS coated parts. 
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