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Contexte scientifique et industriel

La fabrication additive métallique est de plus en plus répandue dans le milieu industriel, et
ce, dans la plupart des secteurs. De grands acteurs du nucléaire (CEA, Framatome, EDF,
etc), de l’aérospatial (Airbus, Safran, Ariane, etc), de la défense (MBDA, Dassault, DGA,
etc) ou encore de l’automobile (Michelin, BMW, Ford, etc) intègrent progressivement les
procédés additifs métalliques dans leur chaine de fabrication. Ils y voient de nombreuses
opportunités. Parmi les plus évidentes, citons la diminution du poids des pièces, la
réduction des temps de développement de nouveaux composants, des possibilités de
personnalisation inédites et le faible impact écologique du procédé.

Parmi les procédés additifs métalliques, celui de fusion laser sur lit de poudre (laser
powder bed fusion, LPBF) est le plus mature et le plus utilisé industriellement à ce jour.
Cette technologie offre une grande liberté de design en permettant la fabrication de
pièces complexes avec une bonne résolution. Les matériaux issus de ce procédé montrent
des propriétés mécaniques et chimiques bien différentes de ceux issus des procédés
conventionnels (forgeage, laminage, fonderie, etc).Cesdifférences s’expliquentpar l’impact
du procédé LPBF, caractérisé par des cycles thermiques extrêmement rapides, sur les
microstructures générées. Les microstructures LPBF sont souvent hors équilibre avec des
défauts et des hétérogénéités à plusieurs échelles (cellules de dislocations, manques de
fusion, micro-ségrégations chimiques, nano-oxydes, etc).

Un des principaux avantages de ce procédé est qu’il permet de contrôler la microstructure
des pièces fabriquées. Ce contrôle peut se faire à l’échelle du polycristal, directement via les
paramètresprocédés, ouàdes échellesplusfines, via l’utilisationde traitements thermiques
post-fabrication. Cette opportunité de contrôlemicrostructural offre la possibilité d’étudier
en détail l’effet de la microstructure sur le comportement en fatigue des métaux. De
nombreuses études sur le sujet existent déjà pour des procédés conventionnels, en
particulier sur la compétition entre microstructure et défauts à l’amorçage de fissures de
fatigue. Cependant, dans celles-ci la microstructure héritée du procédé est souvent subie
et seuls les défauts peuvent être facilement contrôlés. Le procédé LPBF offre la possibilité
de changer de paradigme et ainsi d’approfondir ces études fondamentales en contrôlant la
microstructure à différentes échelles.

Pour cela, de nombreux alliages métalliques pourraient être utilisés. Parmi eux, les aciers
austénitiques ont la particularité de conserver, une fois fabriqués, de nombreuses traces
microstructurales liées au procédé. Cette caractéristique en fait de bons candidats pour
parvenir à un certain contrôle de la microstructure via le procédé ou des traitements
thermiques associés. En particulier, l’acier 316L est un des aciers les plus étudiés par
la communauté scientifique et le choix de ce matériau permettra donc de nombreuses
comparaisons avec la littérature.

Par ailleurs, cette nuance d’acier est couramment utilisée dans les industries chimiques,
nucléaires et agro-alimentaires du fait de son excellente résistance à la corrosion et de ses
bonnes propriétés mécaniques relativement à son prix. Il existe donc un intérêt industriel
fort pour l’étude de ce matériau obtenu par LPBF. La compréhension de l’impact du
procédé LPBF sur lamicrostructure et donc sur les propriétésmécaniques de l’acier 316L est
primordiale afin d’assurer et d’optimiser le comportement et la durabilité des pièces qu’il
constitue.

C’est dans ce contexte que se place cette thèse financée par le CNRS via le programme
80|Prime qui est destiné à soutenir et renforcer l’interdisciplinarité entre instituts du CNRS.
Les travaux présentés dans ce mémoire concernent le défi « Transition Énergétique » du
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Contrat d’Objectifs et de Performance (COP) du CNRS. Pour cette thèse, 3 laboratoires du
Sud-Ouest ont collaboré, deux appartenant à l’INSIS, l’Institut deMécanique et d’Ingénierie
de Bordeaux (I2M) et l’Institut Clément Ader (ICA) à Toulouse et un appartenant à l’INC,
le Centre Inter-universitaire de Recherche et d’Ingénierie des MATériaux (CIRIMAT) de
Toulouse.

Problématique, enjeux et objectifs

L’objectif général de la thèse est d’établir des liens entre les différentes échelles de
microstructures engendrées par le procédé LPBF et le comportement en fatigue de
l’acier 316L. Pour la suite de ce manuscrit nous nommerons 316L LPBF, le matériau issu
du procédé LPBF, qui génère une microstructure hiérarchisée engendrant des propriétés
mécaniques différentes de l’acier 316L obtenu par voies conventionnelles. Le lien entre les
différentes échelles de cette microstructure et les propriétés mécaniques, notamment en
fatigue, n’est pas encore totalement compris et reste sujet à débat dans la littérature. La
compréhension de ces liens est d’un intérêt majeur pour la communauté. Elle permettrait
à termes d’améliorer les propriétés des aciers 316L LPBF en favorisant par exemple certains
« designs » microstructuraux.

Néanmoins, de nombreux verrous scientifiques restent à élucider pour comprendre
comment les microstructures engendrées par le procédé LPBF affectent le comportement
en fatigue de l’acier 316L. Pour tenter d’apporter des réponses à cette problématique, les
questions suivantes seront abordées dans le manuscrit :

• Un contrôle de la microstructure par le procédé est-il atteignable? Et à quelles
échelles?

• En quoi les traitements thermiques peuvent-ils être des outils de contrôle de la
microstructure?

• Comment la compétition entremicrostructure et défauts à l’amorçage des fissures de
fatigue est affectée par les propriétés de l’acier 316L LPBF?

• Le comportement micro-mécanique de l’acier 316L LPBF est-il comparable à celui
des aciers obtenus par voie conventionnelle?

• Comment les grands instruments, couplés à la simulation numérique, peuvent-ils
apporter des éléments de compréhension du comportement mécanique local de
l’acier 316L LPBF?

Démarche et structure dumanuscript

La démarche globale suivie dans cette thèse est séparée en deux volets. Tout d’abord, le
lien entre le procédé et la microstructure a été investigué dans le but d’obtenir des
éprouvettes à microstructure contrôlée. Pour cela, l’influence des paramètres procédés sur
la microstructure polycristalline et les défauts ont été étudiés. Ensuite, afin de contrôler les
échelles inférieures de la microstructure, des traitements thermiques ont été utilisés.

Suite à cette première partie d’investigations, plusieurs lots d’éprouvettes ont été sélec-
tionnés pour le second volet de la thèse. L’objectif de ce dernier est de comprendre le
rôle de la microstructure aux différentes échelles sur le comportement en fatigue de
l’acier 316L LPBF. Des essais de traction et divers essais de fatigue ont été réalisés afin
d’étudier le comportementmacroscopique. En parallèle, une approche couplant les grands
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instruments et la simulation numérique a été mise en place pour étudier le comportement
à l’échelle des grains. Les travaux présentés dans cemanuscrit sont divisés en cinq chapitres
distincts :

Le premier chapitre est dédié à un état de l’art autour de la problématique générale.
L’objectif de ce chapitre est d’introduire les notions et concepts clés issus de la littérature
et nécessaires à la bonne compréhension du manuscrit. Les opportunités et verrous
scientifiques liés au procédé LPBF y sont introduits. Plus particulièrement, les liens entre
les paramètres procédés, les défauts et lamicrostructure de l’acier 316L LPBF sont discutés.
Les propriétés mécaniques résultantes et leurs évolutions avec les traitements thermiques
sont traitées. Enfin, les notions essentielles du comportement en fatigue des métaux sont
exposées.

Le deuxième chapitre concerne l’étude du lien entre les paramètres procédés, les défauts, la
microstructure et les propriétés mécaniques statiques de l’acier 316L LPBF. Ce chapitre n’a
pas pour vocation à être exhaustif sur le sujet. L’objectif est d’atteindre une compréhension
suffisante du procédé pour permettre la réalisation d’éprouvettes de fatigue à populations
de défauts et microstructure polycristalline contrôlée.

Dans le troisième chapitre, les traitements thermiques sont utilisés afin de contrôler la
microstructure aux échelles micro et nanométriques. Cette démarche a pour but d’obtenir
des éprouvettes de fatigue à microstructure contrôlée à des échelles fines. Pour cela, une
étude de l’influence de la température de traitement sur la microstructure et les propriétés
mécaniques quasi-statiques est réalisée.

Le quatrième chapitre de cette thèse est l’aboutissement de la démarche employée
dans les chapitres précédents. Il présente le comportement en fatigue des différents lots
d’éprouvettes dont les populations de défauts et microstructures aux différentes échelles
ont été optimisées. Le comportement en fatigue à faible et grand nombre de cycles est
étudié et l’influence des défauts et des spécificités microstructurales de l’acier 316L LPBF
est discuté.

Enfin, ledernier chapitre vise à apporter des élémentsde compréhensionducomportement
mécanique local de l’acier 316L LPBF. Pour cela, une démarche couplant l’utilisation
des grands instruments et la modélisation numérique, basée sur la théorie de plasticité
cristalline, est présentée.

Pour finaliser ce manuscrit, les résultats principaux sont rassemblés dans une conclusion
générale et des perspectives sont proposées. Enfin, des annexes sont rassemblées en fin de
document, elles apportent des informations complémentaires à l’étude principale.
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CHAPITRE 1

État de l’art

Je passe mon temps à faire ce que je ne sais pas faire,
pour apprendre à le faire.

—Pablo Picasso
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Chapitre 1. État de l’art

1.1 Introduction

Ce chapitre a pour but d’introduire les différents concepts utiles à la compréhension du
manuscrit et les résultats majeurs de la littérature liée au sujet. Il n’a aucune vocation à être
exhaustif.

Le procédé de fabrication additif de fusion laser sur lit de poudre est tout d’abord introduit.
Les challenges et opportunités liées à ce procédé sont présentés.

Les microstructures et caractéristiques mécaniques de l’acier 316L LPBF sont présentées.
Leurs évolutions avec les traitements thermiques sont discutées au regard des études de
la littérature. Un soin particulier est apporté pour mettre en avant quel est le lien entre les
caractéristiques microstructurales de l’acier 316L LPBF et ses propriétés mécaniques.

Ensuite, des discussions sur le comportement en fatigue des métaux sont présentées
pour introduire les notions les plus essentielles à la compréhension du sujet. Plus
particulièrement, le concept de compétition microstructure - défauts à l’amorçage des
fissures de fatigue est discuté. Une attention particulière est portée à l’interaction entre les
mécanismes de fissuration en fatigue et la microstructure.

Enfin, la dernière partie du chapitre est consacrée à la compréhension des mécanismes
d’amorçage de fissures de fatigue par l’utilisation du dialogue entre simulation numérique
et données issues des grands instruments. Sont également présentés ici les principes
généraux de la diffraction et les possibilités offertes par les grands instruments vis-à-vis
de la compréhension du comportement micromécanique des métaux. Le formalisme de la
méthode de simulation numérique par éléments finis en plasticité cristalline est introduit
et les possibilités de couplage avec les grands instruments sont présentées.
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1.2 La fabrication additive métallique par fusion laser sur lit de
poudre

1.2.1 Description

Le principe de la fabrication additive consiste à la création d’une pièce par ajout dematière
à partir d’un modèle CAO. Le modèle CAO est numériquement découpé par couches
horizontales puis, dans le cadre du procédé de fusion laser sur lit de poudre, la trajectoire
du laser est alors définie selon les paramètres utilisateurs et générée par des logiciels
spécialisés. Le fichier généré peut alors être transmis à la machine de fabrication.

FIGURE 1.1 : Schéma d’une chambre de fabrication par fusion laser sur lit de poudre [204].

La chambre de fabrication de la machine est principalement composée d’un plateau de
fabrication, mobile selon l’axe vertical (Z), et d’un recoater. Un schéma d’une chambre de
fabrication est disponible en figure 1.1. Le recoater a pour fonction première d’étaler la
poudre. Sur certainesmachines, un rouleau destiné à compacter le lit de poudre est présent
dans la chambre de fabrication. Les différentes étapes de la fabrication sont résumées
comme suit :

1. Une couche uniforme de poudre est déposée par le recoater sur le plateau de
fabrication.

2. Le laser fond la poudre avec les paramètres et le trajet défini par le fichier de
fabrication. Au point focal du laser est formé un bain de fusion de métal liquide.

3. Le plateau descend d’une hauteur, définie par l’utilisateur, et appelée hauteur de
couche (classiquement entre 30 et 75 µm)

Ces trois étapes élémentaires sont répétées jusqu’à obtention de la pièce complète, comme
définie par le fichier de fabrication. La fabrication se déroule sous atmosphère neutre
(communément argon ou azote) pour éviter une oxydation excessive dumétal en fusion. La
poudre non fondue est récupérée en fin de fabrication et peut être réutilisée pour d’autres
fabrications en prenant certaines précautions (tamisage des poudres, contrôle de leur taux
d’oxygène, etc). En effet, Lu et al. [119] ontmontré que les poudres d’acier 316L s’oxydent au
fur et àmesuredes fabrications.Cependant,Delacroix et al. [46]montrent que les propriétés
mécaniques quasi-statiques de pièces obtenues avec des poudres d’acier 316L recyclées 15
fois sont comparables à celles de pièces obtenues avec des poudres neuves.
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Les principaux paramètres liés aux procédés peuvent être séparés en trois catégories :

1. Les paramètres liés à la matière première et à la machine : composition et
granulométrie de la poudre, nature du gaz de balayage utilisé, taille du plateau de
fabrication, taille de la chambre de fabrication, etc.

2. Lesparamètres liés au laser : typede laser, puissancedu laser (P ), vitessedebalayage
(vb), taille du spot laser, etc.

3. Les paramètres liés à la stratégie de lasage : hauteur de couche (t), espacement
inter-cordons (h), motif de lasage, etc.

Afin de quantifier l’énergie apportée par le laser à la poudre, des énergies équivalentes
peuvent être calculées à partir des paramètres laser et de stratégie de lasage. En particulier,
on peut citer l’énergie linéique P/vb, un paramètre issu du soudage particulièrement bien
adapté dans le cas de l’étude de mono-cordons. Cependant, cette mesure linéique a ses
limites et ne reflète pas l’apport énergétique total à la pièce qui diffère en fonction des
paramètres géométriques tels que l’épaisseur de couche (t) ou la distance inter-cordons
(h). Ces paramètres peuvent être pris en compte à travers la densité d’énergie volumique
géométrique comme définie dans l’équation 1.1. Bien que d’autres formes existent [6], [77],
[256], c’est celle-ci qui est la plus utilisée dans la littérature liée au procédé de fusion laser
sur lit de poudre.

V EDgeom =
P

vb ∗ h ∗ t (1.1)

1.2.2 Opportunités

Ce paragraphe a pour objectif d’appréhender les avantages liés aux procédés de fabrication
additive sur les aspects environnementaux, sociétaux, économiques et scientifiques.

Sur le plan environnemental, les procédés de fabrication additive sont cités pour réduire
l’empreinte environnementalle comparés aux procédés conventionnels. La possibilité de
fabriquer des pièces proches de leur zone d’utilisation, et rapidement, engendre une
réduction des coûts environnementaux indirects tels que le transport et le stockage [65].
De plus, une analyse de cycle de vie comparant l’impact des pièces obtenues par procédé
soustractif et additif montre bien les avantages environnementaux du procédé de fusion
laser sur lit de poudre [65] : la consommation de matière première est réduite, l’énergie
employée est moindre1. En effet, dans le cas des procédés de fusion laser sur lit de poudre,
le recyclagedespoudresnon fondues en fait unprocédépeugourmandenmatièrepremière
puisque seule la matière nécessaire à la fabrication de la pièce est utilisée. Ainsi, des
ratios buy-to-fly2 très faibles peuvent être atteints, réduisant ainsi le coût de matière
première et l’impact environnemental du procédé. Néanmoins, le recyclage des poudres
est souvent limité pour garantir la répétabilité du procédé et l’intégrité des pièces réalisées.
Finalement, la diversité des procédés et des usages renddifficile d’estimer quantitativement
cette réduction d’empreinte écologique.W.E.Frazier [64] rapporte notamment que l’impact
écologique positif des procédés de fabrication additive est réel seulement si les possibilités
d’allégement des pièces sont utilisées.

1Ce dernier point doit tout de même être nuancé puisque la fabrication des poudres par atomisation est
énergivore et a un impact environnemental non négligeable.

2Ratio entre la masse de matière première utilisée pour la fabrication d’une pièce et la masse finale de la
pièce.
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Sur le plan économique, les procédés de fabrication additive sont généralement cités pour
être avantageux pour la production de pièces uniques, la réparation et les petites séries
[25]. Ils offrent néanmoins d’autres opportunités organisationnelles pouvant générer des
gains économiques. En effet, les procédés de fabrication additive accélèrent les phases de
dévellopement [90]. Ils apportent une flexibilité pour la conception de nouveaux produits :
les temps de développement sont raccourcis et de nombreux prototypes peuvent être
testés à moindre coût. Les procédés de fabrication additive simplifient aussi la chaine
d’approvosionnement. Ils apportent un gain d’efficacité et une adaptabilité accrue aux
fluctuations du marché [90]. En outre, ces procédés sont garants d’une sécurité sur
l’approvisionnement de pièces critiques : sous réserve d’un stock de poudre suffisant, les
pièces peuvent être produites en s’affranchissant des aléas liés à un fournisseur extérieur.
Finalement, lorsqu’ils sont bien intégrés, les procédés de fabrication additive accélèrent les
dévellopements, simplifient et sécurisent les chaines d’approvisionnement.

Enfin, le procédé de fusion laser sur lit de poudre est particulièrement adapté à la
fabrication de pièces à géométries complexes et fines. Il offre des possibilités de design
innovantes tel que la fabricationde structures lattices [82], [162], [252] oude structure issues
d’optimisation topologique [137], [221], [225]. Cette complexité dorénavant atteignable
offre des possibilités de personnalisation inédites rendant possible, par exemple, la
réalisation de prothèses médicales adaptées au patient [90], [221]. De plus, un certain
contrôle de la microstructure est dorénavant atteignable par la maîtrise des paramètres
de fabrication [236]. Ce résultat ouvre la porte à l’optimisation de la microstructure des
pièces en fonction des propriétés attendues [158] ou encore à la réalisation de matériaux
à gradients de propriétés [68], [147]. C’est cette possibilité de contrôle microstructural qui
a motivé la réalisation de cette thèse sur l’étude du lien microstructure - comportement en
fatigue de l’acier 316L LPBF.

Le procédé de fusion laser sur lit de poudre a donc de multiples avantages, cependant de
nombreux challenges restent à relever pour bénéficier pleinement des opportunités qui lui
sont liées.

1.2.3 Challenges

1.2.3.1 Rugosité de surface

Tout d’abord, les surfaces brutes obtenues en LPBF sont fortement rugueuses et nécessitent
souvent des traitements de parachèvement (usinage, polissage mécanique, polissage
chimique, etc.) avant d’être utilisées [92], [122]. Sans ces traitements, la résistance en fatigue
des pièces obtenues par fusion laser sur lit de poudre est fortement réduite [113], [219] du
fait de la présence de nombreux défauts de surface occasionnant l’amorçage de fissures de
fatigue [114], [195]. Dans cette thèse, cet aspect ne sera pas étudié, toutes les éprouvettes
de fatigue seront usinées et polies pour s’affranchir de l’effet de la rugosité de surface.

1.2.3.2 Contraintes résiduelles (CRs)

Un second problème inhérent au procédé de fusion laser sur lit de poudre est la présence
de fortes CRs macroscopiques dans les pièces ainsi obtenues. Ces CRs sont causées par
les forts gradients thermiques (de l’ordre de 104 K/mm [32]) inhérents au procédé [117],
[244] et peuvent être du même ordre de grandeur que la limite d’élasticité du matériau
et donc affecter ses propriétés en service [42], [134]. Deux mécanismes ont été proposés
par Mercelis et Kruth [128] pour expliquer la formation des CRs : le mécanisme TGM
(Temperature Gradient Mechanism) et le mécanisme cool-down. Ils ont été amplement
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repris dans la littérature [32], [35], [83], [196], [214]. Ils sont illustrés par la figure 1.2. Le
mécanisme cool-down expliquerait davantage la distribution des CRs alors que le TGM
influencerait leur intensité [214].

Distribution et intensité des CRs sont reliées à plusieurs paramètres procédés : la longueur
des cordons de lasage [145], [196], [234], le couple puissance/vitesse utilisé [217] ou encore
la stratégie de lasage [80], [146], [214]. En outre, le préchauffage du plateau de fabrication
permet de réduire les gradients thermiques et donc d’atténuer les CRs [217].

Néanmoins, les stratégies de lasage, puissances et vitesses de laser préconisées pour
minimiser les CRs ne sont pas forcément les mêmes que celles qui permettent un certain
contrôle microstructural ou une minimisation des populations de défauts. Dans ces cas,
les CRs peuvent alors être réduites voir supprimées en utilisant des traitements thermiques
(TThs) post-fabrication comme présenté dans différentes études de la littérature [28], [42],
[230]. L’intensité des CRs est inversement corrélée à la durée et à la température des TThs
[42]. Différents traitements de détentionnement (ie un traitement réduisant le plus possible
les contraintes résiduelles en affectant lemoinspossible lamicrostructure) ont été proposés
dans la littérature pour l’acier 316L : 2 heures à 700°C [230], 2 heures à 650°C [28], 5 heures à
470°C [58] ou encore 4 heures à 500°C [33]. Cependant, de fortes dispersions existent dans la
littérature par rapport aux températures qui induisent desmodificationsmicrostructurales.
Une étude complète de l’effet des TThs sur l’intensité des CRs sera donc présentée dans le
chapitre 3.

(a)

(b)

FIGURE 1.2 : Mécanismes de formation des CRs en fusion laser sur lit de poudre : (a) mécanisme
TGM et (b) cool-down [196].

1.2.3.3 Défauts

Un des principaux challenges lié au procédé de fusion laser sur lit de poudre réside dans
le contrôle des populations de défauts. En effet, deux types de défauts sont générés par ce
procédé : (1) les porosités gazeuses et (2) les manques de fusion (lack of fusion, LOF ). Ces
défauts sont intrinsèquement reliés à la physique des bains de fusions.

La formedubainde fusiondépenddenombreuxparamètresdontprincipalement ladensité
d’énergie utilisée [6]. L’énergie linéiqueP/v est particulièrement bien adaptée pour prédire
la forme et la stabilité du bain de fusion (figure 1.3). Pour des énergies linéiques faibles,
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l’accroche entre le bainde fusion et le substrat (métal déjà déposé ouplateaude fabrication)
n’est pas assez importante pour assurer une bonne santématière. De plus, des phénomènes
d’instabilités du bain de fusion (humping ou balling [78]) peuvent aussi apparaître. Ces
instabilités induisent des variations morphologiques qui peuvent conduire à des manques
de fusion. Ces défauts sont littéralement des manques de recouvrement et peuvent être
localisés entre cordons ou entre couches (schéma de manque de fusion entre cordons en
figure 1.4). Enfin, des gouttes de métal (appelées scories) éjectées en dehors du bain de
fusion, sont des défauts du lit de poudre et favorisent l’apparition de manques de fusion
[77].

FIGURE 1.3 : Évolution de la forme des bains de fusion en fonction de la densité d’énergie linéique
[11].

FIGURE 1.4 : Schéma représentant deux cordons de lasage et la formation d’un manque de fusion
inter-cordons [6].

Pour des énergies linéiques moyennes, le bain de fusion est stable (zone verte sur la figure
1.3), on parle d’un mode de fusion par conduction car l’énergie apportée par le laser est
utilisée en partie pour fondre la poudre et est transmise au substrat par conduction. Pour
des énergies linéiques élevées, le bain de fusion est profond et a une morphologie typique
de "tête de clou", on parle d’un mode de keyhole (voir figure 1.5). Ce régime énergétique
est à éviter puisqu’il favorise l’apparition de porosités gazeuses en fond de bain de fusion
[6]. La morphologie des bains de fusion impacte aussi au premier ordre les conditions de
solidification et donc la microstructure obtenue après fabrication. Cet aspect sera discuté
en détail dans la partie consacrée à la microstructure de l’acier 316L LPBF.
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L’énergie linéique est particulièrement bien adaptée pour prédire la morphologie des
mono-cordons, et donc anticiper les défauts. Cependant, elle ne prends pas en compte
l’influence des paramètres géométriques tels que l’épaisseur de couche ou l’espacement
inter-cordons. Dans le cas de la fabrication d’une pièce (donc multi-cordons), l’énergie
volumique (Eq. 1.1) est bien plus adaptée. Pour l’acier 316L, la fenêtre de construction
optimale pour obtenir un matériau le plus dense possible a été définie par de nombreux
auteurs [36], [206], [235], [256] entre 65 et 105 J/mm3 en utilisant l’équation 1.1. Pour des
densités d’énergies inférieures de trop nombreux manques de fusion sont présents et des
densités d’énergies supérieures entraînent la formation de pores de type keyhole. Pour des
paramètres maîtrisés, les densités des pièces obtenues par LPBF sont supérieures à 99.9%
[6]. Puisque de nombreux auteurs se sont intéressés à l’effet de la densité d’énergie sur les
populations de défauts, cet effet ne sera pas directement étudié dans la thèse. En revanche,
l’influenced’autresparamètres comme la stratégiede lasage, ou la compositionde lapoudre
sera discutée.

FIGURE 1.5 : Cordons de soudure en mode keyhole et conduction [6].

1.2.3.4 Anisotropie mécanique

Enfin, le procédé de fusion laser sur lit de poudre induit une anisotropie de propriétés
marquée en fonction du sens de sollicitation par rapport au sens de fabrication (vertical,
horizontal ou à divers degrés d’inclinaison) [165], [212]. Cette anisotropie est expliquée
par des différences de taille de grains [165], [195] ou de texture [227] selon la direction de
sollicitation en traction monotone. Elle peut aussi l’être par des différences d’orientations
des manques de fusion en fatigue [195]. Dans la thèse, seules des éprouvettes fabriquées
verticalement seront utilisées afin de s’affranchir de cet effet d’orientation.
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1.3 L’acier 316L obtenu par fusion laser sur lit de poudre

L’acier 316L est un acier inoxydable couramment utilisé dans les industries nucléaires
[189] et agro-alimentaires [44] pour ses bonnes propriétés mécaniques et son excellente
résistance à la corrosion. Cette partie vise à mettre en avant les particularités de l’acier
316L obtenu par fusion laser sur lit de poudre. Elle a plus pour objectif d’introduire divers
concepts utiles à la compréhension dumanuscrit plutôt que d’être exhaustive.

1.3.1 Composition et microstructure

1.3.1.1 Composition chimique et structure cristalline

La composition de l’acier 316L commedéfinie par la normeEN-10028-7 [3] est donnée dans
le tableau 1.2. La forte teneur en Cr et Ni confère à cet acier son caractère inoxydable [83],
[129] notamment grâce à la formationd’une couchedepassivationde chromine (Cr2O3) en
surface. Il contient très peu de carbone, d’où sa dénomination 316L pour low-carbon. Cette
faible teneur en carbone améliore les propriétés de soudabilité et elle diminue les risques de
précipitation de carbures aux joints de grains, néfastes notamment pour le comportement
en corrosion.

L’acier 316L LPBF est constitué d’une unique phase austénitique γ de structure cubique
à faces centrées (CFC) à l’état as-built. Cette phase thermodynamiquement non stable à
température ambiante, est stabilisée par la présence d’éléments dits gammagènes dont les
principaux sont le nickel (Ni), le manganèse (Mn) et le carbone (C). Au contraire, le chrome
(Cr), le molybdène (Mo) et le silicium (Si) tendant à déstabiliser l’austénite au profit de la
ferrite α, ces éléments sont appelés alphagènes.

Cr Ni Mo Mn Si O N P C S Fe

16.5-18.5 10.0-13.0 2.0-2.5 ≤2.0 ≤1.0 <0.1 ≤0.1 ≤0.045 ≤0.03 ≤0.015 Bal.

TABLEAU 1.2 : Composition chimique (en%massique) de l’acier 316L définie par la norme
EN-10028-7 [3]

1.3.1.2 Microstructure à différentes échelles

La microstructure de l’acier 316L LPBF est complexe et organisée à différentes échelles.

Échelle polycristalline

Dans la partie précédente, une première échelle microstructurale a été évoquée : celle des
bains de fusion (figure 1.6a). Cette échelle est commune à celle des grains. Les grains ne sont
pas contenus dans les bains de fusion, ils peuvent croître par épitaxie sur plusieurs couches
comme lemontre la figure 1.6b. C’est pourquoi l’agencement des bains de fusion influence
la microstructure polycristalline [8], [107]. Par exemple, pour des rotations de 66° entre
couches il a été observé un rétrécissement des grains avec une périodicité de 3 couches [8].
En résulteunecroissancedes grains en zig-zagnomméepinching effect. La rotationdumotif
de lasage entre couches a aussi tendance à limiter la croissance épitaxiale. L’agencement
des bains de fusion peut notamment être contrôlé via l’utilisation de différentes stratégies
de lasage : via lamodification dumotif de lasage [146] ou des rotations entre couches [107].
C’est un des moyens de contrôle microstructural qui sera utilisé dans la thèse.

Pour lesmatériaux CFC, la direction de solidification privilégiée est avec l’axe <100> orienté
selon le gradient thermique local maximal [98]. Ce gradient est orienté perpendiculaire-
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ment à la frontière des bains de fusion (dirigé vers le centre du bain) et donc la forme du
bain de fusion influence les directions préférentielles de croissance des grains. Or, comme
évoqué section 1.2.3.3, la forme des bains de fusion dépend de nombreux facteurs dont
la puissance et la vitesse du laser. C’est pourquoi ces paramètres de fabrication additive
peuvent influencer la microstructure polycristalline [6], [105].

(a) (b)

FIGURE 1.6 : Bains de fusion observés en (a) microscopie optique (MO) et (b) en microscopie
électronique à balayage (MEB). Les flèches noires fines indiquent le sens de fabrication, les flèches
vides les frontières des bains de fusion et les flèches blanches la croissance épitaxiale d’un grain

entre deux bains [77]

Il a été montré qu’à forte puissance et faible vitesse (forte énergie linéique), le bain
est dans un régime proche du keyhole, il est ainsi excessivement profond et fin en son
extrémité [205]. C’est cette forme particulière qui permet une croissance selon <100> à
45° de l’axe vertical Z et donc selon <110> // Z comme expliqué par la figure 1.7. Pour
des énergies linéiques plus faibles, la forme du front de solidification permet la croissance
de grains <100> // Z depuis le fond du bain de fusion. Ainsi, pour des stratégies de
lasage unidirectionnelles et sans rotations entre couches, des « composites lamellaires
cristallographiques » sont formés par alternance de grains <100> et <110> parallèles à Z [6],
[146], [205].

Par ailleurs, la direction de lasage par rapport au flux d’argon a un effet sur lamicrostructure
obtenue. Il a étémontré par Andreau [6] qu’une direction de lasage parallèle au flux d’argon
réduit la profondeur des bains de fusion, et affecte donc la microstructure. Cet effet est
attribué aux diverses interactions énergétiques entre le laser et les vapeurs métalliques
générées lors de la fusion. La microstructure polycristalline de l’acier 316L LPBF est donc
fortement dépendante des paramètres procédés à travers la morphologie et l’agencement
des bains de fusion. De plus, la composition de la poudre [38], [174] et la géométrie des
pièces [108], [226] peuvent aussi influencer la microstructure à l’échelle du polycristal.

Lamicrostructure à cette échelle est doncmulti-factorielle. Divers paramètres seront variés
au cours de la thèse afin d’obtenir des éprouvettes de fatigue avec desmicrostructures bien
différentes pour investiguer le lien microstructure - comportement en fatigue. Cette étude
préliminaire sera présentée dans le chapitre 2.
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FIGURE 1.7 : Directions de croissance des grains en fonction de la forme des bains de fusion. (a)
Faible densité d’énergie (régime de conduction) et (b) forte densité d’énergie (proche du régime de

keyhole) [205]

Échelle micrométrique

A une échelle plus fine, dans les grains, des réseaux de cellules demicro-ségrégations riches
en Cr et Mo 1.8a et de dislocations 1.8b pavent le matériau. Ces réseaux cellulaires sont
superposés dans le cas des métaux obtenus par fusion laser sur lit de poudre [98].

La solidification de l’acier 316L LPBF est connue pour être dendritique [14], [98], [100]
du fait des vitesses élevées de refroidissement. Lors de la solidification primaire des
germes austénitiques, les éléments α-gènes (Cr, Mo) sont ségrégés à l’avant du front
de solidification, ie au niveau des espaces inter-dendritiques. En 2D, ces réseaux de
micro-ségrégations inter-dendritiques apparaissent comme des réseaux cellulaires.

(a) (b)

FIGURE 1.8 : Cellules de micro-ségrégations observées au MEB après attaque chimique [182] et (b)
cellules de dislocations observées au MET [222]
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Le lien entre les dislocations et les micro-ségrégations reste débattu dans la littérature. Il a
été démontré que la présence de micro-ségrégations favorise le piégeage des dislocations,
ce qui pourrait provoquer l’émergence de structures cellulaires de dislocation [222].
Cependant, les micro-ségrégations ne sont pas nécessaires pour obtenir des cellules de
dislocations : avec le procédé de dépôt direct d’énergie (DED), des motifs de dislocation
cellulaire sont obtenus entre les dendrites primaires sans ségrégations élémentaires [14].
Par conséquent, la conclusion des travaux de Bertsch [14] est que les micro-ségrégations
influencent la façon dont les dislocations s’organisent,mais que les dislocations ne sont pas
produites en raison des micro-ségrégations. Il est plus probable que les dislocations soient
générées par les dilatations/contractions thermiques dues au processus LPBF [16], [98]. Les
dislocations s’organisent selon les dendrites, et s’intègrent au réseau demicro-ségrégations
car les tailles de ces deux réseaux sont proches l’une de l’autre [222]. De plus, les cellules de
dislocation agissent comme des chemins préférentiels pour la diffusion des solutés, ce qui
favorise l’émergence d’un réseau de micro-ségrégation sur le même modèle que le réseau
de dislocation [16].

La taille des cellules de micro-ségrégations est fortement corrélée à la vitesse de
refroidissement.Or cette vitesse étant reliée à la vitessededéplacementdu laser, le diamètre
des cellules est directement influencé par la vitesse de lasage : il est maximal pour des
vitesses de lasage faibles (1200 nm à 250 mm/s) et minimal pour des vitesses de lasage
élevées (250 nm à 7000 mm/s) [100].

Échelle nanométrique

A l’échelle inférieure, des nano-précipités sont observables dans l’acier 316L LPBF (figure
1.9). Ils sont globalement sphériques et leur diamètre est de l’ordre de quelques nanomètres
à plusieurs centaines de nanomètres. Ces précipités ont été identifiés comme étant des
oxydes mais de nature différentes en fonction des auteurs : oxydes de Mn [201], de Mn/Si
[69], [222], de Mn/Si/Ti/Al [99], de Mn/Cr/Si [237] et principalement de Si pour [184].
Malgré cette dispersion des résultats, la majorité des auteurs recensent la présence de Mn
et Si dans les précipités à l’état as-built.

Il n’y a pas nonplus de consensus établi à propos de la localisationde ces oxydes par rapport
auxautres échellesmicrostructurales. Ils seraientpréférentiellement situés le longdes joints
de cellules pour Voisin et al. [222] et Wang et al. [229] mais distribués aléatoirement pour
Cruz [42].

FIGURE 1.9 : Images MET en champ clair révélant des nano-oxydes [42]. La flèche jaune pointe un
oxyde alors que la flèche blanche montre un joint de cellule de dislocation.
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Enfin, de nombreux auteurs rapportent que leur structure est amorphe [28], [72], [105],
[184], [242] alors que celle-ci aurait été identifiée par Yan et al. [237] comme étant une
structure cristalline métastable de rhodonite à l’état as-built. Ces populations d’oxydes
nanométriques et leur évolution avec les TThs seront étudiées dans la thèse (chapitre 3)
afin de nous positionner par rapport à ces observations de la littérature.

Finalement, la microstructure de l’acier 316L LPBF aux différentes échelles est bien
résumée par la figure 1.10 issue de [229].

FIGURE 1.10 : Microstructure multi-échelles de l’acier 316L LPBF [229]. (a) Échelle de tailles des
différentes caractéristiques microstructurales. (b) Figure de pole inverse (c) Bains de fusion,

cellules de micro-ségrégations et joints de grains observés au MEB. (d) Cellules de dislocations
observées au MET en champ clair. (e) Nano-précipités observés au MET en champ clair (f)
Seconde figure de pole inverse. (g) Cartographie des joints de grains en fonction de leur

désorientation. (h) Cartographie de désorientation (Kernel Average Misorientation). (i) Image MET
en champ clair et images colorées en fonction de la composition chimique locale mesurée par

MET-EDS. Un nano-oxyde riche en Si est révélé par ces images.

1.3.2 Les traitements thermiques de l’acier 316L LPBF

Comme évoqué précédemment (section 1.2.3.2), les TThs sont couramment utilisés pour
réduire les CRs de l’acier 316L LPBF. De plus, des traitements à plus haute température
peuvent l’être afin de modifier la microstructure et les propriétés de cet acier. Une très
courte revue des effets des TThs sur les différentes échelles de la microstructure est
proposée. Une comparaison plus complète de nos résultats avec la littérature sera menée
au chapitre 3.

Échelle du polycristal

A l’échelle du polycristal, les TThs n’ont un effet que pour des températures élevées.
La littérature n’est pas uniforme en termes de température de début et de fin de
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recristallisation. Salmanet al. [186] observentungrossissementdes grains àpartir de1000°C
et une recristallisation complète à 1400°C. Kong et al. [98] ont relevé que les joints de
grains sont stables jusqu’à 1050°C et que la recristallisation est complète dès 1200°C. Enfin,
Tascioglu et al. [210]mentionnent un début de recristallisation à 1100°C. La recristallisation
de l’acier 316L LPBF est accompagnée de l’apparition demaclesΣ3 (rotation 60°/[111]) [28].

Au contraire, les aciers 316L conventionnels recristallisent pour des températures bien plus
faibles de l’ordre de 550°C pour des aciers laminés à froid [175]. Les joints de grains de
l’acier 316L LPBF sont donc bien plus stables que ceux des aciers 316L conventionnels. Cela
garantissant unemeilleure résistancemécanique à haute température, puisque les joints de
grains contribuent en partie à celle-ci [180].

Échelle micrométrique

Les TThs ont bien plus d’effet à l’échelle micrométrique. Ils agissent sur les réseaux de
micro-ségrégations, de dislocations et peuvent entraîner la précipitation de nouvelles
phases. Dans la littérature, l’évolution des réseaux de dislocations et demicro-ségrégations
n’est (souvent) pas traitée séparément. Pour des températures relativement faibles (<
600°C), la taille des cellules tend à augmenter [186]. Ensuite, la majorité des études de la
littérature s’accordent sur une disparition des réseaux cellulaires sur un intervalle de 700
à 900°C [222]. Cependant, de très larges variations sont relevées : un début de disparition
a été rapporté dès 400°C [30] alors que d’autres auteurs rapportent l’existence de cellules
après des TThs de 1200°C [237]. Il est donc nécessaire d’étudier d’une part l’évolution des
cellules de micro-ségrégations et d’autre part celle des cellules de dislocations. Ce travail
sera présenté dans le chapitre 3 de la thèse.

De plus, sous l’effet des TThs, de nouvelles phases peuvent parfois précipiter dans l’acier
316L LPBF. Dans la littérature, des carbures [123], la phase χ [166] et la phase σ [105] ont
déjà été observés après TThs.

Échelle nanométrique

Enfin, à l’échelle nanométrique, peu d’études ce sont intéressées à l’évolution des nano-
oxydes avec la températuredeTTh. Yanet al. [237] ont rapportéunchangementde structure
cristalline et demorphologie des nano-précipités entre l’état as-built (précipités circulaires
et structure rhodonite) et l’état traité à 1200°C(précipitésprismatiques et structure spinnel).
De plus, les précipités grossissent avec l’augmentation de la durée du traitement [237] ou
l’augmentation de la température [28]. Cependant, peu de données existent sur l’évolution
de lamorphologie, de la taille ou des structures cristallines de ces nano-oxydes notamment
pour des températures intermédiaires (600-900°C). C’est pourquoi une étude détaillée de
l’évolution des populations de nano-oxydes sera présentée au chapitre 3.

1.3.3 Comportement en tractionmonotone de l’acier 316L LPBF

Après avoir introduit la microstructure de l’acier 316L LPBF et évoqué ses évolutions au
cours de TThs, cette partie propose une revue de son comportement en tractionmonotone.

1.3.3.1 Etat as-built

Le tableau 1.4 résume les propriétés en traction monotone de l’acier 316L LPBF à l’état
as-built rapportées dans la littérature. Ce tableau n’est pas exhaustif mais donne seulement
un aperçu des propriétés. Pour des pièces denses, la limite d’élasticité à l’état as-built
est entre 400 et 600 MPa, la résistance maximale en traction entre 500 et 700 MPa (la
valeur rapportée par Salman et al. [186] est la seule connue au delà de 700 MPa) et
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l’allongement à rupture de l’ordre de 30 à 80%. En comparaison, les aciers 316L corroyés
ont des limites d’élasticités de l’ordre de 350 MPa, une résistance maximale entre 550 et
650 MPa et un allongement à rupture compris entre 30 et 60 % [74], [229]. Ainsi, la limite
d’élasticité est plus élevée pour l’acier 316L LPBF, tout en gardant une résistance maximale
et un allongement à rupture proches de ceux du 316L corroyé. Ceci s’expliquerait par la
structuration multi échelles de la microstructure (voir section précédente), notamment
grâce à la présencede sous structure cellulaires dedislocations. Ces dernières permettraient
un durcissement dumatériau par un effet Hall-Petch [69], [253], mais cette hypothèse n’est
pas reconnuepar tout les auteurs [8], [50], [112].Cesderniers reportentque la relationd’Hall
Petch ne peut pas être appliquée de façon si simple car le coefficient de franchissement des
parois n’est pas le même pour des HAGBs (>15°) ou des parois cellulaires (max 2°). De plus,
pour des cellules de taille inférieures, des limites d’élasticité inférieures ont été obtenues.
Néanmoins, un consensus existe pour affirmer que les cellules de dislocations et/ou celles
demicro-ségrégations ont un rôle de durcissement de l’acier 316L LPBF [8], [50], [98], [112],
[253].

La dispersion des propriétés en traction issues de la littérature (tableau 1.4) s’explique par
les nombreux facteurs d’influence :

• Les défauts et leur variabilité impactent les propriétés en traction [235].

• Les fortes rugosités de surface (éprouvettes non usinées) réduisent aussi les
propriétés mécaniques en agissant en tant que concentrateurs de contrainte [256].

• La texture des éprouvettes affecte de manière significative le comportement en
traction [227]

• Les tailles de grains et/ou de cellules peuvent affecter la limite d’élasticité par des
relations de type Hall-Petch [69], [98], [180], [253]

• Les populations de nano-oxydes affectent le comportement mécanique de l’acier
316L LPBF [184]. Les variations de taille et de quantité de ces oxydes induit des
variations de propriétés mécaniques.

• La composition chimique des aciers utilisés varie fortement d’une étude à l’autre et
peut expliquer certaines dispersions [222]

1.3.3.2 Effet des TThs

Industriellement, des TThs sont souvent utilisés, et les propriétés en traction sont
dépendantes de l’état de TTh. De façon générale, la limite d’élasticité diminue avec
l’augmentation de température de TTh, la résistancemaximale en traction ne diminue que
légèrement et l’allongement à rupture augmente. En résulte des capacités d’écrouissage
plus importantes pour les états traités thermiquement [222].

Plus particulièrement, pour des traitements à température relativement faible, la limite
d’élasticité est stable : pourdes traitements⩽600°Cpour [222], < 650°Cpour [28], et⩽700°C
pour [180]. Chao et ses co-auteurs [28] ont même rapporté une augmentation de la limite
d’élasticité de 20 MPa pour un TTh de 4h à 400°C et Chen et al. [30] une augmentation de
60 MPa pour 1h à 400°C. Au contraire, Salman et al. [185] ont observé une diminution de la
limite d’élasticité de 90MPaaprèsunTThà300°C; c’est cependant la seule étude rapportant
cet effet.
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σel (MPa) σmax (MPa) εr (%)

[212] 530-560 570-590 42-45

[176] 462 565 54

[8] 480±20 565±10 44±5
[186] 550±10 1016±8 50±5
[28] 400±3 573±1 53±1
[227] 495±15 607±11 80±3
[106] 450-500 525-575 32-52

[58] 453±6 573±6 46±1
[6] 448±32 538±37 54±4
[114] 450-470 610-630 60

[229] 450-590 640-700 59-36

[129] 484 642 67

TABLEAU 1.4 : Exemples de propriétés en traction monotone rapportées dans la littérature. σel est la
limite d’élasticité, σmax la résistance maximale en traction et εr l’allongement à rupture.

En parallèle, l’allongement à rupture n’est que peu affecté par de tels traitements : légère
diminution pour Voisin et al. [222], légère augmentation pour Ronneberg et al. [180],
stabilité à 400°C pour Chao et al. [28] et Chen et al. [30]. Sur ces gammes de températures la
résistance maximale à la traction reste stable [28], diminue [185] ou augmente légèrement
[30], [180], [222]. La majorité des résultats montre donc que ces TThs à relativement faible
température permettent d’atteindre le meilleur compromis limite d’élasticité - ductilité
pour l’acier 316L LPBFmême si des divergences existent.

Ensuite, au delà de 600-700°C, la plupart des études s’accordent pour dire que la limite
d’élasticité diminue et que l’allongement à rupture augmente [30], [180], [222]. Seuls
Chao et al. [28] observent une diminution de l’allongement à rupture expliquée par la
précipitation de phase σ ; ce résultat sera longuement rediscuté au cours du chapitre 3. La
diminutionde la limited’élasticité est expliquéedans laplupart des étudespar ladisparition
progressive des réseaux de micro-ségrégations et dislocations [28], [30], [180], [222]. Il
est communément admis que ces réseaux participent à la haute limite d’élasticité de cet
alliage [69], [98], leur disparition entraîne irrémédiablement une diminution de la limite
d’élasticité et donc une augmentation de l’allongement à rupture.

Il est intéressant de noter que la résistance maximale en traction σmax ne diminue que
légèrement comparée aux évolutions de la limite d’élasticité [28], [222] même si des
résultats divergents existent [185]. Ceci est notamment expliqué par une augmentation des
capacités d’écrouissage de l’alliage avec l’augmentation de température de TTh [222]. En
effet, à l’état as-built l’alliage serait saturé en dislocations, mais les TThs diminuant les
densités de dislocations, des possibilités d’écrouissage supplémentaires sont révélées.

Enfin, les auteurs ayant observés une recristallisation [28], [180], [222] lui attribuent une
diminution de limite d’élasticité pour des TThs à haute température (> 1000°C). Pour des
TThs à 1100°C et au-delà, Chao et al. [28] ont remarqué une augmentation de la taille des
nano-oxydes (et une diminution de leur nombre) qui diminuerait la ductilité de l’acier 316L
LPBF.
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1.4 Comportement en fatigue des métaux

1.4.1 Généralités sur la fatigue

La fatigue désigne un processus d’endommagement caractéristique des matériaux soumis
à des sollicitations cycliques. Ces sollicitations peuvent aboutir à l’apparition de fissures ou
à la ruine de la pièce si le nombre de cycles est suffisant.

L’étude du comportement en fatigue desmétaux suscite un intérêt industriel et scientifique
fort depuis plus d’un siècle. La compréhension des mécanismes de rupture, souvent pour
des contraintes inférieures à la limite d’élasticité, est essentielle pour dimensionner au plus
juste les pièces utilisées en industrie.

En fatigue, en première approximation, le nombre de cycles total (Ntot) peut être
décomposé comme la somme du nombre de cycles nécessaires à l’amorçage d’une fissure
(Na), et celle du nombre de cycles nécessaires à sa propagation (Np) (Eq. 1.2) :

Ntot = Na +Np (1.2)

Plus le niveau de sollicitation cyclique est élevé, moins le nombre de cycles à rupture
(Ntot) sera important. La figure 1.11 représente schématiquement l’évolution classique de
l’endurance (ie le nombre de cycles à rupture) des métaux en fonction de la contrainte
imposée. Trois régimes de fatigue peuvent être distinguées en fonction dunombre de cycles
et des mécanismes de rupture :

FIGURE 1.11 : Courbe S-N schématiquemontrant les trois régimes de fatigue et les types d’amorçage
respectifs. σa correspond à l’amplitude de contrainte et σD à la limite d’endurance conventionnelle.

• La fatigue oligocyclique ou fatigue à faible nombre de cycles (low cycle fatigue,
LCF) : entre 102 et 104 cycles. Ce domaine correspond à des contraintes proches
ou supérieures à la limite d’élasticité et entraîne donc une forte activité plastique,
souvent généralisée. L’amorçage de fissures est souventmultiple et localisé en surface
[12], [190]. La phase de propagation de ces fissures couvre la majorité de la durée de
vie (80-90%) [12].
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• La fatigue à grand nombre de cycles, FGNC, (ou high cycle fatigue, HCF) entre 104

et 107 cycles. Les contraintes sont communément inférieures à la limite d’élasticité,
l’activité plastique est localisée. L’amorçage de fissures survient en surface et la phase
d’amorçage correspond à la majorité de la durée de vie (80-90%) [12].

• La fatigue à très grand nombre de cycles (very hicle cycle fatigue, VHCF) ou
fatigue giga-cyclique, pour des durées de vie supérieures à 107 cycles. Les contraintes
appliquées sont très faibles, et l’amorçage de fissures de fatigue est souvent interne.
La phase d’amorçage correspond à l’essentiel de la durée de vie.

Entre les domaines HCF et VHCF (de 106 à 108cycles), un domaine d’endurance illimitée
peut parfois être défini pour certains métaux. Sur cette plage de nombre de cycles, la
résistance en fatigue est alors quasi-constante. L’asymptote horizontale décrite dans le
diagramme S-N est historiquement appelée limite d’endurance. Cette dénomination est
néanmoins trompeuse puisqu’il a été montré par de nombreux auteurs que des ruptures
surviennent à des contraintes inférieures à la limite d’endurance dans le domaine VHCF
[131].

1.4.2 Compétitionmicrostructure-défauts à l’amorçagedesfissuresde fatigue

Denombreux facteurs influencent la tenue en fatigue desmétaux : lamicrostructure, le type
et l’intensité des sollicitations, l’état de surface, l’étatmétallurgique, la présence de défauts,
l’environnement ou encore la température. Lesmatériaux issus duprocédé LPBF contenant
de nombreux défauts, cette sous-partie s’intéressera tout particulièrement à l’impact des
défauts sur l’amorçage des fissures de fatigue.

1.4.2.1 Mécanismes d’amorçages de fissures microstructurales

En l’absence de défauts, le comportement en fatigue des métaux est gouverné au
premier ordre par la microstructure. Dans ce cas, les fissures de fatigue s’amorcent
préférentiellement sur des hétérogénéités microstructurales ou des zones de localisation
de la déformation : joints de grains, bandes de glissement persistantes (persistant slip
bands, PSB) ou joints de macles [133], [160]. Dans l’acier 316L, pour des sollicitations en
fatigue sous air, de nombreuses fissures amorcent à partir de PSB [133]. Les PSB sont
formées par les mouvements répétés de dislocations le long d’un plan de glissement, elles
sont la conséquence de la localisation de la déformation plastique irréversible [160]. Sous
chargement de fatigue, le glissement de dislocations répétés le long des PSB entraîne alors
une forte localisation de la déformation qui favorise la formation d’une fissure.

Un systèmede glissement s est défini par unplan et une direction de glissement. Les indices
de Miller du plan sont notés {hkl} et son vecteur normal ns. La direction de glissement est
définie par le vecteur ls d’indices <uvw> . Le plan de glissement est alors noté {hkl}<uvw>.
Dans les matériaux cubiques à faces centrées (CFC), 12 systèmes de glissement existent.
Ils correspondent aux plans et directions cristallographiques les plus denses, à savoir les 4
plans 111 et les 3 directions <110>.
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Un système de glissement est activé lorsque la cission résolue τ sur ce système atteint
une valeur critique (Critical Resolved Shear Stress,CRSS) nécessaire au glissement d’une
dislocation. Cette cission résolue s’exprime, en traction uniaxiale, selon la loi de Schmid
avec les notations de la figure 1.12 par l’équation suivante 1.3 avecFS le facteur de Schmid.
Ainsi, les plans de glissement préférentiellement activés sont ceux ayant la cission résolue
maximale, donc le facteur de Schmid maximal. En traction uniaxiale, ces systèmes de
glissement ont leur plan incliné de 45° par rapport à l’axe de traction. Les 12 systèmes de
glissement considérés pour une structure cubique (phase γ de l’acier 316L) sont définis par
le tableau 1.6.

τs = σ cos θ cosχ = σFS (1.3)

(a) (b)

FIGURE 1.12 : (a) Illustration des 12 systèmes de glissement des matériaux CFC et (b) schéma
illustrant la loi de Schmid [74].

Plan ns Direction ls Numérotation Z-set Notation Schmid & Boas

(111) [1̄01] 1 B4

(111) [01̄1] 2 B2

(111) [1̄10] 3 B5

(11̄1) [1̄01] 4 D4

(11̄1) [011] 5 D1

(11̄1) [110] 6 D6

(1̄11) [01̄1] 7 A2

(1̄11) [110] 8 A6

(1̄11) [101] 9 A3

(111̄) [1̄10] 10 C5

(111̄) [101] 11 C3

(111̄) [011] 12 C1

TABLEAU 1.6 : Définition des 12 systèmes de glissement {111} < 110 > considérés dans une
structure cubique. La numérotation utilisée dans la suite Z-set ainsi que la correspondance avec le

système de Schmid & Boas sont renseignées. Adapté de [74] et [66].
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Cependant, dans un polycristal, même sous chargement macroscopique uniaxial, l’état
de contrainte est souvent multiaxial à l’échelle du grain du fait de l’anisotropie élastique
de comportement des grains. En conservant les notations introduites précédemment, la
cission résolue τs sur un système s dépend de l’état de contrainte local défini par le tenseur
σ
∼
(Eq 1.4) :

τs = ms
∼

: σ
∼

(1.4)

avec

ms
∼

=
ls ⊗ ns + ns ⊗ ls

2
(1.5)

Ainsi, les systèmes de glissement réellement activés ne sont donc pas toujours ceux prévus
en considérant l’état de contraintemacroscopique.Deplus, une fois un système activé dans
un grain, les déformations plastiques de ce grain vont modifier l’état de contrainte perçu
par ses voisins. Ceci pouvant provoquer l’activation d’autres systèmes avec un facteur de
Schmid plus faible dans les grains voisins. Par exemple, Mu et al. [142] ont montré qu’en
fatigue oligocyclique, sur un 316L conventionnel, l’amorçage de fissures se fait pour 2/3 des
fissures surdesbandesdeglissementpersistantesdont le facteurdeSchmidest leplus élevé.
Le déclenchement d’autres systèmes de glissement est observé et expliqué par la triaxialité
locale du chargement dû aux déformations des grains voisins. L’amorçage des fissures de
fatigue est donc piloté au premier ordre par l’orientation des grains, mais l’environnement
polycristallin autour d’un grain influence aussi les mécanismes de plasticité dans celui-ci
et donc les mécanismes d’amorçages de fissures de fatigue.

L’amorçage des fissures de fatigue dépend donc de nombreux paramètresmicrostructuraux
dont l’orientation des grains et leur environnement local mais aussi de la taille ou la
morphologie de ceux-ci.

Par exemple,Mineur et son équipe [133] ont trouvé que l’amorçage est observé préférentiel-
lement dans les gros grains. La contrainte effective en pointe d’un plan de glissement dans
un gros grain est plus élevée du fait qu’unnombre plus important de dislocations peut y être
stocké. Ainsi, les matériaux à petits grains permettent d’atteindre des résistances en fatigue
plus élevées comparées aux mêmes matériaux à gros grains [27], [63], [93], [159]. Pour des
matériaux conventionnels, à taille de grains de micrométriques à millimétriques, la limite
d’endurance suit une loi de type Hall-Petch [63].

La morphologie des grains affecte de la même manière les mécanismes de plasticité
en introduisant une notion de taille effective en fonction de la direction principale
du chargement. Ainsi, la présence de grains très allongés induit une anisotropie de
comportement entre la direction d’allongement et les directions transverses via la notion
de taille de grain effective.

Pour l’acier 316L LPBF, la microstructure aux échelles inférieures (réseaux de cellules de
micro-ségrégations et dislocations, nano-oxydes) peut influer aussi sur les mécanismes
d’amorçage de fissures de fatigue. D’ailleurs, ces mécanismes d’amorçages microstructu-
raux sont encore sujets à débat pour l’acier 316L LPBF puisque Zhang et al. [248] ont
observés des amorçages inter-granulaires alors que Cui et al. [43] relatent un amorçage
au niveau de PSB. En outre, Cui et al. [43] ont montré que les cellules de dislocations
modifient lesmécanismes de glissement : elles favorisent le glissement planaire par rapport
au glissement dévié. De plus, ces cellules ralentiraient les mouvements de dislocations ce
qui augmente la ductilité de l’alliage.
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Enfin, en règle générale, l’augmentation de la résistance à la déformation se traduit par une
augmentation de la limite d’endurance [63].

1.4.2.2 Amorçage de fissures à partir de défauts

La présence de défauts géométriques affecte l’amorçage des fissures de fatigue lorsqu’ils
dépassent une taille critique. Ils agissent comme des concentrateurs de contraintes,
localisant de façon prononcée la déformation plastique et accélérant ainsi l’amorçage de
fissure de fatigue [129], [248]. La résistance en fatigue est donc maximale en l’absence de
défauts.

De nombreuses études ont permis de mettre en évidence que les défauts pilotent le
comportement en fatigue lorsqu’ils ont des tailles supérieures à une taille critique [74], [94],
[129], [130]. La taille des défauts est le paramètre gouvernant leur criticité. Des modèles
ont été proposés par Murakami (Eq. 1.6) [144] et El-Haddad 1.7 [57] pour prédire la limite
d’endurance de matériaux à défauts (σD,a) en fonction de la taille (a) de ces derniers.

Murakami adopte une approche empirique en faisant intervenir la dureté Vickers du
matériau (HV ), un coefficient n dépendant du matériau (mais souvent pris égal à 6), ainsi
qu’un coefficient β prenant en compte la position du défaut (β = 1.46 pour un défaut
débouchant, β = 1.56 pour les défauts internes). R est le rapport de charge (R = σmax/σmin)
et α = 0.226 +HV .10

−4.

σD,a =
β ∗ (HV + 120)

(
√
aire)1/n

.(
1−R

2
)α (1.6)

El-Haddad préfère considérer les défauts comme étant des fissures pré-existantes dans le
matériau. Dans ce cas, en appliquant les concepts de la mécanique linéaire de la rupture
(MLR), undéfaut provoque la fissuration si le facteur d’intensité de contrainte lié à ce défaut
∆K est supérieur au seuil de propagation∆Kth. Ainsi, l’amplitude de contraintemaximale
pour laquelle le défaut n’est pas critique correspond à la limite d’endurance et est définie
telle que∆K = ∆Kth. D’où la formulation suivante proposée par El-Haddad (Eq 1.7) :















σD,a =
∆Kth

f ∗ (π(
√
aire+

√
aire0))1/2

√
aire0 =

1

π
∗ ( ∆Kth

0.65 ∗ σD0

)

(1.7)

avec f un facteur de forme de la fissure (f=0.65 pour les fissures semi-elliptiques) et σD0 la
limite d’endurance dumatériau sans défaut. Ainsi dans ce cas, et contrairement aumodèle
deMurakami, la valeurmaximale de la limite d’endurance est bornée et égale aumaximum
à la limited’endurancedumatériau sansdéfaut.Cemodèle est reporté sur lafigure1.13pour
l’acier 316L conventionnel et unacier 316LLPBF.Cette figuremontrebienqu’enprésencede
grosdéfauts, la limited’enduranceest gouvernéepar la taille desdéfauts et lamicrostructure
de l’acier 316L LPBF n’influe pas sur la résistance en fatigue.
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FIGURE 1.13 : Diagramme de Kitagawa extrait de la thèse de Pierre Mérot [129]. Ce diagramme
reprend les essais de Guerchais [74] sur un acier 316L conventionnel et présente ceux de Mérot sur

un acier 316L LPBF. FLLP est l’acronyme français pour LPBF.

Pour des tailles de défauts modérées (
√
aire< 100 µm) la résistance en fatigue de l’acier

316L LPBF est supérieure à celle de l’acier conventionnel. Cet effet se retrouve aussi dans les
travauxd’Olivier Andreau [6]. Cet effet est attribuénotamment à des différences de tailles de
grains entre lesmatériaux : l’espérance de la taille de grain de l’acier 316L LPBF de l’étude de
Merot [129] est de 47 µm (moyenne entre les valeurs // et⊥ à BD) contre 11 µmpour l’acier
316L corroyé de l’étude de Guerchais [74]. La taille de grain étant supérieure pour l’acier
316L LPBF, la taille critique des défauts est alors plus élevée. Autrement dit, à iso-taille de
défauts, la criticité de ceux-ci est plus faible pour l’acier 316L LPBF due à sa plus grande
taille de grains. Cependant, les écarts de propriétés mécaniques quasi-statiques entre ces
matériaux peuvent aussi influencer la limite d’endurance. Il est donc difficile d’attribuer
l’écart de limite d’endurance uniquement à un effet de taille de grains.

Malgré tout, la dépendance de la criticité des défauts à la taille de grain est confirmée
par les travaux de Nadot [148] sur un acier Armco. De manière générale, pour les aciers
conventionnels [74], [148]mais aussi pour ceux obtenus en LPBF [7], [129], les défauts sont
critiques lorsque leur taille est supérieure à la taille moyenne des grains.

Outre la taille des défauts, leur position a une importance significative sur leur criticité : les
défauts surfaciques (ou sub-surfaciques, ie pouvant interagir avec la surface) sont connus
pour être bien plus critiques que les défauts à coeur (ie défauts n’interagissant pas avec la
surface) [7], [94], [149]. Par exemple, Andreau et al. [7] ontmontré, pour un acier 316L LPBF,
que la taille de défaut critique est de l’ordre de 20 µm en surface alors qu’elle est de 200 µm
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à coeur. Cependant, pour des défauts à coeur, la distance du défaut par rapport à la surface
n’influe pas significativement sur la résistance en fatigue [7].

Au delà de la position et de la taille des défauts, un dernier paramètre les caractérisant
est leur morphologie. Les défauts les plus aigus concentrent de manière plus intense
les contraintes. En effet, une diminution du rayon d’entaille augmente le facteur de
concentration de contrainte [190]. En conséquence, Schönbauer et al. [191] ont observé
qu’une augmentation de l’acuité des défauts engendre une diminution de la résistance
en fatigue pour un acier martensitique. Cet effet étant d’autant plus marqué que la taille
des défauts est importante. Au contraire, Merot et al. [130] montrent que le type de défaut
(piqûrede corrosion, défaut usiné, oumanquede fusion) et donc lamorphologiede ceux-ci,
n’impacte pas de façon significative la résistance en fatigue d’un acier 316L LPBF.

Les conclusions contraires entre ces études pourraient s’expliquer par des différences de
ductilité entre les matériaux étudiés. L’acier 316L LPBF a une ductilité élevée par rapport
aux aciers martensitiques qui sont bien plus fragiles, en conséquences ces derniers sont
plus sensibles aux concentrations de contraintes élevées. Ces effets, relatifs à la transition
défaut-fissure seront discutés dans la sous-partie concernant les fissures courtes.

Enfin, outre les caractéristiques propre à chaque défauts, le nombre de défauts et leur
positionnement les uns par rapport aux autres (espacement homogène, ou défauts
regroupés en clusters) a aussi un effet sur la criticité de la population de défauts.
Évidemment, plus le nombre de défauts est élevé, plus la surface portante peut être réduite,
et ainsi augmenter la contrainte effective. De plus, les défauts proches les uns des autres
peuvent interagirent entre eux : on dit qu’ils forment un cluster. Dans ce cas, la résistance
en fatigue est réduite puisque le cluster de défaut se comporte de façon similaire à undéfaut
de la taille du cluster. De plus, plus le nombre de défauts est élevé, plus la probabilité qu’ils
forment un cluster est forte. Ces aspects sont particulièrement bien exposés par Khouki et
Wilson [94], [95], [232], [233].

1.4.3 Propagation de fissures en fatigue

1.4.3.1 Concepts généraux

La propagation de fissures en fatigue dans lesmatériauxmétalliques peut être décrite selon
la figure 1.14 en utilisant le concept du facteur d’intensité de contrainte ∆K issu de la
mécanique linéaire de la rupture (MLR). Ainsi, cette approche est valable sous l’hypothèse
que la plasticité est confinée dans un volume restreint en pointe de la fissure par rapport
aux dimensions de la pièce [53].

Dans le domaine I, les fissures ne se propagent pas si le facteur d’intensité de contrainte
∆K est inférieur à une valeur seuil ∆Kth. Lorsque ∆K est légèrement supérieur à ∆Kth,
les vitesses de propagations sont lentes, les mécanismes discontinus et la propagation est
fortement influencée par lamicrostructure et l’environnement. La sous-partie suivante sera
dédiée aux limitations de la MLR dans la prise en compte de ces différents effets.
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FIGURE 1.14 : Représentation schématique des différents régimes de propagation en fatigue.
Diagramme inspiré de [63]

Dans le domaine II, la vitesse de propagation suit la loi de Paris (Eq. 1.8) [12]. Les
mécanismes sont continus, lamicrostructure et l’environnement n’ont que peu d’influence
sur la propagation. Dans ce domaine, le faciès de rupture est marqué par des stries de
propagation quimarquent l’avancée de la fissure cycles après cycles. Enfin, pour des valeurs
de∆K prochesde la ténacité dumatériauKc (domaine III), lesmécanismesdepropagation
sont communs à l’endommagement statique, la microstructure influence alors fortement
la propagation, et l’environnement, au contraire, n’a pas d’influence marquée.

da

dN
= C∆Km (1.8)

aveca la taille de la fissure,N le nombrede cycles, et∆K le facteur d’intensité de contrainte.
C etm sont des constantes dépendant essentiellement du matériau.

1.4.3.2 Cas des fissures courtes

Les fissures courtes sont celles correspondant au domaine I de la figure 1.14, celles pour
lesquelles∆K estprochede∆Kth.Dans cedomaine, lamicrostructure influence fortement
les cinétiquesdepropagationdefissure, notammentpourdes rapports de charge faible [53],
[63], [161], [179]. Par exemple, Ritchie [179] et Pippan [161] ont respectivement montré
qu’une augmentation de la taille de grains diminue les vitesses de propagation dans le
domaine I pour des alliages d’aluminium et pour des aciers à haute résistance. En outre,
Bathias et Pineau [12] rapportent que∆Kth varie de façon inversement proportionnelle au
carré de la taille de grain. Mécanistiquement, les fissures se propagent préférentiellement
le long de plans de glissement, et donc, l’accroissement de la taille de grains augmente la
tortuosité des fissures et diminue leur vitesse de propagation macroscopique [63].
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Pour les matériaux obtenus par fabrication additive, une seconde échelle de barrière
microstructurale est à considérer : celle des réseaux de micro-ségrégations et dislocations.
Riemer et son équipe [176] ont mesuré des vitesses de propagation supérieures pour des
aciers 316L LPBF contenant des réseaux de cellules par rapport à des aciers 316L LPBF
n’en contenant plus (puisque traités à haute température). Après TTh, une diminution
significative de la résistance mécanique est observable pour l’acier 316L LPBF. Or, il a été
montré par R.O. Ritchie [179] que le seuil de propagation∆Kth varie de façon inverse à la
limite d’élasticité cyclique. En conséquence, dans l’étude de Riemer [176], la diminution de
la résistancemécanique a entraîné une augmentation du seuil de propagation, et donc une
diminution des vitesses de propagation des fissures courtes. En effet, dans le domaine I, la
force motrice de propagation peut être exprimée par la différence entre∆K et∆Kth [129].

Par ailleurs, une approche intéressante consiste à considérer les défauts commedes fissures
courtes, ceci a pour intérêt de rendre compte de la criticité des défauts en fonction de la
microstructure. Cette approche est celle utilisée dans les diagrammes de Kitagawa (figure
1.15). Deux régimes sont définis dans ce diagramme, un premier pour lequel la taille de la
fissure n’influe pas sur le comportement en fatigue (droite horizontale dans le diagramme)
et un second où la limite d’endurance décroît avec l’augmentation de la taille de la fissure.
La position de cette droite dépend de la valeur de∆Kth (voir figure 1.15). En conséquence,
plus∆Kth est élevée et plus le domaine de non-propagation des fissures est étendu.

FIGURE 1.15 : Représentation schématique d’un diagramme de Kitagawa. a est la taille d’un défaut,
at,1 et at,2 sont les tailles de transitions au-delà desquelles la taille du défaut diminue la résistance

en fatigue, β est un paramètre matériau empirique. Inspiré de [178].

Pour lesmatériaux àdéfauts, cela induit quepourunemêmepopulationdedéfauts la valeur
du seuil∆Kth influe sur la criticité de ceux-ci. Ainsi, le défaut correspondant à l’étoile sur
la figure 1.15 est critique pour le matériau 1 (bleu) alors qu’il ne l’est pas pour le matériau 2
(rouge). Or, commediscuté précédemment, le seuil∆Kth dépend de lamicrostructure tout
comme la limite d’endurance sans défaut∆σD,0.

29



Chapitre 1. État de l’art

Classiquement, les paramètres microstructuraux qui provoquent une diminution de∆Kth

impliquent aussi une augmentation de ∆σD,0 comme l’illustre la figure 1.15 [178]. Les
métaux à dureté élevée ont un comportement proche dumatériau 1 de la figure 1.15 tandis
que ceux à dureté plus faible suivent la tendance n°2. La dureté étant corrélée à la résistance
mécanique et évoluant de façon inverse à la ductilité, les métaux les plus résistants suivent
la tendance n°1 (bleu) alors que les plus ductiles suivent la tendance n°2 (rouge).

La taille de défauts critiques (ie défauts se propageant en fissure) doit donc être observée
relativement à la microstructure. Par exemple, Nadot et al. [148] ont montré que la taille
relative des défauts par rapport à la taille des grains est bien mieux corrélée à la résistance
en fatigue que la taille des défauts elle-même. Ils concluent que les microstructures fines
sont plus sensibles aux défauts que celles à gros grains.

1.4.4 Comportement de l’acier 316L LPBF en fatigue

Après avoir introduit différents concepts liés au comportement en fatigue des métaux
et nécessaires pour la suite de cette thèse, l’objectif de cette partie est de présenter les
propriétés en fatigue de l’acier 316L LPBF à travers différents exemples de la littérature.
L’effet de la rugosité de surface et de la direction de fabrication ne seront pas évoqués
ici puisqu’ils ne font pas partie des sujets abordés au long de la thèse. Néanmoins, des
références d’études ayant analysé ces effets sont données en partie 1.2.3.

1.4.4.1 Impact des défauts

Comme exposé dans la partie 1.2.3.3 le procédé de fusion laser sur lit de poudre génère
des défauts de type porosités gazeuses ou des manques de fusion. Les manques de
fusion ont des tailles souvent supérieures à la centaine de microns, soit plus que les
tailles caractéristiques microstructurales. Dans ce cas, comme expliqué dans la partie
1.4.2.2, la résistance en fatigue est gouvernée par les défauts. C’est pourquoi, dans la
littérature consacrée au comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF, de nombreuses
études rapportent un amorçage à partir de manques de fusion et des propriétés en fatigue
relativement faibles [17], [114], [256]. Les données issues des études de Liang [114] et Blinn
[17] sont reportées sur la figure 1.16. Cette figure montre que la résistance en fatigue de ces
éprouvettes est relativement faible (de l’ordre de 150 MPa) en particulier pour les grandes
durées de vie.

Au contraire, la résistance en fatigue de l’acier 316L est bien plus élevée lorsque les
fissures amorcent à partir de caractéristiques microstructurales [6], [129]. Cependant, ces
conditions sont difficiles à obtenir et le sont souvent pour des volumes d’éprouvettes
faibles [6], ou bien lorsque l’amorçage microstructural est provoqué à partir de défauts
électro-érodés [129]. Dans ces cas extrêmes, la limite d’endurance à 106cycles est de
l’ordre de la limite d’élasticité du matériau. Cependant, l’utilisation de défauts électro-
érodés ou l’emploi d’éprouvettes de faible volume réduit les probabilités de présence
de caractéristiques microstructurales critiques pour l’amorçage en fatigue. Comparer à
des éprouvettes classiques, la résistance en fatigue est alors sur-évaluée. En effet, en
localisant de façon déterministe la zone d’amorçage (par des défauts électro-érodés par
exemple), la microstructure localement sollicitée n’est pas représentative de la criticité de
la microstructure globale. D’ailleurs, la forte dispersion de limite d’endurance obtenue par
P. Mérot [129] en utilisant cette méthode confirme le problème de la représentativité de la
microstructure locale.
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FIGURE 1.16 : Diagramme SN de l’acier 316L LPBF de différentes études de la littérature. Les
données de Liang [114], Blinn [17] et Merot [129] correspondent à des amorçages à partir de
défauts alors que celles de Zhang [247] et Elangeswaran [58] correspondent à des amorçages à

partir de caractéristiques microstructurales.

Entre ces deux régimes, pour des valeurs d’amplitudes de contrainte de l’ordre de 350
MPa, certaines études rapportent un amorçage à partir de défauts [129] tandis que d’autres
montrent un amorçage à partir de caractéristiques microstructurales [24], [58], [247]. Les
résultats des essais issus de l’étude de Mérot [129] (amorçage à partir de défauts) et ceux
issus des études de Zhang [247] et Elangeswaran [58] (amorçage microstructural) sont
reportés figure 1.16. Cette figure illustre que les résistances en fatigue des éprouvettes issues
d’amorçages différents (défaut ou microstructure) sont très proches. Ceci indique que les
défauts des éprouvettes issus de Mérot et al. [129] sont parfois tout aussi critiques que
certaines zonesde lamicrostructuredes éprouvettes issuesdeElangeswaranet al. [58] oude
l’étude de Zhang et al. [247]. En effet, en dessous d’une taille critique les défauts deviennent
moins nocifs que la microstructure comme discuté en partie 1.4.2.2.

Seuls les défauts ne permettent donc pas d’expliquer le comportement en fatigue de l’acier
316L LPBF. Pour des défauts relativement petits, il est évident que lamicrostructure joue un
rôle important vis-à-vis de la tenue en fatigue.

1.4.4.2 Impact des traitements thermiques

Dans la littérature, certains auteurs se sont intéressés à l’effet des TThs sur la résistance en
fatigue de l’acier 316L LPBF. C’est notamment le cas des étudesmenées par C. Elangeswaran
[58] et Leuders et al. [109] pour qui les résultats d’essais de fatigue ont été reportés figure
1.17.

Premièrement, cette figure met en avant que le traitement HIP (Hot Isostatic Pressure,
compaction isostatique à chaud) est néfaste pour la tenue en fatigue de l’acier 316L LPBF,
notamment à faible nombre de cycles. Bien que ce traitement referme certains défauts, la
température élevée utilisée (>1000°C) modifie fortement la microstructure en supprimant
les micro-ségrégations et dislocations. En résulte une diminution des propriétés statiques,
et donc, une décroissance de la résistance en fatigue oligocyclique.
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Les traitements de détentionnement utilisés par Elangeswaran (5h à 470°C) [58] et par
Leuders (2h à 650°C) [109] n’influencent que légèrement les propriétés en fatigue de l’acier
316L LPBF. Leuders et son équipe [109] montrent une légère diminution de la résistance
en fatigue après traitement de détentionnement. L’impact du TTh est plus marqué à faible
nombredecycles. Aucontraire, Elangeswaranet al. [58] rapportentune résistanceen fatigue
plus élevée pour l’état détentionné, en particulier à faible nombre de cycles.

FIGURE 1.17 : Diagramme SN de l’acier 316L LPBF soumis à différents TThs. AB correspond à l’état
As-built, SR à un état détentionné (Stress-relief ) et HIP à un état après traitement de compaction

iso-statique à chaud (Hot Isostatic Pressure)

Ces deux études indiquent donc que l’impact des TThs est plus marqué à faible nombre de
cycles. Cependant, leurs conclusions sont opposées sur l’effet positif ou négatif des TThs
sur le comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF. Peu d’études ont abordé ce sujet, et
surtout, l’effet de traitements intermédiaires (de l’ordre de 900°C) n’est pas renseigné dans
la littérature.

Finalement cette partie a permis de montrer que l’amorçage et la propagation des fissures
de fatigue dans l’acier 316L LPBF sont gouvernés par la compétition entre les défauts et
la microstructure. Or, le procédé et les post-TThs associés modifient la microstructure
à différentes échelles et influencent par conséquent le comportement à l’amorçage des
fissures de fatigue.Une approche originale basée sur les grands instruments et la simulation
numérique sera proposée au chapitre 5 pour approfondir ce point jusqu’à l’étude du
comportement micro-mécanique de l’acier 316L LPBF.
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1.5 Les grands instruments et la simulation numérique pour
comprendre le comportement mécanique des polycristaux

L’amorçage de fissures de fatigue est gouverné par le comportement à l’échelle du
cristal. Or, les essais de fatigue réalisés sur des éprouvettes de laboratoires donnent
une réponse macroscopique souvent difficile à relier à des mécanismes de rupture
micro- ou mésoscopiques. La simulation numérique permet d’apporter des éléments
de compréhension supplémentaires du comportement mécanique à ces échelles. En
particulier, les modèles numériques basés des calculs en plasticité cristalline renseignent
sur la localisation et l’activation des mécanismes de plasticité à l’échelle des grains. Cette
méthode et son formalisme sont présentés dans cette partie.

Le principal problème lié à cette méthode réside dans la vérification de l’accord expérience
/ simulation à l’échelle des grains. L’utilisation de méthodes de diffraction in-situ aux
grands instruments permet d’apporter des éléments de comparaison entre expérience et
simulation à ces échelles. Dans cette thèse, la diffraction de neutrons et la diffraction des
rayons X de haute énergie ont été utilisées. Ces méthodes et leurs principes physiques
associés sont succinctement décrits dans cette partie.

1.5.1 Simulation numérique en plasticité cristalline

La simulation numérique en plasticité cristalline nécessite une description du comporte-
ment mécanique à l’échelle du monocristal. Les lois de comportement élastoplastiques
utilisées dans le cadre de cette thèse seront tout d’abord présentées. Ensuite, la transition
dumonocristal au polycristal se fait par l’utilisation d’unmodèle de transition d’échelle ou
bien par calcul explicite sur agrégats polycristallins numériques. Une partie est dédiée à
chacune de ces approches.

1.5.1.1 Modélisation du comportement élastoplastiquemonocristallin

Dans cette thèse, le formalisme de plasticité cristalline en petites déformations est utilisé.
Cette hypothèse permet de simplifier les équations et réduire les temps de calcul. Dans
ce cadre, le tenseur de déformation totale ε

∼
est définie comme la somme des tenseurs de

déformations élastiques ε
∼

e et plastiques ε
∼

p (Eq. 1.9).

ε
∼
= ε

∼

e + ε
∼

p (1.9)

Élasticité

La loi de Hooke généralisée est utilisée pour décrire le comportement élastique. Elle relie
le tenseur des contraintes σ

∼
au tenseur des déformations élastiques ε

∼

e par un tenseur

d’élasticité d’ordre 4C
≈
(Eq. 1.10). Dans le cas particulier d’une structure cristalline cubique

seuls trois coefficients indépendants sont nécessaires pour décrire le comportement
élastique. En notation de Voigt, la relation se simplifie donc à l’équation 1.11.

σ
∼
= C

≈
ε
∼

e (1.10)
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Les coefficientsC11,C12 etC44 ne peuvent pas être déterminés à partir d’un simple essai de
traction uniaxiale (sansmesure de la déformation transverse). Les coefficients utilisés dans
cette thèse sont issus de l’étude de Zinovieva et al. [255] qui les ont identifiés pour un acier
316L LPBF de microstructure proche d’une de celles obtenues dans la thèse (nuance SR,
voir annexe A). Le bon accord entre les propriétés issues de ces coefficients et nos données
expérimentales sera discuté au chapitre 5.

C11 (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa)

Zinovieva et al. (2022) [255] 206 133 119

TABLEAU 1.8 : Coefficients d’élasticité cubique d’un acier 316L LPBF [255].

Visco-plasticité

Le taux déformation plastique ε̇
∼

p correspond à la somme des contributions des taux de

glissement plastique γ̇s sur chaque système de glissement s (Eq. 1.12). Dans le cas d’une
structure cubique comme l’est la phase austénitique de l’acier 316L, sont considérés les 12
systèmes de glissements {111} < 110 > précédemment définis au tableau 1.6.

ε̇
∼

p =

12
∑

s=1

γ̇sms
∼

(1.12)

avecms
∼
le tenseur de rotation associé auplan de glissement s commeprécédemment défini

par l’équation 1.5.

La loi d’écoulement plastique pour chaque système de glissement s est définie par un
modèle phénoménologique de Méric et Cailletaud [22], [23] très couramment utilisé dans
la littérature pour divers calculsmécaniques en plasticité cristalline [4], [10], [66], [74], [75],
[93], [218]. Il est implémentédans la suite de calcul élémentsfinisZ-set qui serautiliséedans
la thèse. Ce modèle de type viscoplastique à seuil est défini par l’équation 1.13. Il intègre la
cission résolue τs (défini précédemment équation 1.3), un écrouissage cinématique xs, un
écrouissage isotrope rs, et les paramètres K et n qui caractérisent la viscosité.

γ̇s =

〈

|τs − xs| − rs
K

〉n

signe(τs − xs) (1.13)

les opérateurs ⟨ ⟩ et signe(.) signifient :

⟨x⟩ =
{

x si x > 0

0 si x ≤ 0
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signe(x) =











1 si x > 0

0 si x = 0

−1 si x < 0

Écrouissage isotrope

L’écrouissage isotrope rs est défini par l’équation 1.14 avec hsr le terme d’interaction
entre les systèmes de glissement r et s issus de la matrice d’interaction h. νr représente
le glissement cumulé sur le système r. τ0, b et Q sont trois paramètres à identifier. Ils
représentent respectivement la cission critique initiale (τ0), la sensibilité vis-a-vis de la
saturation (b) et la capacité d’écrouissage (Q).

rs = τ0 +Q

12
∑

r=1

hsr(1− e−bνr) (1.14)

avec :
ν̇r = |γ̇r|

Écrouissage cinématique

L’écrouissage cinématique xs est défini par l’équation 1.15. Cette formulation est parti-
culièrement adaptée pour décrire l’abaissement du seuil de plasticité lors de l’inversion
du chargement (effet Bauschinger) [66]. Deux coefficients c et d sont nécessaires à
l’identification de cette loi.

{

xs = cαs

α̇s = γ̇s − dν̇sαs

(1.15)

Matrice d’interaction

La matrice d’interaction h, introduite par Franciosi [62], représente l’interaction entre
les dislocations issues des différents systèmes (figure 1.18). Elle est particulièrement bien
décrite et discutée dans la thèse de C. Gérard [66]. Dans le cas des structures CFC c’est
une matrice symétrique de taille 12*12 qui est décrite par 6 coefficients indépendants
représentant chacun un type d’interaction :

• h0 : auto-écrouissage

• h1 : interaction coplanaire

• h2 : formation de verrous de Hirth (interaction entre systèmes de vecteurs de Burgers
orthogonaux)

• h3 : interaction colinéaire (interaction entre un système et son système dévié)

• h4 : formation de jonction glissiles

• h5 : formation de verrous de Lomer
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FIGURE 1.18 : Matrice d’interaction entre les 12 systèmes de glissement {111} < 110 > définis par
la notation de Schmid & Boas [66].

Les coefficients de cette matrice d’interaction sont difficiles à quantifier. Ils peuvent être
déterminés par des calculs dedynamiquedes dislocations oubien identifiés àpartir d’essais
mécaniques. Il n’existe pas à notre connaissance d’étude ayant déterminé ces coefficients
pour l’acier 316L LPBF. Pourtant, il est probable que les sous-structures de dislocations liées
au procédé LPBF influencent les mécanismes d’interaction entre systèmes de glissement.
Une étude de l’interaction entre bandes de glissement en surface après essais de fatigue et
cellulesdedislocations/micro-ségrégations estprésentéeenfindechapitre 4 afind’adresser
ce point.

Bien que les valeurs de ces coefficients soient discutables, C. Gérard [66] a montré
l’importance prépondérante des interactions colinéaires (h3). Les coefficients utilisés dans
la thèse seront ceux identifiés par Raphaël Guerchais [74] à partir d’essais mécaniques sur
un acier 316L conventionnel (tableau 1.10). Lors de l’identification h0 et h1 ont été pris
égaux à 1 et l’ordre h3 > h4 > h5 > h6 a été imposé pour être en accord avec les travaux de
Devincre et al. [52] basés sur la dynamique des dislocations.

h0 h1 h2 h3 h4 h5

1.000 1.000 0.438 77.200 4.310 2.410

TABLEAU 1.10 : Coefficients de la matrice d’interaction d’un acier 316L conventionnel [74].

1.5.1.2 Dumonocristal au polycristal : Modèle d’homogénéisation

Les modèles d’homogénéisation, ou modèles de transition d’échelle, ont pour objectif de
relier la contrainte macroscopique Σ

∼
(resp. déformation macroscopiqueE

∼
) à la contrainte

mésoscopique σ
∼
(resp. déformation mésoscopique ε

∼
). L’ensemble des grains de même

orientation est défini comme une phase i de fraction volumique fi. Les tenseurs de
déformation macroscopique E

∼
et de contrainte macroscopique Σ

∼
sont définis par les

équations Eq. 1.16 et Eq. 1.17.

E =
∑

i

εifi (1.16)

Σ =
∑

i

σifi (1.17)
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Les champs mécaniques intra-granulaires ainsi que les effets de voisinages de grains ne
sont donc pas décrits par ces approches. Ces modèles sont particulièrement adaptés pour
des calculs rapides prenant en compte la texture du matériau polycristallin. C’est dans ce
cadre qu’ils seront utilisés dans la thèse, à savoir, pour l’identification du comportement
viscoplastique des différentes microstructures étudiées. Les stratégies d’identification
utilisées seront présentées en détail au chapitre 5. Cette partie vise seulement à présenter
lemodèle d’homogénéisation retenu : lemodèle β. Cemodèle est directement implémenté
dans le code de calcul éléments finis Zébulon.

Le modèle d’homogénéisation β a été introduit par Cailletaud et Pilvin dans les années
90 [22], [23], [157]. Il se base sur une approche phénoménologique. Le comportement
élastique des grains est linéaire isotrope et identique au milieu homogène équivalent. La
loi de localisation est décrite par les équations suivantes :

σi
∼

= Σ
∼
+ C(B

∼
− βi

∼
) (1.18)

B
∼
=

∑

i

fiβi
∼

(1.19)

avec B
∼
le tenseur d’accommodation macroscopique, βi

∼
le tenseur d’accommodation de la

phase i. C est un paramètre qui dépend du module de cisaillement élastique du polycristal
µ et de son coefficient de poisson υ :

C = 2µ(1− β) avec β =
2(4− 5υ)

15(1− υ)
(1.20)

Enfin, la loi d’évolution du tenseur d’accommodation mésoscopique βi
∼

est donné par

l’équation 1.21 :

β̇i
∼

= ˙εi
∼

p −Dβi
∼
ε̇pi,eq avec ε̇pi,eq =

√

2

3
˙εi

∼

p : ˙εi
∼

p (1.21)

avec D un paramètre du modèle à identifier, ˙εi
∼

p le tenseur de la vitesse de déformation

plastique mésoscopique et ε̇pi,eq la valeur équivalente de Von Mises de ce dernier tenseur.
Le paramètre D est souvent identifié en faisant correspondre la réponse macroscopique
du modèle β avec celle d’un d’un calcul éléments finis ou d’un modèle ne nécessitant pas
d’identification préalable (type Berveiller-Zaoui [15]) [4], [74], [75].

Lemodèle β est largement utilisé dans la littérature pour des calculs de plasticité cristalline
[4], [74], [75]. Il est adapté à tout type de chargement, y compris des chargements cycliques
ou multi-axiaux. En particulier, il est souvent utilisé pour l’identification des paramètres
de lois matériaux [4], [74], [75]. C’est donc ce modèle qui sera retenu dans la thèse pour
l’identification des paramètres d’écrouissage isotrope (τ0,Q, b) et cinématique (c et d).
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1.5.1.3 Dumonocristal au polycristal : Calcul explicite sur agrégat polycristallin

Description générale

Le calcul de la réponse mécanique d’un polycristal peut se faire en utilisant des modèles
d’homogénéisation, comme présenté ci-dessus, ou bien sur des agrégats polycristallins
explicites. Ces agrégats sont définis comme un ensemble (surface en 2D, volume en 3D)
de phases ayant chacunes un comportement propre. Ces phases constituent les grains du
polycristal. Elles sont définies par leur orientation et leur volume (surface en 2D), comme
dans unmodèle d’homogénéisation, mais aussi par leur morphologie et leur position.

A partir de ces agrégats, le calcul mécanique peut être réalisé en utilisant des méthodes
éléments finis ou des méthodes de type FFT (de l’anglais Fast Fourier Transformation).
Dans le premier cas un maillage du polycristal est nécessaire alors qu’il ne l’est pas pour
la résolution FFT. Dans le cadre de cette thèse, les calculs mécaniques seront réalisés par
méthode élémentsfinis, avec le logicielZ-set et toujours en3D. Ladescriptiondesméthodes
de génération de microstructure numérique sera donc limitée à ce cadre.

L’objectif de ces simulations est de prendre en compte l’effet de la microstructure dans la
réponse mécanique. En particulier, cette méthode est utilisée dans la thèse pour rendre
comptedes effetsdemicrostructure en fatigue. Il est donc importantd’avoir unedescription
numérique la plus fidèle possible à la microstructure expérimentale.

Caractérisation expérimentale du polycristal en 3D

De nombreuses méthodes peuvent être utilisées pour caractériser la microstructure à
l’échelle du polycristal. Deux grandes catégories existent : les méthodes 3D et les méthodes
2D. La caractérisation d’un polycristal (morphologie, position, orientation des grains) en
2D est communément réalisée par EBSD.

Pour ce qui est des méthodes 3D, les plus complètes permettent de décrire l’orientation,
la forme et la position des grains d’un polycristal. Parmi celles-ci, les deux plus répandues
sont :

• La reconstruction d’un polycristal à partir d’EBSD réalisés à différentes profondeurs
selon une direction. L’incrément de profondeur peut être réalisé par polissage
incrémental, ou dans des études plus récentes à l’aide d’un FIB (faisceau d’ions,
Focused Ion Beam) [47], [181].

• La reconstruction à partir de données issues de tomographie par contraste de
diffraction (DCT,DiffractionContrast Tomography) [56], [60], [120], [121], [125], [173],
[202], [220]. Un exemple est donné en figure 1.19

Une troisième méthode (3DXRD), permet d’avoir accès à la position et à l’orientation des
grains, sans avoir d’information sur la morphologie de ceux-ci.

La première est coûteuse en temps et est uneméthode destructive. Son caractère destructif
ne permet pas la réalisation d’expériencesmécaniques expérimentale sur lamicrostructure
une fois imagée. Elle nécessite des incréments de profondeur assez fins (≪ taille de grains)
pour avoir une description correcte de la morphologie des grains. Par contre, son principal
avantage est qu’elle permet de décrire tout types de grains (fortement déformés, maclés,
très ou peu texturés, etc.)
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(a) (b)

(c)

FIGURE 1.19 : (a) Schéma du dispositif de DCT, (b) image du détecteur de DCT pour une position ω
sur un échantillon de CuAlBe et (c) exemple d’une reconstruction d’un CuAlBe par DCT [56].

La secondeméthode (DCT) est aussi très coûteuse en temps etmoyen puisqu’elle nécessite
communément l’utilisation d’un synchrotron. Depuis peu, des appareils de laboratoire de
DCT ont été développés et ont fait leur preuves pour certains cas d’utilisation [60]. La
DCT n’est pas destructrice, ce qui permet notamment la réalisation d’expériences in-situ
après avoir imagé la microstructure initiale. Cependant, elle est limitée par la présence de
macles dans lematériau, nécessite des grains avec une faible désorientation intragranulaire
(⪅ 5°), et relativement gros (⪆ 50 µm) [56]. De plus, le volume d’analyse est limité par la
transmission du faisceau à travers le matériau. Classiquement, des volumes maximum de
l’ordre de 500*500*500 µm sont atteignables pour les aciers [33].

Ces deux méthodes (EBSD 3D et DCT) permettent de générer des jumeaux numériques
des polycristaux réels. Suite à certains post-traitements, ces jumeaux numériques peuvent
être utilisés dans des calculs FFT (sansmaillage préalable) ou éléments finis (avecmaillage
préalable).

Génération d’agrégat polycristallin numérique

Les limitations liées auxméthodes d’EBSD 3D et deDCTne permettent pas toujours d’avoir
accès à un jumeau numérique du polycristal. Dans ces cas, il est nécessaire de générer un
polycristal par voie numérique.

La génération de polycristaux numériques est souvent basée sur des algorithmes de type
Voronoi. Cette approche consiste à un pavage de l’espace par un ensemble discret de
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points, appelés "germes". Les cellules, ou grains dans notre cas, correspondent à l’ensemble
des points de l’espace plus proches de ce germe que d’un autre. Cette méthode permet
de découper l’espace en un ensemble de polyèdres. Elle est implémentée dans plusieurs
logiciels, dontNeper [172], celui utilisé dans la thèse.

Le choix de la position des germes permet de contrôler les tailles, morphologies et
agencement des grains. Deux paradigmes permettent de choisir ces positions :

• les méthodes déterministes, pour lesquelles la position et l’arrangement des grains
sont fixés par l’utilisateur. Dans ce cas, une microstructure numérique proche de
la microstructure réelle peut être atteinte. Cependant, la connaissance du centre de
masse de chacundes grains doit être connu (ou supposé) afin de le faire correspondre
à celui des germes. Cette méthode est particulièrement bien adaptée pour obtenir
une microstructure numérique à partir de données issues de 3DXRD3. L’avantage de
cetteméthode réside dans la possibilité décrire de façon bijective unemicrostructure
réelle. Ainsi, des comparaisons entre réponses numériques et expérimentales à
l’échelle des grains peuvent être réalisées [56]. Au contraire, le désavantage principal
de cette approche est qu’elle ne permet de générer qu’une seule morphologie de
microstructure numérique pour imager une microstructure réelle.

• les méthodes statistiques, pour lesquelles les positions des germes sont optimisées
de façon à garantir le meilleur accord entre des données statistiques expérimentales
et numériques (par exemple, la taille ou la sphéricité des grains). Ces méthodes
permettent de représenter de façon statistique une microsructure réelle. Ainsi, elles
sont particulièrement adaptées pour générer plusieurs microstructures numériques
à partir de même données expérimentales. Cet avantage permet de multiplier les
calculs, avec des microstructures numériques différentes mais toujours représenta-
tives d’une même microstructure réelle, afin d’augmenter la représentativité de la
réponse numérique. Cette approche est couramment utiliser pour l’étude des effets
de microstructures en fatigue [74], [87]. Le désavantage principal de cette méthode
est qu’elle ne permet pas de comparer les réponses grains à grains entre simulation
numérique et données expérimentales locales.

Calcul explicite sur agrégat polycristallin numérique

Les microstructures numériques sont maillées afin de permettre la résolution de calculs
par la méthode des éléments finis. Le maillage de telles microstructures ne montre pas
de spécificités. Dans le cadre de cette thèse, il est réalisé via le module de maillage de
Neper [172], lui-même basé sur Gmsh [67]. Les calculs sont réalisés via le logiciel Z-set. La
description de ceux-ci sera réalisée dans une partie dédiée.

1.5.1.4 Simulation numérique en fatigue

La méthodologie de calcul présentée ci-dessus est couramment utilisée dans la littérature
pour étudier l’influence de lamicrostructure polycristalline sur le comportement en fatigue
des métaux. Elle permet notamment de prédire la dispersion du comportement en fatigue
d’unalliage enprenant encompte la variabilité de lamicrostructure [87]. Par ailleurs, elle est
aussi particulièrement bien adaptée pour prédire les zones d’amorçage de fissure de fatigue
au sein de la microstructure.

Ces prédictions sont basées sur l’utilisation d’un paramètre indicateur de fatigue (Fatigue

3La 3DXRD donne accès à l’orientation et à la position des centres de masse des grains. Cette méthode sera
décrite dans la suite du chapitre.
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Indicator Parameter, FIP) exprimé à partir d’un critère de fatigue à l’échelle mésoscopique
(échelle des grains). Hor et al. [87] ont montré que les critères macroscopiques ne
sont pas conservatifs à l’échelle des grains, d’où la nécessité d’utiliser des critères dits
mésoscopiques.

De façon générale, on considère qu’il y a amorçage de fissure de fatigue lorsque la valeur
de ce FIP (en un point, ou en moyenne sur un volume donné) est supérieure à une valeur
seuil. Il existe de nombreuses façon de formuler les critères à l’échelle mésoscopique en se
basant surdes approchesplan critiqueouénergétiques.Une revue conjointement écrite par
McDowell et Dunne rassemble les principaux critères sensibles à la microstructure [126].

Il existe aussi plusieurs manières de comparer la valeur de ces critères à la valeur du seuil.
Une comparaison peut être effectuée en chaque point du maillage, en valeur moyenne sur
un grain ou bien en valeur moyenne sur un ensemble de grains. Sont alors différenciées
les approches locales (comparaison en chaque point, ou en chaque grain) et les approches
non-locales (moyenne du critère sur un ensemble de grains). Généralement, les approches
locales sont trop conservatrices, notamment en présence de fortes hétérogénéités des
champs de contrainte puisqu’elles ne prennent pas en compte les effets de gradient,
bénéfique pour la résistance en fatigue [74]. Enfin, des approches probabilistes, basées sur
la théorie des valeur extrêmes, permettent de s’affranchir de tels choix et montrent des
résultats très satisfaisants [87], [103], [138].

En ayant une connaissance fine de la microstructure à l’échelle du polycristal il est donc
possible de déterminer lamoyenne et la variabilité de la résistance en fatigue d’unmatériau
par simulation numérique.

1.5.2 Diffraction et grands instruments

Dans cette thèse, le terme de grands instruments est souvent utilisé par opposition aux
équipements de laboratoire. Il regroupe les réacteurs à neutrons et les sources synchrotron.
Ces instruments scientifiques peuvent renseigner sur des informations innaccessibles par
des moyens conventionnels de mesure. Ils sont notamment d’une grande utilité pour la
compréhension du comportement micro-mécanique des matériaux [167], [171], [202].
C’est dans ce cadre qu’ils ont été utilisé dans la thèse.

1.5.2.1 Principe de diffraction : Loi de Bragg

La diffraction, qu’elle soit des rayons X ou des neutrons, est basée sur la loi de Bragg [20]
(Eq. 1.22 et figure 1.20) :

2dhkl sin(θ) = nλ (1.22)

avec dhkl la distance inter-atomique des plans {hkl}, θ le demi-angle entre le faisceau
incident (ki) et le faisceau diffracté (kd), λ la longueur d’onde du rayonnement et n l’ordre
de diffraction (n ∈ N

∗). Le vecteur de diffraction (Q) est défini comme étant la bissectrice
des faisceaux incidents et diffractés.Q est normal aux plans diffractants. Un cristal est dit en
conditiondediffraction lorsqu’il est orienté tel que la normale aux plans {hkl} soit colinéaire
à Q. La figure 1.20 apporte une vision géométrique de l’équation de Bragg pour un cristal
en condition de diffraction.

En fonctionde la techniquedediffractionutilisée, le volumeanalysé est différent. Le tableau
1.12 rassemble les ordres de grandeurs de volume analysé pour la diffraction des rayons X
en laboratoire, la diffraction des rayons X de haute énergie (synchrotron) et la diffraction de
neutrons. Il montre que l’accès aux grands instruments permet de sonder des volumes bien
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plus importants que la diffraction de laboratoire. En conséquence, les informations ainsi
acquises ont une valeur statistique bien plus importante. De plus, l’information provient
uniquement de l’extrême surface en diffraction de laboratoire, et il a été montré, que le
comportement des grains en volume est souvent différent de celui des grains de surface
[202].

FIGURE 1.20 : Illustration géométrique de la loi de Bragg (Eq. 1.22)

Technique utilisée Volume analysé

Diffraction des RX de laboratoire ≈ 2 cm * 2 cm * 1 µm

Diffraction des RX de synchrotron ≈ 500 µm * 500 µm * 500 µm

diffraction de neutrons ≈ 4 cm * 4 cm * 4 cm

TABLEAU 1.12 : Ordre de grandeur du volume analysé par les différentes techniques de diffraction
pour les aciers.

1.5.2.2 Diffraction de neutrons

La diffraction de neutrons est une technique de caractérisation des matériaux cristallins
utilisant comme faisceau incident un flux de neutrons. Ces neutrons peuvent être produits
par fission nucléaire de noyaux atomiques lourds (dans un réacteur nucléaire) ou par
bombardementsd’une ciblepardesprotonshautement énergétiques (dansunaccélérateur
de particules).

Dans le cadre de la thèse, les neutrons proviennent d’un réacteur à haut flux de neutrons
dédié à la recherche, l’Institut Laue Langevin (ILL), àGrenoble. Cet instrument de recherche
international, en service depuis 1971, produit actuellement les faisceaux de neutrons les
plus intenses au monde.

L’avantage principal des neutrons réside dans leur grande longueur de pénétration dans
les matériaux, y compris métalliques. Des épaisseurs de plusieurs centimètres de métal
peuvent être traversées. Les volumes d’analyses sont donc centimétriques, ce qui a deux
avantages considérables pour l’étude du comportement mécanique des matériaux :

• Premièrement, des éprouvettes macroscopiques (pour des chargemenst in-situ)
ou des pièces industrielles peuvent directement être analysées par diffraction de
neutrons. Ceci permet s’affranchir des questions de représentativité des essais (pour
des chargements in-situ) ou d’effet d’échelle souvent délicates en mécanique.
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• Le second avantage réside dans la représentativité des mesures. Le volume d’analyse
est supérieur de plusieurs ordres de grandeur à la taille des objets diffractants
(les grains). En conséquence, les pics de diffraction correspondent à une réponse
moyennée sur un très grandnombre de grains et ont donc une valeur statistique forte.

Les expériences réalisées pour cette thèse l’ont été sur la ligne de faisceau SALSA [187]
dédiée à la mesures des déformations cristallines. Une description précise du set-up utilisé
est disponible au chapitre 5. Les paragraphes suivants ont uniquement vocation à décrire
le formalisme permettant la détermination des déformations par diffraction de neutrons.

La distance inter-réticulaire des plans (hkl) dans l’état de référence est définie par d0hkl. En
fonction de la mesure réalisée, cette distance peut corresondre à un état libre de contrainte
ou seulement un état de référence. La déformation des plans (hkl) est simplement calculée
par rapport à cet état de référence (Eq. 1.23).

εhkl =
dhkl − d0hkl

d0hkl
(1.23)

En différenciant la loi de Bragg, on obtient εhkl en fonction de l’angle de diffraction θ (Eq.
1.24) :

εhkl = − cot(θ0hkl)∆θhkl avec ∆θhkl = θhkl − θ0hkl (1.24)

En utilisant cette méthode, la déformation εhkl normale aux plans (hkl) (=colinéaire à Q)
est accessible par la mesure de l’angle de diffraction θhkl.

L’angle de diffraction corresponds à la valeur moyenne du pic de diffraction expérimental.
Pour accéder à cette valeur, le pic expérimental est modélisé par une gaussienne, une
lorentzienne ou encore une courbe de Pseudo-Voigt de paramètre η. L’angle de diffraction
peut alors être mesuré comme correspondant aumaximum du pic, à son centre, ou encore
au centre de la largeur à mi-hauteur. La largeur à mi-hauteur (FWMH, de l’anglais full
width maximum height) du pic θhkl donne une indication sur l’hétérogénéité des distance
inter-réticulaires des plans (hkl).

Lors d’expériences sur un polycristal, la déformation calculée à partir de θhkl correspond à
lamoyenne des déformations de chaque grains en condition de diffraction. La largeur àmi-
hauteur donne une indication sur l’hétérogénéité intragranulaire et intergranulaire de cette
déformation. Il est important de se rappeler que la déformation calculée par cetteméthode
est uniquement la déformation élastique selon l’axe défini par le vecteur de diffraction.

Des expériences de diffraction de neutrons avec chargementmécanique in-situ permettent
alors de suivre cette déformation pour certains grains au cours d’un essai mécanique. De
plus, l’évolution de la largeur à mi-hauteur renseigne sur l’évolution des hétérogénéités de
déformation au cours d’un essai. Ces hétérogénéités de déformations peuvent, parfois, être
reliées à l’activité plastique dans le matériau.

Par exemple, l’équipe de Daymond a réalisé des expériences de diffraction de neutrons in-
situ lors de chargement de traction [40] ou de fatigue oligocyclique [101] sur un acier 316L
conventionnel. Ils ontmis en évidence une différence de comportement entre familles {hkl}
lors de chargement oligocyclique (voir figure 1.21). L’ouverture de la boucle σmacro − ε200
suggère en particulier une activité plastique plus importante pour les grains orientés {200}
le long de la directionde chargement.Une expérience similaire est réalisée dans notre étude
(chapitre 5) afinde comparer les résulats obtenus sur l’acier 316LLPBFà ceuxde l’acier 316L
conventionnel.
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FIGURE 1.21 : Evolution des déformations élastiques des plans (111) et (200) lors d’un chargement
de fatigue oligocyclique sur un acier 316L conventionnel. Obtenu par diffraction de neutrons

in-situ [101].

Plus récemment, Li et al. [110] ont réalisé le suivi des déformations élastiques de différentes
familles {hkl} sur un acier AL6XN au cours d’un essai de fatigue à grand nombre de cycles.
Ils ont pu montrer, en analysant les déformations élastiques et la largeur à mi-hauteur,
que la localisation des hétérogénéités de déformation liées au chargement en fatigue
est dépendante de l’orientation des grains. En particulier, les grains <001>//LD (LD,
loading direction) accumuleraient plus de bandes de glissement persistantes que les autres
orientationspourdes chargements à faible amplitude et ceci engendrerait de forts gradients
de contraintes intragranulaires. Ces résultats sont en accord avec ceux de Korsunsky et al.
[101].

C’est ce type d’expérience, en fatigue oligocyclique, qui a été réalisée dans la thèse sur un
acier 316L LPBF et qui sera présenté au chapitre 5.

1.5.2.3 Diffraction des rayons X de haute énergie

La diffraction des rayons X de haute énergie permet aujourd’hui la caractérisation du
comportementmécaniquedes polycristaux à l’échelle des grains. Cette prouesse est rendue
possible par l’utilisation de sources de rayonnement synchrotron.

Description dumontage expérimental

Le flux de rayons X de haute énergie, appelé rayonnement synchrotron, est émis par
la rotation d’électrons à une vitesse proche de celle de la lumière dans un anneau de
stockage. Actuellement, les rayons X émis peuvent atteindre des énergies jusqu’à 750 keV
contre seulement 8 à 20 keV en laboratoire en utilisant des tubes cathodiques en cuivre ou
molybdène. Ces énergies très élevées atteintes par le rayonnement synchrotron permettent
d’augmenter la pronfondeur de pénétration des rayons X dans les matériaux. De plus,
le flux de ce rayonnement synchrotron est supérieur de plusieurs ordres de grandeur à
celui des sources de laboratoires. En conséquence, le flux considérable et l’énergie élevée
de ce rayonnement offrent la possibilité de caractériser le comportement mécanique des
polycristaux en volume, de façon non destructive et donc d’envisager des expériences
in-situ [132], [153].
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C’est dans ce cadre qu’a été utilisé le rayonnement synchrotron dans cette thèse. Une
expérience de diffraction des rayons X de haute énergie sous chargement de fatigue in-situ
a été réalisée à l’ESRF, sur la ligne ID11, afin de comprendre les mécanismes de localisation
de la déformation à l’échelle d’un polycristal d’acier 316L LPBF. Cette expérience et le set-up
expérimental qui lui sont lié seront présentés au chapitre 5. Cette sous-partie a uniquement
pour vocation à introduire les concepts lié à la méthode de diffraction des rayons X de
haute énergie : la 3DXRD. Une description détailée de la méthode est disponible dans les
références [168] et [91].

La méthode de 3DXRD a été dévellopée par H. F. Poulsen et son équipe à la fin des années
1990 [168]. Cette méthode est basée sur la diffraction des rayons X en transmission, d’où
la nécessité d’utiliser un rayonnement synchrotron. La figure 1.22a illustre le montage
communément utilisé pour les expériences de 3DXRD. Ce type de montage équipe
différentes lignes de lumière synchrotron à travers le monde : 1-ID à l’APS (USA), F2 station
à CHESS (USA), ID11 à l’ESRF (France), P07 et P21 à PetraIII (Allemagne) [249].

(a) (b)

FIGURE 1.22 : (a) Illustration de la méthode de 3DXRD et (b) exemple d’une image de diffraction
pour un CuAlBe [56]

L’échantillon est monté sur une plateforme rotative d’axe ω à une distance D relativement
grande (≈ 0.2 - 2 m [56], [132], [153]) d’un détecteur 2D. Le choix d’une grande distance
permet de maximiser la résolution angulaire (au détriment de la résolution spatiale). En
conséquence, même de petites variations angulaires sont détectables, ce qui permet de
déterminer des déformations élastiques avec une précision élevée (incertitudes de l’ordre
de 10−4 [56], [153], [193]). Au contraire, du fait de la faible résolution spatiale (≈ 10 µm
[153]), la forme des grains ne peut pas être déterminée.

Le faisceau de rayons X monochromatique de haute énergie illumine le matériau
perpendiculairement à l’axe de rotation et ce sur l’ensemble de son diamètre. Une partie
du faisceau est transmise sans être diffractée, ce faisceau transmis est alors arrêté par le
Beam Stop afin de ne pas endommager le détecteur 2D.
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Certains grains, en condition de diffraction, font diffracter une partie du faisceau incident.
En résulte une image du grains (tâche) caractérisée par sa position sur le détecteur 2D par
les deux angles : 2θ (angle radial) et η (angle azimutal). Les tâches des grains diffractant
pour une même position ω forment sur le détecteur des anneaux de Debye-Scherrer (voir
exemple 1.22b). Ce type d’image, appelée figure de diffraction, est enregistrée pour chaque
valeur deω séparée par un incrément de rotation δω (appelé pas d’intégration). La plage de
variation de ω doit être suffisamment grande pour permettre à l’ensemble des grains d’être
au moins une fois en condition de diffraction. Une description précise du montage utilisé
dans le cadre de cette thèse, sur la ligne ID11 de l’ESRF, sera disponible au Chapitre 5.

Exploitation des données 3DXRD

L’exploitation des données de 3DXRD permet d’avoir accès à la position du centre demasse
des grains, leur orientation cristalline, leur volume relatif et leur tenseur de déformation
élastique. Au contraire, la forme 3D des grains ne peut pas être déterminée. Une descripton
détaillée de la méthode d’exploitation des données n’est pas réalisée ici puisque ce travail
ne fait pas partie intégrante de la thèsemais a été réalisé par Younes El-Hachi dans le cadre
d’un contrat post-doctoral.

L’exploitation des données de 3DXRD peut être divisée en trois grandes étapes :

1. Le traitement des clichés de diffraction bruts : soustraction du bruit de fond,
segmentation et nettoyage des pics collectés.

2. Calibration de la géométrie du diffractomètre : détermination et prise en compte
des paramètres globaux du montage (angles de tilts, coordonnées du centre du
faisceau, tailles de pixel du détecteur, distance échantillon-détecteur, longueur
d’onde du faisceau). Cette étape est réalisée à partir d’un calibrant dont le spectre
de diffraction est bien connu (poudre deCeO2 par exemple) et/ou par une approche
numérique. Le couplage des deux approches permet de diminuer l’incertitude sur les
grandeurs déterminées [56].

3. L’indexationdes pics et l’optimisation des propriétés des grains déduites. Cette étape
consiste à exprimer les paramètres du grain (position, orientation, paramètres de
maille) en fonction des paramètres des pics et des paramètres globaux. A partir des
paramètres de mailles des grains, les déformations élastiques peuvent être calculées
par rapport à un état de référence.

1.5.3 Couplage entre grands instruments et simulation

La simulationnumérique enplasticité cristalline (CPFE) offre des possibilités considérables
d’investigation du comportementmécanique desmétaux à l’échelle des grains. Elle souffre
cependant d’unmanque de comparaison expérimentale directe à ces échelles. Le couplage
de la CPFE avec l’utilisation des grands instruments permet de lever ce verrou.

La diffraction de neutrons est souvent utilisée pour mesurer la distribution des déforma-
tions dans les matériaux multiphasés. Par exemple, Pokharel et al. [164] ont montré que la
simulation CPFE est capable de prédire la répartition de la déformation entre les phases
ferritiques et austénitiques d’un acier 304L obtenu par fabrication additive. La diffraction
de neutrons a été utilisée pour alimenter le modèle (texture intiale, proportion de ferrite,
densité de dislocation) mais aussi pour mesurer les déformations induites dans chaque
phase au cours d’un chargement thermique in-situ. Le même chargement thermique a
été appliqué sur un jumeau numérique. Une comparaison directe des déformations dans
chaque phase calculées et mesurées est alors rendue possible, ceci permettant de valider
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(ou non) le modèle utilisé. Cependant, dans cette étude la microstructure initiale utilisée
n’est pas représentativede celles issuesduprocédéde fabricationadditive. En conséquence,
des hétérogénéités locales de déformations peuvent ne pas être prédites par la simulation
et la rendre non adapté pour la prédiction du comportement en fatigue.

D’autre part,M.R.Daymond et son équipe [101] ontmesuré les déformations élastiques des
familles {111} et {200} d’un acier 316L conventionnel lors d’un essai de fatigue oligocyclique.
En particulier, ils ont montré une hétérogénéité des déformations élastiques et plastiques
entre ces deux familles. Un bon accord, a été établi entre ces données expérimentales et
des simulations réalisées par un modèle auto-cohérent. La comparaison directe entre la
mesure des déformations élastiques et celles calculées à partir dumodèle rend possible une
détermination des paramètres du modèle à partir de ces données expérimentales. Ce type
d’approche peut être étendu à desmodèles deCPFE et permettrait d’augmenter la précision
des prédictions du modèle.

L’utilisation de la diffraction de neutrons sous chargement mécanique in-situ couplée à la
simulation numérique est donc un outil adéquat pour valider les paramètres de modèles
numériques à l’échelle des grains. Ce type d’approche est particulièrement bien justifiée
puisque les mesures de déformation élastiques sont moyennées sur un grand nombre de
grains diffractants et sont donc représentatives d’un comportement moyen. Au contraire,
ce n’est pas un outil adapté pour étudier les hétérogénéités de déformations entre grains
de mêmes orientations. De plus, seul une composante du tenseur des déformations est
accessible à la fois, ce qui rend délicat la validation des modèles pour des chargements
fortement multiaxiaux. Dans ce cas, des approches plus locales, comme la 3DXRD doivent
être envisagées.

La 3DXRD a été employée depuis de nombreuses années en couplage avec la simualtion
numérique CPFE pour étudier les effets demicrostructures dans les agrégats polycristallins
[1], [132], [153], [192], [193]. L’usage de la simulation numérique en CPFE sur agrégats
explicites est facilité par des mesures de DCT, souvent couplées à celles de 3DXRD. En
effet, la DCT permet d’obtenir un jumeau numérique de l’agrégat polycristallin réel, et ce
en utilisant un montage expérimental très proche de celui de la 3DXRD (voir plus haut).

La comparaison grain à grain entre expérience (3DXRD) et simulation (CPFE) a un intérêt
considérable car elle permet, contrairement à la diffraction de neutrons, d’étudier les
hétérogénéités de déformations entre grains de mêmes orientations. Par exemple, Younes
El-Hachi [56] a montré au cours d’une expérience de 3DXRD en traction in-situ que
l’orientation cristallographique seule n’est pas un paramètre suffisant pour décrire le
comportement super-élastique des grains austénitiques d’un CuAlBe. Le couplage entre
cette expérience de 3DXRD et une simulation éléments finis a mis en lumière l’effet
significatif du voisinage des grains sur les champs de contraintes intragranulaires (et
donc sur leur transformation martensitique). De même, Shade et al. [193] rapportent au
travers de différentes expériences de 3DXRD que l’environnement des grains joue un rôle
prépondérant dans leur réponsemécanique, d’où la nécessité d’utiliser desmodèles de type
CPFE décrivant explicitement la microstructure plutôt que des modèles auto-cohérents.

Par ailleurs, Prithivirajan et al. [170] ont comparé la réponse de trois modèles de CPFE
vis-à-vis de leurs résultats de 3DXRD. Parmi cesmodèles, seuls les deux prenant en compte
les macles dans l’agrégat polycristallin numérique ont prédit de façon précise la zone
d’amoçage d’une fissure de fatigue observée expérimentalement. Leur conclusion a été que
le rôle des macles pour leur alliage est significatif dans la localisation de la déformation. Le
même type d’approche pourrait être envisagé pour identifier les paramètres d’un modèle
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de plasticité cristalline.

En conclusion , la comparaison entre les données issues de 3DXRD et la modélisation
CPFE apporte des informations sur les caractéristiques microstructurales influençant
significativement lesmécanismes de localisation de la déformation au sein d’un polycristal.
De plus, elle pourrait être utilisée pour valider les paramètres des modèles de CPFE à
l’échelle des grains et ainsi accroitre la précision de leurs prédictions.

Un des objectifs initiaux de la thèse est d’étudier l’efficacité des critères de fatigue
mésoscopiques pour un matériau issu de fabrication additive. Pour cela, après avoir réussi
à générer des aciers 316L LPBF avec différentes microstructures à l’échelle du polycristal,
il est envisagé d’en obtenir des jumeaux numériques par DCT. Ces jumeaux numériques
pourraient alors être utilisés en simulation pour déterminer la résistance en fatigue et la
variabilité de celle-ci en fonction de la microstructure. La comparaison de ces résultats
numériques à des résultats d’essais de fatigue conventionnels renseignerait alors sur
l’efficacité des critères mésoscopiques pour les matériaux de fabrication additive. Surtout,
les mesures de 3DXRD pourraient permettre de mieux comprendre la localisation des
déformations au seindupolycristal et ainsi adapter les critères pourunemeilleur prédiction
de la résistance en fatigue.
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1.6 Conclusions du chapitre

Ce chapitre d’état de l’art avait pour vocation à présenter le champ d’étude de la thèse
et introduire les différents concepts nécessaires à la compréhension de la démarche
scientifique.

Tout d’abord, la problématique de la thèse a été explicitée. Pour réduire le champ d’étude
de cette thèse, les choix suivants ont été définis :

1. Toutes les éprouvettes sont fabriquées verticalement pour s’affranchir de l’effet de la
directionde fabrication. Le chargement lors des essais de fatigue/traction est toujours
appliqué le long de la direction de fabrication.

2. Toutes les éprouvettes sont usinées et polies pour s’affranchir de l’effet de surface.
Aucune stratégie de lasage adaptée à la surface, de type contouring, n’est doncutilisée.

Une fois ces hypothèses formulées, les objectifs de la thèse ont été listés et la démarche
présentée.

Le premier objectif de la thèse consiste à la réalisation de pièces en acier 316L avec des
populations de défauts et microstructures contrôlées à différentes échelles. Le lien entre
les paramètres procédés, les populations de défauts, et la microstructure résultante ont été
présentés. Cette revue de la littérature a montré qu’il est possible d’agir sur les populations
de défauts et la microstructure à l’echelle des grains via les paramètres procédés. C’est le
paradigme qui sera adopté dans le chapitre 2.

Les traitements thermiques sont souvent utilisés après fabrication de pièces par le procédé
LPBF. Leur influence sur la microstructure de l’acier 316L LPBF et les conséquences sur
les propriétés mécaniques quasi-statiques ont été discutées au travers de publications
de la littérature. Il a été montré que les traitements thermiques affectent fortement la
microstructure aux échelles fines, en particulier les cellules de micro-séggrégations, les
cellules de dislcoations et les nano-oxydes. En conséquence, ils les TThs sont utilisés dans
la thèse comme moyen de contrôle microstructural aux échelles micro et nanométriques.
Cette étude d’influence des TThs sur la microstructure, et les conséquences sur les
propriétés mécaniques quasi-statiques, seront présentées au chapitre 3.

L’objectif central de la thèse est d’étudier l’influence de la microstructure de l’acier
316L LPBF sur les mécanismes de fissuration en fatigue. Le concept de fatigue des
métaux a donc été introduit. Les mécanismes d’amorçage et de propagation de fissures
en présence, ou non, de défauts géométriques ont été discutés. Le cas particulier des
métaux issus du procédé LPBF a été présenté. Il a notamment été montré que la
compétition défaut/microstructure pour les matériaux issus du procédé LPBF n’est pas
encore totalement comprise. De plus, il n’existe pas de consensus clair concernant l’effet
des TThs sur le comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF. C’est pourquoi une
étude expérimentale de la compétition défauts/microstructure est proposée au chapitre 4.
L’impact des sous-structures induites par le procédé LPBF y est particulièrement discuté.

Enfin, une des originalités de cette thèse est d’étudier la fatigue des matériaux issus de
fabrication additive en s’appuyant, en partie, sur un couplage entre simulation numérique
et grands instruments. Le formalisme de la simulation numérique a donc été introduit et
les grands instruments présentés. Cette dernière partie du chapitre 1 insiste notamment
sur l’intérêt du couplage entre simulation numérique et grands instruments, stratégie qui a
été adoptée dans la thèse et qui sera présentée au chapitre 5.
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CHAPITRE 2

Élaboration de pièces en acier 316L : contrôle des
défauts et de la microstructure par le procédé LPBF

Les erreurs sont les portes de la découverte.

— James Joyce
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Chapitre 2. Élaboration de pièces en acier 316L : contrôle des défauts et de la
microstructure par le procédé LPBF

2.1 Introduction

L’objectif de ce chapitre est d’atteindre une compréhension assez fine du procédé pour
permettre la fabrication d’éprouvettes de fatigue à population de défauts contrôlée et à
microstructure choisies.

Toutd’abord, les différentes étapesde fabricationainsi que lesméthodesd’analysesutilisées
sont introduites.

La seconde partie s’intéresse à l’effet des différents paramètres procédés sur la micro-
structure à l’échelle des grains. L’effet prépondérant de la poudre est discuté, mais aussi,
l’impact des stratégies de lasage, des géométries fabriquées ou encore des paramètres
énergétiques. L’objectif étant de comprendre le lien entre les différents paramètres procédés
et la microstructure polycristalline résultante.

Suite à cette partie, des microstructures dites d’intérêt sont sélectionnées. Ce sont ces
éprouvettes qui seront utilisées pour étudier le comportement mécanique de l’acier 316L
LPBF. Leur population de défauts et les réseaux de micro-ségrégations qui constituent ces
éprouvettes sont alors caractérisés.

Enfin, la dernière partie de ce chapitre vise à comprendre l’influence des défauts et de la
microstructure à l’échelle polycristalline sur le comportementmécaniquequasi-statiquede
l’acier 316L LPBF. Cette analyse est réalisée pour amener des éléments de compréhension
du comportement en fatigue de ces différentes nuances, présenté dans le chapitre 4.
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2.2 Fabrication des éprouvettes et méthodologies d’analyse

2.2.1 Moyens de production

Avant toute fabrication de pièces en fusion laser sur lit de poudre, il est nécessaire de créer
un design des dites pièces en CAO. Pour les pièces à géométries simples (cubes, cylindres,
etc.), cette opération a directement été réalisée grâce au logiciel Magics Materialize. Dans
le même temps, les pièces sont orientées et placées sur un plateau virtuel aux dimensions
du plateau réel. C’est à cette étape que des supports peuvent être placés pour soutenir les
pièces lors de la fabrication. Dans notre cas, les échantillons étant fabriqués à la verticale,
l’utilisation de support n’a pas été requise. Une fois les pièces positionnées sur le plateau,
les paramètres de fabrication sont ensuite fixés grâce à la surcouche Build Processor du
logiciel. Cette surcouche permet de choisir l’ensemble des paramètres laser et stratégies de
lasage qui seront utilisés pour la fabrication de chacune des pièces. Suite à ces opérations,
leBuild Processor calcule la trajectoire du laser résultante et génère un fichier de fabrication
au format .slm. Ce fichier est ensuite transmis en local sur la machine de fusion laser sur lit
de poudre.

Lamachine utilisée pour produire les différents échantillons est une SLM125HL (figure 2.1)
de la société SLMSolutions. Elle est équipée d’un laserNd-Yag de longueur d’onde 1070 nm.
Le plateau de fabrication offre une surface de 125x125mm2, et la machine peut fabriquer
des pièces jusqu’à environ 100 mm de hauteur. La chambre de fabrication est illustrée en
figure 2.1b. L’apport de poudre se fait grâce au recoater en fond d’image et l’étalage de celle-
ci par un racleur polymère souple. Le recoater se déplace selon l’axe rouge sur l’image 2.1b.

(a) (b)

FIGURE 2.1 : (a) Machine de fusion laser sur lit de poudre SLM 125 HL, (b) Chambre de fabrication
de la SLM125 HL. L’axe rouge est l’axe de mouvement du recoater.

Avant la fabrication, le plateau est préchauffé à une température de 100°C. Ceci a pour
objectif d’améliorer l’accroche des premières couches au plateau. En effet, le préchauffage
permet de diminuer le gradient thermique, et donc les CRs, entre le plateau et les premières
couches [45].
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Avant le début de la fabrication, la chambre est inertée à l’argon afin de réduire le taux
d’oxygène présent dans la chambre. Une pression partielle d’oxygène trop élevée générerait
une forte oxydation du bain de fusion et des pièces. Une oxydation excessive diminue la
santé matière et impacte les microstructures finales. De plus, lors de la fabrication, un flux
d’argon balaye la chambre comme indiqué par la flèche violette sur l’image 2.1b. Ce flux
permet l’évacuation des fumées et particules générées par le métal en fusion [76].

La poudre utilisée est une poudre d’acier 316L achetée auprès de la société Höganäs. Deux
lots de poudres sont distingués dans cette thèse. Leur composition chimique, donnée par
le fabricant (Höganas), est détaillée dans le tableau C1.

Ces analyses montrent des différences notamment en ce qui concerne le Nickel, le
Molybdène et le Silicium. LeNickel étant unélément fortement gammagène, ces différences
de composition pourraient affecter l’équilibre des phases ou bien modifier le chemin de
solidification. Par ailleurs, il est connu que leMo participe au réseau demicro-ségrégations
chimiques [99]. Or, ce réseau contribuant à la résistance mécanique de l’alliage, une
diminution du taux de Mo pourrait entraîner une diminution des propriétés mécaniques
[222]. Enfin, la différence de teneur en silicium pourrait affecter l’état de précipitation de
l’alliage. En effet, le silicium est souvent cité dans la composition des nano-oxydes présents
dans le 316L LPBF [69], [98], [184], [237].

Élément (%) Cr Ni Mo Mn Si O N P C S

Lot 1 17.7 13.6 2.7 1.5 <0.1 0.04 0.01 <0.01 <0.01 0.002

Lot 2 17.7 11.9 2.3 1.5 0.2 0.04 0.01 <0.01 <0.01 0.004

EN-10028-7
16.5-
18.5

10.0-
13.0

2.0-
2.5

≤2.0 ≤1.0 <0.1 ≤0.1 ≤0.045 ≤0.03 ≤0.015

TABLEAU 2.1 : Composition chimique (en%massique) des deux lots de poudres comparés à la
norme EN-10028-7 [3]. Le fer est l’élément principal.

Ces deux lots de poudres ont aussi été utilisés dans le cadre de la thèse de Sabrine Ziri [256].
Elle a montré que la distribution granulométrique, la densité apparente et la coulabilité de
ces deux poudres sont identiques. Ces caractéristiques physiques sont rassemblées dans le
tableau 2.2.

D10 (µm) D50 (µm) D90 (µm) Densité (g/cm3) Coulabilité HALL (s)

19.3 29.2 43.1 4.5 17.5

TABLEAU 2.2 : Propriétés physiques des poudres, rapportées de [256].D10 est le diamètre pour
lequel 10% des poudres ont un diamètre inférieur,D50 est le diamètre médian, etD90 est le

diamètre pour lequel 90% des poudres ont un diamètre inférieur.

Les poudres ont été observées au MEB afin d’analyser leurs formes et probables satellites
(figure 2.2). Ces clichés révèlent que les grains de poudres sont sphériques pour les deux
lots. Un certain nombre de satellites est accroché à la surface des grains de poudre. Ces
images ne mettent pas en évidence une quelconque différence au niveau des formes de
grains de poudre ou bien de la présence de satellites. Les tailles des poudres observées au
MEB sont en accord avec celles déterminées par granulométrie laser par Ziri [256]. Des
analyses supplémentaires sont présentées en partie 2.3.1 dédiée à l’effet du lot de poudre.
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 2.2 : Images MEB des poudres des (a)-(c) lot 1 et (b)-(d) lot 2 à différents grossissements

2.2.2 Fabrication des échantillons

Campagne Nomination des plateaux

1 SR et Chess

2 Rot et Cube

3 C3

4 P1, P2, P3, P4 et P5

TABLEAU 2.3 : Noms des plateaux. En italique les plateaux sans éprouvettes d’essais mécaniques.

Quatre campagnes de fabrication additive ont eu lieu durant la thèse. Elles ont permis la
réalisation de dix plateaux de fabrication (voir tableau 2.3). Trois types de plateaux ont été
fabriqués :

1. des plateaux contenant uniquement des grands cylindres (hauteur 96 mm, diamètre
13 mm) (ex : P1)

2. des plateaux ne contenant pas de grands cylindres (ex : Cube)

3. des plateaux mixtes (ex : C3)

Les grands cylindres seront utilisés par la suite pour usiner les éprouvettes d’essais
mécaniques (traction et fatigue). Tous les grands cylindres d’un même plateau sont
fabriqués selon lamêmestratégiede lasage et lesmêmesparamétries laser. Les autrespièces
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servent au contrôlemicrostructural ou à l’analyse des défauts, leurs paramétries peut varier
sur un même plateau.

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

FIGURE 2.3 : Exemples de plateaux réalisés lors des différentes campagnes. (a) Vue en 3D des
plateaux Chess, SR et Rot. Vue du dessus des plateaux : (b) Chess, SR et Rot, (c) Cube (d) C3, (e) P1,

P2, P3, P4 et (f) P5

L’agencement des pièces sur les plateaux a varié au cours de la thèse, mais des taux de
remplissage comparables ont été utilisés comme le montre la figure 2.3. Ceci a pour effet
d’avoir un temps entre le lasage de deux couches successives d’une même pièce qui varie
peud’unplateau à l’autre. Ainsi, les caractéristiquesmicrostructurales et/oupopulations de
défauts de pièces provenant de plusieurs plateaux différents peuvent être comparées sans
induire de biais lié au plateau de provenance.

En plus des grands cylindres, de petits cylindres de diamètre 2 et/ou 4mm et de hauteur de
10 à 20 mm ont été fabriqués sur les plateaux SR, Rot, Chess, Cube et C3. Ils permettent
de caractériser les défauts par tomographie à rayons X. Sur les plateaux Cube, C3 et P5
sont positionnés des cubes, cylindres et parois fines de différentes tailles. Ceux-ci servent
à étudier l’effet de différents paramètres comme la puissance/vitesse de laser, la densité
d’énergie, ou encore la direction de lasage par rapport au flux d’argon.

Par soucis de clarté, deux jeux de paramètres laser sont définis dans le tableau 2.4. Ces
deux paramétries laser correspondent aux deux seules utilisées pour la fabrication des
grands cylindres. Elles diffèrent seulement en termes de puissance laser (P ) et de vitesse
de balayage du laser (vb). En outre des paramétries de lasage, les stratégies de lasage et
le type de poudre ont aussi été variés pour la fabrication des grands cylindres. Le tableau
2.5 rassemble les détails pour chaque plateau. En ce qui concerne les échantillons utilisés
dans l’étude paramétrique (partie 2.3), les paramètres utilisés pour leur fabrication seront
détaillés dans chaque partie.
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Nom P (W) vb (mm/s) t (µm) h (µm) D (µm) V EDgeom(J/mm3)

Basse énergie 275 700 50 120 70-75 65

Haute énergie 350 400 50 120 70-75 146

TABLEAU 2.4 : Définition des deux paramétries laser utilisées pour la fabrication des grands
cylindres. P est la puissance laser, vb sa vitesse de déplacement, t est la hauteur de couche, h la
distance inter-cordons etD le diamètre du laser. La densité d’énergie volumique est définie au

chapitre, équation 1.1.

Nom Paramétrie laser Motif de lasage Rotation dumotif Poudre

SR Basse énergie Aller-retour (90°/flux argon) Non Lot 1

Rot Basse énergie Aller-retour Oui (33°) Lot 1

Chess Basse énergie Damier Oui (33°) Lot 1

C3 Haute énergie Aller-retour (45°/flux argon) Non Lot 1

P1 & P2 Basse énergie Aller-retour (90°/flux argon) Non Lot 2

P3 & P4 Haute énergie Aller-retour (45°/flux argon) Non Lot 2

TABLEAU 2.5 : Paramètres, stratégies et poudres utilisées pour la fabrication des grands cylindres

2.2.3 Méthodologie de caractérisation des microstructures, défauts et du
comportement mécanique quasi-statique

2.2.3.1 Caractérisation volumique des défauts

L’analyse 3D des défauts de fabrication a été réalisée par tomographie à rayons X de
laboratoire à l’aide du tomographe Easytom 130. Les échantillons caractérisés sont des
cylindres de 4 mm de diamètre et d’une hauteur de 10 à 20 mm. Ils ont soit été fabriqués
en même temps que les autres pièces sur les plateaux de fabrication, soit extraits de plus
grands cylindres servant à la réalisation d’éprouvettes de fatigue. La taille de voxel utilisée
est de 6.5 µm. Le volume analysé correspond au minimum à deux cylindres de 4 mm de
diamètre et d’une hauteur d’environ 7 mm, soit 100mm3 minimum.

Les données brutes de tomographie sont tout d’abord traitées avec le logiciel X-act (RX
Solutions) et des images de coupes en X, Y et Z sont reconstruites. Ces images sont
ensuite importées dans un logiciel de traitement d’images (ImageJ ). Plusieurs opérations
de post-traitement (amélioration du contraste, suppression du bruit, seuillage, etc.) sont
effectuées. Enfin, différentes informations à propos des défauts (position, taille, volume,
sphéricité, diamètre de Feret, etc.) sont extraites via les plugins 3D-Objects Counter et
3D-Suite.

2.2.3.2 Analyses métallographiques

Les échantillons de métallographie ont tous suivis la même méthode de préparation.
Ils ont d’abord été découpés avec une micro-tronçonneuse afin d’isoler les parties et
surfaces d’intérêt. Ces échantillons ont pour la plupart été enrobés avec une résine époxy
(conductrice ou non, dépendant des analyses à effectuer ensuite) afin de faciliter la
manutention. Les échantillons sont polis suivant la séquence suivante : papiers SiC 400,
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800, 1200, 2400, 4000, solution diamantée 3 µm, puis 1 µm. Un polissage de finition à l’aide
d’une suspension de silice colloïdale (OPS) est ensuite réalisé pendant 10 min.

Les cartographies EBSD sont réalisées dans un MEB JEOL 7100F à l’aide du détecteur
CCD Nordlys Nano detector. Ces analyses sont réalisées au centre de micro-caractérisation
Raimond Castaing à Toulouse. La taille de pixel utilisée pour la majorité des cartographies
est de 1.2µm 1. Les donnéesEBSDont éténettoyées et analysées à l’aidedu logicielAtex [13].
La désorientation minimale d’un joint de grain est définie égale à 10°. L’annexe B montre
un exemple de l’impact du choix de ce paramètre de désorientation sur les distributions
de taille de grain. Les données brutes ont toutes été nettoyées en utilisant les paramètres
suivants :

• Spikes correction : angle de tolérance = 1.0°, nombre de voisins minimum = 7.

• Zero solution correction : angle de tolérance = 1.0°, nombre de voisinsminimum initial
= 7, correction itérative jusque 4 voisins.

Afin de révéler lamicrostructure pour certaines observations enmicroscopie optique (MO)
et en microscopie électronique à balayage (MEB), une attaque chimique à l’eau régale
(HCl+HNO3 en proportionsmolaires) est effectuée pendant 15 s à 1min. Lemicroscope
optique utilisé est un Zeiss Axiovert A1m tandis que les clichés MEB sont réalisés avec soit
un Leo 435 VP, soit un Zeiss Evo HD15. Pour des analyses plus précises (par exemple en
2.3.1), un MEB FEI HELIOS 600i équipé d’un faisceau FIB (Focused Ion Beam) a été utilisé.
Le FIB est un faisceaud’ionsGalliumutilisé pour faire des découpesprécises dans l’enceinte
d’un MEB. Ce type de faisceau a par exemple permis la réalisation de lames pouvant être
analysées par microscopie électronique à transmission (MET). Les analyses MET de la
partie 2.3.1 ont été réalisées à l’aide d’un MET JEOL2100F à 200kV équipé d’un détecteur
EDS (Brucker SDD XFlash 5030). Le MEB FIB, ainsi que le MET, sont situés au centre de
micro-caractérisation Raimond Castaing à Toulouse.

Pour la détermination des diamètres de cellules de micro-ségrégations, les échantillons
ont été prélevés dans des grands cylindres, à des hauteurs d’environ 80 mm de la base
du plateau. La face de normale parallèle à la direction de fabrication a été polie puis
attaquée avant d’être observée auMEB. Les cellules demicro-ségrégations observées en 2D
forment un réseau dendritique en 3D. Ainsi, l’orientation des dendrites par rapport au plan
d’observation 2D influence lamorphologie et la taille des cellules. Afind’estimer aumieux le
diamètre des dendrites, le diamètre minimal des cellules a été mesuré et seules les cellules
les moins allongées ont été prises en compte2. Enfin, les diamètres des cellules ont été
mesurés en différentes zones de l’échantillon (minimum 4 zones différentes), la moyenne
des diamètres est calculée au minimum à partir de 60 diamètres. Afin de confirmer les
différences observées entre l’échantillon C3 et les autres, un échantillon C3 supplémentaire
a été analysé. La moyenne reportée dans le tableau 2.10 pour l’échantillon C3 est basée sur
les 120 mesures réalisées sur l’ensemble des deux échantillons.

2.2.3.3 Essais mécaniques

Pour réaliser les essais deduretés Vickers, unmicro-duromètreWilsonHardness Tukon1202
a été utilisé. 20 indentsminimumont été réalisés sur chaque échantillon. Des essais ont été
effectués avec des charges allant de 100 g à 1 kg (taille de l’indent : 30-100 µm) et aucune

1Sauf exception, dans ce cas la taille de pixel sera mentionnée.
2En faisant l’hypothèse dedendrites cylindriques, le diamètreminimal de la cellule corresponds audiamètre

de la dendrite, sauf si la dendrite ne traverse pas le plan de coupe.
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variation significative de dureté n’a été observée. Une charge de 1 kg a été choisie pour
l’ensemble des mesures afin de maximiser le volume d’interaction.

Une machine Instron 5900R 100 kN a été utilisée pour réaliser les essais de traction. La
vitesse de déformation a été maintenue à 8.3 ∗ 10−5s−1 jusqu’à 0.5 % de déformation
totale, puis à 1.6 ∗ 10−3s−1 jusqu’à la rupture. La déformation a été mesurée à l’aide
d’un extensomètre vidéo laser AVE2 Axial Instron. Au minimum trois essais de traction
ont été réalisés pour chaque nuance et état de traitement thermique pour s’assurer de la
répétabilité des résultats. Les éprouvettes de traction ont été usinées à partir des grands
cylindres à l’état as-built. Le plan des éprouvettes est donné en figure 2.4.

FIGURE 2.4 : Plan des éprouvettes de traction
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2.3 Influence des paramètres procédés sur la microstructure à
l’échelle du polycristal

Cette partie a pour objectif de quantifier l’influence des différents paramètres procédés sur
les bains de fusion et la microstructure à l’échelle du polycristal.

2.3.1 Influence du lot de poudre

2.3.1.1 Microstructures polycristallines induites par les deux lots de poudre

La figure 2.5 compare la microstructure à l’échelle des grains d’échantillons fabriqués avec
deux lots de poudre différents. Tout les autres paramètres sont identiques par ailleurs. Cette
comparaison est faite pour une stratégie basse énergie (entre SR (2.5a) et P2 (2.5c), lasés à
90°duflux d’argon), et pour une stratégie haute énergie (entre C3N3 (2.5e) et P4 (2.5g), lasés
à 45° du flux d’argon). Les mêmes effets sont visibles, à savoir un changement de texture,
et une forte diminution de la taille de grains. La comparaison des bains de fusion est sans
appel : ni leur forme, ni leur taille n’ont été modifiées par le changement de poudre. Ce
résultat montre donc que ce sont les mécanismes de solidification qui sont affectés par le
changement de poudre.

2.3.1.2 Caractérisation fine de la microstructure des poudres

Avant d’étudier les modifications de mécanismes de solidification d’une poudre à l’autre,
des caractérisations fines des poudres doivent être présentées. En effet, les différences
significatives demicrostructure polycristalline des échantillons fabriqués avec les deux lots
de poudre ne s’expliquent pas par des différences morphologiques. Ainsi, il est nécessaire
d’investiguer la microstructure des poudres.

Pour cela, des grains de poudre de chaque lot ont été enrobés dans une résine époxy. Ils ont
été polis selon la séquence décrite en partie 2.2.3 et attaqués à l’eau régale. L’observation
de ces échantillons au MEB révèle la microstructure interne des grains de poudre (figure
2.6). Elle est organisée selon des dendrites de mêmes tailles pour les deux lots. Ce type
de microstructure est classique pour des refroidissements rapides comme c’est le cas pour
le procédé d’atomisation utilisé pour la fabrication des poudres [81]. La figure 2.6a révèle
des particules tortueuses en surface après attaque. Ces particules sont probablement des
résidus liés à l’attaque, ils ont aussi été retrouvés sur certains grains de la poudre du lot 2.
Ils disparaissent après une étape de polissage léger.

Contrairement à ces particules de résidus sans intérêt particulier d’un point de vue
métallographique, des petits précipités blancs sont mis en évidence par l’attaque sur la
figure 2.6d. Ces précipités ont été retrouvés dans tous les grains de poudre analysés du lot
2 mais sur aucun du lot 1. En conséquence, ils sont peut-être l’élément microstructural
à l’origine des modifications de mécanismes de solidification entre les poudres des deux
lots. En effet, ces précipités pourraient agir comme germes dans le bain de fusion et ainsi
favoriser fortement la germination au dépends de la croissance des grains.

Afin de vérifier cette hypothèse, il est nécessaire d’identifier la nature et la composition
de ces précipités. Pour cela, un grain de poudre de chaque lot a été découpé par FIB afin
d’y extraire une lame MET. Des images de la découpe sont disponibles en annexe C. Elles
montrent déjà que des précipités sont visibles dans le grain de poudre issu du lot 2 (figure
C1d) alors qu’aucun précipité n’est observable pour le grain issu du lot 1 (figure C1c).
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

FIGURE 2.5 : Cartographies d’orientations cristallines et micrographies optiques après attaques des
échantillons (a-b) SR, (c-d) P2, (e-f) C3N3, (g-h) P4
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 2.6 : Images MEB (BSE) révélant la microstructure interne d’un grain de poudre (a)-(c) du
lot 1 et (b)-(d) du lot 2

La figure 2.7 rassemble les observationsMETde ces deux lames. Elles révèlent lemême type
demicrostructure, à savoir unemicrostructure désordonnée, typique d’un refroidissement
très rapide. Cependant, des précipités nanométriques sont uniquement visibles dans la
lame issue du lot 2, ceci confirmant les observations réalisées au MEB.

Ces précipités ont été finement caractérisés au MET (figure 2.8). Ils révèlent une structure
cœur/coquille, sont amorphes et l’interface entre les précipités et la matrice est clairement
définie. De plus, leur composition a été analysée par MET-EDS figure 2.9. Ces analyses
montrent en enrichissement en Mn, Si et O par rapport à la matrice ainsi qu’un
appauvrissement en Fe, Cr et Ni. Ce sont probablement des oxydes mixtes de Mn-Si.

Des mesures quantitatives de la composition des précipités ont été réalisées sur les
précipitésP1, P2etP3visibles enfigure2.9a. Pour cela, la compositionchimiquedéterminée
par EDS a été corrigée en prenant en compte l’épaisseur locale de la lame (env. 60
nm) et sa densité (env. 7.8 g/cm3). Les éléments majeurs étant Mn, Si et O, les autres
signaux provenant probablement de la matrice proche des précipités ont été soustraits du
signal total. En résulte les compositions calculées en figure 2.9e. Elles confirment que ces
précipités sont très probablement des oxydes mixtesMnSiO3 ou bien une combinaison
d’oxydesMnO − SiO2.
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(a) (b)

FIGURE 2.7 : ImagesMET à faible grandissement des lames issues de la poudre du (a) lot 1 et (b) lot 2

(a) (b)

FIGURE 2.8 : Images MET à fort grandissement d’un des précipités observé dans la lame issue du lot
2. (a) Précipité entier et (b) zoom sur l’interface précipité/matrice

Dans la littérature, Yan et al. [238] suggèrent que les oxydes de type MnO sont plus
probables dans les poudres d’acier 316L que des oxydes mixtes Mn − Si. Quant à Kim
et al. [96], ils ont observé des oxydes amorphes mixtes MnO − SiO2 dans des aciers à
haute teneur en Mn (≈18 %). Ces oxydes combinés amorphes pourraient correspondre à
la structure cœur-coquille amorphe observée figure 2.8. En effet, on peut imaginer que l’un
des deux oxydes forme la coquille tandis que l’autre forme le cœur.

Par ailleurs, Oro et al. [152] ont étudié la stabilité des oxydes de Mn dans les poudres
d’acier. Ils ont montré que les oxydesMnSiO3 −MnSiO4 sont bien plus stables que les
MnO. De plus, ils argumentent qu’un certain nombre de conditions favorisent la formation
d’oxydesmixtesMn−Si au lieu d’oxydes simplesMnO et SiO2. Ce résultat conforte donc
la possibilité d’un oxyde cœur-coquilleMnO − SiO2 bien que cela n’ait pas été démontré
expérimentalement.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

FIGURE 2.9 : Images METmontrant la composition des précipités de la poudre du lot 2. (a) Signal
HAADF, (b) signal du Mn, (c) signal du Si, (d) signal de l’oxygène, (e) Comparaison des

compositions atomiques des précipités P1, P2 et P3 avec la composition théorique deMnSiO3

En conclusion, il est difficile de statuer sur la nature exacte de ces oxydes. Néanmoins, il est
certain que ces oxydes sont mixtesMn − Si et qu’ils ont été trouvés uniquement dans la
poudre du lot 2.

Finalement, la présence de ces oxydes amorphes nanométriques dans la poudre du lot 2
constitue la seuledifférence, avecde la composition chimique, entre les deux lots depoudre.
Le rôle de ces oxydes, et de la composition chimique globale, vis-à-vis des mécanismes de
solidification sera discuté dans la partie suivante.

2.3.1.3 Impact de la composition et de la microstructure des poudres sur les
mécanismes de solidification

La partie précédente a permis de montrer que les seules différences entre les deux lots de
poudre sont la composition chimique et la présence de nano-oxydes dans le lot 2. L’une de
ces différences, ou un couplage des deux, est à l’origine de modifications significatives des
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mécanismes de solidification de l’acier 316L LPBF.

Premièrement, la composition chimique détermine le chemin de solidification de l’alliage.
En effet, une poudre riche en éléments alphagènes (Cr, Si, Mo, Ti, Al ...) peut promouvoir un
mode de solidification commençant par la solidification de ferrite delta, qui se transforme
lors du refroidissement en austénite [174]. Les germes de ferrite delta servent de germes
de nucléation aux grains austénitiques et limitent alors la croissance épitaxiale. Ce mode
de solidification génère donc des tailles de grains plus fines que lors d’une solidification
purement austénitique.

FIGURE 2.10 : Section Ni-Température du diagramme de phase calculée avec Thermocalc (TCFE12)
avec les compositions chimiques des poudres.L’étoile bleue représente la poudre du Lot 1, le carré

rouge celle du Lot 2.

Afin de statuer sur le chemin de solidification de notre alliage, des calculs de diagramme
de phase ont été effectués avec Thermocalc (TCFE12). La figure 2.10 montre une section
verticale du plan (Ni,Température). Elle révèle que l’alliage issu du lot 2 se solidifie
probablement tout d’abord en ferrite avant de se transformer en austénite3. L’alliage du lot
1 est moins prompt à cette séquence de solidification.

Pour confirmer cette séquence de solidification ferrite→ austénite pour la poudre du lot 2,
et pour l’infirmer dans le cas de la poudre du lot 1, la sensibilité à la vitesse de solidification
doit être étudiée. En effet, il est connu que la vitesse de solidification influence les modes
de solidification [18], [115].

Pour cela, les teneurs en Cr et Ni équivalent sont calculées avec les équations 2.1 et 2.2
provenant de Kotecki et al. [102] et reprises dans plusieurs publications de la littérature
[115], [136]. Plusieurs formulations existent pour estimer ces teneurs équivalentes [102],
[207]. Dans le cadre de la comparaison entre les poudres une seule sera utilisée puisque
les tendances prédites par l’une ou l’autre sont globalement identiques. Les résultats sont

3La transformation ferrite → austénite est justifiée car seule de l’austénite a été observée à l’état as-built
d’après les EBSD
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rassemblés dans le tableau 2.6 et sur le diagramme en figure 2.11. Les points ont été placés
à des vitesses de l’ordre de 700 mm/s, ce qui correspond à l’ordre de grandeur de la vitesse
de balayage du laser. En effet, la vitesse de solidification maximale correspond à la vitesse
de balayage du laser [156].

Nieq = %Ni+ 20%N + 35%C (2.1)

Creq = %Cr +%Mo (2.2)

κ =
Creq
Nieq

(2.3)

FIGURE 2.11 : (a) Effet de la vitesse de solidification et du rapport κ = Creq/Nieq sur le chemin de
solidification des aciers austénitiques. Adapté de [115]. L’étoile bleue représente la poudre du Lot 1,

le carré rouge celle du Lot 2.

L’augmentation de la vitesse de solidification augmente la probabilité d’une germination
purement austénitique pour les aciers inoxydables austénitiques [18]. Ainsi, le chemin de
solidification des lots de poudre 1 et 2 est prédit comme étant purement austénitique
pour ces vitesses de solidification par le diagramme 2.11 . Cependant, la vitesse de
solidification réelle peut être bien inférieure à la vitesse de solidification maximale : elle
varie théoriquement entre 0 et v, v étant la vitesse de balayage du laser [156]. Par exemple,
Yanget al. [239] calculentdes vitessesde solidificationde l’ordrede0.1-0.2m/sdans lapartie
basse des bains de fusion4 pour une vitesse de balayage de 750mm/s. Ainsi, en considérant
la vitesse de solidification réelle, la probabilité d’avoir un mode de solidification en partie
ferritique est accrue par rapport aux prédictions du diagramme présenté en figure 2.11.

Pour trancher sur l’influence du mode de solidification sur la microstructure finale, une
comparaison avec la littérature a été menée. Le rapportCreq/Nieq, noté κ, est calculé pour
14 poudres de la littérature. Cette comparaison à la littérature montre que la poudre du lot
1 a un rapport proche de celui de nombreuses études, alors que celui de la poudre du lot 2
est un des plus élevés. Seule la poudre issue de l’étude de Gray et al. [71] a un rapport aussi
élevé. En outre, dans cette étude une microstructure à grains fins et équiaxes, similaire à

4La seule partie non-refondue d’une couche à l’autre
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celle correspondant à la poudre du lot 2, a été rapportée. Ce résultat suggère qu’un ratio κ
élevé (>1.6) pourrait engendrer une microstructure du type de celle de P2.

Poudre Creq Nieq κ = Creq/Nieq

Lot 1 20.4 13.8 1.48

Lot 2 20.0 12.1 1.66

Voisin et al. [222] 18.9 14.6 1.30

Gray et al. [71] 23.1 13.9 1.66

Mower et al. [140] 19.3 15.2 1.27

Monier et al. (1) [136] 20.0 14.9 1.34

Monier et al. (2) [136] 19.6 12.7 1.55

Dryepondt et al. [54] 19.5 12.4 1.58

Byun et al. [21] 19.5 12.5 1.56

Kurzynowski et al. [105] 19.5 12.9 1.51

Godec et al. [69] 20.5 15.7 1.31

Andreau [6] 20.0 15.1 1.32

Chniouel (1) [38] 19.6 14.1 1.39

Chniouel (2) [38] 19.8 13.2 1.50

Zhai et al. [245] 19.3 13.1 1.47

Yang et al. [240] 18.8 11.9 1.58

TABLEAU 2.6 : Calcul des pourcentages de Cr et Ni équivalents pour les poudres des lots 1 et 2 et
pour 14 poudres de la littérature.

Cependant, des microstructures similaires ont aussi été obtenues avec des poudres moins
alphagènes issues des études de Chniouel (κ=1.50) [38], Monier et al. (κ=1.55) [136],
Dryepondt et al. (κ=1.58) [54] et Byun et al. (κ=1.56) [21]. Pour cesmêmes valeurs de rapport
κdesmicrostructures à grains allongés, suggérant une solidification épitaxiale, ont aussi été
obtenues : Kurzynowski et al. (κ=1.51) [105], Yang et al. (κ=1.58) [240] et pour la poudre du
lot 1 denotre étude (κ=1.48). La valeur du ratioκne semble doncpas expliquer à elle seule le
type de microstructure finalement obtenu. Il est tout de même intéressant de noter que les
microstructures à grains fins/équiaxes sont obtenues pour des rapports toujours supérieurs
à 1.5, ce qui corresponds aux rapports parmi les plus élevés de la littérature. Finalement,
bien que la composition chimique seule n’explique pas le raffinement microstructural
observé pour les poudres du lot 2, elle semble y participer.

Les nano-oxydes jouent donc probablement un rôle vis à vis du raffinement microstructu-
ral. Ils pourraient agir comme des inoculants permettant la germination des grains. Cette
méthode d’inoculation par des précipités nanométriques est couramment utilisée pour
permettre une diminution des tailles de grains et l’obtention d’une microstructure moins
anisotrope dans les aciers de fonderie [151]. Pour les mêmes raisons, elle a aussi, plus
récemment, été utilisée en fabrication additive LPBF sur des alliages d’aluminium avec des
particules de LaB6 [208] ou encore dans des aciers ferritiques LPBF avec des particules de
TiN [55]. Ainsi, des particules nanométriques, comme le sont les nano-oxydes deMn−Si,
peuvent favoriser lesmécanismesde germination et donc être à l’originedemicrostructures
du type de celles obtenues avec le lot 2.

Cependant, Aziz Chniouel [38] a obtenu des microstructures colonnaires avec une poudre
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contenant des nano-oxydes. Ainsi, la seule présence des nano-oxydes n’explique pas le
raffinement microstructural obtenu. Il est donc probable que ce soit l’action combinée
des nano-oxydes et de la composition alphagène qui soit à l’origine de la formation de
grains équiaxes. En effet, des précipités nanométriques peuvent ne pas servir de sites
de nucléation lors d’une solidification purement austénitique, mais être à l’origine de
germinations hétérogènes dans le cas de germes primaires ferritiques. La possibilité de
germination hétérogène à partir de nano-précipités dépends de la composition chimique
locale autour des précipités ainsi que de la compatibilité des réseaux cristallins entre les
précipités et les germes de solidification [198]. Par exemple, Zhuo et al. [254] ont montré
que la précipitation de ferrite intragranulaire peut être favorisée par la présence d’une zone
appauvrie en Mn autour de précipités nanométriques Mn-Ti-O.

Cette hypothèse de couplage entre nano-précipités et composition chimique pourrait
expliquer la controverse avec les résultats d’Aziz Chniouel [38]. En effet, la composition
chimique de la poudre Trumpf utilisée dans sa thèse présente, certes, des nano-précipités
mais a un rapport κ égal seulement à 1.39 (voir Chniouel (1) dans le tableau 2.6). Avec ce
rapport, le mode de solidification étant purement austénitique (voir 2.23), il ne permet de
germination hétérogène à partir des nano-précipités. Il est donc très probable que ce soit à
la fois la composition fortement alphagène de la poudre du lot 2 et la présence combinée
des nano-oxydes qui soient à l’origine du raffinement microstructural observé.

D’autre part, très récemment Monier et al. [136] ont attribué l’origine d’un raffinement
microstructural observé entre 2 aciers 316L LPBF à un mécanisme de solidification assez
peu discuté dans la littérature. D’après eux, la germination de l’acier 316L LPBF pourrait
être accrue par un ordre local du liquide (Icosahedral short range order, ISRO). Cette
structuration ISRO du liquide serait à l’origine de la microstructure relativement fine de
l’acier n°2 décrit dans leur publication. Ce mécanisme serait favorisé pour des poudres
contenant des faibles taux d’azote. En effet, ils observent une microstructure fine avec une
poudre contenant 130 ppm d’azote et ne l’observe pas pour une poudre en contenant 900
ppm.
Dans notre cas, les deux poudres des lots 1 et 2 contiennent moins de 0.01%m d’azote. En
conséquence, d’après [136] des microstructures fines et équiaxes devraient être obtenues
avec ces deux lots. Or, la figure 2.5 montre clairement de long grains colonnaires pour les
pièces fabriquées avec la poudre du lot 1. Le taux d’azote n’explique donc pas les différences
de microstructures observées entre les lots 1 et 2.
De plus, les différences de tailles de grains entre les microstructures de la figure 2.5 sont
bien plus importantes que les différences observées par Monier et al. [136] : un ordre de
grandeur dans notre cas (voir annexe A) contre seulement une augmentation de 14 à 28 µm
pour [136].
Finalement, bien qu’il ne puisse être exclu, il parait assez peu probable que le mécanisme
de solidification basé sur des germes ISRO soit le seul responsable des différences de
microstructures observées entre les échantillons fabriqués avec les lots 1 et 2.

En conclusion, c’est très probablement à la fois la composition fortement alphagène de
la poudre du lot 2 et la présence combinée des nano-oxydes qui sont à l’origine du
raffinementmicrostructural observé. Le lot depoudre est le paramètre d’ordre 1 gouvernant
la microstructure à l’échelle du polycristal. Il n’influence pas sur les morphologies de bains
de fusion mais agit sur les mécanismes de germination.

68



2.3. Influence des paramètres procédés sur la microstructure à l’échelle du polycristal

2.3.2 Influence de l’angle de lasage par rapport au flux d’argon

2.3.2.1 Impact de l’angle de lasage sur les morphologies et positions des bains de
fusion

Dans la chambrede fabrication, les fabrications sont réalisées sousfluxd’argon. Lapremière
raison d’utilisation de l’argon est de permettre un inertage en oxygène de la chambre afin
de réduire aumaximum l’oxydation du bain de fusion. De plus, il est introduit sous la forme
d’un flux qui balaye la chambre de part et d’autre du plateau (voir figure 2.1b). Ce flux sert
a évacuer le nuage de fumées métalliques et les scories causés par le métal en fusion [76].
Lorsque des stratégies unidirectionnelles sans rotation entre couches sont utilisées, l’angle
de lasage par rapport au flux d’argon doit être choisi. Afin de faire ce choix de manière
éclairée, une étudede l’influencede cet anglede lasage sur lesmicrostructures a été réalisée.
Pour cela, différents pavés droits de même taille ont été fabriqués sur le plateau 5 (figure
2.3f). La stratégie de lasage est unidirectionnelle et sans rotation entre couches. La direction
de lasage a été variée de 0° (parallèle) à 90° (perpendiculaire) par rapport au flux d’argon.
Seront présentés ici les résultats pour les stratégies 0, 45 et 90° (figure 2.12). Tous les autres
paramètres sont identiques et sont présentés dans le tableau 2.7.

Plateau Poudre P (W) vb (mm/s) V EDgeom(J/mm3)

P5 Lot 2 300 600 83

TABLEAU 2.7 : Détail des paramètres laser utilisés pour la fabrication des échantillons étudiés dans
cette partie

Un élargissement des bains de fusion est notable entre la stratégie à 90° et les 2 autres
stratégies (largeurs moyennes respectives : 126 µm (90°), 203 µm (45°) et 209 µm (0°)). De
plus, cet élargissement est corrélé avec unediminutionde la profondeur des bains de fusion
(profondeursmoyennes respectives : 254 µm(90°), 82 µm(45°) et 71 µm(0°)). On note donc
un régimepour lequel la profondeur est supérieure à la largeur pour la stratégie à 90°, tandis
que la largeur est supérieure à la profondeur pour les deux autres stratégies. Le premier
régime est proche de ce qui est nommé dans la littérature comme un régime de keyhole,
alors que le second correspond à un régime de type conduction. Les bains de fusion de la
dernière couche de l’échantillon à 90° le confirment : ils ont des formes de "têtes de clous"
très caractéristiques du mode keyhole [6]. Les régimes de type keyhole et conduction sont
des régimes de transfert de la chaleur, ce vocabulaire est issus du soudage [45]. Dans tout le
manuscrit, le terme de keyhole est utilisé lorsque la profondeur du bain est supérieure à sa
largeur, et le termes de conduction lorsque la largeur est supérieure à la profondeur. Cette
dénomination est donc seulement géométrique, elle n’est pas directement reliée ici aux
mécanismes physiques sous-jacents. Le changement de morphologie des bain s’explique
dans la littérature par des modifications de l’énergie linéique apportée au bain de fusion.
Par exemple, les fortes énergies linéiques ont tendance à favoriser des bains de fusion de
type keyhole [45]. Ce résultat ayant été validé par de nombreuses études, il n’est pas remis
en cause ici (voir chapitre 1, section 1.2.3.3).
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(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

FIGURE 2.12 : Observations des bains de fusion enMO après attaque pour les échantillons lasés à
(a) 0° (b) 45° et (c) 90° par rapport au flux d’argon (stratégie sans rotation entre couches).

Cartographies d’orientations cristallines des échantillons lasés à (a) 0° (b) 45° et (c) 90° par rapport
au flux d’argon.

Cependant, dans cette étude restreinte aux 3 cubes 0°, 45° et 90°, les mêmes paramètres
procédés en tout point ont été utilisé. Il semblerait donc que l’angle de lasage par
rapport au flux d’argon modifie l’énergie apportée par le laser à la poudre. Ce résultat à
priori surprenant peut s’expliquer par l’interaction entre le laser et le nuage de vapeurs
métalliques généré par le métal en fusion (figure 2.13).

FIGURE 2.13 : Illustration de l’interaction laser/vapeur métallique dans le cas d’un lasage (a)
perpendiculaire au flux d’argon (90°) et (b) parallèle au flux d’argon (0°)

Effectivement, avec un lasage perpendiculaire au flux d’argon (90°), le nuage de vapeurs
métalliques interagit de façonmodérée avec le laser et demanière équivalente dans un sens
ou l’autre. A contrario, pour un lasage parallèle au flux d’argon, l’interaction entre le laser
et le nuage de fumées métalliques est très faible (lasage dans le sens contraire du flux) ou
maximale (lasage dans le sens du flux).

Or, en cas d’interaction laser/vapeurs, le laser peut être diffracté et/ou diffusé par les
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vapeurs métalliques. Ceci diminue l’énergie effective pouvant être transmise au bain de
fusion [116]. En conséquence, lors d’un lasage parallèle (0°) et dans le sens du flux d’argon,
l’énergie effective transmisepar le laser aumétal en fusionestprobablementbienplus faible
que celle prédite. C’est de cette manière que l’angle de lasage par rapport au flux d’argon
influe sur les morphologies/tailles de bains de fusion.

A noter que cet effet est probablement plus marqué à haute énergie, puisqu’une
augmentation de l’énergie apportée au bain de fusion génère une plus grande quantité de
fumées métalliques [116]. Ceci se vérifie sur la figure 2.19b : les échantillons lasés à 45° (ie
ceux en régime "conduction") ne montrent pas d’augmentation de la profondeur de leurs
bains de fusion alors même que l’énergie apportée au bain est doublée.

En plus d’une modification des morphologies, la position des bains de fusion varie avec le
changement d’angle de lasage. Il apparaît que les bains de fusion sont bien mieux alignés
selon la direction de fabrication avec la stratégie à 90° qu’avec les deux autres. Ceci est
encore une fois vérifiable pour tous les autres échantillons présentés dans ce chapitre. Cette
influence peut s’expliquer aussi par l’interaction laser/vapeur. En effet, le nuage de vapeur
diffracte/diffuse le laser, il modifie son point focal [116]. En conséquence, les positions
des bains de fusion sont moins régulières lorsque l’angle de lasage favorise l’interaction
laser/vapeur.

En conclusion, deux résultats importants ont été démontrés dans cette partie :

1. L’angle de lasage affecte la morphologie des bains de fusion comme suit : la
profondeur (resp. la largeur) du bain diminue (resp. augmente) lorsque l’angle de
lasage diminue de 90° à 0°. Ce résultat s’explique par les interactions laser-vapeurs.

2. L’alignement des bains de fusion est moins régulier pour des angles de lasage
favorisant l’interaction laser-vapeurs (angles de lasage > 45°)

Ces deux conclusions, discutées ici pour le lot de poudre 2, sont confirmées par une étude
menée sur le lot de poudre 1 (voir annexe D).

2.3.2.2 Impact de l’angle de lasage sur lamicrostructure : Cas d’unepoudre favorisant
la germination hétérogène (Lot 2)

La morphologie et la position des bains jouent un rôle prépondérant dans la génération de
la microstructure polycristalline.

La partie précédente a permis demontrer que la régularité de la position des bains de fusion
est maximale pour un lasage à 90°. Dans ce cas, la croissance épitaxiale entre les couches
est favorisée comme le montrent les grains allongés selon la direction de fabrication sur la
2.12c. Ces grains croissent depuis le bas des bains de fusion, là où le gradient thermique
est vertical. Pour que cette croissance épitaxiale soit permise, il faut que les bains de fusion
soient le mieux possible alignés selon la verticale. Dans l’échantillon lasé à 45° on retrouve
ces grains allongés, cependant, ils sontmoins bien organisés car les bains de fusion ont des
positions moins régulières. Enfin pour l’échantillon lasé parallèlement au flux d’argon, ces
grains ne sont plus visibles.

Il est cependant difficile d’attribuer ce changement de microstructure uniquement à
la position des bains de fusion. Le changement de morphologie des bains impacte
aussi la distribution des gradients thermiques dans le bain de fusion. Il influence donc
probablement lamicrostructure polycristalline finale. Ainsi il n’est pas directement possible
de décorréler l’effet de la position de celui de la morphologie du bain de fusion.

71



Chapitre 2. Élaboration de pièces en acier 316L : contrôle des défauts et de la
microstructure par le procédé LPBF

L’impact desmodificationsdemorphologies/positionsdebains de fusion sur lamicrostruc-
ture est peu visible ici puisque la poudre utilisée (Lot 2) favorise la germination hétérogène
(voir section 2.3.1).

2.3.2.3 Impact de l’angle de lasage sur lamicrostructure : Cas d’une poudre induisant
une croissance épitaxiale (Lot 1)

Au contraire de la poudre du lot 2, la poudre du lot 1 favorise la croissance épitaxiale entre
couches. Cette sous-partie a pour objectif d’étudier l’influence de l’angle de lasage par
rapport au flux d’argon avec une poudre de ce type.

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 2.14 : Échantillons lasés à 90° du flux d’argon : Bains de fusion observés enMO après
attaque pour (a) SR et (c) C3-N1. Cartographies d’orientations des grains obtenues par EBSD pour
(b) SR et (d) C3-N1. Les paramètres laser utilisés pour obtenir ces deux nuances sont identiques

(voir tableaux 2.5 et 2.9)

L’échantillon SR est fabriqué avec la poudre du lot 1 et un lasage unidirectionnel orienté à
90° du flux d’argon. Ses bains de fusion et samicrostructure sont observés en 2.14a et 2.14b.
Les bains de fusion ont une profondeur moyenne supérieure à leur largeur (154 µm vs 97
µm), ils sont donc classifiés de type keyhole5.

En comparaison, l’échantillon C3N1 (figure 2.14c) est construit avec lesmêmes paramètres

5Pour rappel, le terme de keyhole est employé uniquement pour signifier que la profondeur du bain est
supérieure à sa largeur.
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lasers mais la direction de lasage utilisée est orientée à 45° par rapport au flux d’argon. Il
montre des bains de fusion dont la largeur est supérieure à la profondeur, ils sont donc
classifiés de type conduction6. On retrouve bien que la profondeur (resp. la largeur) du bain
diminue (resp. augmente) lorsque l’angle de lasage diminue de 90° à 0°.

L’échantillon SR montre une microstructure périodique selon l’axe transverse, avec une
croissance épitaxiale de grains fins le long du bas des bains de fusion (visible en 2.14a).
Ces grains sont orientés selon l’axe <100> parallèle à la direction de fabrication (en rouge
sur l’EBSD). Entre ces grains fins, on retrouve une majorité de grains ayant une orientation
préférentielle <110> parallèle à la direction de fabrication.

Dans l’échantillon C3N1, la majorité des grains sont orientés avec l’axe <110> parallèle
à la direction de fabrication, aucune périodicité à cette échelle n’a été observée. Ainsi,
la modification de la forme du bain de fusion influe bien sur la microstructure. En
conséquence, la modification de l’angle de lasage affecte la microstructure polycristalline
comme suit : l’augmentation de l’angle de lasage (de 0° à 90°) favorise la croissance
périodiques de grains <100> // BD depuis le fond des bains de fusion. Ce résultat est
confirmé par l’étude présenté en annexe D.

Finalement, avec la poudre du lot 1, l’angle de lasage influence la microstructure
polycristalline. Effectivement, un lasage à 90° du flux d’argon génère une microstructure
périodique alternant grains fins (orientés <100> // BD) et grains larges (orientés <110> //
BD). Au contraire, un lasage à plus de 45° empêche la croissance épitaxiale des grains <100>
ce qui génère une microstructure à gros grains orientés <110> // BD.

En conclusion, cette partie a permis de montrer que l’angle de lasage par rapport au flux
d’argon influence au premier ordre la morphologie et la position des bains de fusion. En
l’absence de rotation entre couches, ces modifications engendre des conséquences sur la
microstructure à l’échelle dupolycristal. Ces conséquences sont atténuées pour les poudres
favorisant la germination hétérogène.

2.3.3 Stratégies de lasage

2.3.3.1 Présentation des stratégies

Jusque-là a été étudiée l’influence de divers paramètres procédés avec des stratégies de
lasage uniquement unidirectionnelles et sans rotation entre couches. Cette étape était
nécessaire pour atteindre une certaine compréhension des mécanismes de génération de
microstructure via l’analyse des bains de fusion. Cependant, industriellement, rares sont
les pièces fabriquées avec des stratégies unidirectionnelles sans rotations. En effet, les
stratégies sans rotation entre couches ont tendance à accentuer l’anisotropie des pièces
LPBF qui est déjà un frein à leur utilisation [116].

De plus, il a déjà été prouvé que certaines stratégies de lasage permettent de réduire
fortement les CRs inhérentes à ce procédé [80]. Enfin, les stratégies de lasage affectent la
microstructure à l’échelle du polycristal en modifiant notamment l’agencement des bains
de fusion [146]. C’est ce dernier point qui sera étudié plus en détail dans cette partie.

Pour cela, trois plateaux (Chess, Rot et SR, voir 2.5) ont été construits en utilisant la même
poudre (lot 1), les mêmes paramétries laser (basse énergie, voir 2.4) mais des stratégies de
lasage différentes. Ces trois stratégies sont illustrées en figure 2.15.

6Pour rappel, le terme de conduction est employé uniquement pour signifier que la largeur du bain est
supérieure à sa profondeur.
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Les cases définies par le damier de la stratégie Chess sont carrées (2.4*2.4 mm2). Elles
comprennent 20 vecteurs de lasage. Le recouvrement entre chaque case est de 100 µm. Le
remplissagedumotif Chess s’effectuedansunpremier temps selonune spirale de l’intérieur
vers l’extérieur en lasant une case sur deux. Puis, de l’intérieur à l’extérieur en remplissant
les cases non lasées au premier tour. Cette stratégie de lasage homogénéise la température
sur une même couche par rapport aux stratégies Rot et SR.

Les angles de rotation des motifs Chess et Rot sont de 33° entre chaque couche. Pour la
stratégie Rot uniquement, une fenêtre angulaire de±45° est définie autour de l’axe parallèle
au flux d’argon. Le lasage est interdit dans cette fenêtre. Ainsi, si les vecteurs de lasage ont
une direction comprise dans cette fenêtre angulaire, une rotation supplémentaire de 33° du
motif entier est effectuée.

FIGURE 2.15 : Illustration des stratégies de fabrication (a) SR, (b) Rot et (c) Chess.

Les bains de fusion ont été observés en MO après attaque 7 et les microstructures
polycristallines ont été analysées par EBSD (figure 2.16).

2.3.3.2 Impact dumotif de lasage

Cette sous-partie a pour objectif d’investiguer l’impact du motif de lasage sur les bains de
fusion et la microstructure résultante.

Concernant les bains de fusion, le premier constat évident est la perte d’alignement des
bains selon la direction de fabrication lorsqu’une rotation est effectuée entre chaque
couches. Ce résultat se vérifie sur les images des bains de fusion réalisées en microscopie
optique (figures 2.16a, 2.16b et 2.16c).

7Pour l’échantillon SR, l’observation est faite en MO en champ sombre d’où la couleur bleue de l’image
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(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

(g) (h) (i)

FIGURE 2.16 : Observations des bains de fusion enMO après attaque pour les échantillons (a) SR,
(b) Rot et (c) Chess. Cartographies d’orientations cristallines des échantillons (d) SR, (e) Rot et (f)
Chess. Les flèches noires indiquent les bifurcations des grains Chess dues à la rotation entre

couches. Figures de pôles inverses, orientées le long de la direction de fabrication (BD) pour les
nuances (g) SR, (h) Rot et (i) Chess.
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Ensuite, en comparant les images 2.16a et 2.16b avec la figure 2.16c, un élargissement des
bains de fusion est visible entre les stratégies àmotif de lasage unidirectionnel et la stratégie
Chess. Ce résultat peut s’expliquer par la température plus homogène et globalement plus
élevée avec la stratégie en îlots. En effet, Cheng et al. [35] ont démontré par une simulation
thermomécanique du procédé LPBF que cette stratégie génère des températures plus
élevées. De plus, il a été montré qu’une augmentation de la température moyenne d’un
substrat génère des bains de fusion plus larges [31]. D’où l’augmentation de largeur des
bains de fusion pour la stratégie Chess par rapport aux deux autres.

Concernant la microstructure polycristalline, les EBSD révèlent des différences notables
causées par la modification des stratégies de lasage. Premièrement, entre les stratégies
à motif unidirectionnel et la stratégie Chess, un changement de la forme, de la taille et
de l’orientation des grains est visible. Ceci s’explique par la modification des gradients
thermiques due à lamodification des stratégies de lasage. En effet, les gradients thermiques
locaux gouvernent les processus de solidification [146]. La stratégie Chess induit une
élévation de température plus uniforme sur l’ensemble de la couche en construction [146].
En conséquence, les gradients thermiques sont uniformément orientés selon la direction
de fabrication. Or, pour les métaux cfc, la croissance des grains s’effectue avec la direction
<100> parallèle à la direction du gradient de température maximal. Ainsi, la microstructure
Chess arbore une orientation <100> parallèle à la direction de fabrication. On retrouve cette
orientation le long de la direction de fabrication (BD) sur la figure de pôle inverse (figure
2.16i). Cet effet est d’autant plus marqué que l’élargissement des bains de fusion provoque
un aplanissement de leur fond. Ceci permet une croissance épitaxiale des grains <100>
d’une couche à l’autre et explique leur fort allongement selon la direction de fabrication
(figure 2.17).

FIGURE 2.17 : Graphique montrant l’évolution de la taille de grains mesurée par la méthode des
intercepts pour les échantillons SR, Rot et Chess (0° = horizontal, 90° = vertical = BD)

Enfin, la tortuosité des grains est liée à la rotation du motif entre chaque couche. Le motif
tournant d’un angle de 33°, les bains ne sont pas parfaitement alignés selon la direction de
fabrication. Cependant, il existe une fenêtre de décalage entre bains de fusion dans laquelle
la croissance épitaxiale est tout de même permise. Dans ce cas, une bifurcation des grains
est observable comme c’est le cas figure 2.16f où des points de bifurcations sont indiqués
par les flèches noires.
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Pour conclure sur l’effet du motif de lasage, le motif influe directement sur la morphologie
(plus particulièrement l’allongement) et l’orientation des grains. Avec un lasage unidi-
rectionnel, la texture majoritaire est <110> // BD. Avec un lasage en damier, la texture
majoritaire est <100> // BD et les grains ont tendances à être plus allongés selon la direction
de fabrication.

2.3.3.3 Impact de la rotation entre couches

Intéressons nous maintenant à l’effet de la rotation entre couches. En comparant les
micrographies des échantillons SR et Rot (figures 2.16a et 2.16b), il s’avère que la forme des
bains de fusion n’est pas affectée par les rotations. Seuls leurs positions sont modifiées :
en présence de rotation entre couches, ceux-ci ne sont plus alignés selon la direction de
fabrication.

En ce qui concerne la microstructure polycristalline, l’orientation des grains selon l’axe de
fabrication n’est pas affectée par les rotations entre couches. Ce résultat, suggéré par les
figures 2.16d et 2.16e, se vérifie sur les figures de pôles inverses en figure 2.16 8. De plus,
les tailles de grains sont comparables quelque soit la direction d’observation dans ce plan
(figure 2.16f).

Au contraire, la distribution, la morphologie et l’agencement des grains est modifiée. En
effet, il est clairement visible sur les figures 2.16a et 2.16d que la microstructure SR est
composée de grains fortement allongés et d’autres bien plus plats. Au contraire, la figure
2.16e révèle que les grains de la microstructure Rot nemontrent pas une si forte dispersion
en termes d’allongement le long de la direction de fabrication. Ainsi, même si en moyenne
les tailles de grains des microstructures SR et Rot sont comparables (figure 2.17), de fortes
dispersions existent.

Par ailleurs, en l’absence de rotation entre couches, un arrangement périodique des grains
est visible enMO après attaque (2.16a) ou bien en EBSD (2.16d). Ces observations révèlent
une alternance (selon le sens transverse à la direction de lasage) de grains fins orientés
<100> (//Z) et de grains plus larges orientés selon <110> (//Z). Ce motif se retrouve dans
la littérature et est connu sous le nom de ’Crystallographic Lamellar Microstructure (CLM)’
[205]. Cet arrangement granulaire s’explique simplement par l’alignement périodique des
bains de fusion. Les mécanismes de croissance des grains dans ce cas sont détaillés au
chapitre 1, section 1.3.1.2.

La rotation du motif entre chaque couche supprime cet arrangement périodique. En effet,
les bains de fusion n’étant plus régulièrement alignés selon la direction de fabrication, la
croissance épitaxiale devient plus rare. En résulte une microstructure avec des grains plus
tortueux, mais avec une taille moyenne de grain équivalente (2.17). Enfin, la texture du
matériau est conservée, avec une texturemajoritaire <110> selon la directionde fabrication.
En effet, l’orientation préférentielle des grains est définie d’abord par les mécanismes de
germination et les tout premiers stades de croissances. Or, ceux-ci sont contrôlés par le
gradient thermique et la forme des bains de fusion. Le gradient thermique et les formes
des bains de fusion sur unemême couche ne changent pas puisque le motif de lasage est le
même. Ceci explique la conservation de texture malgré les rotations dumotif entre chaque
couche.

Finalement, la rotation entre couches ne modifie que l’agencement des bains de fusion les
uns par rapport aux autres. Les conséquences microstructurales sont que la rotation entre

8Les figures de pôles inverses des autres directions sont rassemblées en annexe A
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couche augmente la tortuosité des grains et empêche l’établissement d’unemicrostructure
périodique de type CLM.

En conclusion, il a été montré que les stratégies de lasage impactent les morphologies et
positions de bains de fusion. Plus particulièrement, le motif de lasagemodifie les gradients
thermiques globaux, la forme et l’agencement des bains de fusion. Tandis que la rotation
entre couches modifie seulement l’agencement des bains de fusion. En conséquence, la
rotationentre coucheaugmente la tortuositédes grains. Elle empêche l’établissementd’une
microstructure périodique de type CLM. Le motif de lasage Chess favorise la croissance
épitaxiale de grains <100> selon la direction de fabrication.

2.3.4 Géométrie des pièces

La géométrie des pièces peut affecter la microstructure en modifiant les conditions aux
limites thermiques des pièces [226]. Cette partie vise à quantifier dans quelle mesure ces
modifications peuvent être significatives. Cette étude a été menée avec la poudre du lot 1.

Trois pièces à différentes géométries ont été fabriquées sur le même plateau lors de la
campagne 3 (plateau C3 2.3e). Tous les autres paramètres ont été gardés identiques :
stratégie de lasage unidirectionnelle sans rotation, angle de lasage par rapport au flux
d’argon de 45°, et paramétrie laser définie dans le tableau 2.8.

Plateau Poudre P (W) vb (mm/s) V EDgeom(J/mm3)

C3 Lot 1 300 600 83

TABLEAU 2.8 : Détail des paramètres laser utilisés pour la fabrication des échantillons étudiés dans
cette partie

Les trois géométries fabriquées sont :

• Un parallélépipède de largeur 13 mm, longueur 13 mm et hauteur 20 mm;

• Un cylindre de diamètre 13 mm et hauteur 20 mm;

• Une paroi fine de largeur 2 mm, longueur 13 mm et hauteur 20 mm.

En comparant les microstructures polycristallines obtenues en EBSD (figure 2.18), il est
possible de statuer sur l’effet de forme (en comparant le cube et le cylindre), et sur l’effet
d’épaisseur (en comparant le cube et la paroi fine).

2.3.4.1 Effet de forme des pièces

Tout d’abord, en comparant les figures 2.18a et 2.18b il est clair que lamodification de forme
entre un pavé droit et un cylindre de mêmes dimensions n’influe pas significativement sur
la microstructure polycristalline. En effet, les tailles de grains et orientations cristallines
globales sont comparables. La forme cubique ou cylindrique d’une pièce n’influe pas sur
sa microstructure à coeur.

2.3.4.2 Effet d’épaisseur de parois

En ce qui concerne l’effet d’épaisseur de paroi, la comparaison entre la figure 2.18c et
les figures 2.18a et 2.18b rend compte d’un impact notable de l’épaisseur de paroi sur la
microstructure polycristalline. En effet, un gradient de microstructure entre la paroi et le
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cœur de la pièce est visible en figure 2.18c. Des orientations et tailles de grains semblables
à celles retrouvées à cœur des pièces massives (pavé droit et cylindre) sont visibles sur une
zone d’une largeur d’environ 500µmau cœur de la paroi fine. La largeur effective de la paroi
fine étant d’environ 1.8mm, il est possible de conclure que lamicrostructure est affectée par
la présence d’une surface libre jusqu’à environ 500 à 800 µmde profondeur.

(a) (b)

(c)

FIGURE 2.18 : Cartographies d’orientations cristallines des échantillons à géométries (a)
parallélépipédique, (b) cylindrique, et (c) fine. La cartographies présentée en (c) représente la

largeur totale de la paroi fine, permettant ainsi la visualisation du gradient de microstructure entre
le cœur et la paroi.

Il est possible que cette longueur d’influence dépende de l’épaisseur de paroi, ou des
paramètres procédés utilisés. En effet, Wang et al. [226] ont montré que la microstructure
d’une paroi fine de 500 µm n’est pas homogène et est texturée <110> à cœur comme pour
les échantillons massifs. Néanmoins, ces analyses EBSD permettent de mettre en évidence
un impact des surfaces libres sur la microstructure à l’échelle du polycristal.

En conséquence, pour s’affranchir de l’effet de surface, toutes les pièces analysées le seront
à cœur (> 1 mm de la surface) et toutes les pièces seront usinées sur une épaisseur > 1 mm
avant les essais mécaniques.

En conclusion, la formed’unepièce (cubiqueoucylindrique)n’affectepas lamicrostructure
à coeur. La distance à la paroi affecte la microstructure : la microstructure peut être
considérée comme homogène à partir d’une profondeur de 500 à 800 µm.
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2.3.5 Densité d’énergie et paramètres laser

Les parties précédentes ont permis de montrer que :

• Le choix de la poudre influence au premier ordre la microstructure en modifiant les
mécanismes de solidifications

• L’angle de lasage par rapport au flux d’argon influence au premier ordre la
morphologie et la position des bains de fusion. Ces modifications ont des effets
mineurs si la poudre entraîne une germination hétérogène (lot 2) mais des impacts
significatifs pour des poudres favorisant la croissance épitaxiale (lot 1).

• Les stratégies de lasage modifient la forme et l’agencement des bains de fusion.
Elles engendrent des modifications microstructurales majeures : les stratégies
unidirectionnelles (resp. en damier) favorisent l’établissement d’une texture <110>
// BD (resp. <100> // BD).

• Lamorphologie (cylindrique ou cubique) des pièces fabriquées n’influence pas lami-
crostructure polycristalline à coeur. En surface (env. 500-800 µm), la microstructure
est différente de celle à coeur.

Ces conclusions ont été établies pour différentes puissances et vitesses laser, elles sont donc
valables sur l’ensemble de la gamme étudiée (65 à 145 J/mm3). Néanmoins, une étude
de l’influence des paramètres énergétiques est présentée ici afin d’asseoir les hypothèses
précédemment formulées.

Les paramètres laser des échantillons dont lamicrostructure sera discutée dans cette partie
sont présentés dans le tableau 2.9.

Plateau Nom Poudre P (W) vb (mm/s) V EDgeom(J/mm3)

Cube A1 Lot 2 380 1000 65

Cube B1 Lot 2 380 650 97

Cube C1 Lot 2 380 500 127

C3 N1 Lot 1 275 700 65

C3 N2 Lot 1 300 600 83

C3 N3 Lot 1 300 500 100

C3 N4 Lot 1 350 400 145

TABLEAU 2.9 : Détail des paramètres laser utilisés pour la fabrication des échantillons étudiés dans
cette partie.

2.3.5.1 Impact sur les morphologies de bains de fusion

Dans la littérature, il a déjà été montré que les morphologies de bains de fusion pilotent
la génération de la microstructure polycristalline [174]. Or, la densité d’énergie est connu
pour influencer les formes des bains de fusion. Par exemple, les fortes énergies linéiques ont
tendance à favoriser des bains de fusion de type keyhole [45]. Il a donc été décidé d’étudier
l’influence des paramètres laser (puissance, vitesse) sur les bains de fusion.

Pour caractériser plus facilement ces bains de fusion, une stratégie de lasage unidirection-
nelle en aller-retour et sans rotations entre couche a été choisie. Les observations des bains
de fusion sont réalisées enMO après attaque, perpendiculairement à la direction de lasage
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afin de permettre lamesure de la largeur du bain. Lorsque c’est possible, les dimensions des
bains sont mesurées à partir des bains de fusion de la dernière couche car ceux-ci ne sont
pas refondu par un nouveau passage du laser. Les dimensions de ces bains, et en particulier
leur profondeur de pénétration, sont plus proches des dimensions réelles dubain de fusion.

(a) (b)

FIGURE 2.19 : (a) Évolution de la largeur des bains de fusion en fonction du VED, (b) Évolution de la
profondeur des bains de fusion en fonction du VED

L’évolution des dimensions des bains de fusion a été mesurée pour les deux lots de poudre
(figure 2.19). La figure 2.19a montre que la largeur des bains de fusion est directement
corrélée à la densité d’énergie volumique. La distance inter-cordons et la hauteur de couche
étant fixes, une corrélation directe entre l’énergie linéique (P/v) et la largeur des bains
de fusion peut être établie. Ce résultat est en accord avec les données obtenues par V.
Gunenthiram [76] qui a montré une évolution linéaire de la largeur des bains de fusion
pour des énergies linéiques inférieures à 350 J/mm3. Pour une même densité d’énergie,
l’augmentation de la puissance n’est pas corrélée à la largeur des bains.

En revanche, quant à l’évolution de la profondeur des bains en fonction de la densité
d’énergie, deux tendances bien distinctes sont observables. Dans un cas, la profondeur
augmente avec la densité d’énergie, dans l’autre cas, la profondeur reste constante. Cesdeux
tendances correspondent pour l’une à un régime dans lequel la profondeur est supérieure
à la largeur (type keyhole) et l’autre pour lequel la largeur est supérieure à la profondeur
(type conduction). Dans la littérature, les bains de fusion de type keyhole sont obtenus pour
des densités d’énergie linéique élevées alors que lemode de conduction résulte de densités
d’énergie linéique plus faibles [39]. Ce constat ne se retrouve pas dans notre étude. En effet,
pour des densités d’énergie identiques, des bains de fusion de type keyhole ou conduction
peuvent être retrouvés en fonction des échantillons.

Ce qui différencie ces échantillons est l’angle formé par la direction de lasage et le flux
d’argon. Comme montré dans la partie 2.3.2 les échantillons pour lesquels la profondeur
est supérieure à la largeur sont obtenus avec des angles de lasage de 90° tandis que ceux
pour lesquels la largeur est supérieure à la profondeur sont obtenus pour des angles de 45°.
L’angle de lasage est donc unparamètre influant demanière plus significative que la densité
d’énergie sur la profondeur des bains de fusion. A noter que les écarts sont plus marqués à
densité d’énergie élevée.
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2.3.5.2 Impact sur la microstructure polycristalline

L’impact de la densité d’énergie sur la microstructure polycristalline a été étudié pour les 2
lots de poudres. Dans tous les cas, les variations de structure polycristalline sont faibles.

Lorsque profondeur > largeur (type keyhole), avec la poudre du lot 2, malgré de fortes
variations de tailles de bains de fusion, les microstructures polycristalline des échantillons
A1, B1 et C1 restent très proches (figure 2.20). Ni la texture globale, ni les tailles moyennes
de grains (A1 = 8.7 µm, B1 = 9.3 µm et C1 = 8.6 µm) ne sont affectées par les modifications
de tailles de bains de fusion.

La seule variation perceptible concerne l’allongement des grains. Les figures 2.20d, 2.20e et
2.20f mettent en évidence un allongement prononcé de certains grains selon la direction
de fabrication. Ceux-ci forment un motif périodique car ils suivent le motif de lasage
unidirectionnel. En effet, la ligne de convergence formée par les grains allongés correspond
au centre des bains de fusion. Le nombre de ces grains a tendance à diminuer de A1 à B1
puis de B1 à C1. Malgré cette légère évolution, l’augmentation simultanée de la profondeur
et de la largeur des bains de fusion ne modifie pas significativement la microstructure à
l’échelle du polycristal. La taille du bain de fusion n’influence pas de façon significative la
microstructure.

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

FIGURE 2.20 : Cartographies d’orientations cristallines des échantillons (a) A1, (b) B1 et (c) C1.
L’orientation de référence correspond à la direction de fabrication (=verticale). En (d) pour A1, (e)

pour B1 et (f) pour C1, les grains sont coloriés en fonction de leur rapport d’allongement
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Lorsque largeur > profondeur (type conduction), avec la poudre du lot 1, la largeur
augmente avec le VED tandis que la profondeur reste constante (figure 2.19). Ceci n’a pas
d’effets directs sur lamicrostructure résultante (figure 2.21). En effet, la texture globale reste
très texturée quelque soit la densité d’énergie et les tailles de grains sont comparables (en
moyenne : 15.5 µmpour C3-N1, 11.4 µmpour C3-N2, 25.9 µmpour C3-N3, et 25.1 µmpour
C3-N4). Cependant, la taille élevée des grains par rapport à la zone d’analyse ne permet pas
de conclure sur l’évolution quantitative des tailles de grains.

Finalement, commepour les échantillons fabriqués avec la poudre du lot 2, les variations de
taille de bain de fusion affectent peu lamicrostructure polycristalline résultante. Cette fois-
ci l’explication réside dans le fait que la texture de l’échantillon construit avec la plus basse
énergie (65 J/mm3) est déjà très forte, et la taille de grain élevée. Ainsi, à l’échelle d’analyse
qui est celle des cartes EBSD (≈ 700 * 700 µm) il est difficile d’augmenter plus la texture ou
la taille de grain avec un apport d’énergie supplémentaire. Finalement, l’augmentation de
la largeur des bains n’entraîne pas de modification microstructurale visible à cette échelle.

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 2.21 : Cartographies d’orientations cristallines des échantillons (a) C3-N1, (b) C3-N2, (c)
C3-N3 et (d) C3-N4
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Pour conclure, la densité d’énergie affecte au premier ordre la taille des bains de fusion.
L’augmentation de densité d’énergie entraîne une augmentation de largeur des bains.
L’évolution de la profondeur du bain dépends de l’angle de lasage : pour des angles de 45°,
la profondeur n’évolue pas avec la densité d’énergie. Pour des angles de 90°, la profondeur
des bains augmente avec la densité d’énergie. Néanmoins, ces modifications de longueurs
caractéristiques des bains de fusion n’affectent pas significativement la microstructure.

2.3.6 Conclusion sur les paramètres d’influence

Cette partie avait pour objectif de statuer sur l’influence de différents paramètres procédés
sur (1) les bains de fusion et (2) lamicrostructure polycristalline ainsi que les relations entre
la morphologie des bains de fusion et la microstructure polycristalline. Cette étude a été
menée pour apprendre à contrôler lamicrostructure de l’acier 316L LPBF via les paramètres
procédés. Les conclusions suivantes peuvent être formulées :

1. Le choix de la poudre influence au premier ordre la microstructure en modifiant les
mécanismes de solidifications. Les bains de fusion ne sont pas affectés par le choix de
la poudre. L’annexe D confirme ces résultats.

2. L’angle de lasage par rapport au flux d’argon influence au premier ordre la
morphologie et la position des bains de fusion. Ces modifications ont des effets
mineurs sur la microstructure si la poudre entraîne une germination hétérogène (lot
2) mais des impacts significatifs pour des poudres favorisant la croissance épitaxiale
(lot 1). La génération d’une microstructure périodique alternant les grains <100> et
<110> // BD ou bien d’une microstructure très texturée <110> // BD peut donc être
favorisé par le choix de l’angle de lasage. L’annexe D confirme ces conclusions.

3. Les stratégies de lasage modifient la forme et l’agencement des bains de fusion.
En conséquences, elles engendrent des modifications microstructurales majeures :
les stratégies unidirectionnelles (resp. en damier) favorisent l’établissement d’une
texture <110> // BD (resp. <100> // BD).

4. Lamorphologie (cylindrique ou cubique) des pièces fabriquées n’influence pas lami-
crostructure polycristalline à coeur. En surface (env. 500-800 µm), la microstructure
est différente de celle à coeur.

5. La largeur des bains de fusion augmente avec la densité d’énergie. L’évolution de la
profondeur des bains dépends de l’angle de lasage par rapport au flux d’argon : la
profondeur est stable lorsque l’interaction laser/vapeurs est élevée (angles⩽ 45°).

6. Cette étude n’a pas révélé de modifications microstructurales majeures suite à la
modification de l’énergie apportée à la poudre. La poudre favorisant la germination
hétérogène (lot 2) n’est que peu affectée par cesmodifications énergétiques. L’échelle
d’observation utilisée n’a pas permis de révéler d’effet duVED sur la taille des grains et
la texture des échantillons fabriqués avec la poudre favorisant la croissance épitaxiale
(lot 1).
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2.4 Influence du procédé sur les distributions de défauts

La section précédente a permis de montrer qu’un certain contrôle de la microstructure
peut être atteint grâce à la maîtrise du procédé LPBF. En effet, en jouant notamment
sur les stratégies de lasage et le type de poudre utilisé, des microstructures plus ou
moins organisées à l’échelle des grains, ou des microstructures à différentes orientations
cristallographiques préférentielles peuvent être obtenues. Cette maîtrise maintenant
acquise va permettre d’étudier dans les chapitres suivants l’influence de la microstructure
polycristalline sur le comportement en fatigue. Les microstructures polycristallines des
éprouvettes retenues sont rassemblées en figure 2.22. Par soucis de clarté, les éprouvettes
provenant des plateaux P1 et P2 seront toutes nommées P2, celles de plateaux P3 et P4
seront toutes nommées P4. Celles du plateau C3 seront nommées C3.

Les changements de microstructures obtenus en agissant sur les paramètres du procédé
sont souvent accompagnés par une modification des distributions de défauts. Ces défauts
sont très critiques pour les chargements en fatigue et peuvent conduire à l’initiation de
fissures de fatigue, masquant ainsi les effets de microstructures que nous voulons étudier.
Les populations de défauts des paramétries d’intérêt, celles dont la microstructure est
présentée en figure 2.22 et dont les détails de fabrication sont donnés en annexe A, ont donc
été caractérisées.

Les populations de défauts ont été étudiées par tomographie à rayons X selon la méthode
décrite en 2.2.3. Afin de séparer les manques de fusion des porosités gazeuses, la sphéricité
des défauts, notée Sph, a été calculée selon l’équation 2.4 avec Seq la surface d’une sphère
de volume équivalent au volume (V) du défaut et A la surface réelle du défaut. En effet,
les manques de fusion ont tendance à être allongés dans au moins une des directions
perpendiculaire à la direction de fabrication tandis que les porosités gazeuses sont plutôt
sphériques.

Sph =
Seq
A

=
π1/3(6V )2/3

A
(2.4)

La figure 2.23 rassemble les distributions du diamètre de Feret des défauts en fonction de
leur sphéricité. Ellemet enavant deux typesdedistributionsbiendistinctes : les éprouvettes
P4 (a), C3 (b) et Chess (c) d’un côté et les P2 (d), SR (e) et Rot (f) de l’autre. Les premières
d’entre elles ont des défauts d’une taille plus importante que les secondes.

En ce qui concerne la sphéricité, il n’y a que la paramétrie Rot pour laquelle tous les
défauts ont une sphéricité relativement élevée (>0.5). Ceci indique que ces défauts sont
des porosités gazeuses et non pas des manques de fusion. Les autres lots d’éprouvettes
contiennent donc tous à la fois une population de défauts demanques de fusion (sphéricité
faible, <0.5) et de porosités gazeuses (sphéricité élevée, >0.5). La taille de ces manques de
fusion varie d’une paramétrie à l’autre. Effectivement, les défauts des éprouvettes SR et
P2 ont des tailles relativement faibles (Feret < 300 µm) en comparaison aux défauts des
éprouvettes P4, C3 et Chess.
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(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

(g)

FIGURE 2.22 : Cartographies d’orientations cristallines des éprouvettes (a) SR, (b) Rot, (c) P2, (d) C3,
(e) P4 et (f) Chess. Des cartographies plus grandes sont disponibles en annexe A. D’autres plans
d’analyses sont aussi disponibles. La figure (g) montre l’évolution de la taille moyenne des grains
déterminée par la méthode des intercepts. L’angle corresponds à la direction de mesure (0° =

horizontal, 90° = vertical = BD)
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L’origine desmanques de fusion varie entre les lots d’éprouvettes. En effet, pour la stratégie
Chess, il semblerait que les manques de fusion soient dus à un manque de recouvrement
entre les îlots de lasage. Pour les éprouvettes P4 et C3 ce sont les bains de fusion qui ne sont
probablementpas assezprofonds, occasionnant ainsi desmanquesde fusion entre couches
de fabrication. Enfin, pour les stratégies SR et P2, des manques de fusion plus petits sont
observés, ils sont dus à un manque de recouvrement entre les cordons de lasage. En effet,
sur les faciès de rupture, ces manques de fusion sont visibles et leur direction correspond à
la direction de lasage.

Ces observations sont en accord avec les variations de forme/taille des bains de fusion
précédemment commentées. Par exemple, la figure 2.19a montre que la largeur des bains
de fusion est minimale à faible énergie, favorisant l’apparition de manque de fusion entre
cordons de lasage comme c’est le cas pour les éprouvettes SR et P2.

Les populations de défauts seront analysées plus en détail dans le chapitre 4 au regard du
comportement en fatigue des différents lots d’éprouvettes. De plus, la distribution de taille
des défauts est disponible en annexe A pour chaque lot d’éprouvette.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIGURE 2.23 : Distribution de défauts des éprouvettes (a) P3/P4, (b) C3N3, (c) Chess, (d) P1/P2, (e)
SR et (f) Rot
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2.5 Influence des défauts et de la microstructure sur le compor-
tement mécanique quasi-statique

2.5.1 Caractérisation préliminaire des réseaux cellulaires

Avant de commenter les effets des défauts et de la microstructure (à l’échelle du
polycristal) sur le comportement mécanique quasi-statique il convient de vérifier que les
éprouvettes sont identiques en tous points par ailleurs. Trois échelles microstructurales
sont communément répertoriées pour l’acier 316L LPBF : l’échelle du polycristal, celle
des réseaux cellulaires (micro-ségrégations / dislocations), et celle des nano-précipités.
L’étude des nano-précipités pour chacun des 6 lots d’éprouvettes est trop coûteuse pour
être réalisée. Nous ferons donc l’hypothèse, à priori, que leurs populations ne sont pas très
différentes entre les différents lots.

En ce qui concerne les réseaux demicro-ségrégations/dislocations, la taille des cellules qui
les composent a été mesurée au MEB après attaque pour chacun des 6 lots après TTh de
détentionnement (650° C - 2 h) (figure 2.24 et tableau 2.10). La méthode de mesure est
détaillée en partie méthode, section 2.2.3.2. La comparaison entre les différents lots est
réaliséedans cet état car c’est celui avec lequel les essais de fatigue seront réalisés. Le tableau
2.10montre que les diamètres des cellules sont identiques entre les différents lots, sauf pour
C3 pour lequel les diamètres cellulaires sont environ 200 nm supérieurs.

(a) (b)

FIGURE 2.24 : Exemples de cellules de micro-ségrégations observées après attaque auMEB pour les
lots (a) P4 et (b) C3

Lot SR Rot Chess C3 P2 P4

Diamètre moyen (µm) 0.44 0.44 0.38 0.61 0.45 0.42

±0.03 ±0.04 ±0.08 ±0.02 ±0.09 ±0.02

TABLEAU 2.10 : Diamètre moyen des cellules de micro-ségrégations des 6 lots (état 650° C - 2 h)

Le diamètre des cellules est classiquement relié à la vitesse de solidification et donc, en
première approximation, à la vitesse du laser [100], [224] : plus la vitesse de lasage est élevée,
plus les cellules sont fines. Cependant, ce résultat ne semble pas s’appliquer ici puisque les
paramétries des lots C3 et P4 sont identiques alors que les tailles de cellules sont différentes.
De même, la vitesse de lasage de P2 (700 mm/s) est supérieure à celle de P4 (400 mm/s) et
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les cellules ont des tailles comparables. Ainsi, sur la gamme de vitesse étudiée, la vitesse
n’influe pas sur la taille des cellules.

De plus, la taille des cellules est un paramètre probablement multi-factoriel qui nécessite
des analyses supplémentaires afin d’être débattue. L’origine des différences de taille
de cellule entre C3 et les autres échantillons n’a pas été investiguée. Néanmoins, ces
mesures étaient nécessaires afinde pouvoir discuter du lienmicrostructure-comportement
mécanique dans la suite du manuscrit.

2.5.2 Comportement mécanique quasi-statique

2.5.2.1 Essais de dureté

Des essais de dureté ont été réalisés afin de caractériser l’influence de la microstructure et
des défauts sur le comportementmécanique quasi-statique des 6 lots d’intérêt. Laméthode
est détaillée en section2.2.3.3. Lafigure2.25 rassemble les résultats sous formedegraphique
à barres.

FIGURE 2.25 : Résultats des essais dureté.Dg symbolise la taille de grains.

Tout d’abord, les valeurs de dureté oscillent en fonction des échantillons entre 175 et 210
HV1.Ces valeurs correspondent avec la littérature bienqu’elles soient parmi les plus basses :
281-267HV0.2pour [224], 235HV0.1pour [226] , 175-230HV0.2pour [199] et 200HV0.5pour
[2]. Ladureté est souvent reliée, d’unepart, à la taille des grains viades relationsde typeHall-
Petch [199], et d’autre part, à la taille des cellules de dislocations [223]. De plus, les défauts
sont connus pour réduire drastiquement la dureté pour des taux de défauts conséquents
(>1%) [37].

Dans notre cas, seuls les échantillons Chess ont des taux de porosités supérieurs à 1% (2%
d’après la tomographie). Dans ce cas, la diminution de la dureté due aux défauts et prédite
par Cherry et al. [37] est seulement de l’ordre de 10 HV : cet écart reste faible au vu des
incertitudes de mesures. De plus, en faisant une hypothèse de distribution homogène des
défauts dans le volume, on peut calculer la probabilité de présence d’un défaut dans le
volume sollicité par l’indent de dureté. Statistiquement, 0.08 défauts sont présents dans
le volume sollicité par l’indent. Cette valeur, bien qu’hypothétique, reste très inférieure
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à l’unité et suggère donc que les défauts n’interagissent que faiblement avec l’indent de
dureté. Finalement, les différences de dureté entre les échantillons Chess et les autres sont
plus probablement dues à des différencesmicrostructurales qu’aux populations de défauts.

Cependant, dans notre cas, ni la taille de grains, ni la taille des cellules n’expliquent les
variations observées pour l’ensemble des échantillons. En effet, la taille des grains de C3
est supérieure de plus d’un ordre de grandeur à celle des grains de P4 et pourtant aucune
différence en dureté n’a été mesurée. D’autre part, des duretés différentes sont observables
entre Rot et P4 alors que la taille des cellules est identique. La composition chimique de la
poudrevientprobablementperturber ces corrélations : les variationsdu tauxdeMopeuvent
influer sur l’intensité du réseau de micro-ségrégations, et les différences de compositions
chimiques des autres éléments peuvent modifier la contribution au durcissement par
solution solide.

En différenciant les échantillons en fonction de leur poudre d’origine (voir légende 2.25) ,
un effet de taille de grains se dessine. En effet, la dureté semble inversement corrélée à la
taille de grains comme prédit par des relations de typeHall-Petch [199]. Aucune corrélation
quantitative ne sera réalisée puisque pour les microstructures à grains fortement allongés
(Chess, C3) le paramètre de taille de grains est fortement dépendant de la direction. Or, les
contraintes induites par l’indent n’étant pas uniaxiales il est difficile de définir une taille
de grains pertinente. Pour conclure, ces essais pourtant simples et rapides permettent de
retrouver que pour des tailles de cellules constantes, la dureté de l’acier 316L LPBF varie
de façon inverse à la taille de grains. La composition chimique joue un rôle vis-à-vis du
comportement en dureté puisque les duretés des échantillons fabriqués avec des poudres
différentes ne peuvent pas être corrélées aux mêmes tailles de grains.

2.5.2.2 Essais de traction

Des essais de traction ont été réalisés sur les 6 lots d’éprouvettes d’intérêt à l’état as-built et
les résultats sont résumés par un graphique à barres en figure 2.26.

FIGURE 2.26 : Propriétés moyennes en traction monotone uniaxiale des différents lots
d’éprouvettes. σel représente la limite d’élasticité conventionnelle, σmax la contrainte maximale et

εr l’allongement à rupture.
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La figure 2.26 révèle que, à l’état as-built, pour les 6 lots d’éprouvettes étudiés, les limites
d’élasticités sont comprises entre 360 et 450MPa, les résistancesmaximumentre 440 et 610
MPa et enfin les allongements à rupture entre 15 et 55%. Ces résultats sont globalement en
adéquation avec la littérature (voir chapitre 1, tableau 1.4). Plus précisément, σel et σmax

sont parmi les plus faibles alors que les valeurs d’allongement à rupture εr sont parmi les
plus élevées. Globalement, les résistances à la traction de nos éprouvettes sont donc plus
faibles mais montrent une meilleure ductilité que dans la littérature.

Les propriétés en traction peuvent être influencées par : (1) les populations de défauts, (2)
la microstructure à l’échelle du polycristal et (3) la microstructure aux échelles inférieures.

Effet des défauts

Les éprouvettes Chess, C3 et P4 contiennent beaucoup de défauts de manque de fusion
dont le diamètre de Feret est supérieur à 200 µm (figure 2.23). Ces défauts affectent
le comportement en traction en réduisant la surface réelle portante et en concentrant
localement les contraintes. A cause de la réduction de surface portante, les limites
d’élasticités deChess, C3 et P4 sont inférieures à celles de SR, Rot et P2. Cet effet est quantifié
pour les éprouvettes Chess en figure 2.27b.

(a) (b)

FIGURE 2.27 : Courbes d’essais de traction (a) d’une éprouvette de chaque lot, et (b) des 3
éprouvettes Chess. Les courbes Chess-réel correspondent aux contraintes recalculées en tenant en

compte de la surface occupée par les défauts dans le plan de rupture

Les faciès de rupture de ces éprouvettes ont été observés après essais (figure 2.28). Ils
montrent de nombreux défauts de manques de fusion. La surface occupée par ces défauts
a été estimée par analyse d’image à environ 16%, 25% et 28% pour les 3 essais réalisés.
Ces densités surfaciques de défauts sont bien supérieures à la densité volumique de défaut
déterminée par tomographie à rayons X, et ce pour deux raisons principales :

• Premièrement, la tomographie à rayons X sous-estime la densité de défauts en
présence de manques de fusion. En effet, ces défauts relativement plans peuvent
ne pas être détectés par tomographie à rayons X de laboratoire si leur épaisseur est
inférieure à quelques voxels (1 voxel = 6.5m3).

• Par ailleurs, le calcul de la densité surfacique de défaut à partir des faciès de rupture
sur-estime la densité réelle. En effet, les fissures se propagent communément selon
plusieurs couches de fabrication à différentes hauteurs, privilégiant les couches
contenant le plus de défauts. Ainsi, une analyse surfacique depuis la verticale
sur-estime la population de défaut réelle en prenant en compte des défauts situés à
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des hauteurs différentes.

En prenant en compte la réduction de surface portante induite par la présence de défauts,
la contrainte réelle a été recalculée et tracée sur la figure 2.27b. Les contraintes recalculées
sont au même niveau que celles des éprouvettes avec très peu de défauts (Rot). En
conclusion, les faibles limites d’élasticités en traction déterminées pour les éprouvettes
Chess sont uniquement dues à la réduction de surface induite par les défauts. Cette
analyse quantitative confirmedonc l’impact des défauts sur la limite d’élasticité, et explique
pourquoi les limites d’élasticité de Chess, C3 et P4 sont inférieures.

De plus, l’allongement à rupture est diminué en présence de défauts comme montré par
S. Ziri [256]. En effet, les défauts agissent comme des concentrateurs de contraintes et
accélèrent la fissuration. Ceci explique les allongements à rupture globalement inférieurs
pour C3, P4 et Chess.

(a) (b)

FIGURE 2.28 : Exemple de faciès de rupture en tractionmonotone d’éprouvettes (a) Chess montrant
de nombreux manques de fusion et (b) d’une éprouvette Rot montrant une rupture ductile

Les défauts empêchent de statuer sur l’influence des différentes échelles de la microstruc-
ture deC3, P4 et Chess sur le comportement en traction. En outre, les tailles de cellules étant
identiques pour Rot, SR et P2, l’analyse de l’impact de ce paramètre sur le comportement
en traction n’est pas possible. En revanche, l’effet de la microstructure polycristalline peut
être discuté.

Effet demicrostructure polycristalline

Les comportements en traction des lots Rot et SR sont semblables (figures 2.26 et 2.27a).
Ce résultat montre que ni la morphologie, ni l’agencement des grains, qui diffèrent tous
deux entre ces deux microstructures, n’ont d’impact significatif sur le comportement en
traction. Ce dernier est gouverné, en l’absence de nombreux défauts, plus par la taille ou
l’orientation des grains [29]. Or, les tailles moyennes et orientations des grains de SR et Rot
sont semblables, d’où des propriétés en traction proches.

Par ailleurs, les éprouvettes du lot P2 montrent une limite d’élasticité et un allongement
à rupture comparables à ceux de Rot/SR, mais une résistance maximale environ 50 MPa
supérieure. Cette différence n’est probablement pas liée à la taille de grains puisque cette
dernière influe surtout sur la limite d’élasticité, via des relations de type Hall-Petch, et non
pas sur la résistancemaximale. La texture ou la composition chimique pourraient expliquer
ces différences de résistance maximale. Puisque la limite d’élasticité et l’allongement à
rupture de P2 sont comparables à ceux de Rot/SR, et que la résistance maximale est
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supérieure, la capacité d’écrouissage monotone de P2 se trouve supérieure à celles de
Rot/SR.

Cette capacité d’écrouissage supérieure est parfois attribuée dans la littérature à des
mécanismes de déformation plastique par maclage (Effet TWIP : TWinning Induced
Plasticity). Ces mécanismes permettent de larges déformations plastiques et augmentent
fortement la ductilité de l’alliage [155]. Ils sont favorisés (au détriment du glissement
plastique) pour des textures et compositions chimiques particulières.

En effet, les mécanismes de maclage sont dominants pour des valeurs de fautes d’empile-
ment (Stacking Fault Energy, SFE) faibles. Or, une teneur élevée en azote réduit fortement
les valeurs de SFE, promouvant le maclage [155]. Dans le cas de nos alliages, les teneurs en
azote sont relativement faibles puisqued’unepart la poudre est atomisée à l’argon et d’autre
part les fabrications se déroulent sous atmosphère d’argon. La composition chimique des
alliages étudiés ne favorise donc pas d’effet TWIP.

Par ailleurs, les mécanismes de maclage sont favorisés pour des orientations cristallines
particulières : les grains orientés <111> // à l’axe de traction sont les plus favorables au
maclage [194]. Cependant, ces orientations ne sont pas particulièrement représentées dans
lamicrostructure P2. L’effet TWIP n’est donc pas favorisé par l’orientation cristallines de P2.

En conclusion, bien que déjà observé pour des aciers 316L LPBF [104], [155], [226], la
microstructure et la composition chimique de P2 ne favorisent pas cet effet. Il est donc très
probable qu’il n’ait pas lieu. Néanmoins, il demeure que la résistancemaximale en traction
du lot P2 demeure supérieure à celles des lots SR et Rot.

Lien avec le procédé : Impact des stratégies de lasage

L’analyse des faciès de rupture révèle des différences de comportement liées aux stratégies
de lasage. La figure 2.29 rassemble les faciès des éprouvettes de traction Rot, SR et Chess
pour lesquelles seule la stratégie de lasage a été variée. Les éprouvettes SR et Rot montrent
des faciès elliptiques, caractéristiques d’une anisotropie des déformations dans le plan
perpendiculaire à la directionde chargement. Cette anisotropie est quantifiéepar le rapport
entre le grand axe et le petit axe du faciès : Ar. Plus Ar est faible et plus l’anisotropie est
marquée.Ar = 1 corresponds à une isotropie parfaite. L’anisotropie est plusmarquée pour
SR (Ar = 0.79) que pour Rot (Ar = 0.86). Les éprouvettes Chess révèlent un comportement
isotrope (Ar = 0.97).

Les éprouvettes SR se déforment davantage perpendiculairement à la direction de lasage.
Celamontre que la stratégie de lasage unidirectionnelle sans rotations entre couches induit
une anisotropie marquée dans le plan.

En ce qui concerne les éprouvettes Rot, malgré la présence de rotation entre couches, une
anisotropie reste observable. La direction de déformation préférentielle coincide avec la
fenêtre angulaire de scan interdit. Pour rappel, afin d’éviter une trop forte interaction laser
- nuage de fumée, le constructeur préconise de ne pas laser selon une fenêtre angulaire
défnie à ± 45° du flux d’argon. Le fait de ne pas laser selon ces directions induit alors une
anisotropie de comportement. Comme pour les éprouvettes SR, c’est le long de la direction
la plus éloignée de la direction de scan moyenne que la déformation est la plus marquée.

Enfin, le motif de lasage en échiquier (Chess) n’est pas soumis à la fenêtre de scan interdit
du fait des faibles longueurs de vecteurs de scan. En conséquence, les vecteurs de scan sont
orientés dans toutes les directions et aucune anisotropie de comportement n’est induite par
la stratégie. Il faut aussi noter que la présence denombreux défauts pourrait aussi participer
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à la diminution de l’anisotropie de comportement.

En conclusion, les stratégies de lasage unidirectionelles sans rotation entre couches
induisent une anisotropie de comportement marquée. La direction de déformation
préférentielle est orientée à 90° de la direction de scan. La rotation du motif diminue
l’intensité de l’anisotropie sans complètement la supprimer, et ce à cause de la présence
d’une fenêtre angulaire de scan interdit. Enfin, le motif de lasage en échiquier permet de
supprimer l’anisotropie de comportement.

FIGURE 2.29 : Faciès de rupture des éprouvettes SR, Rot et Chess observés au MEB.
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2.6 Conclusions du chapitre

L’objectif de ce chapitre était d’atteindre une compréhension suffisante du procédé LPBF
pour fabriquer des éprouvettes de fatigue en acier 316L LPBF avec des microstructures
et populations de défauts controlées. En effet, la problématique principale de cette thèse
réside dans la compréhension des interactions défauts/microstructures en fatigue pour
l’acier 316L LPBF et non pas dans la compréhension fine du lien procédé/matériau.

Néanmoins, une certaine compréhension du procédé a été acquise et présentée dans ce
chapitre. Il a été montré que, au premier ordre, c’est la composition chimique de la poudre
qui contrôle la microstructure à l’échelle du polycristal. Cette découverte a permis de
fabriquer des éprouvettes de fatigue en acier 316L LPBF avec une microstructure fine et
équiaxe, et sans gros manques de fusion.

D’autre part, les études préliminaires présentées dans ce chapitre ont mis en évidence le
rôle de la stratégie de lasage sur la microstructure à l’échelle du polycristal. En particulier,
pour des stratégies unidirectionnelles sans rotations entre couches, l’angle par rapport
au flux d’argon a une importance significative sur la microstructure générée. De plus, les
essais de traction révèlent que ces stratégies unidirectionelles favorise une anisotropie de
comportement.

Enfin, les propriétés en dureté et en traction obtenues pour les six lots d’éprouvettes
d’intérêt sélectionnés ne varient pas de façon très significative d’une microstructure
à l’autre. Ceci pourrait s’expliquer par des tailles de cellules de micro-ségrégations
relativement proches. L’effet de ces réseaux cellulaires sur le comportement mécanique
quasi-statique sera étudié dans le chapitre 3 grâce à une analyse d’influence des TThs sur
la microstructure de l’acier 316L LPBF.
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CHAPITRE 3

Les traitements thermiques de l’acier 316L LPBF : un
outil de contrôle microstructural

La patience est amère, mais son fruit est doux.

— Jean-Jacques Rousseau

Contents

3.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 98

3.2 Matériaux et méthodes expérimentales . . . . . . . . . . . . . . . . . 99

3.2.1 Matériaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 99

3.2.2 Traitements thermiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 99

3.2.3 Microscopie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 100

3.2.4 Détermination des densités de dislocations . . . . . . . . . . . . . 100

3.2.5 Détermination des contraintes résiduelles (CR) . . . . . . . . . . . 101

3.3 Influence des TThs sur les CRs . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102

3.4 Influence des TThs à l’échelle polycristalline . . . . . . . . . . . . . . 104

3.4.1 Impact sur les grains . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104

3.4.2 Impact sur les traces de lasage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 106

3.5 Influence des TThs à l’échelle micrométrique . . . . . . . . . . . . . . 107

3.5.1 État de précipitation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 107

3.5.2 Évolution des structures de dislocations . . . . . . . . . . . . . . . 113

3.6 Influence des TThs à l’échelle nanométrique . . . . . . . . . . . . . . 119

3.6.1 Description des analyses et résultats . . . . . . . . . . . . . . . . . 119

3.6.2 Évolution de taille des nano-oxydes . . . . . . . . . . . . . . . . . 119

3.6.3 Évolution de forme des nano-oxydes . . . . . . . . . . . . . . . . 121

3.6.4 Évolution de structure cristalline des nano-oxydes . . . . . . . . . 121

3.6.5 Évolution chimique des nano-oxydes . . . . . . . . . . . . . . . . 122

3.6.6 Conclusion sur l’évolution des nano-oxydes . . . . . . . . . . . . 126

3.7 Influence des différentes échelles de lamicrostructure sur le compor-
tement mécanique quasi-statique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 127

3.7.1 Évolution de la dureté en fonction de la température de TTh . . . 127

3.7.2 Comportement en traction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 129

3.8 Conclusions du chapitre . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 136



Chapitre 3. Les traitements thermiques de l’acier 316L LPBF : un outil de contrôle
microstructural

3.1 Introduction

Le chapitre précédent a mis en évidence que le procédé LPBF est particulièrement adapté
à la maîtrise des microstructures à l’échelle des grains. Aussi, il a été montré que malgré
des paramètres procédés variés, et des microstructures polycristallines résultantes très
différentes, les réseaux de micro-ségrégations sont comparables d’un lot d’éprouvettes à
l’autre.

Afin d’étudier l’influence des ces réseaux sur le comportement en fatigue, un moyen de
contrôle de ceux-ci doit être trouvé. Pour cela, une campagne de TThs a été mise en place.
L’objectif étant de caractériser l’influence des TThs sur la microstructure aux différentes
échelles (polycristalline, micrométrique et nanométrique). Le but ultime est de trouver des
TThs qui permettront d’étudier l’influence des réseaux demicro-ségrégations/dislocations
sur le comportement en fatigue dans le chapitre 4.

Tout d’abord, le lot sur lequel porte cette étude est rappelé, la méthodologie de traitement
est introduite et les méthodes d’analyses spécifiques à ce chapitre sont exposées.

L’influencedesTThs sur lesCRsmacroscopiques est ensuitedéterminée.Cette courtepartie
permetdedéfinirun traitementdedétentionnementutilepour s’affranchirde l’effetdesCRs
sur le comportement mécanique, en particulier en fatigue.

Les trois parties suivantes traitent de l’impact des TThs respectivement aux échelles
polycristallines, micrométriques et nanométriques. Ces parties permettent de déterminer
de façon précise l’influence des TThs sur la microstructure de l’acier 316L LPBF pour des
traitements allant de 500 à 1200°C.

Enfin, les conséquencesdesdivers changementsmicrostructurauxobservésdans lesparties
précédentes sur le comportementmécaniquequasi-statique sont exposées dans la dernière
partie. Une attention particulière est portée à l’analyse du lien entre microstructure et
comportement mécanique.
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3.2. Matériaux et méthodes expérimentales

3.2 Matériaux et méthodes expérimentales

La microstructure de l’acier 316L LPBF à l’état as-built est présentée dans le chapitre
1, section 1.3.1.2. En particulier, la figure 1.10 extraite de [229] résume les principales
caractéristiques de la microstructure aux différentes échelles. Ce chapitre a pour but de
présenter les évolutions de ces différentes caractéristiques en fonction de la température
de TTh, et les conséquences sur les propriétés mécaniques quasi-statiques. Cette partie
présente les méthodes utilisées pour atteindre cet objectif.

3.2.1 Matériaux

Les éprouvettes du plateau Chess ont été utilisées dans cette étude pour comprendre l’effet
des TThs sur les évolutions microstructurales à différentes échelles. Les données liées à
la fabrication, la microstructure et les défauts de ces éprouvettes sont rassemblées en
annexe A. La dureté post-TThs a été évaluée pour ce lot afin de statuer sur l’impact des
modifications de microstructure sur le comportement mécanique quasi-statique.

En raison du nombre de défauts élevé contenus dans les éprouvettes Chess, l’impact des
TThs sur les propriétés en traction a été caractérisé sur le lot de matière Rot (voir annexe
A pour rappel des principales caractéristiques des différents lots d’éprouvettes). Ce choix a
été conduit afin d’éviter que les nombreux défauts contenus dans les éprouvettes Chess ne
viennent perturber l’analyse du lien entre la microstructure post-TTh et le comportement
mécanique. Le lot Rot montre des tailles caractéristiques de défauts relativement faibles
et est donc bien plus adapté à cette étude. Une étude de l’influence de la microstructure
initiale sur l’effet desTThs sur lamicrostructure est disponible en annexeD. Ellemontre que
les conclusions formuléespour lamicrostructureChess àproposde l’influencedesTThs sur
la microstructure sont applicables à la microstructure Rot.

3.2.2 Traitements thermiques

FIGURE 3.1 : Photographie du four utilisé
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Chapitre 3. Les traitements thermiques de l’acier 316L LPBF : un outil de contrôle
microstructural

Les TThs ont été réalisés sous vide secondaire dans un four du CIRIMAT (figure 3.1). Les
échantillons sont tout d’abord installés dans un sas froid. L’enceinte totale du four est alors
mise sous vide, puis, les échantillons sont insérés dans la partie chaude du four lorsque
la température de traitement est stable et le vide inférieur à 5.10−5 mbar. La durée de
traitement est de 2 heures (sauf exception), plus un refroidissement lent jusqu’à l’ambiante,
sous vide, dans l’enceinte du four.

3.2.3 Microscopie

Les techniques de préparationmétallographique et de caractérisation de la microstructure
par MO, MEB, EBSD, et MET ont été présentées dans le chapitre 2 (section 2.2.3).

Lors des analyses MET, la diffraction des électrons a été utilisée afin de caractériser la
structure de certaines phases. Pour cela, dans un cas les clichés de diffraction ont été
enregistrés avec un diaphragme de 150 nm, dans l’autre, ils ont été générés à partir d’une
transformée de Fourier (FFT) des images obtenues en haute résolution (mode HRTEM).
Tous les clichés de diffraction ont été indexés avec le logiciel de simulation de diffraction
CaRIne Crystallography [19]. La détermination des tailles de cellules de dislocation a été
réalisée toujours en considérant le diamètreminimal des cellules, comme ce fut le cas pour
les cellules de micro-ségrégations (voir chapitre2, section 2.2.3.2). Les joints de cellules
ayant des épaisseurs non nulles, le diamètre est mesuré depuis le milieu des joints de
cellules.

A partir des données EBSD, une estimation des taux de recristallisation après TThs est
réalisée dans ce chapitre. En se basant sur laméthodedéveloppéeparDe Sonis et al. [51], un
grain est considéré comme recristallisé lorsque sa désorientation intragranulaire moyenne
θmoy est inférieure à 1°. La fraction surfacique de grains recristallisés est donc définie par :

fRX =
Sθmoy<1◦

Stot
(3.1)

avec Sθmoy<1◦ la surface occupée par les grains dont θmoy < 1◦, et Stot la surface totale
de la cartographie EBSD. Cependant, des grains à l’état as-built peuvent montrer des
désorientations inférieures à 1°sans toutefois être recristallisés. La fraction réelle de grains
recristallisés est donc définie par :

fvraieRX =
fRX − fAB

RX

1− fAB
RX

(3.2)

avec fAB
RX la fraction de grains dont θmoy < 1◦ à l’état as-built.

3.2.4 Détermination des densités de dislocations

Pour estimer les densités de dislocation de certains échantillons, desmesures de diffraction
des rayons X (DRX) ont été réalisées à l’aide d’un diffractomètre D8 Bruker Discover équipé
d’une source au cuivre. Dans l’analyse des clichés de diffraction, afin de déconvoluer la
contribution de l’instrument de celle de l’échantillon, desmesuresDRXont été réalisées sur
une poudre étalon de LaB6 fournie par le National Institute of Standards and Technology
(NIST). Cette poudre étalon possède des cristallites de grande taille et ne présente pas de
microdéformations. Ensuite, les échantillons d’intérêt en acier 316L ont été mesurés selon
un montage θ − θ, sur une plage 2θ allant de 20 à 120°, avec un pas de 0.05° et 8 secondes
d’acquisition par point. Les échantillons d’intérêt ont été découpés à partir de cylindres
(hauteur 96mm, diamètre 13mm) obtenus par fabrication additive (voir chapitre 2, section
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3.2. Matériaux et méthodes expérimentales

2.2.2, dénomination grands cylindres). La surface analysée est parallèle à la direction de
fabrication (voir figure 3.2) et coupe le cylindre selon un diamètre. Ainsi la surface a une
largeur égale audiamètre des cylindres (13mm) et unehauteur d’environ 2 cm. La séquence
depolissageutilisée est lamêmequecellepour lesobservationsmétallographiques incluant
une finition à l’OPS. Les données issues des mesures DRX ont été analysées avec le logiciel
Topas selon la méthode d’affinement Rietveld [177], puis, les microdéformations et tailles
de cristallites ont été calculées avec la méthode de Williamson et Hall [231].

FIGURE 3.2 : Schéma de découpe pour la détermination des densités de dislocations et des
contraintes par DRX. Le plan coloré en rouge corresponds au plan de mesure. La mesure est

réalisée au centre du plan.

3.2.5 Détermination des contraintes résiduelles (CR)

Par ailleurs, une détermination des CRs a été effectuée par diffraction des rayons X. Un
diffractomètre spécialisé pour ce type de mesure, le X-RAYBOT XRD system est utilisé. Il est
équipé d’une source au manganèse (λ = 2.1019 Å). Les échantillons analysés proviennent
de deux cylindres Chess (hauteur 96 mm, diamètre 13 mm) coupés en petits cylindres
d’une hauteur d’environ 15 mm. Les mesures DRX sont réalisées sur la surface de normale
parallèle à la direction de fabrication (voir figure 3.2). Les surfaces ont été polies suivant
la séquence détaillée au chapitre 2 (section 2.2.3.2). Les contraintes ainsi déterminées
correspondent donc aux déformations résiduelles inhérentes au procédé LPBF mais aussi
à celles générées lors de la découpe et du polissage. Les déformations résiduelles ont été
mesurées selon le pic de la famille de plans {311} diffractant en 2θ ≈ 152°. La valeur
2θ a été déterminée en considérant le barycentre centré du pic. Ensuite, les CRs ont été
calculées en utilisant la loi des sin2(ψ) en considérant un état de contrainte triaxial avec
l’hypothèse de contraintes planes (σij = σji pour i ̸= j et σ33 = 0) en considérant les
constantes radiocristallographiques S1 {311} = -1.47 GPa−1 et S2 {311} = 12.82 GPa−1

[118]. Par cette méthode, ce sont les contraintes macroscopiques (CR d’ordre 1) qui sont
déterminées. Ces contraintes sont à l’échelle de la pièce. Il peut aussi exister aussi des
hétérogénéités de contraintes intergranulaires (CR d’ordre 2) ou intragranulaire (CR d’ordre
3) dont la détermination est basée sur d’autres méthodes.
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Chapitre 3. Les traitements thermiques de l’acier 316L LPBF : un outil de contrôle
microstructural

3.3 Influence des TThs sur les CRs

Industriellement, les TThs sont souvent utilisés enpost-fabrication afind’éliminer les fortes
CRs inhérentes auprocédé LPBF [45], [117]. Cette partie traite de l’évolutiondes contraintes
résiduelles en fonction de la température de TTh utilisée. Le but est de déterminer à partir
de quelle température les CRs sont fortement réduites.

L’objectif de ces analyses n’est pas de déterminer l’état de contrainte à l’état as-built, mais
de comprendre l’évolution des CRs en fonction des TThs et de la microstructure. Pour
déterminer les CRs à l’état as-built, desmesures sur échantillons non découpés et non polis
auraient du être réalisées. Cependant, ce type demesure est entaché d’une forte incertitude
à cause de la courbure des échantillons et de la forte rugosité. C’est pourquoi il a été choisi
de réaliser des mesures sur échantillons découpés et polis.

Les CRs ont été déterminées sur l’ensemble des petits cylindres avant TThs. Aucune
variation significative de contrainte n’a été mise en évidence en fonction de la hauteur de
prélèvement des petits cylindres.Deplus, commeattenduau vude la géométrie cylindrique
des échantillons, les contraintesσ11 etσ22 sont égales pour chaque échantillon relativement
aux incertitudes de mesure. Sur la figure 3.3, le point tracé à 0°C correspond à la moyenne
des contraintes σ11 et σ22 sur l’ensemble des échantillons à l’état as-built. Ce point sert de
référence par rapport aux états traités. Sa valeur ne corresponds pas à l’état de contrainte
as-built, mais à un état de contrainte obtenu sur un échantillon as-built après découpe et
après polissage. En effet, la découpe et le polissage redistribuent les contraintes résiduelles.
Dans la suite du manuscrit, par éviter une lourdeur inutile, cette valeur référence est tout
de même appelée valeur à l’état as-built.

La figure 3.3 illustre l’effet des TThs sur les CRs en fonction de la température de TTh. Il est
intéressant de remarquer que le cisaillement σ12 est proche de zéro quelque soit l’état de
TTh. Concernant les contraintes σ11 et σ22 , la figure 3.3 met en évidence qu’un TTh de 2
h à 500°C n’est pas suffisant pour relaxer l’ensemble des CRs. En effet, une diminution de
l’ordre de seulement 20% est observable.

FIGURE 3.3 : Évolution des CRs en fonction de la température de TTh
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3.3. Influence des TThs sur les CRs

Ensuite, l’augmentation de la température entre 500 et 650°C réduit fortement l’intensité
des CRs pour atteindre un état de contrainte quasi-nul. Enfin, des TThs à des températures
allant jusqu’à 1200°C donnent des résultats similaires à un TTh à 650°C en termes de CRs.

Cette diminution desCRs entre l’état as-built et 650°Cadéjà été observée dans la littérature.
Cruz et al. [42] l’attribuent à une décroissance de la densité de dislocation. Pourtant, la
densité de dislocation est plutôt considérée comme étant représentative de l’état de CR
d’ordre 2, ie les contraintes microscopiques. D’ailleurs, notre étude montrera dans la suite
du manuscrit que la densité de dislocation mesurée par DRX reste stable de l’état as-built
à 650°C (voir figure 3.15b) alors que les CRs d’ordre 1 diminuent fortement (voir 3.3). Ceci
montrant bien que les CRs d’ordre 1, déterminée par la méthode des sin2(ψ), ne sont pas
directement corrélées à la densité de dislocation. Cette dernière est plutôt représentative
des CRs d’ordre 2.

Effectivement, bien que les contraintes macroscopiques (CR d’ordre 1) soient quasi-nulles
après des traitements à des températures supérieures ou égales à 650°C, il a été montré
que l’acier 316L LPBF possède un état de contrainte microscopique (CR d’ordre 2 et/ou 3)
non nul même après des TThs à haute température. Par exemple, Kong et al. [99] n’ont pas
obtenu de diminution significative des distorsions locales (approximées par la mesure du
Kernel Average Misorientation (KAM) en EBSD) pour des TThs de 2 h à 1050°C. Cependant,
une forte décroissance de cette grandeur a étémesurée pour un TTh à 1200°C. D’autre part,
une autre étude montre une chute des déformations locales après un traitement d’1h à
1100°C [194]. Ces différents résultatsmettent en évidence que des températures très élevées
(>1000°C) sont nécessaires afin de relaxer les déformations locales pour lesmicrostructures
LPBF.

En conclusion, les TThs permettent de diminuer l’état de contraintemacroscopique (ordre
1) des pièces fabriquées en acier 316L LPBF grâce à des TThs autour de 600-650°C. Cette
diminution est difficilement imputable directement à desmodificationsmicrostructurales.
Il a notamment été montré que l’évolution des CRs d’ordre 1 n’est pas directement reliée à
l’évolutiondesdensités dedislocations.Une comparaisondenos résultats avec la littérature
montre que les traitements suffisants pour réduire de façon importante les CRs d’ordre 1 ne
sont pas suffisants pour diminuer les déformations à l’échelle de la microstructure.

Pour statuer sur la possibilité d’utiliser de tels traitements en tant que traitements de
détentionnement, il est maintenant nécessaire d’étudier la microstructure post-TTh. En
effet, pour rappel, un traitement de détentionnement a pour objectif de supprimer la
majeure partie des CRs d’ordre 1 tout en conservant une microstructure la plus proche
possible de l’état as-built.
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3.4 Influence des TThs à l’échelle polycristalline

3.4.1 Impact sur les grains

Comme le montre la figure 3.4, les TThs de 2h de 500 à 1200°C n’ont pas de conséquences
majeures sur la microstructure à l’échelle des grains. En effet, ces images MEB après
attaquemontrent des tailles, morphologies et agencement de grains comparables entre les
différentes images et proches de ceux de l’état as-built (voir annexe A pour comparaison
à l’état as-built). Aucune recristallisation n’est donc observée pour les éprouvettes Chess
mêmeaprès unTThde 2h à 1200 °C. Afinde confirmer cette observation, des analyses EBSD
ont été réalisées sur le matériau Chess après un TTh à 1200°C (figure 3.5).

(a) (b) (c)

FIGURE 3.4 : Observation auMEB après attaque des morphologies de bain de fusion des
échantillons traités thermiquement à (a) 650°C, (b) 800°C et (c) 1200°C

La figure 3.5a révèle que les orientations du matériau Chess sont proches de celles
de l’état as-built (majorité de grains <100>//BD). De plus, des désorientations internes
restent visibles dans les grains. Enfin, aucune macle n’est observable dans le matériau
analysé. Or les processus de recristallisation sont connus pour supprimer la majorité des
désorientations internes et sont accompagnés d’un maclage pour l’acier 316L LPBF [51],
[186]. Les trois observations précédemment citées vont donc à l’encontre d’une hypothèse
soutenant la recristallisation.

Afin de quantifier cette absence de recristallisation, la cartographie de désorientation
interne des grains a été tracée en figure 3.5b. Sur celle-ci, les grains dont la désorientation
interne moyenne θmoy est supérieure à 1° sont coloriés en rouge, sinon en bleu. La fraction
de grains dont θmoy< 1° est de 3.8%, alors qu’elle a été mesurée à 4.3% à l’état as-built. En
conséquence, la fraction réelle de grains recristallisés fvraieRX , définit dans la partieméthodes
3.2, est égale à zéro. En se basant sur ces mesures de désorientations internes en EBSD,
l’absence de recristallisation pour le matériau Chess après un TTh de 2 heures à 1200°C est
confirmée.

Dans la littérature, Salman et al. [186] ont observé un début de grossissement des grains dès
1000°C et une recristallisation complète à 1400°C. Kong et al. [98], ontmontré que les joints
de grains sont stables jusque 1050°C inclus, mais qu’une recristallisation survient pour des
TThs de 1200°C. Enfin, [210] ont mentionné un début de recristallisation pour des TThs à
1100°C.
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(a) (b)

FIGURE 3.5 : (a) Cartographie EBSD d’un échantillon Chess traité à 1200°C. En (b), les grains sont
colorés en fonction de leur désorientation intragranulaire moyenne θmoy . Pour θmoy< 1°, ils sont

bleus, sinon rouges.

Des différences de température de recristallisation existent donc entre plusieurs études de
la littérature et la nôtre. Elles sont probablement dues aux compositions chimiques des
poudres qui varient d’une étude à l’autre. En effet, Voisin et al. [222] ont rassemblé les
compositions chimiques de différentes poudres et pièces en acier 316L obtenues en LPBF.
Ils ont montré une large dispersion de composition. Par exemple, le pourcentagemassique
de Cr peut varier de plus de 4%, et celui de Mn passer de 0.2 à 2% entre les différentes
études. Des variations si importantes de composition chimique impactent forcément les
propriétés de la microstructure. Par exemple, le nombre et la nature des nano-précipités
sont affectés par le taux d’oxygène dans l’acier [241]. Or, ces nano-précipités ralentissent les
mouvements de joints de grains par desmécanismes de type Zenner-pinning [237]. Ainsi, il
est probable que les différences de compositions chimiques modifient les températures de
recristallisation en agissant sur les distributions de nano-précipités.

D’autre part, la microstructure initiale d’un métal influence sa propension à recristalliser.
Par exemple, les métaux à grains fins recristallisent à des températures inférieures de
ceux à gros grains comme observé par Zhang et al. [246] pour des alliages d’aluminiums.
Ceci s’explique par le fait que les joints de grains sont des sites de stockage d’énergie
interne (sous la forme d’une énergie d’interface). Or c’est cette énergie interne qui est
la force motrice de la recristallisation comme proposé par Alaneme et al. [5]. Ainsi, les
différences de microstructure entre les études de la littérature peuvent aussi expliquer
certaines différences de température de recristallisation. Ce point est confirmé par l’étude
de la microstructure P2 au cours des TThs présentée en annexe E.
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3.4.2 Impact sur les traces de lasage

Même si la morphologie des grains n’est pas affectée par les TThs pour l’acier Chess, la
microstructure à l’échelle macroscopique ne demeure pour autant pas identique. En effet,
les traces de lasage observées sur le plan perpendiculaire à la direction de fabrication en
MO après attaque disparaissent après TTh à 800 °C (figure 3.6).

(a) (b)

(c)

FIGURE 3.6 : Observation enMO après attaque des traces de lasage à (a) 650°C, (b) 800°C et (c)
1000°C

Les traces de lasage correspondent aux bains de fusion solidifiés. Lors de la solidification,
des hétérogénéités chimiques à l’échelle du bain surviennent entre le centre du bain et ses
frontières [105]. C’est cette différence de composition chimique locale qui est révélée par
l’attaque chimique.

Finalement, la disparition des traces de lasage suite à l’augmentation de la température
de traitement exprime donc une homogénéisation chimique locale. Elle est liée à des
mécanismes de diffusion activés thermiquement [180].
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3.5 Influence des TThs à l’échelle micrométrique

3.5.1 État de précipitation

3.5.1.1 Disparition des cellules de micro-ségrégations

Pour rappel, l’acier 316L LPBF possède une structure de cellules de micro-ségrégations et
cellules de dislocations à l’échelle micrométrique. C’est l’évolution de ces structures et de
l’état de précipitation avec les TThs qui est présentée dans cette partie.

Les cellules de micro-ségrégations sont observables au MEB après attaque chimique. En
effet, les différences de composition chimique locale entre le coeur des cellules et leurs
frontières permet de créer une micro-topologie via l’attaque et facilite ainsi l’observation
auMEB en électrons secondaires (figure 3.7).

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

FIGURE 3.7 : Observation auMEB après attaque des cellules de microségrégations à (a) l’état
as-built, après TThs à (b) 500°C, (c) 650°C, (d) 800°C, (e) 1000°C et (f) 1200°C

Les cellules sont présentes sur les échantillons de l’état as-built jusqu’à des traitements de
700°C environ. Dans certaines zones d’échantillons traités à 750 et 800 °C, des traces de
cellules subsistent. Aucune cellule n’a été observée dans des échantillons traités à 900 °C
et au-delà. Ainsi, une disparition progressive des cellules demicro-ségrégations s’opère sur
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une plage de températures allant de 700 à 800°C.

Ces observations sont en bonne adéquation avec ce qui est observé dans la littérature et
reporté par Voisin et al. [222]. Cependant, une large gamme de températures a été reportée
concernant les températures de disparition de cellules. Cette dispersion s’explique encore
une fois par des différences importantes de composition chimique entre les différentes
études mais aussi par le mode d’observation des cellules. En effet, dans la littérature, les
cellules de micro-ségrégations sont souvent confondues avec les cellules de dislocations.
Bienquecesdeux réseaux soient superposéspour l’acier 316LLPBF [98], uneobservationen
MEB après attaque révèle les micro-ségrégations alors qu’une observation au MET permet
d’observer les cellules de dislocations. La technique d’observation peut alors influencer les
conclusions quant à l’évolution des réseaux cellulaires. Néanmoins,malgré ces dispersions,
la majorité des études de la littératures s’accordent sur une disparition des cellules de
micro-ségrégations sur un intervalle de 700 à 900 °C. Notre étude est donc globalement en
accord avec la littérature sur la plage de disparition des cellules de micro-ségrégations.

Cette disparition est associée à des processus de diffusion des éléments constituants les
parois cellulaires (éléments alphagènes, principalement Cr, Mo, Si [98]). Il est intéressant
de noter que cet intervalle de température (700-800°C dans notre étude) est inférieur à
celui associé à la disparition des traces de lasage observée en MO (800-1000°C) à la figure
3.6. Ceci s’explique simplement par un effet d’échelle : les bains de fusion ont des largeurs
caractéristiques de l’ordre de la centaine de microns alors que les cellules ont un diamètre
de l’ordre du micron. Ainsi, l’homogénéisation chimique à l’échelle des bains de fusion
demande des températures plus élevées (à iso-durée de traitement) pour permettre une
diffusion sur une plus grande distance.

3.5.1.2 Évolution de la précipitation intergranulaire

La disparition des cellules de micro-ségrégations est immédiatement suivie d’une précipi-
tation intergranulaire. Celle-ci est visible au MEB à partir de 800°C (un seul petit précipité
a été observé à 750°C), où des précipités commencent à coloniser les joints de grains
en débutant par les points triples (figure 3.7d). Entre 800 et 900°C le taux de précipités
augmente. A 1000°C les précipités colonisent de façon presque continue les joints de grains
comme lemontre la figure 3.7e. Enfin, entre 1000°Cet 1200°C, les précipités intergranulaires
disparaissent. Ces mêmes observations ont été observées sur d’autres nuances (P2 et Rot)
et sont disponibles en annexe E.

Afin d’analyser la nature de ces précipités, des analyses MEB et MET complémentaires
ont été réalisées. Tout d’abord, la composition chimique de ces précipités a été analysée
par mesure EDS (spectroscopie de rayons X à dispersion d’énergie) au MEB sur un
échantillon traité à 900°C (figure 3.8). Les résultats révèlent une forte teneur en Cr et Mo
par rapport à la matrice (tableau 3.1). Pour rappel, les cellules de micro-ségrégations sont
aussi enrichies en Cr et Mo. Or, celles-ci disparaissent simultanément à l’apparition des
premiers précipités. Ainsi, il est très probable que le Cr et Mo précédemment contenus
dans lesmicro-ségrégations aient diffusé pour former les précipités aux joints de grains. Ce
processus de diffusion serait donc activé thermiquement pour des températures de l’ordre
de 750 - 800°C. Cette hypothèse concorde avec l’apparition des précipités dans un premier
temps au niveau de joints triples. D’ailleurs, les précipités semblent plus gros lorsqu’ils sont
positionnés aux joints triples comme le montre l’image 3.7d.
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(a)

(b) (c)

FIGURE 3.8 : Observation auMEB après attaque des précipités intergranulaires sur un échantillon
traité à 900°C : (a) Image en électrons secondaires, (b) Signal de la raie Lα1 duMo et (c) Signal de la

raieKα1 du Cr

Cr Mo

Composition dans la poudre (données fabricant, en %) 17.7 2.7

Composition de la matrice mesurée par EDS (%) 16.9 2.6

Composition des précipités mesurée par EDS (%) 24.6 10.0

TABLEAU 3.1 : Compositions chimiques de la matrice et des précipités mesurées par MEB-EDS et
comparées à la composition de la poudre donnée par le fabricant.

Il est bien connuque les joints de grains sont des chemins préférentiels de diffusion [41]. De
plus, la précipitation intergranulaire est favorisée par la diminution d’énergie interfaciale
qu’elle engendre [169]. Ces deux raisons favorisent l’apparition des précipités aux joints
de grains, et d’autant plus aux joints triples. De plus, elles confortent l’hypothèse d’une
diffusion du Cr et duMo via les joints de grains.

Afin de confirmer cette hypothèse diffusive, des calculs simples de diffusion ont été réalisés
selon la méthode décrite par A.F. Smith [197]. La diffusion en volume et par les joints de
grains a été séparée. Les coefficients de diffusion du Cr dans la phase austénitique γ ont été
évalués à 800°C pour la diffusion en volume et pour la diffusion par les joints de grains. Les
longueurs de diffusion pour des TThs isothermes de 2 heures ont alors été calculées comme
étant de l’ordre de 0.3 µmen volume et 30 µmvia les les joints de grains (en considérant une
épaisseur des joints de grains de 5 nm). La longueur de diffusion par les joints de grains est
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de l’ordre de grandeur de la taille de grain. Ce résultat valide l’hypothèse selon laquelle le Cr
et le Mo initialement présents dans les parois de cellules diffusent, principalement par les
joints de grains, afin de former des précipités intergranulaires.

Pour des TThs à 1200°C, les précipités intergranulaires ne sont plus visibles aux joints de
grains. De plus, la composition chimique locale a été approximée par EDS perpendiculai-
rement à un joint de grain sur un échantillon traité à 1200°C. La figure 3.9 révèle qu’il n’y a
plus aucun enrichissement (resp. appauvrissement) en Cr etMo (resp. Fe et Ni). Toute trace
de précipitation chimique a donc bel et bien disparue aux joints de grains après un TTh à
1200°C.

(a) (b)

FIGURE 3.9 : Analyses MEB-EDS d’un échantillon traité à 1200°C. (a) Image en électrons
secondaires et (b) Profils de composition chimique obtenus par EDS selon la flèche jaune.

3.5.1.3 Identification des précipités intergranulaires

À ces températures, la formation de nombreuses phases est thermodynamiquement
permise. Une analyse via le code ThermoCalc (base de données TCFE12) confirme que des
carburesM23C6, la phaseχou laphaseσ peuvent être obtenues à l’équilibre.Hors équilibre,
le diagramme métastable présenté par Yan et al. [237] prédit une précipitation de la phase
σ à 800°C.Dans la littérature, des carbures [123], la phaseχ [166] et la phase σ [105] ont déjà
été observées après TThs.

Afin de déterminer la nature de ces précipités, des analyses MET sur des échantillons
traités à 900°C ont été réalisées (figures 3.10 et 3.21). La figure 3.10 montre la présence
des précipités intergranulaires. Des analyses en EDS ont permis de confirmer la forte
teneur en Cr et Mo précédemment mesurées par MEB-EDS. Un cliché de diffraction
du précipité présent en figure 3.10a est présenté figure 3.10b. Il a été identifié comme
correspondant à l’axe de zone [1 3 2] de la phase σ de structure (P42/mnm,D4h14, ♯136,
ICSD ID102756) [163]. En conclusion des analyses chimiques et cristallographiques, les
précipités intergranulaires observés entre 800°C et 1000°C sont des précipités de phase σ.

Cette identification corresponds bien avec la disparition des précipités intergranulaires
pour des températures de traitements supérieures à 1000°C comme observée figure 3.9.
En effet, la phase sigma n’est pas stable sur cet intervalle de température comme l’ont déjà
montré Sopousek et Vrestal [200] et Saeidi et al. [183].

Enfin, des calculs thermodynamiquesont été effectués enconsidérantuniquement laphase
sigma, l’austénite et la ferrite. La teneurmoyenneenCr est de17.7%enpoidsdans lapoudre.
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(a) (b) (c)

FIGURE 3.10 : Observation auMET des précipités intergranulaires sur un échantillon traité à 900°C :
(a) Image en champ clair d’un précipité intergranulaire, (c) Cliché de diffraction du précipité et (d)

identification du cliché de diffraction

La teneur en Cr au coeur des dendrites et dans les zones inter-dendritiques a été calculée
sur la base des mesures effectuées par Sylvain Dépinoy [50], elles sont superposées sur le
diagramme d’équilibre (figure 3.11).

La teneur locale en Cr aux joints de grains après la dissolution des microségrégations est
probablement plus élevée que celle des zones inter-dendritiques, car les joints de grains
sont connus pour être un chemin de diffusion du Cr. La figure 3.11 confirme que la phase
sigma est capable de précipiter entre 800°C et 1000°C pour notre composition d’alliage. De
plus, elle confirme que la phase sigma disparaît aux joints de grains entre 1000°C et 1200°C,
ce qui correspond aux observations MEB et MET.

Néanmoins, la phase σ précipite communément pour des temps d’exposition longs à des
températures moyennes (700-900°C; durée > 100-1000 h), à partir d’îlots de ferrite δ, puis
de joints triples et enfin de joints de grains [163]. Ces sites préférentiels de précipitation
correspondent à la teneur élevée en Cr nécessaire à la formation de la phase σ [88]. En effet,
la ferrite δ est riche enCr et les joints de grains sontdes cheminsdediffusionpréférentiels du
Cr commemontré précédemment. Cependant, la présence de ferrite δ n’a pas été détectée
ni par mesures DRX, ni par EBSD, que ce soit à l’état as-built ou après les nombreux TThs.
Néanmoins ce résultat était attendupuisque ce type de ferrite n’est pas stable à température
ambiante. Finalement, la teneur élevée en Cr (> 20%) nécessaire à la formation de la phase
σ est apportée par la diffusion du Cr liée à la disparition des cellules de micro-ségrégations
sur le même intervalle de température.

D’après la littérature, la phaseσ aune cinétiquedeprécipitation très lente et nedevrait donc
pas être observéepourdesTThsde2h [163].Néanmoins, Parrens et al. [154] ontmontréque
cette cinétique s’accélère lors d’expositions thermiques cycliques. En effet, le taux de phase
σ dans un acier 310S a été mesuré comme étant bien supérieur lors d’un vieillissement
cyclique comparé à une exposition continue à haute température (pour le même temps
d’exposition). Les auteurs suggèrent que ce phénomène est associé aux CRs et à la présence
de nombreuses dislocations (générées par les trempes successives) qui deviennent alors de
nouveaux sites de germination pour la phase σ.
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FIGURE 3.11 : Section isoplèthe Fe-Cr à 13.6% Ni, 2.7%Mo et 1.5%Mn (pourcentages massiques) en
considérant seulement la phase sigma (SIGMA_D8B), l’austénite (FCC_A1) et la ferrite (BCC_A2).

Ce diagramme a été obtenu avec Thermocalc TCFE12.

Unparallèle peut alors être fait avec le procédé LPBF : les passages successifs du laser ont un
effet de TTh cyclique sur lematériau solidifié. Ceci engendre de fortes CRs [117] et une forte
densité de dislocations [14]. Ainsi, la précipitation de phase σ est alors favorisée et permise
pour des TThs de deux heures seulement à température constante pour l’acier 316L LPBF.
Dans la littérature, Yin et al. [242] ont observé la précipitation de σ dans un 316L LPBF à
partir de 30min de traitement à 800°C, Chao et al. [28] après 2 heures de traitement à 800°C
et Kurzynowski et al.[105] après 5 heures à cette même température.

Néanmoins, la précipitation de phase σ est assez rarement observée dans la littérature
pour l’acier 316L LPBF. Ceci peut s’expliquer par la composition chimique des poudres.
Effectivement, il a déjà été montré dans le chapitre précédent que celle-ci a un impact
majeur sur la microstructure à l’échelle du polycristal (voir section 2.3.1). Il semblerait
qu’elle joue aussi un rôle aux échelles inférieures. En effet, Hsieh et Wu [88] ont montré
qu’une augmentation du taux d’azote de 0.03% à 0.14% retarde la cinétique d’apparition de
la phase sigma d’un ordre de grandeur pour un acier modèle 18Cr/11Ni/2Mo (proche de la
compositiondu316L).Or, lespoudresutiliséesdansnotre étudeontune teneur enazote très
faible comparée à celles de la littérature. Voisin et al. [222] ont reporté les teneurs enazotede
neufpoudresutiliséesdans la littérature, et il s’avèrequecelles-ci sont auminimumtrois fois
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supérieures au taux d’azote de nos poudres (= 0.01%). Dans les publications rapportant un
taux d’azote élevé, aucune phase σ n’a été observée après TThs. Les cinétiques d’apparition
de phase sigma sont donc très probablement retardées par le taux élevé d’azote contenu
dans les poudres de la littérature par rapport à la nôtre.

D’autre part, les plateaux fabriqués pendant cette thèse ont été remplis de cylindres
verticaux avec un taux de remplissage élevé. Il en résulte un temps de fabrication
relativement long, de l’ordre de 40h. Au contraire, dans la littérature les plateaux de
fabrication ne sont pas si remplis, les pièces sont souvent moins hautes et les temps de
fabrication sont donc bien plus courts. L’exposition au vieillissement thermique induit par
le procédé est donc réduite. De plus, le nombre élevé de pièces présentes sur le plateau
réduit les cinétiques de refroidissement. Pour résumer, les cycles thermiques subis par nos
pièces sont donc globalement plus nombreux, et à des températures plus élevées que ce
qui se fait classiquement dans la littérature. Ceci pourrait donc favoriser la précipitation de
phase σ.

Finalement, cette partie a permis de montrer que :

1. Les structures de micro-ségrégations (resp. traces de lasage) disparaissent pour des
températures de 700-800°C (resp. 800-900°C). Leur disparition est liée à des processus
de diffusion chimique.

2. La phase σ précipite aux joints de grains entre 800 et 1000°C. Cette précipitation
fait suite à la diffusion du Mo et Cr contenus dans les parois de cellules de
micro-ségrégations. La phase σ disparaît entre 1000 et 1200°C.

3. La précipitation de σ aux joints de grains est attribuée d’une part au cyclage
thermique induit par le procédé LPBF et d’autre part à la faible teneur en azote des
poudres utilisées dans cette étude.

3.5.2 Évolution des structures de dislocations

3.5.2.1 Analyse directe par MET

Les structures de dislocations ont été étudiées par MET en champ clair pour des
échantillons à l’état as-built, et après des TThs à 500, 650, 900 et 1200°C.

Les structures de dislocations restent visibles jusqu’à 900°Cmais plus du tout après 1200°C.
Ce résultat est en accord avec la littérature, dans laquelle la plupart des intervalles proposés
pour la disparition des cellules se recoupent entre 800 et 900°C [222]. Cependant, de très
larges variationspeuvent être relevées : undébut dedisparition a été rapporté dès 400°C [30]
alors que d’autres auteurs reportent l’existence de cellules après des TThs de 1200°C [237].
Cette dispersion sous-entend qu’il n’existe pas de température critique exacte, mais bien
un intervalle de températures sur lequel les cellules tendent à disparaître. Cette hypothèse
a récemment été confirmée par Kong et al. [98].

De plus, la dispersion des résultats peut encore une fois être reliée aux différences
de compositions des alliages étudiés, mais aussi dans ce cas particulier à la méthode
d’observation des cellules. En effet, du fait de la concordance des réseaux de cellules
de dislocations et de cellules de micro-ségrégations, ces deux réseaux sont très souvent
confondus. L’évolution des cellules est donc parfois étudiée par MEB après attaque (qui
révèle le réseau de micro-ségrégations) comme dans les travaux de Salman et al. [185] ou
bien par analyseMET (qui révèle les cellules de dislocations) commedans la publication de
Voisin et al. [222]. Ainsi, la technique d’observation étant différente, et surtout, la nature des
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réseaux étudiés étant différente (réseau de dislocations, ou réseau de micro-ségrégations
chimiques), cette confusion tend à augmenter l’intervalle de dispersion des températures
critiques pour les cellules.Deplus, l’inter-dépendance entre ces deux réseaux reste toujours
sujet à débat [14], [50], [222]

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 3.12 : Images MET en champ clair montrant les structures de dislocations après TThs à (a)
500°C, (b) 650°C, 900°C et 1200°C

La taille moyenne des cellules de dislocations a été calculée à partir des images MET
(voir méthode en section 3.2.3). Les résultats sont rassemblés dans le tableau 3.2. Une
augmentation de la taille des cellules est notable entre l’état as-built et l’état TTH 500°C
(≈ +40%). Ensuite, le diamètre des cellules reste constant jusque 900°C (=0.57 µm en
moyenne). Cette taille correspond bien à celle reportée par Chen et al. [30] même si des
variations existent notamment après TThs. Par ailleurs, Salman et al. [185] rapportent une
taille de 0.52 µm à l’état as-built et une taille de 0.94 µm après un TTh à 600°C. Bien que
les valeurs obtenues dans cette étude soient différentes des nôtres (ceci étant imputable à
la technique de mesure : MEB après attaque pour Salman et al. [185], MET dans notre cas),
l’augmentation du diamètre des cellules sur des intervalles de températures similaires se
retrouve dans nos deux études.
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TTh As-built 500°C 650°C 900°C

Diamètre des cellules de
dislocations (µm)

0.42± 0.04 0.60± 0.02 0.55± 0.03 0.57± 0.05

TABLEAU 3.2 : Évolution de taille des cellules de dislocations avec la température de TTh

(a) (b)

FIGURE 3.13 : Images MET en champ clair montrant des cellules de dislocations (a) à parois
épaisses (TTh 500°C), et à (b) parois fines (TTh 650°C)

Les cellules de dislocations sont moins visibles au MET après un TTh à 650°C qu’à 500°C
ou à l’état as-built (figure 3.13). Ceci peut directement être relié au nombre de dislocations
présentes dans les parois de cellules, ce qui affecte leur largeur et donc leur visibilité. En
effet, à l’état as-built et après un traitement à 500°C, les parois sont épaisses (≈ 100-200
nm) alors qu’elles sont beaucoup plus fines après des TThs à 650°C (≈ 10-20 nm). Cette
observation confirme le travail réalisé par Voisin et al. [222].

Cependant, une observation des cellules de dislocations au MET n’est pas suffisante
pour conclure sur l’évolution des densités de dislocation (globale ou dans les parois par
exemple). En effet, les images MET peuvent être trompeuses car l’orientation du cristal et
l’épaisseur de la lame perturbent l’observation des dislocations en champ clair. En effet,
bien que les lames soient toutes d’épaisseurs comprises entre 50 et 150 µm, celles qui ont
des épaisseurs supérieures à 100 µm vont paraître avoir beaucoup plus de dislocations que
celles dont l’épaisseur est plus fine. La figure 3.14 prouve que l’épaisseur de la lame (et
l’orientation locale du cristal) affecte fortement la visibilité des structures de dislocations.
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(a) (b)

FIGURE 3.14 : Images MET en champ clair obtenues sur une même lameMET traitée à 500°C.
L’image (a) révèle peu les dislocations alors qu’elles sont très bien visibles sur l’image (b). L’image
(b) est réalisée dans une zone épaisse (≳ 100 nm) alors que l’image (a) est obtenue proche de

l’extrémité de la lame, donc dans une zone fine (≲ 50 nm).

3.5.2.2 Détermination indirecte par DRX

Afin de confirmer ou non les observationsMET, la densité de dislocation a été calculée pour
les différents états de TThs grâce à des mesures par DRX (figure 3.15).

En suivant la méthode de Williamson & Hall [231], l’évolution des tailles de cristallites et
des microdéformations après TThs a été déterminée figure 3.15b. De plus, le paramètre de
maille correspondant à chaque état de TTh a été calculé par affinement Rietveld [177]. A
partir de ces données, la densité de dislocation a pu être calculée selon la formule proposée
par Williamson& Smallman et rappelée dans [139] :

ρ =
2
√
3 ε

Db
(3.3)

avec D la taille de cristallite (nm), ε les microdéformations et b le vecteur de burger (b =
a/

√
2 pour les structures CFC avec a le paramètre demaille). La figure 3.15a nemontre pas

de variation significative du paramètre de maille. Concernant la taille des cristallites, qui
correspond à la taille des domaines diffractants, elle subit une diminution quasi linéaire,
passant d’environ 100 à 70 nm (-30%) (figure 3.15b). Cependant, cette taille peut être
difficilement reliée à une taille caractéristique de la microstructure.

D’autre part, les microdéformations, correspondant quant à elles aux déformations
élastiques des domaines diffractants, montrent clairement deux régimes d’évolution
distincts : un premier stade avant 650°C où les microdéformations sont stables autour
de 0.28%, puis une forte décroissance (-70%) jusqu’à 1200°C. Cette évolution s’explique
par la dynamique des populations et structures de dislocations. En effet, les dislocations
génèrent un champ de déformation élastique dans leur proche voisinage et c’est l’intensité
et/ou le nombre de ces champs qui transparaît à travers les microdéformations. Ainsi,
la stabilité des microdéformations avant 650°C suggère une stabilité des populations
de dislocations dans le matériau pour ces températures. La diminution progressive
(linéaire) des microdéformations sur l’intervalle [650-1200°C] correspond probablement à
la disparition progressive du réseau de dislocations.
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Cependant, afin d’interpréter de manière plus quantitative l’évolution des populations de
dislocations, la densité de dislocation a été estimée par la formule présentée en Eq. 3.3.
Son évolution a été tracée en figure 3.15a et montre les deux mêmes régimes que pour les
microdéformations.

Ainsi, les conclusions faites suite à l’observation des imagesMET doivent être nuancées : le
déclin de densité de dislocation dans les parois de cellules entre 500 et 650°C ne transparaît
pas à travers la densité de dislocation. Il est donc probable que les observations MET
aient été biaisées par des différences d’épaisseurs de lames et/ou d’orientations cristallines
locales menant à une visibilité altérée des dislocations à l’état TTh 650°C. Malgré cela, la
diminution forte des densités de dislocations entre 650 et 1200°C est en accord avec les
observations MET sur cet intervalle.

(a)

(b)

FIGURE 3.15 : Évolution en fonction de la température de TTh des (a) densités de dislocation et du
paramètre de maille, et (b) microdéformations et tailles de cristallites

L’avantage de discuter les résultats en termes de densité de dislocation (par rapport aux
microdéformations), est que cette grandeur permet une comparaison des données avec la
littérature pour des densités déterminées par d’autres moyens d’analyses que la DRX. Par
exemple, Bertsch et al. [14] ont calculé des densités de dislocations comparables aux nôtres
à l’état as-built (1014 m−2) en utilisant la méthode des interceptes sur des images MET.
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D’autres publications ont rapporté des densités supérieures (1015m−2 [201]) ou inférieures
(1013 m−2 [69]). Les données issues de la littérature confirment donc nos mesures à l’état
as-built.

Enoutre, la diminutionglobalede ladensité dedislocationavec lesTThs est aussi confirmée
par Godec et al. [69] qui ont déterminé par analyse EBSD une densité de dislocation de
1013 m−2 à l’état as-built et 7.1012 m−2 après recristallisation. Cependant, une hypothèse
forte liée à la détermination d’une densité de dislocation à partir de données EBSD est que
les dislocations soient de type GND (Geometrically Necessary Dislocation). Or, des études
récentes montrent que ce n’est pas le cas pour la majorité des dislocations de l’acier 316L
LPBF [50], [70]. Ainsi, laméthode d’estimation de densité de dislocation à partir de données
EBSD n’est pas adaptée pour rendre compte de la réalité physique.

Au contraire, les densités calculées à partir de données de DRX semblent être plus adaptées
au cas de l’acier 316L LPBF. Ces données couvrant l’ensemble de la gamme de traitement
[as-built à 1200°C], elles confirment les évolutions rapportées enMET.

Finalement, en comparant les évolutions de structures et densités de dislocations
respectivement analysées par MET et DRX, les tendances suivantes peuvent être conclues :

• Avant 600°C, il n’y a pas de variations dans les structures et densités de dislocations.
Les cellules présentent des parois larges à forte densité de dislocation.

• Entre 600 et 900°C, l’épaisseur de paroi des cellules diminue de façon significative,
entraînant une chute de la densité de dislocation globale.

• Au-delà de 900°C, il n’y a plus de structure cellulaire continue à grande échelle. Les
restes du réseau de dislocation disparaissent avec l’augmentation de la température.
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3.6 Influence des TThs à l’échelle nanométrique

3.6.1 Description des analyses et résultats

Comme décrit dans le chapitre 1 partie 1.3.1.2, l’acier 316L LPBF est constitué de précipités
nanométriques à l’état as-built. Il sont globalement sphériques, ont des diamètres compris
entre quelques nanomètres et quelques centaines de nanomètres et sont généralement
identifiés comme étant des oxydes riches enMn et Si. Leur cristallinité reste débattue dans
la littérature puisque de nombreux auteurs les considèrent comme étant amorphes à l’état
as-built [28], [72], [105], [184], [242] alors que des études récentes montrent la présence
d’une structure cristalline [237].

(a) (b) (c)

(d) (e)

FIGURE 3.16 : Images MET en champ clair montrant les précipités nanométriques aux états de TThs
(a) As-built, (b) 500°C, (c) 650°C, (d) 900°C et (e) 1200°C

Des analyses MET ont été réalisées sur des lames extraites d’échantillons à l’état as-built et
traités à 500, 650, 900 et 1200°C. A titre d’exemple une image réalisée sur chaque échantillon
est disponible en figure 3.16. Sur ces images, les nano-oxydes ont été entourés en bleu pour
une meilleure visibilité.

3.6.2 Évolution de taille des nano-oxydes

En moyennant sur l’ensemble des données récoltées, le pourcentage surfacique que
représentent les précipités est estimé proche de 1%. Il est probable qu’il soit légèrement
surestimé, en effet, l’objectif de cette étude MET étant la caractérisation des précipités, les
clichés ont été réalisés dans des zones en contenant probablement plus que la moyenne.
Néanmoins, l’évolution de la densité en nombre de précipités a été tracée en figure 3.17. On
suppose que les analyses ont été réalisées de la mêmemanière peu importe la température
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de TTh et que donc leur évolution relative est fidèle à la réalité. La densité en nombre est
maximale à l’état as-built et reste globalement stable ensuite.

Contrairement à la fraction surfacique de précipités, l’évolution de leur diamètre peut
être considérée quantitativement juste car le diamètre ne dépend pas de la taille de la
zone analysée, ni du grandissement utilisé. Alors que la taille moyenne des précipités
reste relativement contenue jusqu’à 650°C (+52% comparativement à l’état as-built), elle
augmente fortement ensuite pour atteindre 115 nm après un TTh à 1200°C (+570%
comparativement à l’état as-built) (voir figure 3.17).

FIGURE 3.17 : Évolution du diamètre moyen et de la densité en nombre des nano-oxydes avec la
température de TTh.

Cette forte augmentation de taille a lieu sur des plages de températures où des processus
de diffusion ont étémis en évidence à des échelles supérieures (voir section 3.5). Il est donc
très probable qu’une diffusion chimique s’opère entre précipités favorisant la croissance
des gros précipités au détriment des plus petits. Ce mécanisme, de type Ostwald ripening
[9], s’explique assez simplement en considérant que la disparation des petits précipités au
profit des gros permet uneminimisation de la surface d’interface et donc uneminimisation
de l’énergie interne dumatériau.

Des résultats similaires existent dans la littérature [48], [216]. En particulier, Deng et al. [48]
montrent un grossissement des nano-précipités pour des TThs supérieurs à 900°C et une
diminutionde la densité de ces derniers. Ils attribuent aussi ce phénomène àunmécanisme
de typeOstwald ripening.

Des analyses quantitatives en volume par diffusion des rayons X aux petits angles (Small
Angle X-Ray Scattering, SAXS) au synchrotron ont été réalisées en fin de thèse sur les lignes
de synchrotron SWING à SOLEIL et ID02 à l’ESRF. Les résultats sont prometteurs, mais à ce
jour, ils n’ont pas encore été complètement analysés.
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3.6.3 Évolution de forme des nano-oxydes

L’évolution des formes des précipités est tracée en figure 3.18c. Deux formes différentes
ont été rapportées, des formes sphériques et des formes prismatiques (figure 3.18). Tous
les précipités observés sont sphériques à l’état brut. Une majorité des précipités l’est
aussi après un TTh à basse température (500°C). A 650°C, les précipités sphériques et
prismatiques ont été trouvés en proportions égales. Enfin, après des TThs à températures
élevées (900°C et 1200°C), les précipités prismatiques deviennent majoritaires. Une
prismatisation graduelle des nano-précipités est donc observée entre l’état as-built et
1200°C. Cette évolution morphologique est reliée à un changement de structure cristalline
comme suggéré par Yan et al. [237] et expliqué dans la partie suivante.

(a) (b)

(c)

FIGURE 3.18 : Exemples de nano-oxydes observés au MET à (a) l’état as-built (forme sphérique) et
(b) après TTh à 900°C (forme prismatique) et (c) évolution moyenne de la morphologie des

précipités

3.6.4 Évolution de structure cristalline des nano-oxydes

La structure des nano-oxydes à l’état as-built est toujours sujet à débat dans la littérature
puisque de nombreux auteurs les considèrent comme étant amorphes à l’état as-built [28],
[72], [105], [184], [242] alors que des études récentes montrent la présence d’une structure
cristalline [237].

Du fait de la faible taille des précipités sphériques à basse température, la détermination
de leur structure par diffraction n’a pas été concluante. Néanmoins, des clichés en
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MET haute-résolution (HR-TEM, voir figure 3.18a) montrent la présence d’une structure
cristalline contrairement à de nombreuses publications dans lesquelles les précipités sont
considérés comme étant amorphes [28], [72], [105], [184], [242]. La structure cristalline de
nos précipités sphériques pourrait correspondre à celle identifiée par Yan et al. [237], à
savoir une structure métastable de type rhodonite.

Pour les précipités prismatiques, des clichés de diffraction ont été réalisés dans le MET.
Ils ont permis d’identifier la structure cristalline de plusieurs de ces précipités comme
étant une structure cubique Fd-3m (♯ 227). Les distances inter-atomiques de cette structure
correspondent à celles des oxydesMnAl2O4 de type spinnel (ICSD ID 252228).

Il est donc probable que les précipités sphériques (de structure rhodonite d’après [237]
et [49]) subissent une transformation de phase rhodonite → spinnel sous l’effet de la
température. En se basant sur des travaux de la littérature [237], ce changement de structure
explique le changement demorphologie des nano-oxydes. Ainsi, l’étude de lamorphologie
des nano-oxydes (voir figure 3.18c) permet de statuer sur l’évolution de la transformation
rhodonite → spinnel : cette transformation n’a pas lieu à une même température pour
tout les nano-oxydes. Au contraire, elle s’opère sur l’ensemble de la gamme de température
étudiée (voir figure 3.18c).

Ces observations expérimentales sont en bonne adéquation avec celles rapportées par Yan
et al. [237]. En effet, ils ont montré que les nano-oxydes de type rhodonite se transforment
en nano-oxydes de type spinnel MnCr2O4 entre l’état as-built et 1200°C. Cette étude
confirme donc nos observations, mais surtout, nos données apportent des informations
supplémentaires sur l’état cristallin des précipités aux températures intermédiaires (500,
650 et 900°C).

Pour résumer, la solidification rapide de l’acier 316L LPBF empêche la formation de la
phase spinnel stable et promeut donc l’apparition d’une phase métastable (rhodonite).
Cette phase se formeplus facilement lors d’une solidification rapide grâce à sa faible énergie
interfaciale notamment comparée à la structure spinnel [237]. Cependant, la structure
spinnel est bien plus stable thermodynamiquement comme prédit par le diagramme
de phase stable présenté dans la référence [237]. Ainsi, l’apport d’énergie via les TThs
permet d’opérer la transformation de phase rhodonite→ spinnel. Cette transformation se
caractérise par un changement de morphologie des précipités : sphérique→ prismatique.

A ce stade, en se basant sur nos observations et la littérature, les hypothèses suivantes
peuvent être formulées :

• Les nano-oxydes à basse température sont des nano-oxydes de structure rhodonite
MnSiO3

• A haute température, ceux-ci se transforment en nano-oxydes MnAl2O4 (phase
correspondant à la diffraction) ouMnCr2O4 (phase identifiée par [237] et [49])

Afin de les confirmer, des analyses de composition des nano-oxydes ont été réalisées par
MET-EDS.

3.6.5 Évolution chimique des nano-oxydes

Les compositions de dix précipités à l’état brut, quatre après TTh à 500°C, huit après TTh
à 650°C, quatre après TTh à 900°C et enfin quatre après TTh à 1200°C ont été analysées
par MET-EDS. Une analyse quantitative de la composition des nano-précipités n’a pas
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été possible. Cependant, la présence de certains éléments dans les nano-oxydes a pu être
sondée (voir figure 3.19).

FIGURE 3.19 : Évolution du pourcentage de nano-oxydes contenant les éléments Mn, Si, Al et Cr

Tous les précipités ayant fait l’objet de mesures EDS ont montré un signal attestant la
présence de Mn, et ce pour toute température de TTh. Cette première observation est en
accord avec les nombreuses études de la littérature sur ce sujet [69], [99], [201], [222], [237].
Elle est aussi en accord avec les hypothèses d’identificationdesnano-oxydes formulées plus
haut.

La majorité des nano-oxydes à l’état as-built contiennent du silicium. Ensuite, le
pourcentage de nano-oxydes en contenant diminue fortement avec l’augmentation de la
température de TTh. Cette évolution confirme l’hypothèse de transformation deMnSiO3

enMnAl2O4 ouMnCr2O4 sous l’effet de la température.

Afin de trancher sur la présence de MnAl2O4 ou MnCr2O4, les teneurs en Cr et Al ont
été analysées. La majorité des nano-oxydes contiennent de l’aluminium aux états AB et
500°C, seulement 40% en contiennent à 650°C et la totalité des nano-oxydes observés en
contiennent au-delà de 900 °C. L’évolution du pourcentage de nano-oxydes contenant du
Cr est globalement inversée à celui de l’aluminium.

Au premier abord, il est étonnant de trouver de l’aluminium dans les nano-oxydes alors
que les poudres d’acier 316L utlisées n’en contiennent pas. Cet élément ne peut donc venir
que d’une contamination du matériau lors de la fabrication. Cette présence d’aluminium
explique pourquoi des nano-oxydes MnAl2O4 ont été identifiés par diffraction dans
notre matériau alors que ce sont majoritairement des oxydes de chrome MnCr2O4

qui sont rapportés dans la littérature [49], [237]. En effet, les oxydes d’aluminium sont
thermodynamiquement plus stables que ceux de chrome comme prédit par le diagramme
d’Ellingham [215]. Ainsi, en présence d’aluminium ce sont ces oxydes qui se forment
préférentiellement en dépit de ceux de Cr.

Par ailleurs, la présence d’aluminium (ou de Cr) dans des nano-oxydes aux états AB et
500°C n’est pas compatible, à priori, avec la supposition de nano-oxydesMnSiO3 comme
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identifiés par Yan et al. [237] et confirmés par Deng et al. [49]. Une hypothèse pouvant
expliquer cette controverse est que les nano-oxydes soient multiphasés, avec une phase
rhodoniteMnSiO3 et une phase contenant de l’aluminiumoudu chrome. Cette hypothèse
est soutenue par les observations de nano-oxydesmontrant un certain contraste en champ
clair dans leur structure (voir figure 3.20). Une partie de ces oxydes semble être cristallisée
et l’autre partie apparaît comme amorphe. Cette structure biphasée pourrait expliquer la
présence de chrome ou d’aluminium dans les précipités même à l’état as-built.

(a) (b)

(c)

FIGURE 3.20 : Images MET-HR en champ clair de nano-oxydes multiphasés à l’état as-built. La
phase cristalline de l’oxyde est entouré en jaune sur les images.

Aux hautes températures (900 et 1200°C), la totalité des nano-oxydes observés sont riches
enAl etMn. La figure 3.21 illustre ces observations. Lesmesures de composition confirment
donc les données issues de diffraction, et permettent d’établir que les nano-oxydes sont de
typeMnAl2O4 à haute température.

Le fait que la totalité des oxydes observés à haute température soient de typeMnAl2O4 et
non pas MnCr2O4 s’explique par la différence de stabilité entre les oxydes d’aluminium
et ceux de chrome. En effet, comme évoqué précédemment, les oxydes d’aluminium
sont thermodynamiquement plus stables que ceux de chrome (voir le diagramme
d’Ellingham en référence [215]). Or, à haute température, le matériau évolue vers les
configurations métallurgiques les plus stables thermodynamiquement. C’est pourquoi les
oxydes d’aluminium sont majoritaires après les TThs≥ 900°C.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIGURE 3.21 : Cartographies de composition chimiques élémentaires obtenues par MET-EDS sur
un échantillon traité thermiquement à 900°C. L’image (a) correspond à l’image du détecteur

HAADF. Les autres images correspondent aux signaux EDS des éléments (b) Al, (c) Mn, (d) O, (e) Cr,
et (f) Mo. Les flèches oranges montrent des précipités de phase σ intergranulaire.
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3.6.6 Conclusion sur l’évolution des nano-oxydes

Encouplant les diverses donnéesde taille,morphologie, structure cristalline et composition
des précipités, et en se basant sur la littérature existante, il est possible d’établir les
conclusions suivantes :

• A l’état AB, les nano-oxydes sont riches en Mn, Si et Al. Ils sont constitués (au moins
partiellement) d’une phaseMnSiO3 de structure cristalline rhodonite.

• A haute température (≥ 900°C), les nano-oxydes ont été identifiés comme étant
des précipités MnAl2O4 de structure spinnel. Ils contrastent avec les nano-oxydes
MnCr2O4 identifiés par Yan et al. [237] et Deng et al. [49] en raison de la présence
d’aluminium dans le matériau étudié.

• La transformation des nano-oxydesMnSiO3 de structure rhodonite enMnAl2O4 de
structure spinnel s’accompagne d’une modification morphologique des précipités,
passant d’une forme sphérique à une forme prismatique. Le suivi de cette trans-
formation a permis de montrer qu’elle s’effectue de façon continue sur la plage de
température étudiée.

• Les nano-oxydes grossissent avec l’augmentation de la température de TTh. Ce
grossissement se manifeste essentiellement pour des températures supérieures à
650°C.
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3.7 Influence des différentes échelles de lamicrostructure sur le
comportement mécanique quasi-statique

Les essais de dureté et traction ont été réalisés selon la même méthodologie que celle
présentée dans le chapitre 2 (voir section 2.2.3.3).

3.7.1 Évolution de la dureté en fonction de la température de TTh

FIGURE 3.22 : Évolution de la dureté en fonction de la température de TTh

Aucune différence de dureté n’a été notée entre les sections parallèles ou perpendiculaires
à la direction de lasage, pourtant, les grains sont bien plus allongés selon la direction
de lasage pour cette nuance (nuance Chess, voir annexe A). Néanmoins, cela supporte
l’hypothèse que le volumeplastifié par l’indent est suffisamment grand pour que la réponse
soit représentative du comportement global du matériau.

A l’état as-built, la dureté a été mesurée à 178±2 HV (moyenne calculée sur les sections
parallèles et perpendiculaires à la direction de lasage). La dureté est stable de l’état as-built
à 500°C (Stade 0), elle diminue linéairement sur la plage 500-800°C (Stade I), ensuite elle
atteint un plateau (Stade II) entre 800 et 1000°C pour enfin diminuer encore entre 1000 et
1200°C (Stade III).

Ces évolutions de dureté peuvent être expliquées par diverses contributions microstruc-
turales aux différentes échelles. A l’échelle macroscopique, aucune évolution notable
des tailles de grains n’a été observée. La contribution des joints de grains (par un effet
Hall-Petch) ne participe donc pas à l’évolution la dureté.

Au contraire, aux échelles micro et nanoscopiques des évolutions significatives de la
microstructure ont été observées. Les paragraphes suivants proposent une évaluation de
leur contribution.

Les cellules de dislocations sont connues pour contribuer fortement aux mécanismes de
durcissement de l’acier 316L LPBF. En particulier, les parois de cellules sont des obstacles
aux mouvements de dislocations [72], [98]. Il existe deux méthodes pour évaluer leur
contribution :
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• Par une loi de Hall-Petch, en considérant les parois de cellules comme des
joints de grains [69], [226]. Cependant, cette approche a récemment été critiquée
en raison que les cellules sont faiblement désorientés les unes par rapport aux
autres (< 0.5-1°[50]) alors que la loi de Hall-Petch suppose des joints de grains
fortement désorientés (>15°). De plus, des contres-exemples montrent que des
limites d’élasticités équivalentes peuvent être obtenues pour des tailles de cellules
significativement différentes [50].

• Par une loi de Taylor, en se basant sur la densité de dislocation du matériau. C’est
cette approche qui sera retenue ici.

La loi de Taylor suivante est donc utilisée pour évaluer la contribution des dislocations au
durcissement de l’alliage :

σ =MαGb
√
ρ (3.4)

avecM le facteur de Taylor (3.6), alpha une constante expérimentale (0.23), G le module de
cisaillement (75GPa, calculé à partir des résultats d’essais de traction, en faisant l’hypothèse
d’un comportement isotrope), b le vecteur de Burger (nm, calculé à partir du paramètre de
maille expérimental), et ρ la densité de dislocation (m−2, calculé précédemment en partie
3.5.2).

Outre les cellules de dislocations, les cellules demicro-ségrégations évoluent avec les TThs.
En particulier, elles disparaissent entre 650 et 800°C. Cependant, il n’existe pas de formule
analytique permettant d’estimer la contribution de telles structures. De plus, il parait très
délicat de séparer la contribution de ce réseau de celui formé par les dislocations puisque
des interactions entre les deux réseaux existent vraisemblablement [50]. Ainsi, nous faisons
l’hypothèse, forte, que la contribution du réseau demicro-ségrégation est incluse dans celle
calculée pour le réseau de dislocation.

Par ailleurs, la disparition des micro-ségrégations autour de 750-800°C est accompagnée
par la précipitation de phase sigma aux joints de grains. Cette phase est stable aux joints
de grains entre 800 et 1000°C. Cependant, les mécanismes de déformation de l’acier 316L
LPBF étant majoritairement du glissement intragranulaire, la phase sigma intergranulaire
ne participe probablement pas au durcissement de l’alliage. De plus, la taille des précipités
de phase σ est de l’ordre dumicromètre, et donc leur contribution au durcissement par des
mécanismes de contournement serait très faible (voir ci-après). La contribution de la phase
σ au durcissement ne sera donc pas évaluée.

Enfin, à l’échelle nanométrique, la taille des nano-oxydes ainsi que leur composition,
structure et morphologie évoluent. L’évolution de la composition, la structure et la
morphologie ne sont pas prises en compte dans le contribution au durcissement. Au
contraire, la taille moyenne des précipités est utilisée pour calculer leur contribution au
durcissement de l’alliage. Deux mécanismes expliquent l’effet de particules durcissantes :

• Le cisaillement de Friedel : les particules sont cisaillées par les dislocations en
mouvement. La contribution au durcissement évolue en

√
rayon de la particule.

Les particules de très faibles tailles (quelques nanomètres) et cohérentes avec la
matrice sont concernées par ce mode de déformation. Dans le cas de l’acier 316L
LPBF, les nano-oxydes montrent une interface marquée avec la matrice, ce qui
suggère qu’ils ne sont pas cohérents. Il est donc peu probable que ce mode de
déformation des nano-oxydes se manifeste pour l’acier 316L LPBF. Afin de le vérifier,
des caractérisations MET après sollicitations mécaniques seraient nécessaires. Elles
n’ont malheureusement pas pu être réalisées par faute de temps.

128



3.7. Influence des différentes échelles de la microstructure sur le comportement
mécanique quasi-statique

• Le contournement d’Orowan : les particules sont contournées par les dislocations
en mouvement. Ce mode d’interaction dislocation/précipité est favorisé pour des
particules dures, non cohérentes, et de tailles plus élevées que pour le cisaillement.
La contribution au comportement mécanique évolue en 1/rayon. C’est ce mode de
déformation qui sera retenu pour calculer la contribution des nano-oxydes.

La loi d’Orowan est utilisée pour calculer la contribution des nano-oxydes au durcissement
de l’acier 316L LPBF :

σ =
Gb

L
avec L = R

√

2π

3fp
(3.5)

avec G le module de cisaillement de la matrice, b le vecteur de Burgers, L la distance entre
particules. L est calculé en faisant l’hypothèsed’unedistributionhomogènedenano-oxydes
dans le matériau avec fp qui corresponds à la fraction de précipités et R leur rayonmoyen.

FIGURE 3.23 : Évolution des contributions au durcissement des dislocations (loi de Taylor) et des
nano-oxydes (loi d’Orowan)

La figure 3.23 rassemble les contributions des dislocations et des nano-oxydes en
fonction de la température de TTh. Elle montre l’importance significative des dislocations
au durcissement de l’alliage comparé à l’effet des nano-oxydes. Globalement, l’effet
durcissant lié aux dislocations et celui lié aux nano-oxydes diminue avec l’augmentation
de la température, ce qui est en accord avec les mesures de dureté. Cependant, ces
approximations simplistes ne permettent pas de décrire de façon correcte les trois stades
d’évolution observés en dureté. En particulier, la diminution de la dureté entre 500 et 650°C
ainsi que le plateau entre 800 et 1000°C restent inexpliqués.

3.7.2 Comportement en traction

3.7.2.1 Description des résultats

La figure 3.24 rassemble les résultats d’essais de traction. La méthodologie pour les obtenir
est détaillée au chapitre 2 en section 2.2.3.3. Tois essais ont été réalisés pour chaque
température de TTh, seule une courbe par essai est présentée à la figure 3.24.
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(a)

(b) (c)

FIGURE 3.24 : (a) Évolution des propriétés en traction, (b) courbes associées et (c) évolution d’un
paramètre simplifié d’écrouissage en fonction de la température de TTh.

La limite d’élasticité (σe, calculée à 0.2% de déformation) décroît fortement (-31%), alors
que la résistance maximale (σm) diminue légèrement (-6%) et l’élongation à rupture (εr)
augmente de 33% entre l’état as-built et l’état TTh 1200°C. Ces évolutions reflètent une
diminution de la résistance ainsi qu’une augmentation de la ductilité avec les TThs comme
suggéré par la diminution de dureté et les calculs de contribution au durcissement réalisés
précédemment.

Plus précisément, entre l’état as-built et 500°C, a lieu une augmentation de l’élongation à
rupture de 16% sans une diminution significative des résistances mécaniques (σe -4%, σm
+3%). Cet état de TTh correspond aumeilleur compromis résistance/ductilité obtenu dans
cette étude.

Entre l’état as-built et 1200°C, la limite d’élasticité décroît de plus de 30% alors que la
résistance maximale ne diminue que de 6%. En conséquence, le ratio σe/σm décroît
linéairement de 0.79 à l’état as-built à 0.56 à 1200°C. Des valeurs élevées (>0.7) de ce ratio
sont typiquesdesmatériaux fabriquéspar LPBFen raisondes fortes densités dedislocations
qu’ils contiennent à l’état as-built. En résulte des capacités d’écrouissage assez faibles.
Le déclin de ce rapport montre que le taux d’écrouissage augmente avec la température
comme démontré par Voisin et al. [222].

Dans notre cas, afin d’estimer l’évolution de l’écrouissage, le paramètre n définie par
l’équation 3.6, a été calculé pour chaque essai de traction et tracé sur la figure 3.24c.
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n =
σm − σe

εr
(3.6)

Trois tendances distinctes ont été identifiées :

1. Entre l’état as-built et 500°C, l’écrouissage est faible. Le TTh à 500°Cnemodifie pas de
façon significative les capacités d’écrouissage. Ceci est en accord avec l’évolution des
cellules de dislocations : aucune évolution de la densité de dislocation (déterminée
par DRX, ou observée dans les parois de cellules au MET) n’a été notée.

2. Entre 600 et 800°C, les capacités d’écrouissage augmentent fortement. Cette évolution
correspond à la disparition du réseau de cellules de dislocations, et plus précisément,
à la forte diminution des densités de dislocations dans les parois de cellules.

3. Entre 900 et 1200°C, les capacités d’écrouissage augmentent modérément. Seules
quelques dislocations subsistent dans la microstructure, leur disparition permet
d’accroître de façon légère les capacités d’écrouissage.

Finalement, à cause de la forte densité de dislocations (particulièrement dans les parois de
cellules), l’acier 316L LPBF possède une faible capacité d’écrouissage à l’état as-built. Au
contraire, après des TThs à haute température la densité de dislocation initiale est faible.
En conséquence, de nombreuses dislocations peuvent être générées pour accommoder la
déformation au cours de l’essai de traction. Ce mécanisme physique se traduit alors par
des capacités d’écrouissages supérieures permettant d’atteindre des résistancesmaximales
comparables à celles de l’état as-built.

3.7.2.2 Impact des différentes échelles de la microstructure

Sur la résistance mécanique

Pour les mêmes raisons que la dureté, la limite d’élasticité peut être reliée aux variations de
tailles de nano-oxydes et de densités de dislocations (figure 3.25a). La figure 3.25b montre
que la contribution des dislocation estmajoritaire (55%à 75%) et que celle des nano-oxydes
représente environ 35% à l’état AB et seulement 10% après un TTh à 1200°C. La somme
de ces deux contributions représente plus de 80% de la limite d’élasticité pour des TThs
inférieurs à 900°C. Par voie de conséquence, le durcissement lié au joints de grains (effet
Hall-Petch) ou le durcissement par solution solide ne représentent que 20% (aumaximum)
de la limite d’élasticité pour l’alliage 316L LPBF pour des TThs inférieurs à 900°C.

Pour des températures supérieures, l’accord entre les prédictions des modèles et la limite
d’élasticité diminue fortement. Deux hypothèses peuvent expliquer ces différences :

• Les modèles de Taylor et/ou Orowan ne décrivent pas de façon correcte la contribu-
tion des dislocations et/ou nano-oxydes sur cette gamme de température. Au delà
de 800-900°C, l’agencement des dislocations en un réseau cellulaire disparaît, et les
dislocations restantes s’organisent de manière plus désordonnés. Leur contribution
au durcissement est très probablement modifiée.

• Une autre spécificitémicrostructurale de l’acier 316L LPBF joue un rôle durcissant au
delà de 800°C. L’annexe E montre que les tailles de grains sont stables ou grossissent
légèrement, leur contribution au comportement mécanique est donc globalement
constante (voir diminue légèrement). Ce n’est donc pas cet élément microstructural
qui apporte un durcissement supplémentaire sur la gamme 900-1200°C. La remise
en solution des précipités de phase sigma au-delà de 1000°C pourrait accroître le
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durcissement par solution solide et ainsi contribuer à durcir davantage l’alliage.
Cependant, cette hypothèse ne peut pas être vérifié pour le moment.

(a) (b)

(c)

FIGURE 3.25 : (a) Estimation de la contribution des nano-oxydes (Nox) et dislocations (Dis) au
durcissement de l’alliage, (b) évolution des contributions des nano-oxydes et dislocations à la

limite d’élasticité σel et (c) évolution des contributions microstructurales à la limite d’élasticité par
rapport à l’état as-built.Dis+Nox représente la somme des contributions des nano-oxydes et des
dislocations. 1-(Dis+Nox) est le complément à la somme par rapport à la limite d’élasticité.

Au-delà des valeurs absolues des contributions, c’est l’évolution de la limite d’élasticité qui
est bien prédite par la somme des contributions des nano-oxydes et des dislocations sur
la gamme [0-800°C] (figure 3.25c). Encore une fois, au delà de 800°C les modèles prédisent
une forte diminution de la limite d’élasticité qui n’est pas observée expérimentalement. La
figure 3.25c met en lumière le fait que soit (1) les modèles sont trop simplistes, soit (2) une
autre spécificité microstructurale joue un rôle important sur cette gamme de température.
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Dans la littérature, au-delà de 1000°C, [180] et [222] attribuent la diminution finale de
limite d’élasticité à un phénomène de recristallisation. Or, aucune recristallisation n’a été
observée dans notre cas (voir annexe E) et les modèles de Taylor et Orowan prédisent une
forte diminution de la limite d’élasticité entre 1000 et 1200°C. La perte finale de limite
d’élasticité est donc plutôt, pour notre alliage, liée à deux phénomènes : la disparition totale
des dislocations induites par le procédé et le grossissement des nano-oxydes.

Sur l’allongement à rupture

L’allongement à rupture augmente de façon plutôt linéaire entre l’état AB et 1200°C.
Pourtant, une précipitation intergranulaire de phase sigma a été observée entre 800 et
1000°C. Cette phase, lorsqu’elle est située aux joints de grains, est connu pour avoir
un effet fragilisant sur les aciers inoxydables conventionnels [88]. Aucune diminution
d’allongement à rupture n’a pourtant été observée dans notre étude.

Dans la littérature, Chao et al. [28] ont aussi observé la précipitation de phase σ pour des
TThs à 800°C sur un acier 316L LPBF. Dans leur étude, cette précipitation, bien que faible
(0.11% en volume) est associée à une forte diminution de la déformation à rupture. Dans
leur cas, l’acier 316L LPBF ne semble donc pas être moins sensible à la fragilisation par la
phase sigma que son homologue forgé.

Cependant, ces observations ne correspondent pas au comportement reporté en figure
3.24 pour notre alliage. La taille et les positions des phases sigma semblent pourtant être
comparables entre notre étude et celle de Chao et al. [28]. Dans notre cas, le taux de phase
sigma n’a pas été précisément quantifié, mais il est inférieur à 2% puisque cette phase n’a
pas pu être détectée par DRX (diffractogrammes disponibles en annexe F).

Les résultats présentés en figure 3.24montrent donc que la phase σ, même intergranulaire,
n’est pas forcément néfaste à l’allongement à rupture de l’acier 316L LPBF.

3.7.2.3 Impact des TThs sur l’anisotropie de l’acier 316L LPBF

Pour finir, dans le chapitre 2 des faciès de rupture elliptiques avaient été relevés pour
les éprouvettes SR et Rot après essais de traction (voir 2.5.2.2). Cette anisotropie de
comportement est attribuée aux directions de lasage préférentielles utilisées pendant la
fabrication.

Il est intéressant de noter que cette anisotropie est conservée après les TThs pour les
éprouvettes Rot et ce sur l’ensemble de la gamme de température étudiée (figure 3.26).
En effet, le rapport entre le petit et grand axe des périmètres des faciès est reporté sur les
images. Ce rapport est une façon d’estimer la caractère anisotrope de la déformation dans
le plan. Aucune évolution significative avec la température de TThn’est relevée. Les TThs ne
permettent donc pas de réduire l’anisotropie de comportement en traction de l’acier 316L
LPBF.

De plus, ce résultat renseigne sur l’origine microstructurale de l’anisotropie. Les structures
de micro-ségrégations et dislocations disparaissent avec les TThs supérieurs à 800°C.
Or l’intensité de l’anisotropie de comportement ne varie pas avec la température. Elle
n’est donc pas induite par ces structures. Il est bien plus probable que son origine
s’explique par les orientations cristallographiques particulières des microstructures SR et
Rot, elles-mêmes induites par les directions préférentielles de lasage.
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FIGURE 3.26 : Faciès de rupture des éprouvettes Rot à différents états de TThs : (a) AB, (b) 650°C, (c)
800°C, (d) 900°C, (e) 1000°C et (f) 1200°C. Le périmètre du faciès est repassé par les pointillés

jaunes. L’indice écrit en jaune corresponds au rapport entre le grand et le petit axe du faciès (Ar). Il
caractérise l’anisotropie.
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3.7.2.4 Conclusion sur l’impact des TThs sur le comportement mécanique de l’acier
316L LPBF

Finalement, cette partie consacrée au comportement mécanique de l’acier 316L LPBF a
permis de montrer que :

• Le meilleur compromis résistance mécanique/ductilité est obtenu après un TTh de
500°C.

• Les structures de dislocations et/ou de micro-ségrégations sont majoritairement à
l’origine des propriétés en traction élevées de l’acier 316L LPBF. Leur disparition est
compensée par une augmentation des capacités d’écrouissage. Cette augmentation
permet de conserver des résistancesmaximales élevéesmême après des TThs à haute
température.

• La contribution des nano-oxydes à la limite d’élasticité diminue avec l’augmentation
de la température.

• La phase σ n’a pas forcément un rôle néfaste sur l’allongement à rupture pour l’acier
316L LPBF.

• L’anisotropie de comportement induite par les stratégies de lasage n’est pas suppri-
mée malgré des TThs à haute température. Ce résultat montre que cette anisotropie
est causée par les grains, et très probablement leur orientation.
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3.8 Conclusions du chapitre

Le but de ce chapitre était tout d’abord de trouver un TTh capable de relaxer la majeure
partie des CRs tout en conservant le plus possible les caractéristiques de la microstructure
as-built. Le TTh à 650°C est un bon compromis et sera donc utilisé pour traiter les
éprouvettes de fatigue. Ensuite, devant les possibilités de contrôle microstructural aux
échelles fines offertes par les TThs, une étude approfondie des effets des TThs sur la
microstructure aux différentes échelles a été menée. En résulte les conclusions suivantes :

1. A l’échelle macroscopique

• La structure polycristalline (ie la taille et morphologie des grains) de l’acier 316L
LPBF est stable sur la gamme de températures allant de l’état as-built à 1200°C.
Cette stabilité accrue est associée à la présence de nano-oxydes qui ralentissent
lesmouvements de joints de grains via desmécanismes de typeZenner-pinning.

• Lesmarques de lasage disparaissent entre 800 et 1000°C. Leur disparition est liée
à des processus de diffusion chimique se retrouvant aux échelles inférieures.

2. A l’échelle microscopique

• Les micro-ségrégations de Cr/Mo disparaissent aux alentours de 750°C. Leur
disparition est intrinsèquement liée aux processus de diffusion qui sont activés
sur ces gammes de températures. Ils entraînent la précipitation de phase σ aux
joints de grains.

• Jusque-là, la précipitation de phase sigma n’était pas admise pour des TThs de
seulement 2 heures. La présence de cette phase a été prouvée par identification
chimique et cristallographique. Elle est liée au faible taux d’azote de la poudre
utilisée. Avec l’augmentation de la température, la phase σ se dissout dans la
matrice entre 1000 et 1200°C.

• Les cellules de dislocations grossissent entre 500 et 650°C. Ensuite, à partir de
600°C la densité de dislocations dans les parois cellulaires décroît. Il n’y a pas
de température exacte de disparition du réseau cellulaire de dislocations mais
plutôt une forte diminution de son intensité entre 600 et 900°C.

Un schéma récapitulatif des évolutions à l’échelle microscopique est disponible en
figure 3.27.

3. A l’échelle nanoscopique

• La taille des nano-précipités, indépendamment de leur nature, augmente avec
la température de traitement.

• Les nano-oxydes sont majoritairement de structure métastable rhodonite
MnSiO3 à l’état as-built. Ils sont de structure stable spinnel MnAl2O4 après
TThs àhaute température. Cette transformation s’effectuede façongraduelle sur
la gamme de TTh observée (500-1200°C) et est accompagnée d’un changement
de forme des précipités (sphérique→ prismatique).

Les évolutions de la microstructure aux échelles microscopiques et nanoscopiques ont été
reliées au comportement mécanique quasi-statique (dureté et traction). Les principales
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FIGURE 3.27 : Schéma récapitulant les évolutions chimiques et des structures de dislocations avec
les TThs

conclusions suivantes peuvent être formulées :

• Le meilleur compromis résistance mécanique/ductilité est obtenu après un TTh de
500°C.

• Les structures de dislocations et/ou de micro-ségrégations sont majoritairement à
l’origine des propriétés en traction élevées de l’acier 316L LPBF. Leur disparition est
compensée par une augmentation des capacités d’écrouissage. Cette augmentation
permet de conserver des résistancesmaximales élevéesmême après des TThs à haute
température.

• La contribution des nano-oxydes à la limite d’élasticité diminue avec l’augmentation
de la température.

• La phase σ n’a pas forcément un rôle néfaste sur l’allongement à rupture pour l’acier
316L LPBF.

• L’anisotropie de comportement induite par les stratégies de lasage n’est pas suppri-
mée malgré des TThs à haute température. Ce résultat montre que cette anisotropie
est causée par les grains, et très probablement leur orientation.

Cette étude a donc permis d’obtenir des éprouvettes avec différentes microstructures aux
échelles microscopiques et nanoscopiques, qui induisent des modifications de propriétés
macroscopiques. Le chapitre suivant sera l’occasion d’étudier l’effet des spécificités des
microstructures de fabrication additive à différentes échelles sur le comportement en
fatigue.
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CHAPITRE 4

Comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF : effet
des défauts et différentes échelles de la microstructure

C’est une drôle de question, d’ailleurs, tu fais quoi dans
la vie? Vous l’a-t-on déjà posée?

C’est une question qui vous donne la réelle impression
que le seul fait de vivre ne suffit pas.

—Romain Gary
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Chapitre 4. Comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF : effet des défauts et différentes
échelles de la microstructure

4.1 Introduction

Les chapitres 2 et 3 ont permis de sélectionner des lots d’éprouvettes utiles pour l’étude du
comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF.

Plus précisément, dans le chapitre 2, le procédé LPBF a été utilisé pour fabriquer des
éprouvettes montrant des microstructures et populations de défauts très variées à l’échelle
du polycristal. Le comportement en fatigue de ces éprouvettes sera étudié dans le chapitre
4 afin de statuer sur l’influence des tailles de défauts vis-à-vis de différentes caractéristiques
de la microstructure.

Le chapitre 3 a permis d’acquérir de nombreuses connaissances sur les évolutions
microstructurales et les propriétés mécaniques quasi-statiques de l’acier 316L LPBF après
TThs. Cette étude est étendue dans le chapitre 4 au comportement en fatigue de l’acier 316L
LPBF après TThs. Le but est d’identifier le rôle des différentes échelles de la microstructure
vis-à-vis du comportement en fatigue.

L’objectif global de ce chapitre est de comprendre quelles sont les influences respectives des
défauts, des grains et des réseaux de cellules de micro-ségrégations et/ou dislocations sur
le comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF. Pour cela, une première partie présente
les matériaux et méthodes utilisés. Ensuite, les résultats des essais réalisés dans le cadre de
la fatigue oligocyclique sont présentés. Enfin, la partie principale de ce chapitre concerne
l’étude du comportement en fatigue à grand nombre de cycles ainsi que l’analyse des
mécanismes d’endommagement associés.
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4.2 Matériaux et méthodes

4.2.1 Nuances retenues pour l’étude du comportement en fatigue

Dans ce chapitre des éprouvettes SR, Rot, P2, Chess, C3 et P4 seront utilisées pour étudier
le comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF. Toutes ces éprouvettes seront utilisées
à l’état détentionné (ie après TTh à 650°C). La figure 4.1 rappelle les microstructures
polycristallines de ces différentes nuances.

De plus, des éprouvettes P2 à l’état as-built, traitées à 900°C et 1200°C sont utilisées pour
étudier l’influence des TThs en l’absence de gros défauts. Des éprouvettes Chess traitées à
900°C sont utilisées pour étudier l’influence de TTh en présence de gros défauts. Le tableau
4.1 résume les états étudiés (aumoins une fois dans le chapitre) des différentes éprouvettes.
Le détail des populations de défauts, des microstructures aux différentes échelles ainsi
que des propriétés mécaniques quasi-statiques des différentes éprouvettes est rappelé en
annexe A.

As-built 650°C 900°C 1200°C

Eprouvettes sans
"gros" manques

de fusion

SR X

Rot X

P2 X X X X

Eprouvettes à
"gros" manques

de fusion

Chess X X

C3 X

P4 X

TABLEAU 4.1 : États de traitements thermiques étudiés pour les différentes éprouvettes. Une croix
symbolise que des éprouvettes de cet état sont étudiées à unmoment du chapitre 4.

4.2.2 Présentation des essais

4.2.2.1 Fatigue oligocyclique

L’objectif de ces essais est double. D’une part, déterminer le comportement mécanique
élastoplastique macroscopique de l’acier 316L LPBF lorsqu’il est soumis à une sollici-
tation cyclique afin d’identifier un modèle de comportement cyclique qui alimentera
les simulations numériques. D’autre part, statuer sur l’effet des défauts et différences
microstructurales à différentes échelles sur le comportent en fatigue à faible nombre de
cycles.

Les éprouvettes utilisées sont les mêmes que pour les essais de traction (voir figure 4.2),
à savoir des éprouvettes cylindriques à section circulaire de diamètre 6 mm et de longueur
utile de 10mm.Elles sont polies jusqu’à unétat poli-miroir afinde s’affranchir de l’influence
de l’état de surface. La séquencedepolissage est lamêmeque celle utilisée pour les analyses
métallographiques, à savoir : papiers SiC 400, 800, 1200, 2400, 4000, solution diamantée 3
µm, puis 1 µm. Le polissage est réalisé à l’aide d’un tour de précision Proxxon FD 150E.

141



Chapitre 4. Comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF : effet des défauts et différentes
échelles de la microstructure

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

(g)

FIGURE 4.1 : Cartographies d’orientations cristallines des éprouvettes (a) SR, (b) Rot, (c) P2, (d) C3,
(e) P4 et (f) Chess. Des cartographies plus grandes sont disponibles en annexe A. D’autres plans
d’analyses sont aussi disponibles. La figure (g) montre l’évolution de la taille moyenne des grains

déterminée par la méthode des intercepts. L’angle correspond à la direction de mesure (0°=
horizontal, 90°= vertical = BD)
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Les essais sont effectués en traction/compression uni-axiale (R = −1) sur une machine
servo-hydrauliqueMTS Série 809 Axial/Torsional Test System [141] équipée d’une cellule de
charge de 10 kN (classe 0.5). Cette machine est située à l’I2M de Bordeaux. La déformation
de la zone utile est mesurée par un extensomètre à couteaux (l0=10 mm) et différents
niveaux de déformation totale ont été imposés : 0.3 %, 0.5 % et 0.8 %. Le signal est
triangulaire et des fréquences de sollicitation entre 0.5 et 2 Hz ont été testées. Aucune
différencede comportement cycliquen’a éténotée. Ainsi, la plupart des essais sont conduits
à une fréquence de 1 Hz.

FIGURE 4.2 : Plan de l’éprouvette de traction et/ou fatigue sans méplat.

4.2.2.2 Fatigue à grand nombre de cycles

Essais classiques

L’objectif de ces essais est de déterminer la résistance en fatigue HCF de l’acier 316L LPBF
pour différentes conditions d’élaboration et/ou de traitements thermiques. A travers cela,
l’influence des défauts, des structures polycristallines et des échelles de microstructures
inférieures sur la résistance en fatigue sera étudiée.

Les essais HCF ont été réalisés à l’air, en traction/compression uni-axiale (R = −1), à force
imposée suivant un signal sinusoïdal, à une fréquence de 25 Hz sur la même machine que
celle utilisée pour les essais oligocycliques. La température d’une éprouvette a été mesurée
ponctuellement pendant un essai grâce à un thermomètre laser et une variation maximale
de 5°C a été relevée. Une sollicitation à 25 Hz n’induit donc pas d’auto-échauffement
pouvant modifier le comportement élastoplastique de l’acier. Les essais sont conduits
jusqu’à rupture de l’éprouvette ou sont arrêtés à 106 cycles. Les éprouvettes non rompues
après 106 cycles sont observées au MEB puis sont réutilisées à une contrainte plus élevée
de 20 MPa; la réponse de ce type d’éprouvettes sera analysée séparément et appelée
éprouvettes reprises. Elles ne sont pas indiquées sur les graphiques pour ne pas induire de
confusion avec les essais menés sur éprouvettes saines.

Deux types d’éprouvettes ont été utilisés :

1. Des éprouvettes de fatigue classiques : les mêmes éprouvettes que pour les essais de
fatigue oligocyclique et de traction (figure 4.2).

2. Des éprouvettes contenant un méplat (petite entaille cylindrique) au niveau de la
zone utile (figure 4.3).
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FIGURE 4.3 : Plan de l’éprouvette à méplat

Les éprouvettes avec et sans méplat sont toutes polies jusqu’à un état poli-miroir (voir
séquence en section 4.2.2.1). Le polissage des éprouvettes sans méplat est effectué à l’aide
d’un tour de précision tandis que celui des éprouvettes à méplat est effectué à la main.

Les éprouvettes à méplat ont été pensées afin de diminuer les risques d’amorçage de
fissures de fatigue à partir de défauts [4]. En effet, en réduisant le volume sollicité grâce
à une concentration de contrainte induite par le méplat, la probabilité de présence d’un
défaut critique est plus faible. Un amorçage à partir de caractéristiques microstructurales
(bandes de glissement, précipités, macles, etc.) est donc favorisé. De plus, la forme du
méplat facilite les observations des éprouvettes après essais et permet une analyse fine de
la microstructure post-mortem.

Une simulation numérique par éléments finis a été réalisée afin de déterminer l’état de
contrainte induit par le méplat. Pour cela, l’éprouvette a été maillée sous Gmsh et la
simulation numérique réalisée avec le logiciel Z-set. Un comportement élastique isotrope
(E= 194 GPa, υ= 0.284) a été associé au matériau et un chargement monotone en traction
uni-axiale appliqué. L’hypothèse d’élasticité est validée puisque les essais de fatigue à
grand nombre de cycles seront conduits à des contraintes inférieures à la limite d’élasticité
macroscopique du matériau. Le niveau de plasticité développé reste faible et ne modifie
donc pas drastiquement les niveaux de contrainte en fond de méplat.

Les calculs ont permis de déterminer le facteur de concentration de contrainte, nommé
Kcc, en tout point du méplat (figure 4.4). Dans notre cas, ce facteur est défini comme
étant le rapport entre la contrainte locale au niveau d’un élément du maillage et la
contrainte maximale d’une éprouvette sans méplat1. Après chaque essai, les éprouvettes
sont analysées afin de déterminer la zone exacte d’amorçage de la fissure et calculer la
contrainte locale correspondante (en fonction de la position exacte de l’amorçage). En
l’absence de fissure, la contrainte est évaluée en considérant la valeur de Kcc maximale,
ie Kmax

cc = 1, 4.

1σsans−meplat = F/S, avec F la force appliquée, et S la section d’une éprouvette sans méplat
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L’évolution de la contrainte en fonction de la profondeur sous le méplat est analysée en
figures 4.4a (plan XY) et 4.4b (plan ZY) via l’analyse du paramètreKcc. Elles montrent une
diminution maximum duKcc de l’ordre de 30% entre la surface et le coeur de l’éprouvette,
soit un gradient de l’ordre de 25 MPa/mm pour une contrainte maximale de 200 MPa. La
présence de ce gradient, pourrait diminuer la vitesse de propagation des fissures de fatigue
et ainsi augmenter le nombre de cycles à rupture.

(a) (b)

FIGURE 4.4 : Résultats de la simulation numérique illustrant la valeur du facteur de concentration
de contrainte en tout point selon des coupes (a) XY et (b) YZ.

Une analyse préliminaire à notre étude est présentée dans les paragraphes suivants afin de
statuer sur l’effet du méplat sur la résistance en fatigue. Pour cela, des essais de fatigue ont
été conduits sur deux lots d’éprouvettes contenant des populations de manques de fusion
très différentes. Les éprouvettes SR contiennent peu de défauts et ceux-ci sont petits alors
que les éprouvettes Chess contiennent de nombreux et largesmanques de fusion (voir 2.4).
Quelle que soit le lot d’éprouvettes étudié, le méplat n’a pas d’effet significatif sur la durée
de vie (figure 4.5).

FIGURE 4.5 : Comparaison de l’effet du méplat sur la durée de vie en fatigue pour des lots
d’éprouvettes avec peu (SR) ou beaucoup (Chess) de défauts

145



Chapitre 4. Comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF : effet des défauts et différentes
échelles de la microstructure

Pour les éprouvettes SR, une très légère amélioration de la durée de vie en fatigue (à iso-
contrainte) se dessine. Ce résultat pourrait être lamanifestation de l’effet de gradient induit
par le méplat. Cependant, cet effet restant négligeable au vu de la dispersion des résultats,
les points des éprouvettes SR avec et sans méplat seront confondus par la suite.

Concernant les éprouvettes contenant de nombreux manques de fusion (Chess), les 3
éprouvettes avec méplat rompues sont noyées dans le nuage de points des éprouvettes
sans méplats. Seules les éprouvettes ayant atteint 106 cycles semblent indiquer une légère
amélioration de la résistance en fatigue liée au méplat. Ceci s’explique assez simplement
par la plus faible taille du volume sollicité par le méplat que lors de l’utilisation d’une
éprouvette non entaillée. En effet, le volume dans lequel la contrainte correspond à plus
de 80% de la contrainte imposée dans une éprouvette sans méplat correspond seulement
à 27% du volume sollicité pour une éprouvette sans méplat. La présence du méplat réduit
donc la probabilité de présence d’un défaut critique à une contrainte donnée. Cependant,
en considérant à la fois les éprouvettes rompues et celles ayant atteint 106 cycles, l’effet
du méplat reste faible en comparaison à la dispersion des résultats. Ainsi, les résultats des
éprouvettes Chess avec et sans méplat seront confondus dans la suite de l’analyse.

Finalement, unecomparaisonentre éprouvettesdumême lot avecet sansméplatnemontre
pas de différences en termes de durée de vie une fois la contrainte locale corrigée. Outre le
fait que les résultats d’éprouvettes avec et sans méplat puissent être comparés, ce résultat
suggère deux conclusions :

• Soit le gradient de contrainte entre la surface et le coeur est trop faible pour avoir un
effet significatif sur la durée de vie

• Soit la part de propagationdans la durée de vie totale est trop faible pour avoir un effet
significatif sur celle-ci. Autrement dit, même si la vitesse de propagation est réduite
via l’effet de gradient, cette réduction n’impacte que marginalement la durée de vie
totale puisque la phase de propagation représente seulement 10-20% de la durée de
vie en fatigue HCF [12].

En conclusion, le méplat permet d’obtenir une légère concentration de contraintes sans
impacter significativement la durée de vie totale des éprouvettes (une fois la contrainte
locale reconsidérée).

Essais interrompus

Des essais de fatigue HCF interrompus ont été réalisés afin d’étudier les cinétiques
d’apparition des bandes de glissement persistantes. Toutes les caractéristiques de ces essais
sont identiques à celles des essais HCF dits "classiques" présentés précédemment. Les
éprouvettes utilisées sont des éprouvettes à méplat pour faciliter l’observation des bandes
de glissement. La seule différence réside dans l’interruption des essais après un certain
nombre de cycles pour permettre l’observation du méplat au MEB. Plus précisément, les
éprouvettes sont tout d’abord observées au MEB avant essai. Elles sont ensuite montées
dans la machine de fatigue, subissent un chargement de fatigue, l’essai est arrêté, elles
sont démontées puis observées au MEB. Cette opération est répétée jusqu’à rupture de
l’éprouvette.

Ces essais étant fortement chronophages, ils n’ont été réalisés que pour comparer des
éprouvettes bien précises. En particulier, l’effet des TThs a été étudié en comparant
les évolutions d’éprouvettes P2 à différents états de TThs. D’autre part, l’effet de la
microstructure polycristalline a été étudié en comparant les évolutions d’éprouvettes SR
et P2 (état 650°C).
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4.3 Comportement en fatigue oligocyclique

Cette première partie est dédiée à la fatigue oligocyclique (ou Low Cycle Fatigue, LCF) de
l’acier 316L LPBF. Ces essais ont deux objectifs :

1. Étudier l’influence des défauts, de la microstructure polycristalline et des sous-
structures induites par le procédé sur le comportement en fatigue oligocyclique

2. Générer des données expérimentales pour optimiser la loi matériau utilisée en
simulation numérique (voir chapitre 5)

Dans un premier temps, l’impact des défauts de manques de fusion sur la durée
de vie en fatigue oligocyclique est discuté. Ensuite, le comportement cyclique et son
évolution au regard des caractéristiques microstructurales sont étudiés. Dans cette partie,
le comportement des éprouvettes Chess n’est pas étudié.

4.3.1 Impact des défauts

4.3.1.1 Sur la durée de vie en fatigue oligocyclique

Tout d’abord, la durée de vie totale en fatigue oligocyclique est étudiée. Afin de comparer
les données obtenues en fonction des mécanismes d’amorçage, les surfaces de rupture
ont été systématiquement observées au MEB. Les résultats d’essais ont été regroupés par
mécanisme, essentiellement, amorçage sur microstructure et sur manque de fusion (figure
4.6a). L’analyse des faciès de rupture révèle des amorçages multiples indépendamment du
mécanisme d’amorçage (figures 4.6b et 4.6c), caractéristiques de la fatigue oligocyclique
pour l’acier 316L LPBF ([34], [243]).

Comme lemontre la figure 4.6, la présence de grosmanques de fusion réduit la durée de vie
en fatigue oligocyclique pour l’acier 316L. Les manques de fusion ont deux rôles néfastes
sur le comportement en fatigue : ils réduisent la section portante et donc augmentent
la contrainte moyenne et ils concentrent localement les contraintes et déformations. On
observe une différence de durée de vie d’un ordre de grandeur entre les deux populations
d’éprouvettes. Ainsi, la déformation plastique cumulée nécessaire à l’amorçage et la
propagation d’une fissure de fatigue est plus élevée en l’absence de gros défauts. Ce résultat
est vraie indépendamment de la microstructure puisque les points du graphique 4.6a
proviennent de différentes nuances.

Plus précisément, l’effet des défauts sur la durée de vie est d’autant plus marqué que la
déformation imposée est faible. Autrement dit, les défauts réduisent la durée de vie de façon
plus conséquente à faible niveau de contrainte.

4.3.1.2 Sur le comportement cyclique de l’acier 316L LPBF

La figure 4.7 rassemble les boucles σ − ε à mi-durée de vie des éprouvettes C3, P4, SR et
P2 pour des niveaux de sollicitations de εt = ±0.3% (figures 4.7a et 4.7a) et εt = ±0.5%
(figures 4.7c et 4.7d). Pour les deux niveaux de sollicitations considérés, le comportement
des éprouvettes C3 et P4 (contenant de larges manques de fusion) est proche de celui des
éprouvettes SR (ne contenant pas de largesmanques de fusion). En conséquence, les larges
manques de fusion n’ont pas d’impact significatif sur le comportement à mi-durée de vie.
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(a)

(b) (c)

FIGURE 4.6 : (a) Évolution du nombre de cycles à rupture en fonction de la déformation totale
imposée, (b) Exemple d’un faciès de rupture d’une éprouvette n’ayant pas amorcé sur unmanque
de fusion (bleu sur le graphique), et (c) Exemple d’un faciès de rupture d’une éprouvette ayant

rompu à partir de manque de fusion.

Cependant, la partie précédente a montré que la durée de vie des éprouvettes à défauts
(C3,P4) est bienmoindre que celle des éprouvettes sans défauts (P2,SR). Le cycle àmi-durée
de vie ne correspond donc pas au même nombre de cycles dans les deux cas. Par exemple,
pour εt = ±0.3% (figures 4.7a et 4.7a), les cycles demi-durée de vie des éprouvettes C3 et P4
sont respectivement les cycles 1288 et 2180 contre les cycles 10206 et 13557 pour P2 et SR. Il
faut donc s’intéresser à l’évolution de la réponse en fatigue oligocyclique de ces différentes
éprouvettes pour poursuivre l’étude de l’impact des défauts.
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 4.7 : Boucles σ − ε de fatigue oligocyclique à demi-vie pour : (a) εt = ±0.3% , (b) zoom de
la figure (a), (c) εt = ±0.5% et (d) zoom de la figure (c). Les traits en tirets représentent les

éprouvettes contenant de larges manques de fusion.

4.3.1.3 Sur l’évolution du comportement cyclique de l’acier 316L LPBF

La figure 4.8 montre l’évolution de l’amplitude de contrainte en fonction du nombre de
cycles pour une déformation totale imposée de ±0.3% pour les éprouvettes C3, P4, P2 et
SR.

Tout d’abord, un pic de durcissement est atteint globalement pour le même nombre de
cycles (≈ 30 cycles) pour toutes les éprouvettes, qu’elles contiennent de larges défauts (C3,
P4) ou non (P2, SR). Ce durcissement n’est pas observable pour l’éprouvette du lot C3, mais
ceci est uniquement dû à un problème de contrôle de la déformation par la machine de
fatigue (consigne en déformation <±0.3% sur les 50 premiers cycles).

Le durcissement observé est de l’ordre de 15MPa pour toutes les éprouvettes2. La présence
de larges manques de fusion ne modifie pas l’amplitude et la cinétique du durcissement.
Dans la littérature, pour l’acier 316L LPBF aucun durcissement n’est communément
observé [34], [243]. Ceci étant expliqué par la forte densité de dislocation dans les
éprouvettes à l’état as-built. Dansnotre cas, les densités de dislocations ont été déterminées
expérimentalement et sont situées parmi les valeurs les plus faibles de la littérature (voir
3.5.2). De plus, le TTh de détentionnement à 650°C réalisé sur nos éprouvettes avant essais
oligocycliques réduit aussi, légèrement, les densités de dislocations (voir 3.15a). Ainsi le

2Excepté pour C3, mais c’est uniquement dû à un problème d’asservissement
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matériau n’étant pas saturé en dislocations, des sources de dislocations peuvent s’activer
sous l’effet de la déformation et donc induire un léger durcissement lors des premiers cycles.

(a) (b)

FIGURE 4.8 : (a) Évolution de l’amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles pour une
déformation totale imposée de±0.3% et (b) avec la prise en compte de la surface portante réelle
pour C3 et P4. Les traits en tirets représentent les éprouvettes contenant de larges manques de

fusion.

Ensuite, l’amplitude de contrainte suit une décroissance logarithmique de l’ordre de 25
MPa/décades pour toutes les éprouvettes. La présence de larges manques de fusion ne
modifie pas la cinétique d’adoucissement. Étant donné les plus grandes durées de vie
observées pour les éprouvettes sans gros manques de fusion (P2, SR), leur adoucissement
total (=σmax − σrupture) est plus prononcé que pour les éprouvettes à défauts (P4, C3).
L’amplitude de l’adoucissement est donc diminuée par la présence des larges manques
de fusion dans les éprouvettes C3 et P4. Yu et al. [243] attribuent cet adoucissement aux
mouvements des dislocations : ces dernières se décrochent des parois cellulaires sous l’effet
de la contrainte et se déplacent sous la forme de glissement planaire, d’où l’adoucissement.
D’autres auteurs attribuent l’adoucissement à une augmentation des tailles de cellules
de dislocations, ou encore à une évolution des orientations cristallographiques lors du
chargement [34]. Cependant, cette dernière hypothèse ne semble pas confirmée par
nos résultats puisque les taux d’adoucissement sont semblables pour des orientations
cristallographiques très différentes (entre C3 et P4 par exemple). Ainsi, il est bien plus
probable que l’adoucissement soit une conséquence de l’évolution des structures et de la
densité de dislocations au cours du cyclage.

Enfin, à iso-durée de vie, les contraintes atteintes par les éprouvettes sans défauts (P2,
SR) sont supérieures à celles des éprouvettes à manques de fusion (C3, P4). Comme cela
a été démontré pour les essais de traction dans le chapitre 2 avec les éprouvettes Chess
(section 2.5.2.2), les différences de contraintes observées entre les éprouvettes contenant et
ne contenant pas de larges manques de fusion sont dues à la réduction de surface portante
induite par les manques de fusion. La densité surfacique de défauts de l’éprouvette P4
utilisée pour cet essai est de l’ordre de 6% (image du faciès en figure 4.6c) tandis qu’elle
est de 5% pour l’éprouvette C3. L’amplitude de contrainte a été corrigée par la surface
portante réelle pour ces deux éprouvettes et les courbes résultantes sont affichées en figure
4.8b. Cette figure montre que, une fois la surface portante réelle considérée, les niveaux
d’amplitudes de contraintes des éprouvettes contenant de larges manques de fusion sont
équivalents à ceux des éprouvettes n’en contenant pas.

Pour résumer l’influence des défauts, les conclusions suivantes peuvent être formulées :
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• Les larges manques de fusion ne modifient ni l’amplitude ni la cinétique du
durcissement observé sur les premiers cycles du chargement.

• Ils ne modifient pas non plus la cinétique de l’adoucissement observé ensuite.

• En revanche, à cause d’une durée de vie totale plus faible, leur présence réduit
l’amplitude de l’adoucissement.

• Enfin, l’amplitudede contrainte à iso-duréede vie est réduite par la présencede larges
manques de fusion. Cet effet s’explique simplement par une réduction de la surface
portante.

4.3.2 Impact de la microstructure polycristalline

Après avoir étudié l’impact des défauts, cette partie s’attelle à analyser l’effet de la
microstructure à l’échelle du polycristal sur le comportement en fatigue oligocyclique de
l’acier 316L LPBF. L’impact de la microstructure polycristalline est discuté en comparant
d’une part les réponses des éprouvettes C3 et P4 entre elles et d’autre part les éprouvettes
P2 et SR entre elles. La première comparaison renseigne sur l’effet de la microstructure
polycristalline en présence de défauts et la seconde sur le même effet mais en l’absence
de défauts.

Malheureusement, les éprouvettes P2 et SR (resp. C3 et P4) ne sont pas fabriquées avec
la même poudre. Ainsi, l’effet de la composition chimique de la poudre ne peut pas être
découplé de celui de la microstructure polycristalline.

4.3.2.1 Sur la durée de vie en fatigue oligocyclique

Le tableau 4.1 renseigne sur les durées de vie des éprouvettes C3, P4, P2 et SR utilisées pour
les essais oligocycliques. Premièrement, assez peu de différences sont notables entre les
éprouvettes C3 et P4. Les tendances entre les deux niveaux de déformations sont inversées,
ce qui suggère que les évolutions ne sont pas significatives. Pourtant, de forte différences
d’orientations cristallines et de tailles de grains existent entre ces deux lots d’éprouvettes.
Cette première comparaison montre donc que les populations de défauts gouvernent la
durée de vie en fatigue oligocyclique peu importe la microstructure polycristalline.

C3 P4 P2 SR

εt = ±0.3% 2, 6.103 4, 4.103 2, 0.104 2, 7.104

εt = ±0.5% 2, 5.103 1, 4.103 5, 2.103 6, 7.104

TABLEAU 4.2 : Durées de vie en fatigue oligocyclique (en nombre de cycles)

De même, en l’absence de larges manques de fusion, les durées de vie des éprouvettes SR
et P2 sont relativement proches. La microstructure à l’échelle du polycristal n’induit pas de
modification forte de la durée de vie. Des essais supplémentaires seraient nécessaires pour
statuer sur des effets plus faibles. En effet, on observe une augmentation de la durée de vie
des éprouvettes SR de l’ordre de 30% par rapport aux éprouvettes P2, mais le faible nombre
d’éprouvettes ne permet pas de conclure sur des évolutions si faibles.

Finalement, lamicrostructure polycristalline n’a donc que peu d’effet sur la durée de vie des
éprouvettes.
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4.3.2.2 Sur le comportement cyclique de l’acier 316L LPBF et son évolution

La figure 4.7 montre que les contraintes maximum et minimum du cycle à mi-durée de vie
de l’éprouvette P2 sont supérieures à celles de l’éprouvette SR pour les deux niveaux de
déformation étudiés. De même, la figure 4.8 confirme que l’amplitude de contrainte de P2
est supérieure de 16 MPa enmoyenne3 par rapport à celle de SR.

La différence de niveaux de contrainte entre SR et P2 ne s’explique pas par les populations
de défauts. En effet, pour ces deux lots d’éprouvettes le taux de défauts est faible, ceux-ci ne
peuvent donc pas réduire la surface portante de manière significative.

En regardant les courbes de traction (chapitre 2, 2.26), il s’avère que les limites d’élasticité
des lots SR et P2 sont proches. Cependant, la résistancemaximale à la traction est environ 50
MPa plus élevé pour P2 que pour SR. Elle est atteinte pour le même niveau de déformation.
Par conséquent, l’écrouissage monotone est plus important pour P2 que pour SR. Les
contraintes supérieures des éprouvettes P2 aux éprouvettes SR lors des essais oligocycliques
sont donc probablement reliées à ces différences d’écrouissage déjà observées sur les
courbes de traction. Cependant, la cause microstructurale de ces différences d’écrouissage
n’est pas clairement identifiée.

Les différences d’écrouissage monotone et de comportement cyclique pourraient provenir
des différences d’orientations et/ou de tailles de grains entre les lots P2 et SR. En effet,
dans la littérature il a déjà été montré que la texture joue un rôle prépondérant sur les
capacités d’écrouissage de l’acier 316L LPBF ([226], [104]). De plus, des différences de tailles
de grains influent sur les capacités d’écrouissage en modifiant le libre parcours moyen des
dislocations. A ce stade, il n’est pas possible de statuer sur la contribution de ces deux
paramètres.

Enfin, la comparaison des éprouvettes C3 et P4 ne montre pas de différence de comporte-
ment significative. Pourtant, de fortes différences d’orientations cristallines et de tailles de
grains existent entre ces deux lots d’éprouvettes. Ces différences sont encore plusmarquées
qu’entre les éprouvettes SR et P2, et malgré cela, le comportement des éprouvettes C3 et
P4 est globalement identique en termes d’amplitude de contrainte 4.8 et de contraintes
maximum atteintes (figure 4.7). Cette observation suggère donc que les larges manques de
fusion masquent un possible effet de microstructure polycristalline.

Pour résumer, à propos de l’impact de la microstructure polycristalline, les conclusions
suivantes peuvent être formulées :

• La durée de vie n’est pas affectée de façon significative par lesmodifications de tailles
de grains et/ou des orientations cristallines

• La microstructure polycristalline n’impacte pas les cinétiques et amplitudes de
durcissement et d’adoucissement

• En revanche, en l’absence de défauts, elle influe sur les niveaux de contraintes
maximums (resp. minimum) atteints. Cet effet est attribué à des différences
d’écrouissage entre les différentes microstructures.

4.3.3 Impact des traitements thermiques

Dans cette partie, sont comparées des éprouvettes P2 à différents états de traitement
thermique : 650°C, 900°C et 1200°C. L’objectif est de comprendre l’influence de la

3Écart moyen calculé sur l’ensemble de la durée de vie
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microstructure aux échelles micrométriques et nanométriques sur le comportement en
fatigue oligocyclique de l’acier 316L LPBF. En effet, le chapitre 3 a révélé que les TThs sont
particulièrement adaptés pour modifier ces échelles de microstructure.

4.3.3.1 Sur la durée de vie en fatigue oligocyclique

Premièrement, le tableau 4.3 compare la durée de vie des éprouvettes après différents
TThs. L’augmentation de la température de traitement entraîne un accroissement de la
durée de vie en fatigue oligocyclique. Cette augmentation est d’autant plus intense que la
température de traitement est élevée (>+200% entre 650 et 1200°C contre +46% entre 650 et
900°C). L’essai sur l’éprouvette traitée à 1200°C n’a pas été mené à rupture.

650°C 900°C 1200°C

εt = ±0.3% 2, 0.104 X > 6, 1.104

εt = ±0.5% 5, 2.103 7, 6.103 X

TABLEAU 4.3 : Durées de vie en fatigue oligocyclique (en nombre de cycles). Les X représentent une
absence de données.

Macroscopiquement, après TThs, la ductilité augmente tandis que la limite d’élasticité
diminue (voir chapitre 2, section 2.5.2.2). En conséquence, pour une même déformation
imposée4, la contrainte est plus faible après TThs. Autrement dit, la déformation
macroscopique imposée est mieux accommodée par le matériau et, en conséquence, la
durée de vie est accrue.

4.3.3.2 Sur le comportement cyclique de l’acier 316L LPBF et son évolution

Niveaux de contrainte

La figure 4.8 confirme que, pour une déformation imposée, l’augmentation de la tem-
pérature de TTh entraîne une diminution des contraintes maximum (resp. minimum) et
donc une diminution de l’amplitude de contrainte. Cet écart de contrainte est quatre fois
plus élevé après le TTh à 1200°C (∆(∆σ/2) ≈ 100 MPa) plutôt qu’après celui à 900°C
(∆(∆σ/2) ≈ 25 MPa). Cette diminution de contrainte effective justifie l’augmentation de
durée de vie.

Le durcissement de l’acier 316L LPBF est principalement expliqué par deux contributions :
un durcissement lié aux dislocations, et un durcissement lié aux nano-oxydes (voir chapitre
3, section 3.7.2.2). Les diminutions de contraintes entre les états 650, 900 et 1200°C
s’expliquent donc par des variations de ces contributions microstructurales.

Entre 650 et 900°C, la diminution de la contrainte effective est expliquée par un accrois-
sement de la ductilité et une diminution de la résistance d’élasticité liés à la disparition
des cellules de dislocations et/ou micro-ségrégations. En revanche, la contribution des
nano-oxydes reste comparable entre ces deux états.

Entre 650 et 1200°C, une recristallisation est observée pour la nuance P2. Suite à la recris-
tallisation, les densités de dislocations dans les grains recristallisés sont bien inférieures à
celles avant recristallisation. En conséquence, le durcissement lié aux dislocations devient
faible après TTh à 1200°C pour cette microstructure. De plus, la taille des nano-oxydes

4Suffisante pour que σ > σinitial
el
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augmente fortement entre 900 et 1200°C, ceci réduisant leur contribution au durcissement
mécanique. Ces deux modifications microstructurales expliquent la forte diminution de
contrainte après TTh à 1200°C observée lors des essais de fatigue oligocyclique.

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 4.9 : Boucles σ − ε de fatigue oligocyclique à demi-vie à pour une déformation totale
imposée de±0.3% et (b) de±0.5%. (c) Évolution de l’amplitude de contrainte en fonction du

nombre de cycles pour une déformation totale imposée de±0.3% et (d) de±0.5%

Cinétiques et amplitudes d’adoucissement et durcissement

Assez étonnamment, le durcissement lors des premiers cycles est supérieur pour l’éprou-
vette traitée à 650°C comparé à celle traitée à 900°C (figure 4.9b). Au contraire, le
durcissement de l’éprouvette traitée à 1200°C est plus important que celui de l’éprouvette
traitée à 650°C. Dans la littérature, une diminution des densités de dislocation à l’état initial
permet généralement un durcissement plus élevé lors des premiers cycles : c’est par ce
mécanisme que sont notamment expliquésles différences d’amplitudes de durcissement
entre acier 316L conventionnel et LPBF [34]. Les résultats de la figure 4.9 ne permettent pas
de conclure quant à l’évolution du durcissement avec la température de TTh.

Concernant l’adoucissement, la cinétique d’adoucissement observée pour toutes les
éprouvettes traitées à 650°C (25 MPa/décade) est conservée après TTh à 900°C. La
disparition des micro-ségrégations, la précipitation de phase σ et la diminution de densité
de dislocations n’affectent donc pas (ou peu) la cinétique d’adoucissement. D’après
[243], l’adoucissement est principalement relié à la mise en mouvement, par glissement
planaire, des dislocations bloquées aux joints de cellules. Ce résultat suggère donc que les
micro-ségrégations ainsi que les phases σ n’interagissent que peu avec les dislocations.
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Autrement, cette modification microstructurale marquée entre 650 et 900°C aurait modifié
la cinétique d’évolution de l’adoucissement.

Enfin, la figure 4.9a montre que l’adoucissement après TTh à 1200°C est plus lent (≈
10-15MPa/décade). Bien que ce ralentissement ne puisse être expliqué, il est très probable
que celui-ci soit due à la recristallisation ayant lieu entre 900 et 1200°C. L’amplitude
d’adoucissement ne peut être commentée puisque l’essai n’a pas été mené à rupture.

Les évolutions des cinétiques d’adoucissement et durcissement sont observées seulement
sur une éprouvette par état et par niveau de déformation. Il parait donc délicat de
conclure avec ces seules observations sur ce point. Des essais supplémentaires auraient été
souhaitables afin d’investiguer plus en profondeur l’évolution du comportement cyclique
en fonctiondesTThs, notammentpour expliquer les variationsdecomportement en fatigue
à grand nombre de cycles (voir par la suite, section 4.5.2).

Pour résumer, à propos de l’impact des traitements thermiques, seules les conclusions
suivantes peuvent être formulées :

• Laduréedevie augmente significativement lorsque la températuredeTThsaugmente

• Les niveaux de contrainte diminuent avec l’augmentation de la température de TThs.
Cet effet est très marqué entre 900°C et 1200°C : il est attribué à la forte diminution
de densité de dislocations (lié à la recristallisation) ainsi qu’à l’augmentation de taille
des nano-oxydes. On retrouve ce résultat aussi en traction monotone (voir annexe E,
section E.2)

4.3.4 Conclusion sur le comportement en fatigue oligocyclique de l’acier 316L
LPBF

Cette première partie, avait deux objectifs : d’une part générer des données expérimentales
pour optimiser la loi matériau utilisée en simulation numérique, et d’autre part, étudier
l’influence des défauts, de la microstructure polycristalline et des sous-structures induites
par le procédé sur le comportement en fatigue à faible nombre de cycles.

Les conclusions relatives à cette étude sont les suivantes :

• Les défauts de manques de fusion réduisent la durée de vie en fatigue oligocyclique.
De plus, ils augmentent la contrainte effective dans l’éprouvette en diminuant la
surface portantemais nemodifient pas les cinétiques et amplitudes de durcissement
et adoucissement.

• La microstructure polycristalline n’a que peu d’effets sur le comportement en fatigue
oligocyclique. Elle modifie cependant les niveaux de contraintes. Cette modification
n’a pas pu être reliée à une caractéristique microstructurale des éprouvettes mais est
attribuée à des différences d’écrouissages.

• La microstructure aux échelles inférieures impacte la durée de vie et les niveaux de
contraintes. Lorsque la température de TTh augmente, les niveaux de contraintes
diminuent et la durée de vie augmente. Ces effets sont attribués à la diminution des
densités de dislocations et, entre 900 et 1200°C uniquement, à une augmentation de
taille des nano-oxydes.
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4.4 Impact des défauts sur la résistance en fatigue à grand
nombre de cycles

Après avoir étudié le comportement en fatigue à faible nombre de cycles, cette partie
s’intéresse naturellement au comportement à grand nombre de cycles.

4.4.1 Impact des gros manques de fusion

Les gros défauts sont définis comme des défauts dont la taille est supérieure à 100 µm. Le
paramètre de taille peut être défini comme étant la racine de l’aire projetée dans le plan de
contrainte maximale

√
aire, ou comme son diamètre de FeretDFeret

5.

4.4.1.1 Influence de la microstructure polycristalline

Cette partie vise à comprendre comment la taille de grains influence ou non la résistance
en fatigue en présence de défauts de taille supérieure à la taille de grains. Les éprouvettes
Chess, C3 et P4 uniquement sont utilisées.

Toutd’abord, comme le suggère lafigure4.10a, laprésencedegrosmanquesde fusion réduit
de façon considérable la résistance en fatigue. Pour rappel, ces différentes éprouvettes
montrent des microstructures très différentes à l’échelle du polycristal en termes de taille
de grains, morphologie des grains et orientations cristallines (voir figure 4.1). De plus, les
tailles de cellules de micro-ségrégation des éprouvettes C3 sont de tailles supérieures à
celles des autres lots d’éprouvettes (env. 0.6µmcontre 0.4µm, voir chapitre 2, section 2.5.1).
Malgré ces différences microstructurales, comme le montre la figure 4.10, les durées de vie
en fatigue des lots C3 et P4 sont très proches. La résistance en fatigue des éprouvettes Chess
est quant à elle inférieure aux C3 et P4.

L’analyse des faciès de rupture a permis de déterminer l’origine des fissures de fatigue.
Pour ces 3 lots d’éprouvettes, toutes les fissures de fatigue ont initié à partir d’un manque
de fusion débouchant en surface 4.11. La taille de ces manques de fusion a été calculée
en utilisant le paramètre de la

√
aire du défaut dans le plan de fissuration. La probabilité

cumulée6 de rupture en fonction de la taille desmanques de fusion permet de comparer les
populations de défauts à l’origine des fissures de fatigue (figure 4.10b). En effet, l’évolution
des probabilités cumulées pour C3 et P4 est comparable, tout comme leur résistance en
fatigue (figure 4.10a). La figure 4.10b montre que les tailles des manques de fusion à
l’amorçage des fissures de fatigue sont bien plus importantes pour le lot Chess, ce qui
corrèle avec leur moindre résistance en fatigue (figure 4.10a). De plus, la figure 4.11 rend
bien compte de la plus forte densité demanques de fusion sur les faciès de rupture pour les
éprouvettes Chess comparées aux autres. Finalement, il y a une bonne corrélation entre la
distribution en taille des défauts et le comportement en fatigue. De plus, la dispersion en
taille des défauts corrèle aussi avec la dispersion du comportement en fatigue.

5La plus grande dimension interne au défaut
6Aussi nommée fonction de répartition. C’est la fonction FX d’une variable aléatoire X , qui à tout réel x,

associe la probabilité d’obtenir une valeur inférieure ou égale : FX(x) = P (X ≤ x)
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(a)

(b)

FIGURE 4.10 : (a) Diagramme S-N des éprouvettes contenant de gros manques de fusion et (b)
analyse probabiliste de la rupture en fatigue des lots Chess, C3 et P4
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(a)

(b)

(c)

FIGURE 4.11 : Faciès de rupture observés au MEB après essais de fatigue (a) C3 - 637 000 cycles -
σmax = 233 MPa, (b) P4 - 590 000 cycles - σmax = 187 MPa et (c) Chess - 379 000 cycles - σmax =

160 MPa. Pour faciliter leur visibilité certains manques de fusion sont entourés en blanc.
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En effet, les fortes différences de microstructures entre C3 et P4 n’induisent pas de
différences de comportement en fatigue puisque les populations de défauts sont proches et
que l’amorçage de fissure de fatigue est contrôlé par les défauts sur cette gamme de tailles.
Pour des tailles de défauts dont

√
aire > 100 µm, la microstructure (taille, arrangement et

orientations des grains), n’a pas un effet majeur sur le comportement en fatigue.

Pour lesmatériaux conventionnels, la microstructure n’a pas d’influence sur la durée de vie
en fatigue lorsque la taille desdéfauts à l’amorçagedesfissuresde fatigueest bien supérieure
à la taille de grains [150]. De même pour l’acier 316L LPBF, Andreau et al. [7] ainsi que
Merot et al. [129] ont montré que les défauts sont critiques en fatigue lorsque leur taille
est globalement supérieure à la taille moyenne des grains. On définit une taille de défaut
normalisée, notée χ, comme suit :

χ =

√
aire50
G0

et χmin =

√
airemin

G0

(4.1)

avec
√
aire50 la racine de l’aire du défaut médian,

√
airemin la racine de l’aire du plus petit

défaut et G0 la taille moyenne des grains dans le plan de fissuration (taille à 0° dans le
graphique 4.1g). Ces tailles de défauts normalisées sont rassemblées dans le tableau 4.4.

C3 P4 Chess

χ 3.6 23.7 25.9

χmin 2.6 12.4 8.9

TABLEAU 4.4 : Tailles de défaut médianes normalisées et tailles de défauts minimales normalisées
par la taille de grain moyenne dans le plan de fissuration

Premièrement, tous les défauts ayant conduit à la rupture ont des tailles supérieures à
la taille de grain dans le plan de fissuration (χmin > 1). Ce premier résultat confirme les
données issues des travaux d’Andreau et al. [7] et deMerot et al. [129], qui montrent que les
défauts largement supérieurs à la taille de grains sont critiques en fatigue.

D’autre part, la valeur deχ pour le lot C3 (3.6) est bien inférieure à celle du lot P4 (23.7) alors
que ces deux lots montrent une résistance en fatigue équivalente. De même, les valeurs de
χ sont proches pour les lots P4 et Chess alors que leur comportement en fatigue est bien
différent. En conséquence de ces deux observations, nous pouvons conclure que la taille
de défaut normalisée χ ne gouverne pas la résistance en fatigue. D’après les observations
de la figure 4.10, la taille de défauts à l’amorçage, non normalisée, semble être bien mieux
corrélée avec la résistance en fatigue. La partie suivante a pour objectif d’investiguer ce
point particulier.

4.4.1.2 Rôle de la taille des défauts à l’amorçage des fissures de fatigue

Une analyse quantitative via un diagramme de Kitagawa-Takahashi à durée de vie limitée
est proposée en figure 4.12. Sur ce diagramme, les points ne correspondent pas à la
limite d’endurance des éprouvettes comme c’est le cas classiquement, mais leur couleur
correspond au nombre de cycles à rupture.

Premièrement, on retrouve que les éprouvettes ayant la plus grande durée de vie sont celles
dont la contrainte imposée est la plus basse. De plus, la dépendance de la contrainte à la
taille du défaut à l’amorçage est claire. A iso-durée de vie, plus le défaut est grand, moins la
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contrainte supportée est élevée. Deux modèles bien connus sont ajoutés sur le graphique
afin de rendre compte de cette dépendance : le modèle deMurakami (Eq. 4.2) [144] et celui
d’El-Haddad (Eq. 4.3) [57].

FIGURE 4.12 : Diagramme de Kitagawa-Takahashi pour les lots d’éprouvettes Chess, P4 et C3.

Murakami : σD,a =
1.43 ∗ (HV + 120)

√
aire

1/6
(4.2)

El-Haddad :















σD,a =
∆Kth

0.65 ∗ (π(
√
aire+

√
aire0))1/2

√
aire0 =

1

π
∗ ( ∆Kth

0.65 ∗ σD0

)2
(4.3)

avec σD,a la limite d’endurance pour un défaut de taille a. La duretéHV = 176HV 1 a été
mesurée expérimentalement, elle correspond à la moyenne des duretés des échantillons
Chess, P4 et C3 obtenue à partir de 20 indents par échantillons (valeurs respectives de 180,
175 et 174 HV1). La valeur∆Kth = 4MPa

√
m a été prise dans des études semblables de

la littérature [130]. σD0 = 300MPa est la limite de fatigue du matériau sans défaut, elle
est approximée par la limite de fatigue des éprouvettes Rot7 dont lamajorité des fissures de
fatigue n’ont pas amorcé à partir de défauts (figure 4.16).

Les deux modèles, pourtant assez simples et dont les paramètres n’ont pas été optimisés
pour nos données, décrivent assez bien la dépendance de la limite de fatigue à la taille
des défauts à l’amorçage. Particulièrement, le modèle d’El-Haddad semble être le plus
approprié, la pente de ce modèle pour les défauts supérieurs à 102 µm est plus forte que
celle du modèle de Murakami et correspond mieux à nos données. Les résultats issus de la
thèse de Ziri [256] confirment la correspondance entre taille de défauts et limite de fatigue
pointée par ces modèles. De plus, Mérot et al. [130] ont obtenu des amorçages à partir de
manques de fusion de tailles plus petites que ceux de notre étude et leurs données sont bien
décrites par les modèles, en particulier celui d’El-Haddad.

Les dispersions de résultats s’expliquent tout d’abord par les différences de durée de vie
entre éprouvettes. De plus, malgré que Mérot et al. [130] aient montré que la morphologie

7Lot d’éprouvettes introduit aux chapitres précédents. Leur comportement en fatigue est détaillé plus loin.

160



4.4. Impact des défauts sur la résistance en fatigue à grand nombre de cycles

des défauts n’influe pas significativement sur la résistance en fatigue de l’acier 316L LPBF,
il est très probable que les fortes différences de morphologie de défauts entre manques de
fusionaugmentent la dispersiondeduréede vie en fatigue. Enfin, la distributiondedistance
des défauts à la surface explique aussi la dispersion des données. En effet, la distance à
la surface est connue pour être un paramètre influençant fortement la durée d’amorçage
des fissures de fatigue [7]. Finalement, la dispersion des données par rapport aux modèles
provient de trois facteurs : (1) la durée de vie des éprouvettes, (2) lamorphologie des défauts
et (3) la distance des défauts à la surface.

Malgré ces dispersions, la figure 4.12 a montré un bon accord entre les résultats d’essais
et les modèles. Cependant, ces modèles relient la résistance en fatigue à la taille d’un seul
défaut, celui conduisant à l’amorçage d’une fissure de fatigue. Or, la probabilité d’amorçage
d’un défaut dépend évidemment de la taille (et de la position) des autres défauts présents
dans l’éprouvette. C’est pourquoi la partie suivante s’intéresse à l’impact de la distribution
globale des défauts sur le comportement en fatigue HCF.

4.4.1.3 Impact de la distribution globale des défauts

Afin d’étudier l’impact des distributions de défauts sur le comportement en fatigue, des
mesures de tomographie par rayons X ont été réalisées sur des échantillons Chess, P4 et C3
(figure 4.13).

Tout d’abord, les plus gros défauts cartographiés ont des diamètres de Feret respectifs de
882 µm, 786 µm et 604 µm. Les diamètres de Feret des défauts ayant provoqué l’amorçage
de fissures de fatigue suivent la même tendancemais montrent des écarts significatifs avec
la mesure en tomographie 4.5. Pour expliquer ces écarts, les densités numériques (N ) et
volumiques (ρ) de défauts sont calculées.

Chess P4 C3

Diamètre de Feret maximal en tomographie (µm) 882 786 604

Diamètre de Feret moyen des défauts à l’amorçage (µm) 1370 448 457

TABLEAU 4.5 : Comparaison des diamètres de Feret obtenus en tomographie et sur les faciès de
rupture.

Premièrement, la densité numérique (N ) de défauts de C3 (15mm−3) est légèrement plus
élevée que celle de P4 (10 mm−3). En revanche, les éprouvettes du lot C3 ont des défauts
légèrement plus petits que ceux du lot P4 (quelque soit le diamètre considéré :Dmoy,D50,
D90, D99, Dmax). Pour rappel ces deux lots ont montré des durées de vie en fatigue très
proches à iso-contrainte. Cesmesures suggèrent donc que la plus faible taille de défauts du
lot C3 soit compensée par un nombre de défauts plus élevé, ce qui expliquerait finalement
les durées de vie similaires entre les deux lots. On retrouve cet effet compensatoire sur la
densité volumique de défauts pour laquelle les valeurs déterminées pour C3 (0.04%) et P4
(0.07%) sont très proches.
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D’autre part, les densités numériques et volumiques de défauts sont bien plus élevées pour
Chess (34 mm−3 et 0.27%) comparées aux deux autres lots. En revanche, les différences
de tailles de défauts déterminées par tomographie entre Chess et les deux autres lots sont
relativement faibles comparées aux différences de durées de vie en fatigue. Dans ce cas, la
densité élevée de défauts du lot Chess semble donc accentuer les différences de tailles de
défauts et conduire à de fortes disparités des durées de vie en fatigue entre Chess et les deux
autres lots.

(a) (b)

(c)

FIGURE 4.13 : Histogramme en taille (diamètre de Feret) des défauts des lots (a) C3, (b) P4 et (c)
Chess. Les diamètres moyens (Dmoy), médians (D50), du dernier décile (D90), du dernier centile
(D99), et le diamètre maximal sont indiqués. De plus, le nombre de défauts parmm3 (N ) et le taux

volumique de défauts (ρ) renseignent sur la quantité totale de défauts. Ces grandeurs sont
déterminées à partir des analyses par tomographie X sur des éprouvettes saines.

L’analyse des faciès de rupture (figure 4.11c) montre d’ailleurs un pourcentage de surface
occupée par les défauts très élevé (≈ 60%). Plusieurs plans de fissurations (provenant de
différentes couches de fabrication) sont révélés sur le faciès, ce qui tend à maximiser le
calcul de la surface par les défauts. Néanmoins, la bifurcation des fissures entremanques de
fusion révèle une interaction entre les défauts lors de la phase de propagation. Ce résultat
tend à confirmer le rôle de la densité des défauts sur la durée de vie. En conséquence, en
plus de la taille des défauts, le paramètre de densité volumique semble donc jouer un rôle
significatif sur la durée de vie en fatigue.
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Finalement, la densité volumique de défauts réduit la durée de vie en fatigue en agissant à
la fois sur les phases d’amorçage et de propagation :

1. L’augmentation de la densité de défauts diminue la surface portante de l’éprouvette
ce qui a pour conséquence d’augmenter la contrainte effective.

2. L’augmentation de la densité de défauts accroît la probabilité de présence en surface
d’un défaut de taille supérieure à la taille critique à une contrainte donnée. Par ce
mécanisme, la phase d’amorçage est réduite.

3. L’augmentation de la densité de défauts augmente la vitesse de propagation des
fissures de fatigue en permettant à la fissure de se propager de défaut en défaut. Par
ce mécanisme, c’est la phase de propagation qui est réduite.

Dans le cadre des structures contenant de nombreux défauts, il est donc important de
prendre en compte la distribution globale des défauts en termes de taille mais aussi de
nombre et enfin de position. Des études récentes montrent l’influence de la position des
défauts vis à vis de la surface de l’éprouvette [7] ou vis-à-vis des autres défauts [95].

4.4.1.4 Analyse de la dispersion du comportement en fatigue

D’après les parties précédentes, la forte dispersion de résistance en fatigue observée pour
les éprouvettes du lot Chess suggère une forte dispersion de distribution de défauts. Tout
d’abord, le graphique 4.10b révèle une pente plus faible pour le lot Chess comparée aux
deux autres lots. Cette pente traduit l’étalement de la distribution de la

√
aire des défauts à

l’amorçage de fissures de fatigue. En conséquence, la figure 4.10b informe qu’il existe une
forte dispersion en taille des défauts à l’amorçage de fissure de fatigue pour le lot Chess.

Pour aller plus loin, et étudier la dispersion des distributions totales de défauts (et non
pas seulement des défauts à l’amorçage), des analyses de tomographie sont réalisées
sur plusieurs éprouvettes Chess avant d’être soumises à un chargement en fatigue. Sont
présentés ici les résultats pour deux d’entre elles.

La figure 4.14 montre les faciès de rupture ainsi que la distribution en taille des défauts
des deux éprouvettes Chess annotées A et B sur le graphique 4.10b. Au même niveau de
contrainte (140 MPa), l’éprouvette A a réalisé seulement 7, 1.104 cycles avant rupture alors
que l’éprouvette B en a effectué 4, 1.105.

Tout d’abord, les données issues de tomographie montrent que les défauts sont plus
gros (quelque soit le diamètre considéré) dans l’éprouvette A que dans l’éprouvette B.
En revanche, la densité numérique de défauts est comparable (23 mm−3 pour A contre
18mm−3 pour B). En conséquence, la densité volumique de défauts est bien plus élevée
pour l’éprouvette A (ρA = 1.50 %) que pour l’éprouvette B (ρB = 0.3 %).

Ces différences de populations de défauts sont en accord avec les différences de
comportement en fatigue et avec l’observation des faciès de rupture. En effet, le faciès de
l’éprouvette Chess A (figure 4.14c) montre bien plus de manques de fusion que celui de
l’éprouvette Chess B (figure 4.14d).

Finalement, la forte dispersion de résultats observés pour les éprouvettes Chess s’explique
bien par une dispersion de taille des défauts entre éprouvettes. En revanche, l’origine de
cette forte dispersion en taille des défauts reste inexpliquée. Une tentative de corrélation
entre la résistance en fatigue et la position des éprouvettes sur le plateau a été réalisée.
Aucun lien ne peut être établi entre la position des éprouvettes sur le plateau de fabrication
et leur résistance en fatigue.

163



Chapitre 4. Comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF : effet des défauts et différentes
échelles de la microstructure

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 4.14 : Histogrammes des tailles de défauts déterminées par tomographie pour (a)
l’éprouvette Chess A (7, 1.104 cycles - 140 MPa), (b) l’éprouvette Chess B (4, 1.105 cycles - 140 MPa)
et faciès de rupture correspondants observés en microscopie optique pour (c) l’éprouvette A et (d)

l’éprouvette B

4.4.1.5 Influence des sous-structures induites par le procédé LPBF

La partie précédente a permis de montrer que la taille de grains ou leurs orientations
n’influent pas sur la résistance en fatigue de l’acier 316L LPBF en présence de défauts dont
la taille est supérieure à la taille des grains. Cette partie a pour objectif de discuter de l’effet
des sous-structures induites par le procédé (micro-ségrégations, dislocations, précipités)
en présence de gros défauts.

Pour cela, des essais de fatigue ont été réalisés sur des éprouvettes à gros manques de
fusion (Chess) traitées thermiquement à 900°C. Leur résistance en fatigue est comparée
avec les éprouvettes Chess traitées à 650°C sur la figure 4.15a. Les défauts ayant conduit
à l’amorçage de fissures de fatigue ont été mesurés et placés sur un diagramme de type
Kitagawa-Takahashi 4.15b.

Premièrement, les défauts à l’amorçage des fissures de fatigue ont des tailles équivalentes
comme le montre la figure 4.15b. Comme attendu, le traitement thermique à 900°C ne
modifie pas les tailles de défauts.
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(a) (b)

FIGURE 4.15 : (a) Diagramme S-N des éprouvettes Chess après différents TThs, (b) Diagramme de
Kitagawa correspondant aux mêmes essais

Ensuite, la figure 4.15a ne révèle pas de comportement différent induit par le traitement
thermique à 900°C comparé à celui à 650°C. En effet, les points des essais à 650 et 900°C se
superposent parfaitement. Les différences de limites d’élasticité (σ650Cel = 390 MPa, σ900Cel =
324MPa→∆σel =66MPa) et d’allongement à rupture (∆εr =10%) causées par le traitement
thermique n’ont donc pas d’impact sur la résistance en fatigue.

Surtout, entre 650 et 900°C, les cellules de micro-ségrégations disparaissent au profit
de la précipitation de phase σ aux joints de grains. De plus, la densité de dislocation
diminue, enparticulier auniveaudes joints de cellules. Cesmodificationsmicrostructurales
n’influencent pas le comportement en fatigue HCF en présence de gros défauts alors
qu’elles impactent le comportement quasi-statique (voir chapitre 3, section 3.7.2.2).

Ce résultatmontre que le comportement en fatigueHCF reste piloté par la taille des défauts
malgré des modifications microstructurales majeures à l’échelle micrométrique.

4.4.2 Impact des défauts de taille comparable à la taille des grains

La partie précédente a montré que lorsque la taille des défauts est bien supérieure à la
taille des grains (≈

√
aire > 100 µm), peu importe la microstructure polycristalline ou la

microstructure aux échelles inférieures, la résistance en fatigue est gouvernée par la taille
des défauts. Cette partie vise à étudier le cas des défauts de taille relativement proche de
la taille de grains (de l’ordre de 10-30 µm). Pour cela, seront uniquement utilisés les lots
d’éprouvettes SR, Rot et P2.

La figure 4.16 rassemble les résultats des essais HCF pour les éprouvettes SR, Rot et P2.
Premièrement, une comparaison avec la figure 4.10bmontre que l’absence de manques de
fusion (

√
aire > 100 µm) engendre un gain significatif de résistance en fatigue par rapport

aux lots Chess, C3 et P4. En effet, les limites de fatigue des lots Chess, C3 et P4 étaient
comprises entre 100 et 150 MPa alors que celles de SR, Rot et P2 sont comprises entre 300
et 320 MPa, soit une augmentation de 200 à 300%.

Ensuite, les comportements des éprouvettes SR et Rot sont très proches, et ce quelque soit
le niveaude sollicitation. Au contraire, le lot P2montre une résistance en fatigue légèrement
plus élevée (de l’ordre de 20 MPa sur la limite à 106 cycles) que les deux autres lots.
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FIGURE 4.16 : Diagramme S-N des éprouvettes SR, Rot et P2

Afin de comprendre ces résultats, les faciès de rupture de chaque éprouvette ont été
observés. Les mécanismes d’initiation de fissures sont détaillés ci-après bien que la cause
exacte de l’amorçage soit parfois difficile à déterminer. En effet, les essais étant réalisés à
R=-1, les deux lèvres de la fissure rentrent en contact lors du chargement en compression et
écrasent parfois le faciès rendant son analyse impossible.

• Pour le lot Rot, la majorité (70 à 80%) des fissures ont été initiées à partir de bandes
de glissement en surface (4.17b). Les 2 amorçages formellement identifiés à partir de
défauts sont des porosités gazeuses.

• Pour le lot SR, 25 à 50% des fissures ont amorcé à partir de défauts en surface (4.17c)
et 50 à 75% des fissures ont été amorcées à partir de bandes de glissements en surface
(4.17d). Sur les 6 amorçages formellement identifiés àpartir dedéfauts, 2 sontde types
porosités gazeuses et 4 sont des manques de fusion.

• Pour le lot P2 (650°C), au moins 80% des fissures sont dues à un amorçage à partir
d’un défaut (4.17e). Sur les 8 défauts à l’amorçage formellement identifiés, 7 sont des
manques de fusion relativement fins et un seul est uneporosité gazeuse. Lesmanques
de fusion fins proviennent d’un manque de recouvrement entre bains de fusion. Un
exemple est donné en figure 4.18.

Plusieurs informations intéressantes découlent de cette analyse. Premièrement, la nocivité
des défauts de taille équivalente à la taille de grains est comparable à celle des bandes
de glissements. En effet, pour le lot Rot, l’éprouvette ayant amorcé à partir d’une porosité
gazeuse (σa = 306MPa,Nr = 7.105 cycles) nemontre pas une résistance à la fatiguemoindre
que les autres éprouvettes. C’est aussi le cas pour le lot SR, une éprouvette ayant amorcé
à partir d’un défaut (σa = 329 MPa, Nr = 3,3.105 cycles) montre une résistance à la fatigue
supérieure à une éprouvette ayant amorcé à partir de bandes de glissements (σa = 283MPa,
Nr = 3,8.105 cycles).
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

FIGURE 4.17 : Faciès de rupture observés au MEB après essais de fatigue (a) Rot - 700 000 cycles -
σmax = 306 MPa - Amorçage à partir d’une porosité gazeuse, (b) Rot - 43 000 cycles - σmax = 328
MPa - Amorçage à partir d’un plan de glissement. La zone entourée en jaune montre le plan de

glissement d’un grain, (c) SR - 13 000 cycles - σmax = 340 MPa. Amorçage à partir d’un manque de
fusion, (d) SR - 565 000 cycles - σmax = 300 MPa - Amorçage à partir d’une caractéristique

microstructurale. Le défaut présent sur l’image ne semble pas participer à l’amorçage de la fissure
de fatigue. (e) P2-650°C - 211 000 cycles - σmax = 348 MPa - Amorçage à partir d’un manque de

fusion fin.
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FIGURE 4.18 : Image MEB après attaque d’un défaut de manque de fusion originaire d’un manque
de recouvrement entre deux bains de fusion sur une éprouvette P2 après chargement en fatigue.

Deux fissures secondaires ont amorcé au niveau de ce manque de fusion.

L’utilisation de diagrammes de type Kitagawa permet d’analyser plus finement la dépen-
dance de la résistance en fatigue à la taille des défauts. Tout d’abord, le premier diagramme
4.19a montre que les tailles de défauts ayant conduit à la fissuration pour les éprouvettes
SR, Rot et P2 sont bien inférieures aux tailles des défauts analysés précédemment. Mérot et
al. [130] ont obtenu des ruptures à partir de tailles de défauts similaires pour des niveaux de
contrainte proches, ceci montrant le bon accord de nos données avec la littérature.

Ensuite, le diagramme tracé en figure 4.19b montre que les défauts ayant provoqué
l’amorçage de fissures de fatigue pour SR, P2 et Rotpour des durées de vies équivalentes
s’alignent horizontalement 8. La limite d’endurance ne dépend donc pas de façon
significative de la

√
aire des défauts dans cette gammede tailles. Lesmodèles deMurakami

et El-Haddad prédisent de façon correcte cette observation avec un meilleur accord
expérience/modèle encore une fois pour lemodèle d’El-Haddad. Les points expérimentaux
sont toujours au-dessus des prévisions des modèles puisque qu’ils correspondent à des
essais rompus (Nr < 106 cycles) alors que les modèles prédisent des limites d’endurance.

Ce résultat contraste avec la partie précédente dans laquelle la taille du défaut était le
paramètre gouvernant la résistance en fatigue. Cependant, ici, les défauts présents dans
les éprouvettes SR, Rot et P2 ont des tailles bien plus faibles, de l’ordre de 20-70 µm, et
comparables aux tailles de grains (détails en annexe A). Il y a donc une forte interaction
défaut/microstructure qui contraste avec les lots d’éprouvettes C3, P4 et Chess pour
lesquels les tailles de défauts étaient toujours bien supérieures aux tailles de grains.

8Se référer au code couleur de la figure 4.19b
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(a)

(b)

(c)

FIGURE 4.19 : (a) Diagramme de Kitagawa incluant les défauts formellement identifiés sur les
éprouvettes SR, Rot et P2. Ces points apparaissent en rouge pour une meilleure visibilité par
rapport aux autres points. (b) Zoom dans le diagramme de Kitagawa avec un code couleur

dépendant de la durée de vie des défauts et (c) un code couleur dépendant de leur circularité.
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Plus précisément, la taille des grains du lot P2 est inférieure à celle du lot SR alors que les
distributions de tailles de défauts obtenues en tomographie sont semblables (voir tableau
4.6, détails en annexe A). Or, l’amorçage des fissures de fatigue à partir de défauts est plus
fréquent pour lamicrostructure P2 quepour lamicrostructure SR. Le lien entre la sensibilité
à la taille des défauts et la taille de grains a déjà été mis en évidence dans la littérature.
Guerchais et al. [74] ont, par une méthode numérique, mis en évidence l’importance du
rapport taille de grain / taille de défauts. Ce rapport est calculé au tableau 4.6. Il met
en évidence que pour tous les défauts ayant provoqué la rupture, la taille du défaut est
supérieure à la taille moyenne des grains dans le plan de fissuration (χmin > 1).

SR P2

Taille de grain dans le plan de fissuration (µm) 19.5 8.2

D50 (µm) 23 27

χ 2.6 4.0

χmin 1.8 3.5

TABLEAU 4.6 : Comparaisons des tailles de grains et de défauts des lots P2 et SR. χ et χmin sont
définis par l’équation 4.1

De plus, le rapport médian (χ) est plus élevé pour le lot P2 que pour le lot SR, ce qui
corrèle bien avec le nombre d’amorçage supérieur à partir de défauts observés pour le
lot P2 en comparaison avec le lot SR (≈ 80% pour P2 contre 25-50% pour SR). Ainsi, c’est
bien le rapport taille de grain / taille des défauts qui explique cette fréquence d’amorçage
supérieure à partir de défauts pour le lot P2. La compétition défaut/microstructure pour
l’amorçage de fissures de fatigue dépend donc des mêmes paramètres microstructuraux,
à savoir le rapport taille de grain / taille de défauts, pour l’acier 316L LPBF et les aciers
conventionnels [74]. En conclusion, la taille des défauts critiques (ie défaut conduisant à
la fissuration) pour l’acier 316L LPBF est de l’ordre de la taille de grains, à savoir environ 10
µm pour le lot P2, et 20 µm pour les lots SR et Rot. Ce résultat est confirmé par Andreau et
al. [7] qui ont déterminé une taille critique de 20 µm (pour un défaut de surface) pour un
acier 316L LPBF ayant une taille de grain comprise entre 20 µm (plan⊥ BD) et 40 µm (plan
∥ BD).
Enfin, pour continuer l’analyse de sensibilité aux défauts, nous nous sommes intéressés à
l’effet de lamorphologie de ces derniers 4.19b.Malgré le très fort allongement (ie très faible
circularité) des manques de fusion fins, ceux-ci ne sont pas plus critiques que les porosités
gazeuses comme lemet en évidence le code couleur de la figure 4.19b. Ce résultat confirme
les travaux réalisés parMérot et al.montrant le très faible impact de la sphéricité des défauts
sur la tenue en fatigue HCF de l’acier 316L LPBF [130].
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4.5 Impact de la microstructure sur la résistance en fatigue à
grand nombre de cycles en l’absence de gros défauts

4.5.1 Impact de la microstructure polycristalline et de la composition chi-
mique

4.5.1.1 Sur la résistance en fatigue

Après avoir montré que les défauts dont la
√
aire < 100 µm ont peu d’impact sur la

résistance en fatigue, il convient de comparer les résistances en fatigue en fonction de la
microstructure des éprouvettes. Les régressions logarithmiques sur la figure 4.16 soulignent
deux résultats intéressants :

• Premièrement, les comportements des lots SR et Rot sont très proches. La seule
différence microstructurale entre ces deux lots réside dans l’agencement et la
morphologie des grains. En effet, ces microstructures ont des tailles de grains
semblables (≈ 20 µm, détails en annexe A), des textures proches (voir annexe A) et, à
l’échelle inférieure, des tailles de cellules de micro-ségrégation identiques (0.44 µm).
En revanche, les grains sont bien plus tortueux et positionnés aléatoirement les uns
vis-à-vis des autres pour la microstructure Rot que pour SR. Les résultats de la figure
4.16montrent donc que, pour lesmicrostructures étudiées, lamorphologie des grains
et leur agencement n’affecte pas le comportement en fatigue (à iso-texture et iso-taille
de grains).

• Ensuite, la résistance en fatigue des éprouvettes du lot P2 est 20 à 30 MPa supérieure
à celle des lots SR et Rot. Cette différence, inférieure à 10% de la limite de fatigue,
s’explique par la résistance maximale en traction supérieure d’environ 50 MPa
pour le lot P2 comparé à SR et Rot. En effet, Ueno et al. [213] ont remarqué
qu’une augmentation de la résistance maximale en traction de 50 MPa correspond
à une élévation de la limite de fatigue de l’ordre de 20 MPa pour un acier 316L
conventionnel. Cette corrélation semble se vérifier pour l’acier 316L LPBF en
l’absence de défauts critiques réduisant la résistance en fatigue.

4.5.1.2 Sur le glissement plastique

Néanmoins, pour tenter de relier cette amélioration de la limite de fatigue à des
caractéristiques microstructurales, la cinétique d’apparition des bandes de glissement et
micro-fissures a été suivie au MEB pendant un essai interrompu. Une éprouvette du lot
P2 a été observée au MEB après à 2,5.105, 5.105, 6,5.105, 7,5.105, 8,5.105 cycles et enfin
après rupture à 9,2.105 cycles. A 2,5.105 cycles, aucune bande de glissement persistante en
surface sur le méplat n’a été observée, même proche de petits défauts débouchants (figure
4.20a). Après 5.105 cycles (55%de laduréedevie totale), despremièresbandesdeglissement
apparaissent sans présence de défaut débouchant 4.20b. Leur nombre augmente alors avec
lenombrede cycles, et cen’est qu’après 750 000 cycles que lapremièrefissure apparaît 4.20c.
Elle a initié à partir d’un défaut débouchant (diamètre de Feret apparent sur le fut≈ 34µm).
La

√
aire du défaut dans le plan de fissuration a étémesurée après rupture de l’éprouvette à

28 µm, ce qui corrèle avec le diamètre de Feret mesuré sur le fut. Le défaut est globalement
sphérique et est donc une grosse porosité gazeuse. Cette taille de défaut est supérieure à la
taille de grain moyenne dans le plan de fissuration (≈ 8 µm) ce qui explique pourquoi ce
défaut a provoqué l’amorçage d’une fissure de fatigue.
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 4.20 : Suivi auMEB de l’activité plastique en surface d’une éprouvette P2 cyclée à 330MPa à
(a) 250 000 cycles, (b) 500 000 cycles, (c) 750 000 cycles et (d) faciès de rupture observé après
rupture à 916 000 cycles. Sur l’image (c), les fissures sont pointées par des flèches noires. Sur

l’image (d) le manque de fusion est entouré en blanc.

D’autre part, cette analyse montre que des bandes de glissement apparaissent en surface
bien avant l’apparition d’une fissure à partir d’un défaut débouchant. Les mécanismes
de micro-plasticité ne sont donc pas éteints pour ces niveaux de sollicitation même si
l’amorçagedefissurede fatigueprovient dedéfauts. Cette analyse confirme les observations
rapportées grâce auxdiagrammesdeKitagawa, à savoir que les régimesd’amorçages àpartir
de défauts ou de la microstructure sont proches dans notre cas.

Enfin, un essai similaire, à la même amplitude de contrainte σa = 330 MPa, a été mené
sur une éprouvette du lot SR afin de comparer la cinétique d’apparition des bandes de
glissement en fonction de la microstructure polycristalline. Dès la première observation à
2,5.105 cycles, unefissure a été observée sur le fut de l’éprouvette (figure 4.21b). Cette fissure
a conduit à la rupture après 3,3.105 cycles.

Tout d’abord, la plus faible durée de vie observée pour l’éprouvette SR (3,3.105 cycles)
comparée à celle de P2 (9,2.105 cycles) au même niveau de chargement (σa = 330 MPa)
corrèle tout à fait avec le diagramme S-N présenté en figure 4.16. Ensuite, dès 2,5.105 cycles,
des bandes de glissement ont été observées en surface et loin de la fissure sur l’éprouvette
SR. Par exemple, la figure 4.21a montre un groupe de bandes de glissement observé à 1.2
mm de la fissure.
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Ces bandes ne sont donc pas causées par une sur-contrainte liée à la fissurationmais sont la
conséquenced’une localisationnaturelle de l’activité plastique au seinde lamicrostructure.
De même, après seulement 3.105 cycles, de nombreuses bandes de glissement sont
observables sur le méplat, loin de la fissure, comme le montre la figure 4.21b.

(a)

(b)

FIGURE 4.21 : Suivi au MEB de l’activité plastique en surface d’une éprouvette SR cyclée à 330 MPa.
(a) Groupe de bandes de glissement observé à 1.2 mm de la fissure principale, à 2,5.105 cycles, et
(b) nombreux groupes de bandes de glissement entourés en jaune et observés après 3.105 cycles.

Au contraire, en ce qui concerne la nuance P2, la première occurrence d’une bande
de glissement en surface a été observée après 5.105 cycles. Les bandes de glissement
apparaissent donc pour un nombre de cycles plus faible pour la nuance SR. Cette différence
d’activité du glissement plastique peut être reliée à la meilleure résistance en fatigue
du lot P2 comparée au lot SR. En effet, malgré un amorçage à partir de défauts plus
fréquent, le lot P2 montre une meilleure résistance en fatigue (voir précédemment). Grâce
aux observations des bandes de glissement en surface, il est possible de conclure que la
microstructure de la nuance P2 génère moins de bandes de glissement, qui sont des sites
d’amorçages de fissures de fatigue, ce qui expliquerait la plus grande durabilité de cette
nuance. Autrement dit, pour unmêmeniveau de contrainte imposée, la nuance P2 a besoin
de moins de glissement plastique pour accommoder la déformation. Malheureusement, il
est difficile d’imputer ce résultat à une différence microstructurale en particulier.
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4.5.1.3 Sur les mécanismes de fissuration

Lapartie précédentemontre que le glissement plastique semanifestemoins pour la nuance
P2, réduisant ainsi les probabilités d’amorçage à partir de bande de glissement et, par
conséquent, augmentant la durée de vie. Cette partie vise à statuer sur l’impact de la
microstructure polycristalline sur les mécanismes de fissuration. Pour cela, une éprouvette
P2et uneéprouvette SRont étéobservées enEBSDaprèsfissurationpar fatigue (figure 4.22).
L’éprouvette SR a réalisé 9,5.105 cycles à σa = 330 MPa et l’éprouvette P2 2.105 cycles à σa =
370 MPa. Le pas utilisé en EBSD est de 0.25 µm.

(a) (b)

FIGURE 4.22 : Cartographies de figure de pôles inverses après fissuration en fatigue d’une
éprouvette (a) SR (9,5.105 cycles, σa = 330 MPa) et (b) P2 (2.105 cycles, σa = 370 MPa). Le sens de
chargement est horizontal (grosses flèches noires). Sur (a), des bandes de glissement en surface

sont mises en valeur par les petites flèches noires.

Tout d’abord, la comparaison des figures 4.22a et 4.22b confirme les observations réalisées
en partie précédente : lamicrostructure SR génère plus de glissement que lamicrostructure
P2. De plus, les désorientations intragranulaires sont bien plusmarquées pour la nuance SR
que pour la nuance P2. La taille de grain supérieure pour la nuance SR pourrait expliquer,
en partie, cette différence de désorientation interne. Du point de vue du comportement
mécanique, ces observations suggèrent que les contraintes générées en pointe de fissures
sont accommodées par des mécanismes de plasticité de type glissement et rotation
cristalline dans le cas de la nuance SR. Au contraire, pour la nuance P2 ces mécanismes
de déformation plastique ne sont pas mis en évidence par l’observation EBSD.

En conséquence, les chemins de fissurations sont différents entre les deux nuances.
La fissure visible pour l’éprouvette SR montre un trajet avec de longues séquences
rectilignes marquées qui correspondent aux plans de glissements (figure 4.22a). De plus,
des observations réalisées sur le fut et le faciès d’une autre éprouvette SR confirment le
caractère fortement cristallographique des fissures 4.23. En effet, les figures 4.23 montrent
l’amorçage, puis la propagation de fissures selon des plans de glissements bien définis.

Au contraire, le trajet de fissuration des éprouvettes P2 est plus linéaire, montrantmoins de
zones rectilignes correspondant aux plans de glissement (figure 4.22a). La taille de grains
plus faible de la nuance P2 a tendance à favoriser la planéité de la fissure puisque la
propagation selon des plans de glissement est confinée dans les grains. Cependant, la taille
de grain n’explique probablement pas à elle seule les différences observées.
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 4.23 : (a) Groupement de bandes de glissement observé sur une éprouvette SR cyclée à
σmax=300 MPa pendant 1 000 000 de cycles. Ce groupement de bandes, localisé à 2.8 mm de la

fissure principale, est la cause de l’amorçage des deux fissures de fatigue visibles sur l’image. En (b),
une micro-fissure amorçant à partir de bandes de glissement sur une éprouvette Rot. L’image (c)
montre la forte interaction entre la fissure principale d’une éprouvette SR (σmax=280 MPa - 1 000
000 de cycles) et les bandes de glissements avoisinantes. L’image (d) montre un grain révélé sur le
faciès de rupture et les nombreux plans de glissement (pointés par des flèches noires) émergeants à

la surface de ce grain.

Lesmécanismesde localisationde la plasticité semblant être différents, il est probable qu’ils
affectent le comportement en fissuration. Pour comprendre l’origine des différences de
comportement en fissuration, des cartographies des phases cristallines ont été réalisées
(figures 4.24a et 4.24b). Celles-ci montrent que la nuance SR est uniquement composée
d’austénite même après fissuration alors que de la martensite est observable proche
de la fissure pour la nuance P2. Les cartographies de P2 avant chargement n’ont pas
montré de martensite. De plus, la figure 4.24b montre clairement que la martensite
est préférentiellement localisée proche de la fissure. En conséquence, il s’avère que la
fissuration génère une transformation γ → α′ pour la nuance P2. En conclusion,
l’activité plastique générée par la fissuration est accommodée par la nuance P2 par une
transformation martensitique.
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(a) (b)

FIGURE 4.24 : Cartographies de phase des éprouvettes (a) SR (9,5.105 cycles, σa = 330 MPa) et (b) P2
(2.105 cycles, σa = 370 MPa). Les cartographies de figure de pôle inverse sont exposées en figure

4.22. Rouge = austénite, bleu = martensite.

Le mode de déformation plastique privilégié (transformation martensitique, maclage,
glissement) dépend, entre autres, de la composition chimiquede l’alliage. Pour comprendre
l’origine de la transformation martensitique observée pour P2, les valeurs d’énergie de
fautes d’empilements (SFE) et de température Md(30)

9 sont respectivement calculées à
partir de la composition chimique des poudres selon les formules extraites de Afkhami et al.
[2] (Eq. 4.4 pour la SFE et Eq. 4.5 pourMd(30)). Les valeurs pour les nuances SR et P2 sont
rassemblées dans le tableau 4.7.

SFE = 2.2 + 1.9Niwt% − 0.016Crwt% + 0.77Mowt%

−2.9Siwt% + 0.5Mnwt% + 40Cwt% − 3.6Nwt%

(4.4)

Md(30) = 413− 462(Cwt% +Nwt%)− 9.2Siwt%

−8.1Mnwt% − 13.7Crwt% − 9.5Niwt% − 18.5Mowt%

(4.5)

SR (lot 1) P2 (lot 2)

SFE (mJ/m2) 31 27

Md(30) (°C) -31 -9

TABLEAU 4.7 : Valeurs de SFE et deMd(30) des poudres des lots 1 (nuance SR) et 2 (nuance P2)
calculées à partir des équations 4.4 pour la SFE et 4.5 pourMd(30).

Classiquement, on observe que les faibles valeurs de SFE (< 15 mJ/m2) favorisent la
transformation martensitique , les SFE intermédiaires (≈ 15-45 mJ/m2) la déformation
par maclage et enfin les SFE les plus élevées (> 45 mJ/m2) le glissement [135].
D’après ces données, les deux nuances d’acier 316L LPBF utilisées devraient se déformer
majoritairement par maclage. Or, ce mode de transformation n’a pas été observé.

9Température à laquelle 50%de l’austénite se transforme enmartensite sous 30%de déformation plastique
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La composition chimique locale peut faire varier fortement les valeurs de SFE et ainsi
favoriser localement unmode de déformation au détriment des autres [155]. Ces variations
locales sont d’autant plus probables que l’acier 316L LPBF est connu pour avoir unemicro-
structure fortement hétérogène, notamment via la présence demicro-ségrégations [50]. Par
ailleurs, les fortes densités de dislocations favorisent la transformation martensitique [59],
ce qui pourrait expliquer l’observation demartensitemalgré la prédiction liée à la valeur de
SFE.

Malgréque les valeursdeSFEcalculéesne soientpas enaccordavec lemodededéformation
observé, on retrouvebienque la SFEde la nuanceP2 est plus faible que celle de SR. Entre ces
deux nuances, c’est donc bien P2 qui est plus susceptible de se déformer par transformation
martensitique, ce qui corrèle avec les observations.

La température Md(30) a aussi été calculée, et les valeurs obtenues mènent aux mêmes
conclusions. En effet, les valeurs de Md(30) sont inférieures à la température ambiante,
donc ne prédisent pas une transformation martensitique. Néanmoins, le taux de déforma-
tion plastique local, en pointe de fissure, est bien supérieur à 30%. Enfin, on retrouve bien
que c’est pour la nuance P2 que la transformationmartensitique est plus probable que pour
la nuance SR.

Finalement, bien que les valeurs de SFE et Md(30) ne prédisent pas de transformation
martensitique, elles montrent que celle-ci a plus de probabilité de survenir pour la nuance
P2 que pour la nuance SR.

Quelles sont les conséquences sur le comportement en fatigue? Cette transformation
martensitique pourrait expliquer en partie la durée de vie supérieure constatée pour les
éprouvettes P2. L’équipe de Dierk Raabe [228] a montré que la vitesse de propagation
des fissures courtes en fatigue est fortement réduite (voir arrêtée) en présence de
transformation martensitique en pointe de fissure. De plus, Farahani et al. [61] ont
récemment confirméque la transformationmartensitique retarde lapropagationdefissure.
Pour rappel, malgré des défauts plus critiques au regard de la microstructure (cf tableau
4.6, χP2 > χSR), la résistance à la fatigue des éprouvettes P2 est supérieure à celle
des éprouvettes SR. Cette controverse pourrait donc s’expliquer par un blocage de la
propagation des fissures courtes lié à une transformation martensitique en pointe de
fissure. L’observation de nombreuses fissures secondaires sur les éprouvettes P2 appuie
cette hypothèse (exemple en figure 4.18).

Finalement, la microstructure polycristalline a un impact modéré sur la résistance en
fatigue de l’acier 316L LPBF. Cette partie a permis de montrer que l’agencement et la forme
des grainsn’ont quepeud’impact sur le comportement en fatigue à grandnombrede cycles.
Ensuite, les comparaisons entre les éprouvettes SR et P2 ontmis en évidence des différences
de mécanismes de déformation plastique. Cependant, il est vraisemblable que ces
différences soient essentiellement dues aux variations de compositions chimiques entre ces
nuancesplutôt qu’à leurmicrostructurepolycristalline.Des investigations supplémentaires
seraient nécessaires pour statuer sur l’origine de la transformation martensitique observée
pour l’éprouvette P2.
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4.5.2 Impact des sous-structures induites par le procédé LPBF

Après avoir étudié l’impact des défauts, puis l’impact de la microstructure polycristalline,
cette partie s’intéresse à une échelle plus fine, celle des cellules de dislocations et
micro-ségrégations. Les connaissances acquises sur les traitements thermiques au chapitre
3 permettent demaîtriser la structuration de ces réseaux cellulaires. Des éprouvettes du lot
P2 ont donc été traitées thermiquement à différentes températures : 650°C, 900°Cet 1200°C.
Leur comportement en fatigue HCF sera comparé à celui des éprouvettes à l’état as-built
4.25.

4.5.2.1 Sur la résistance en fatigue

FIGURE 4.25 : Diagramme S-N des éprouvettes P2 après différents traitements thermiques

Comparaison à l’état as-built

La figure 4.25 montre que les TThs influencent le comportement en fatigue de l’acier 316L
LPBF. Pour commencer, comparé à l’état as-built, les états traités montrent des sensibilités
auniveaudecontrainte imposédifférentes. Eneffet, lapentedes régressions logarithmiques
diffère entre l’état as-built et les états traités. Pour des états de contrainte élevés (≈ 350MPa)
la résistance en fatigue des états as-built, 650°C et 900°C est équivalente, par contre la limite
en fatigue à 106 cycles est inférieure de 40MPa pour l’état as-built comparé aux deux autres.
Ce comportement a déjà été rapporté par Riemer et al. [176] qui avaient déterminé une
limite de fatigue 30 MPa supérieure de l’état 650°C par rapport à un état as-built.

Une première hypothèse expliquant la plus faible résistance à la fatigue de l’état as-built
à faible niveau de contrainte est reliée à la transformation martensitique. Le mécanisme
de transformation martensitique observé en pointe de fissure à l’état TTh 650°C est
probablement affecté par les TThs. [85] rapportent que la transformationmartensitique est
annihilée en présence de fortes densités de dislocations et de barrières microstructurales
telles que les LAGBs. Or, les densités de dislocation sont maximales à l’état as-built, ce
qui suggère que la transformation martensitique en pointe de fissure est défavorisée pour
cet état comparé aux autres. Ainsi, la transition fissure courte/fissure longue ne serait pas
retardée par la transformation martensitique, ce qui corrèle avec les durées de vie plus
faibles observées à l’état as-built pour des faibles niveaux de contrainte. Cependant, ce
comportement vis-à-vis de la transformation martensitique devrait être identique à haut
et bas niveau de contrainte.
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L’amélioration de la limite de fatigue (comportement à bas niveau de contrainte) suite aux
TThs à 650°C et 900°C par rapport à l’état as-built, s’explique plus probablement par une
augmentation de la ductilité de l’alliage. En effet, par exemple entre l’état as-built et l’état
650°C, l’allongement à rupture augmente de 18% (+32% relatif). Cette augmentation de la
ductilité diminue la sensibilité aux défauts et fissures courtes. Effectivement, Rigon [178]
rapporte qu’à grand nombre de cycles, plus la ductilité est élevée et plus la sensibilité aux
défauts est faible [178]. Cette hypothèse corrèle bien avec le fait que pour la nuance P2 la
majorité des fissures de fatigue se sont amorcées à partir de manques de fusion fins. Une
diminution de la sensibilité à ces manques de fusion, et par extension aux fissures courtes,
augmente donc naturellement la résistance en fatigue.

D’autre part, à plus haut niveau de contrainte, les durées de vie des états as-built, traités
650°C et 900°C sont prochesmalgré des variations significatives des propriétés monotones.
Ce résultat trouve une explication dans les évolutions du comportement cyclique. Les
essais de fatigue oligocyclique après différents TThs réalisés dans le cadre de cette thèse
n’ont pas permis de conclure sur ce point. Cependant, dans la littérature, [34] rapportent
qu’il n’y a pas de durcissement à l’état as-built quelque soit le niveau de déformation.
En comparaison, à l’état 650°C, toutes les éprouvettes testées10 montrent une phase de
durcissement. Par ailleurs, [97] exposent que l’adoucissement est maximal à l’état as-built
comparé à des états TThs et ce pour plusieurs niveaux de déformation imposés. Pour
résumer, ces deux publications suggèrent que les TThs augmentent les capacités de
durcissement tout en diminuant l’adoucissement. Ainsi, lors de sollicitations cycliques à
haut niveau de contrainte, le comportement entre éprouvettes traitées et non traitées tend
à s’harmoniser.

Finalement, c’est l’augmentation de la ductilité de l’alliage suite aux TThs qui augmente la
durée de vie en fatigue HCF alors que les évolutions du comportement cyclique expliquent
un comportement similaire à plus faible nombre de cycles malgré les TThs.

Rôle de la microstructure micrométrique

La comparaison entre les états 650°C et 900°C est intéressante car elle permet de statuer
sur l’influence des cellules de micro-ségrégations, de la phase sigma, et dans une moindre
mesure, des cellules de dislocations.

Entre ces deux états, les pentes des régressions logarithmiques sont très proches et sont
décaléesde seulementquelquesMPa.Deplus, l’analysedes facièsde rupturemontreque les
fissures de fatigueproviennent toujoursmajoritairement dedéfautsmêmeaprès traitement
thermique à 900°C.

Tout d’abord, le mécanisme de transformation martensitique observé en pointe de fissure
à l’état TTh 650°C pourrait être modifié par le TTh à 900°C. Par exemple, la disparition des
micro-ségrégations entre 650 et 900°C fait varier localement les valeurs de SFE et peut ainsi
affecter les mécanismes de déformation préférentiels. Cependant, la figure 4.25 suggère
plutôt que le comportement est proche sur l’ensemble de la durée de vie et que donc les
mécanismes sous-jacents sont inchangés entre ces deux états.

En traction monotone, une différence de limite d’élasticité d’environ 50 MPa en faveur du
TTh 650°C et des allongements à rupture comparables ont été obtenus (72% à 650°C, 67%
à 900°C). Ainsi, la ductilité des deux états est comparable alors que les limites d’élasticités
sont différentes. Malgré la différence de limite d’élasticité, les comportements en fatigue
des états 650°C et 900°C sont proches. Pourtant, l’état microstructural est bien différent : à

10Quelle que soit la microstructure ou les populations de défauts
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900°C les cellules de micro-ségrégations ont disparu, les densités de dislocations sont plus
faibles et des précipités de phase sigma pavent les joints de grains. Le comportement en
fatiguen’est doncpas fortement affecté par ces changementsmicrostructuraux aux échelles
micrométriques.

Enfin, le traitement thermique à 1200°C réduit considérablement la résistance en fatigue
de l’acier 316L LPBF (-70 MPa sur la limite de fatigue à 106 cycles par rapport à l’état
détentionné à 650°C). En traction, par rapport à l’état 650°C, la limite d’élasticité chute
de 140 MPa (-34% relatif) et l’allongement à rupture augmente de 15% (+21% relatif). Ces
fortes variationsdepropriétés s’expliquentpardes changementsmicrostructurauxmajeurs.
En effet, une recristallisation partielle (voir annexe E) engendre une modification de la
texture, l’apparition de macles thermiques, et une chute de la densité de dislocation dans
les grains recristallisés. D’autre part, la phase σ disparaît suite à ce TTh et les nano-oxydes
grossissent de façon remarquable (voir chapitre 3, section sec:C3_nano_ccl). Toutefois, la
diminution de la résistance en fatigue ne peut pas être imputée à une de ces modifications
microstructurales en particulier.

Limite d’élasticité monotone et comportement en fatigue HCF

Afin d’étudier l’effet de la limite d’élasticité monotone sur le comportement en fatigue,
la figure 4.26 propose une normalisation de l’amplitude de contrainte σa par la limite
d’élasticité correspondant à chaque état. Cette figure révèle que les comportements par
rapport à la limite d’élasticitémonotone sont bien différents d’un état de TTh à l’autre. Plus
les éprouvettes sont traitées à haute température, plus la limite de fatigue se rapproche,
voire dépasse, la limite d’élasticité monotone. En d’autres termes, bien que la limite
d’élasticitémonotone diminue avec la température de traitement thermique, les propriétés
en fatigue restent assez stables.

FIGURE 4.26 : Diagramme S-N des éprouvettes P2 après différents traitements thermiques
normalisé par la limite d’élasticité correspondant à chaque température de traitement

Ce résultat pourrait s’expliquer par des différences d’évolution du comportement cyclique.
Comme abordé précédemment, en se basant sur une analyse de la littérature [34], [97],
la diminution de densité de dislocation liée aux traitements thermiques aurait tendance
à augmenter l’écrouissage induit par le chargement cyclique. En conséquence, malgré des
limites d’élasticités monotones différentes, après chargement en fatigue le comportement
tend à s’harmoniser entre les éprouvettes traitées à différents TThs. Ceci pouvant expliquer
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pourquoi les propriétés en fatigue restent stables après TThs (figure 4.26).

Par ailleurs, l’analyse de ces essais montre que la limite d’élasticité monotone n’est pas
directement corrélée au comportement en fatigue à grand nombre de cycles. Comme
suggéré par Ueno et al. [213], le comportement en fatigue HCF est plus souvent corrélé à
la résistance mécanique maximale en traction monotone pour les matériaux ductiles.

De la même manière, l’évolution du comportement cyclique explique les propriétés en
fatigue remarquables de la nuance traitée à 1200°C comparées à sa limite d’élasticité.
Effectivement, malgré le très faible nombre d’éprouvettes, la limite de fatigue à 106

cycles semble se situer proche de la limite d’élasticité monotone. Ce comportement
s’expliquepar un écrouissage cycliquepositif prononcé, commec’est le cas pour l’acier 316L
conventionnel [34]. Cette hypothèse est soutenue par le fait que les microstructures après
recristallisationde l’acier 316LLPBFet celles de l’acier 316L conventionnel sont semblables :
elles montrent toutes deux des macles et une densité de dislocation relativement faible.

Finalement, il semblerait que labonne résistance en fatiguedes états traités thermiquement
comparée à leur limite d’élasticité monotone s’explique par l’évolution du comportement
cyclique au cours du chargement.

4.5.2.2 Sur la morphologie de l’endommagement et de la rupture

Enfin, comme évoqué précédemment, le comportement proche en fatigue HCF des
nuances traitées à 650°C et 900°C suggère que les variations microstructurales entre ces
deux états n’affectent pas le comportement en fatigue à grand nombre de cycles. Pour
rappel, entre ces deux états, le réseau de micro-ségrégations disparaît au profit de la
précipitation de phase σ. De plus, les densités de dislocations diminuent, en particulier
dans les joints de cellules de dislocations. Enfin, les traces des bains de fusion disparaissent.

Afin d’étudier l’impact des réseaux de cellules et traces des bains de fusion sur la
morphologie de l’endommagement, des attaques chimiques ont été réalisées après essais
de fatigue sur éprouvettes SR traitées à 650°C. Les observations ont ensuite été réalisées au
MEB.

Tout d’abord, la figure 4.27a montre un groupe de bandes de glissement traverser des
bains de fusion sans être dévié. Pour rappel, les traces de bains de fusion sont des lieux
de composition chimique légèrement différente du reste de la matrice. Cette première
image illustre donc que les bandes de glissement n’interagissent pas avec les ségrégations
chimiques des traces de bains de fusion. Leur disparition entre 650 et 900°C ne doit donc
pasmodifier la morphologie de l’endommagement, et corrèle donc bien avec la stabilité de
résistance en fatigue entre ces états.

Ensuite, les images 4.27b et 4.27c illustrent que peu importe l’orientation des cellules
de micro-ségrégations environnantes, les bandes de glissements les traversent sans
interactions visibles. Le glissement de dislocation n’est donc pas empêché par les cellules
de micro-ségrégations et cellules de dislocations malgré la présence de fortes densités de
dislocations dans les parois de cellules. La disparition des cellules de micro-ségrégations,
et l’atténuation du réseau de cellules de dislocations, entre 650 et 900°C ne doit donc
pas modifier la morphologie de l’endommagement, et corrèle donc bien avec la stabilité
de résistance en fatigue entre ces états. Cependant, ces observations n’indiquent pas que
les parois cellulaires ne sont pas des obstacles au glissement des dislocations. Il n’est pas
possible de conclure sur cepoint avec seulement ces images. Il est possible,mêmeprobable,
que les parois de cellules ralentissent le glissement de dislocations.
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(a) (b)

(c)

FIGURE 4.27 : Observation des fûts d’éprouvettes SR (TTh650°C) après attaque chimiquemontrant :
(a) Des plans de glissement (flèche noire) traversant des bains de fusion (blanc) et franchissant des
cellules de micro-ségrégations (orientés selon flèches jaunes). L’image (b) montre d’autres plans de
glissement traversant les cellules de micro-ségrégations et l’image (c) une fissure se propageant le

long d’un plan de glissement
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4.6 Conclusions du chapitre

L’objectif de ce chapitre était d’analyser et comprendre l’influence des défauts et différentes
échelles de la microstructure sur le comportement en fatigue de l’acier 316L.

Concernant les défauts, il a étémontré que les défauts dont la
√
aire > 100 µm réduisent de

façon conséquente la durée de vie en fatigue à faible et grand nombre de cycles. De plus,
en présence de ces gros défauts, la microstructure à l’échelle du polycristal ou à l’échelle
micrométrique n’a strictement aucun effet sur le comportement en fatigue à grand nombre
de cycles et ce malgré des variations microstructurales marquées.

Ensuite, il a été montré que la taille des grains est toujours un paramètre clé concernant la
compétitionà l’amorçageentredéfauts etmicrostructure. Eneffet, la taillededéfaut critique
est, comme pour l’acier 316L conventionnel [74], proche de la taille des grains. Ce résultat
contraste avec l’analyse du comportement mécanique quasi-statique de l’acier 316L LPBF
dont les propriétés élevées sont souvent attribuées à la taille des cellules de dislocations
plutôt qu’à la taille de grains [86], [180], [222].

Concernant ces cellules, il a été aussi montré qu’elles ne semblent pas avoir un
effet direct sur le comportement en fatigue, elles ne modifient pas les morphologies
d’endommagement. De même, la suppression des cellules de micro-ségrégations, la
précipitation de phase σ et la diminution de densité de dislocations entre 650 et 900°C
ne diminue pas la résistance en fatigue alors que ces modifications microstructurales
impactent le comportementmonotone. Cette controverse est expliquée par des différences
de comportement cyclique.

Ce chapitre a permis d’étudier le comportement de l’acier 316L LPBF en fatigue à faible
et grand nombre de cycles pour diverses populations de défauts et microstructures à
différentes échelles.Néanmoins, les conclusions sur l’influencede lamicrostructure en l’ab-
sence de défauts, et notamment sur l’influence des réseaux de dislocations/ségrégations,
restent incomplètes. Pour aller plus loin, le chapitre suivant a pour objectif de s’intéresser
plus particulièrement aux mécanismes de localisation de la déformation au sein de la
microstructure polycristalline. Pour cela, une approche originale est proposée en couplant
la diffraction des neutrons et celle des rayons X à la simulation numérique.

183



Chapitre 4. Comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF : effet des défauts et différentes
échelles de la microstructure

184



CHAPITRE 5

Grands instruments et simulation : outils d’analyse du
comportement micromécanique de l’acier 316L LPBF

Si tu n’arrives pas à penser, marche; si tu penses trop,
marche; si tu penses mal, marche encore.

— Jean Giono
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Chapitre 5. Grands instruments et simulation : outils d’analyse du comportement
micromécanique de l’acier 316L LPBF

5.1 Introduction

Dans les chapitres précédents, unedémarche expérimentale a été établie pour étudier l’effet
de la microstructure héritée du procédé LPBF sur le comportement en fatigue de l’acier
316L. Utilisant le procédé (chapitre 2) et des post-traitements adaptés (chapitre 3), des
matériaux à population de défauts et microstructures contrôlées ont été fabriqués. Leur
comportement en fatigue, à l’échelle macroscopique, été étudié au chapitre 4.

Le chapitre 5 a pour objectif d’approfondir l’étude de l’influence de la microstructure
sur le comportement micro-mécanique de l’acier 316L. Le but final étant d’apporter des
clés de compréhension des mécanismes de localisation des déformations au niveau de
la microstructure. Pour cela, une approche couplant simulation numérique et grands
instruments est mise en place.
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5.2 Apport de la diffraction des neutrons à l’étude du comporte-
ment en fatigue

5.2.1 Objectifs de l’expérience

Dans l’ensemble du manuscrit, et plus particulièrement dans ce chapitre, le termes
anisotropie est utilisé pour décrire une différence de comportement qui dépends de
l’orientation du grain considéré. Cette définition permet d’alléger la description des
résultats. En revanche, elle peut différer de la définition usuellement utilisée.

L’objectif de cette expérience est de caractériser l’hétérogénéité de comportement en
fatigue de différentes familles de grains constitutives de l’acier 316L LPBF. Pour le 316L
conventionnel, et plus généralement pour les matériaux de structure CFC, il est connu que
le comportement élastique des grains dépends de leur orientation [74], [101]. Bien que des
résultats existent dans la littérature pour l’acier 316L LPBF, l’influence des sous-structures
sur l’anisotropie de comportement des grains et son évolution au cours d’un chargement
en fatigue n’est toujours pas bien établie. Disposant d’éprouvettes avec des sous-structures
plus ou moins prononcées (grâce aux TThs, voir chapitre 3), ce lien sera investigué.

De même, disposant de microstructures très différentes à l’échelle du polycristal et avec
des sous-structures comparables (grâce à la maîtrise du procédé LPBF, voir chapitre 2),
l’influenceduvoisinagedes grainsdiffractants sur leur réponsemicro-mécanique sera aussi
investiguée.

Cette expérience se limite au domaine oligocyclique de la fatigue pour lequel l’ensemble
des grains subissent des déformations plastiques. Ce choix est motivé par le caractère
statistique de la diffraction des neutrons. En effet, contrairement aux techniques de
diffraction des rayons X, le volume sondé est centimétrique (voir chapitre 1, section 1.5.2.1)
et de très nombreux grains se retrouvent simultanément en condition de diffraction. Les
déformations inter-réticulaires εhkl calculées sont moyennées sur un grand nombre de
grains diffractants. Or, en fatigue à grand nombre de cycles, les déformations plastiques
sont spatialement localisées dans certains grains [127], [188]. Dans ce cas, la déformation
est fortement hétérogène et ne peut donc pas être représentée par une mesure moyenne.
Au contraire, en fatigue oligocyclique, les déformations plastiques sont généralisées, les
hétérogénéités plus faibles et la moyenne réalisée par diffraction des neutrons est plus
représentative du comportement réel.

Une proposition d’expérience a été déposée sur la ligne SALSA à l’ILL. L’expérience consiste
en la réalisation demesures de distances inter-réticulaires et leurs évolutions au cours d’un
chargement de fatigue oligocyclique. A partir de ces mesures, les déformations élastiques
et contraintes à l’échelle des grains sont calculées. La description des essais et mesures est
détaillée en partie 5.2.2.2. Les essais ont été réalisés dans le cadre de la proposition n°1-02-
343 pendant quatre jours en juin 2021.
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5.2.2 Conditions expérimentales

5.2.2.1 Montage expérimental

L’expérience a été réalisée sur la ligne SALSA de l’ILL [203]. Cette ligne est dédiée à la
mesure des déformations cristallines par diffraction des neutrons. Elle est particulièrement
adaptée aux expériences in-situ grâce à l’hexapode situé au centre du diffractomètre et aux
machines d’essais qui peuvent y être installées. Un schéma de la ligne, vue du dessus, est
disponible en figure 5.1. La source est fixe et le détecteur mobile autour d’un axe centré sur
l’échantillon (centre du diffractomètre).

FIGURE 5.1 : Schéma (vue du dessus) de la ligne SALSA à l’ILL. Extrait du site internet de la ligne
SALSA [203].

Une machine de fatigue hydraulique Instron 50 kN a été positionnée au centre du
diffractomètre sur l’hexapode (voir figure 5.2a). Elle est positionnée à l’horizontal pour
permettre la mesure des déformations inter-réticulaires axiales (ie le long de l’axe de
chargement). Dans cette configuration, le vecteur de diffraction Q est colinéaire à l’axe de
chargement et inclus dans le planhorizontal (voir figure 5.2b). Les éprouvettes utilisées sont
des éprouvettes de fatigue sans méplat (décrites au chapitre 2, figure 2.4)
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(a)

(b)

FIGURE 5.2 : (a) (b) Photo annotée dumontage de fatigue in-situ et (c) configuration de mesure des
déformations axiales.

189



Chapitre 5. Grands instruments et simulation : outils d’analyse du comportement
micromécanique de l’acier 316L LPBF

5.2.2.2 Description de l’expérience

Paramètres d’acquisition

Les familles de plans étudiées et leurs angles de diffraction (2θ) sont rassemblés dans le
tableau5.1. La longueurd’ondeutilisée est de 1.5Åpour toutes lesmesures. Elle a été choisie
pour que les angles de diffraction des 4 familles de plans étudiées soient physiquement
accessibles avec le détecteur. La position angulaire de la machine de fatigue Instron doit
être modifié pour permettre de placer successivement chaque famille de plan en condition
deBragg.Or, l’encombrement de lamachinede fatiguenepermet pas demesurer des angles
2θ > 100°. La fenêtre angulaire (en 2θ) du détecteur utilisé est de l’ordre de 10°, la distance
échantillon-détecteur de 125,8 cm. Le volume analysé est de 4*4*4 cm3.

Plans (hkl) (200) (220) (311) (222)

Angle de diffraction 2θ (°) 48.7 71.4 86.3 91.3

TABLEAU 5.1 : Angles de diffraction 2θ des familles de plans étudiées

Le temps de comptage pour chaque position 2θ a été adapté en fonction de la texture de
chaque éprouvette de façon à avoir des pics de diffraction exploitables, dans un temps
raisonnable, et avec des intensités comparables pour chaque éprouvette. En effet, de façon
évidente, la texture du matériau influence au premier ordre le flux de neutrons diffracté
pour chaque famille (hkl). Pour la même raison, les plans (222) n’ont pas été mesurés pour
les éprouvettes C3 (très texturées, voir 5.3c) à cause du trop faible signal provenant de cette
famille de plans.

Matériau

Les éprouvettes suivantes ont été utilisées dans le cadre de cette expérience :

• SR TTh650°C, notée SR (cartographie EBSD de l’état as-built en figure 5.3a)

• P2 TTh650°C, notée P2-650 (cartographie EBSD de l’état as-built en figure 5.3b)

• P2 TTh900°C, notée P2-900 (cartographie EBSD de l’état as-built en figure 5.3b)

• C3 TTh650°C, notée C3 (cartographie EBSD de l’état as-built en figure 5.3c)

• P4 TTh650°C, notée P4 (cartographie EBSD de l’état as-built en figure 5.3d)

La comparaison des réponses des éprouvettes SR, P2-650, C3 et P4 renseigne sur l’effet de
voisinage des grains diffractants. En effet, quelque soit la microstructure étudiée, les grains
diffractants ont la même orientation selon l’axe de traction (voir schéma 5.2b). Du fait de la
variation de texture, leur environnement est différent d’une microstructure à l’autre.

La comparaison des réponses des éprouvettes P2-650 et P2-900 renseigne sur l’effet des
sous-structures et de la présence de phase σ. Les détails des différences microstructurales
entre ces états sont résumés en annexe E.

Pour rappel, les éprouvettes C3 et P4 contiennent de nombreux et gros manques de fusion.
Leur durée de vie en fatigue oligocyclique est réduite comparée à celles des éprouvettes P2
et SR.
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 5.3 : Cartographies d’orientations cristallines des éprouvettes (a) SR, (b) P2, (c) C3, et (d) P4
à l’état as-built. Des cartographies plus grandes et d’autres plans d’analyse sont disponibles en

annexe A. Entre l’état as-built et les TThs à 650°C ou 900°C les morphologies de grains et
orientations cristallines ne varient pas (voir chapitre 3, section 3.4.1)

Description de l’expérience

Les essais de fatigue réalisés sont des essais oligocycliques en traction-compression (R=-1)
uniaxiale en déformation imposée (±0.5%) dont la déformation est contrôlée grâce à
un extensomètre à couteaux (longueur utile = 10.00 mm). Le signal est sinusoïdal et la
fréquence est fixée à 1 Hz. Les essais sont menés jusqu’à 2500 cycles pour les éprouvettes
SR et P2, jusqu’à 1000 cycles pour l’éprouvette C3 et jusqu’à 500 cycles pour l’éprouvette P4.
Ces nombres de cycles ont été choisis en fonction des durées de vie constatées lors d’essais
préliminaires (voir Chapitre 4) et afin d’optimiser le temps disponible sur place.

Comme évoqué précédemment, les deux objectifs de l’expérience sont :

1. Objectif 1 : Évolutiondesdéformations élastiquesdechaque famille deplans aucours
d’un essai de fatigue. Des mesures de diffraction au pic de certains cycles (ie lorsque
ε = εmax) sont réalisées pour suivre l’évolution de εhkl en fonction du nombre de
cycles. Elles sont détaillées au tableau 5.2.

2. Objectif 2 : Évolution des déformations élastiques de chaque famille de plans sur un
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cycle de fatigue oligocyclique. Des mesures de diffraction sont réalisées pour suivre
l’évolution de εhkl lors de la première montée en charge et sur un cycle dit stabilisé.
Ce cycle est le 2500 pour les éprouvettes SR, P2-650, P2-900, le 1000 pour C3 et le 500
pour P4. Le détail des mesures est rassemblé dans le tableau 5.3.

N (cycle(s)) SR P2-650 P2-900 C3 P4

1 X X X X X

2 X X X X X

5 X X X X X

10 X X X X X

25 X X X X X

50 X X X X X

75 X

100 X X X

150 X X

300 X X X X X

500 X X X X X

1000 X X X X

2500 X X X

TABLEAU 5.2 : Objectif 1 ; évolution des déformations εhkl au cours d’un essai de fatigue. Une croix
correspond à une mesure de diffraction sur les 4 (3 pour C3) plans diffractants au maximum du

cycle (à +0.5%)

Niveau de déformation (%)

Première montée en charge 0.0, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5, 0.0

Cycle stabilisé 0.5, 0.0, -0.1, -0.2, -0.3, -0.4, -0.5, 0.0, 0.1, 0.2, 0.3 ,0.4 ,0.5

TABLEAU 5.3 : Objectif 2 ; évolution des déformations εhkl sur un cycle de fatigue oligocyclique.
Pour chaque niveau une mesure de diffraction des neutrons sur les 4 (3 pour C3) plans diffractants

est effectuée

5.2.2.3 Exploitation des données

L’intensité diffractée est tracée en fonction de 2θ. Les pics sont modélisés par une fonction
de Pseudo-Voigt définie par la somme pondérée d’une fonction lorentzienne (L) et d’une
fonction gaussienne (G) (Eq. 5.1). Le paramètre de pondération est noté η. Le bruit de fond
est soustrait du signal en le considérant comme quadratique.

PV (η) = ηL+ (1− η)G (5.1)

A partir de cette modélisation, la position moyenne du pic, θhkl, est définie comme
correspondant au maximum du pic et la largeur à mi-hauteur (FWMH, Full Width
Maximum Height) peut être calculée. L’évolution de la largeur à mi-hauteur sur un
cycle de chargement, et en fonction du nombre de cycles, a été analysée. Cependant,

192



5.2. Apport de la diffraction des neutrons à l’étude du comportement en fatigue

FIGURE 5.4 : Visualisation d’un pic de diffraction (220). Les points correspondent aux intensités
relevées par le détecteur pour chaque angle 2θ. La courbe pleine est un fit Pseudo-Voigt et les

pointillés représente le fit du bruit de fond par une fonction quadratique.

aucune variation significative n’a été notée, ces résultats ne seront donc pas discutés.
Cette évolution aurait pu renseigner d’une part sur l’hétérogénéité des déformations entre
grains diffractants pour la même famille {hkl} et d’autre part sur les désorientations
intragranulaire moyenne pour une famille {hkl}. Cette dernière information aurait pu être
reliée à l’activité plastique dans les grains.

Pour le calcul des déformations, la valeur de référence θ0hkl est prise comme la valeur de θhkl
au début de l’essai pour εmacro = 0.0 %. Toutes les évolutions sont donc relatives à cette
mesure.

En faisant l’hypothèse que les contraintes résiduelles sont négligeables à l’état initial,
on peut considérer que les déformations calculées ainsi sont les déformations élastiques
réelles. Les contraintes résiduelles d’ordre 1 sont quasi-nulles après des TThs à 650°C ou
900°C comme mesuré en DRX (Cf chapitre 3). De plus, dès la première montée en charge
l’ensemble des grains plastifient et les contraintes d’ordre 2 sont redistribuées. L’hypothèse
qui consiste à négliger les contraintes résiduelles, et considérer les déformations mesurées
comme réelles, est donc recevable.

A partir de θhkl, la déformation axiale εhkl est calculée par l’équation (Eq. 5.2) :

εhkl = − cot(θ0hkl)∆θhkl avec ∆θhkl = θhkl − θ0hkl (5.2)

5.2.3 Résultats expérimentaux

Avant de décrire les résultats obtenus, il est important de se rappeler que les informations
issues des différentes familles de plans proviennent de grains différents.

5.2.3.1 Hétérogénéité de comportement élasto-plastique

Cette partie réponds à l’objectif n°2 formulé précédemment : l’étude de l’hétérogénéité des
déformations de différentes familles de plans de l’acier 316L LPBF lors d’un chargement
élasto-plastique.

193



Chapitre 5. Grands instruments et simulation : outils d’analyse du comportement
micromécanique de l’acier 316L LPBF

(a) (b)

(c) (d)

(e)

FIGURE 5.5 : (a) Évolutions des déformations microscopiques en fonction de la déformation
macroscopique lors d’un chargement de traction uniaxiale : (a) P2-650, (b) P2-900, (c) P4, (d) C3 et

(e) SR. Les barres d’erreurs sont inclues dans les marqueurs, elles sont de l’ordre de +-1%.
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Première montée en charge

Lors de la première montée en charge, les déformations de chaque famille (hkl) ont été
tracées en fonction de la déformation macroscopique (figure 5.5). Cette figure révèle
l’hétérogénéité de déformation des plans cristallins de l’acier 316L LPBF dans les domaines
élastiques et plastiques.

Dès le premier point de mesure (εmacro = 0.1%), des hétérogénéités de déformations entre
familles de plans sont révélées : ε100 > ε311 > ε111 ≈ ε110. En faisant l’hypothèse
que les grains sont toujours dans un domaine d’élasticité, ce point révèle l’anisotropie de
comportement élastique à l’échelle du grain, comme attendu pour unmatériau cristallin à
structure CFC.

L’hypothèse d’élasticité n’est pas formellement justifiable uniquement avec ces résultats,
cependant plusieurs observations la suggère. Tout d’abord, elle est vraie à l’échelle
macroscopiquepuisque les contraintesσmacro atteintes par les différentes éprouvettes pour
εmacro=0.1% sont inférieures aux limites d’élasticitémacroscopiques (voir chapitre 2, figure
2.26). Cependant, l’élasticité macroscopique n’implique pas nécessairement l’élasticité à
l’échelle des grains. Par ailleurs, les déformations élastiques mesurées sur les quatre plans
sont toutes proches de la déformation macroscopique. Bien que cela ne soit pas suffisant
pour justifier l’hypothèse d’élasticitémicroscopique, ce résultat suggère que la déformation
plastique est très faible comparée à la déformation élastique.

E200 E220 E311 E222

Ce travail 141± 8 201± 18 185± 16 246± 22

(Diffraction des neutrons)

316L conventionnel [40] 149.8 212.0 183.2 246.2

(Diffraction des neutrons)

316L LPBF [250] 128± 13 219± 4 167± 7 249± 1

(3DXRD)

316L LPBF [33] 139.1 219.1 179.6 264.1

(3DXRD)

316L conventionnel [251] 149.3 212.7 183.2 246.2

(Simulation)

TABLEAU 5.4 : Modules élastiques microscopiques (en GPa) déterminés par diffraction des neutrons
et comparés à des valeurs issues de la littérature. Les données sont calculées selon la moyenne de la
réponse de toutes les éprouvettes testées pour toutes les microstructures. Les écarts relatifs des
minimums et maximums par rapport à la moyenne sont renseignés entre crochets. La méthode

utilisée est renseignée entre parenthèses.

Finalement, en admettant l’élasticité à l’échelle des grains, ce résultat implique des
différences significatives de modules élastiques microscopiques en fonction des plans
mesurés. Cette observation est confirmée par la figure 5.6 pour laquelle les déformations
microscopiques sont tracées en fonction de la contrainte macroscopique. Le tableau
5.4 rassemble les valeurs des modules élastiques microscopiques déterminés à partir
de la pente entre l’origine et 0.1% de déformation macroscopique, en considérant que
la contrainte moyenne au niveau du grain est égale à la contrainte macroscopique :
σmacro = σgrain.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

FIGURE 5.6 : (a) Évolutions des déformations microscopiques en fonction de la contrainte
macroscopique lors d’un chargement de traction uniaxiale : (a) P2-650, (b) P2-900, (c) P4, (d) C3 et

(e) SR. Les barres d’erreurs sont inclues dans les marqueurs, elles sont de l’ordre de +-1%.
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Les valeurs calculées à partir de nos résultats sont comparées à des études de la littérature
dans lesquelles les modules ont été calculés en diffraction des neutrons sur un acier 316L
conventionnel [40], en diffraction des rayons X sur un acier 316L LPBF [33], [250], ou par
simulation numérique pour un acier 316L conventionnel [251].

Généralement, pour les matériaux CFC le module élastique varie de la façon suivante :
E111 > E110 > E100 [124]. Nos mesures expérimentales confirment cette variation de
module en fonction de l’orientation des grains diffractants. Demême, la comparaison entre
nos résultats et ceux de de la littérature montre globalement un bon accord malgré des
incertitudes relativement élevées dansnotre cas. En effet, seul unpoint demesure (εmacro =
0.1 %) est utilisé pour le calcul de nos modules, ce qui leur confère une très faible valeur
statistique. C’est pour cette dernière raison que les modules ne sont pas comparés entre
éprouvettes ; les résultats ainsi obtenus pourraient amener à des conclusions erronées. De
plus, nos calculs ne sont que des estimations des modules microscopiques réels puisqu’ils
ne prennent pas en compte la contrainte locale au niveau du grain mais la contrainte
macroscopique (on approxime σmacro = σgrain).

Dans le domaine plastique (εmacro ≥ 0.2%), les déformations élastiques sont bien
inférieures à la déformation macroscopique. De plus, un phénomène de saturation de la
déformation microscopique est observable pour les grains dont les plans diffractants sont
(222), (311) et (220). Les plans (200) présentent plus de déformation élastique bien que le
matériau soit dans un domaine plastique. Ce comportement est classiquement observé sur
l’acier 316L conventionnel [40] mais aussi sur l’acier 316L LPBF [39].

Par ailleurs, l’hétérogénéité de réponse microscopique entre grains de différentes orienta-
tions est conservée et amplifiée (visible essentiellement sur la figure 5.5). Ce résultat a aussi
été obtenu par Zhang et al. [250] où les écarts de déformationsmicroscopiques augmentent
avec le taux de déformation pour un acier 316L LPBF.

Finalement, dans les domaines élastiques et plastiques, les résultats obtenus lors de la
première montée en charge correspondent à ceux de la littérature. En effet, des auteurs ont
réalisé lemême type d’expérience sur un acier 316L conventionnel [40] ou sur un acier 316L
LPBF [209] et ont obtenu les mêmes tendances. De même, Zhang et al. [250] et Choo et al.
[39] confirment les hétérogénéités de déformations entre familles de plans pour l’acier 316L
LPBF, révélées ici par diffraction des neutrons, par des mesures en diffraction des rayons X.

Évolution sur un cycle stabilisé

Les hétérogénéités de déformations entre famille de plans identifiées lors de la première
montée en charge sont confirmées par l’évolution des déformations microscopiques sur
un cycle stabilisé. On retrouve notamment que l’inégalité ε100 > ε311 > ε111 ≈ ε110 est
vraie en traction mais aussi en compression. De même, elle reste vraie indépendamment
de la structure polycristalline ou de l’état de TTh.

Une différence entre les comportements en traction et compression est observable. Cette
différence se retrouve sur les boucles macroscopiques (cf Chapitre 4, figure 4.7) et est
courante dans la littérature pour les aciers 316L conventionnels [74] ou obtenus par voie
additive [97]. L’origine de cette différence n’est pas expliquée. Cependant, il est intéressant
de noter que celle-ci se retrouve essentiellement dans les grains (100)//BD comme l’atteste
la figure 5.7. En effet, pour ces grains |εσ>0| > |εσ<0| ∀ εmacro et ce pour toutes les
éprouvettes testées. L’origine de ce comportement n’est pas clairement identifiée.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

FIGURE 5.7 : (a) Évolutions des déformations microscopiques sur un cycle de fatigue oligocyclique
stabilisé : (a) P2-650, (b) P2-900, (c) P4, (d) C3 et (e) SR. Les barres d’erreurs sont inclues dans les

marqueurs, elles sont de l’ordre de +-1%.

198



5.2. Apport de la diffraction des neutrons à l’étude du comportement en fatigue

5.2.3.2 Suivi de l’adoucissement à l’échelle des grains au cours du chargement en
fatigue

Cette partie répond à l’objectif n°1 formulé précédemment : étudier l’évolution des
hétérogénéités de comportement entre familles de plans au cours d’un essai de fatigue.

La partie précédente a montré que les hétérogénéités de déformations entre familles
de grains sont plus marquées lorsque la déformation macroscopique est maximale. En
conséquence, le suivi de la déformation microscopique a été réalisé aux pics des cycles
de fatigue (voir tableau 5.2 pour les détails). La figure 5.8 rassemble les évolutions des
déformations microscopiques et de la contrainte macroscopique normalisées par la valeur
au premier cycle au cours des essais de fatigue.

Pour toutes les éprouvettes, comme attendu, l’évolution des déformationsmicroscopiques
suit celle de la contrainte. Les évolutions restent assez faibles (max. ≈ 25% de variation),
et surtout, aucune différence d’évolution entre familles de grains n’est détectable. En effet,
quelque soit la famille étudiée, il est logique de retrouver que l’évolution des déformations
microscopiques dépend de l’état de contrainte macroscopique. C’est pourquoi la réponse
microscopique à une variation de contrainte macroscopique est globalement du même
ordre de grandeur.

En conclusion, ce suivi des déformations microscopiques au cours d’un essai de fatigue
montre que les différences de comportement élasto-plastique identifiées entre famille de
grains n’est pas modifiée au cours d’un essai de fatigue.

5.2.4 Discussion sur l’impact des sous-structures issues du procédé LPBF

Cette expérience de diffraction des neutrons avait aussi pour objectif de statuer sur
l’influence des sous-structures induites par le procédé LPBF sur le comportement
mécanique des grains. La comparaison entre les réponses des éprouvettes P2-650 et P2-900
le permet.

Pour rappel, à l’état 650°C, le réseau de dislocations et le réseau de micro-ségrégations
sont conservés par rapport à l’état as-built. Au contraire, après TTh à 900°C, les
micro-ségrégations ont disparu auprofit deprécipités dephaseσ situés aux joints de grains,
et les cellules de dislocations ont des parois bien plus fines.

Lors de la première montée en charge, les deux éprouvettes montrent des comportements
relativement différents auxniveauxmacroscopiques etmicroscopiques (figure 5.5a et 5.5b).

Globalement, P2-650 montre une augmentation des déformations microscopiques εhkl
(resp. contrainte macroscopique σmacro) continue au cours de l’essai alors qu’une
saturation est rapidement observée pour P2-900.

Autrement dit, ces résultats montrent que la déformation élastique maximale pour un
niveau de déformation macroscopique imposé est inférieure après TTh à 900°C en
comparaison à l’état traité à 650°C. Il est difficile de relier directement les sous-structures
de dislocations et/ou micro-ségrégations à cette observation.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

FIGURE 5.8 : (a) Évolutions normalisées des déformations microscopiques et de la contrainte
macroscopique en fonction du nombre de cycles pour les éprouvettes : (a) P2-650, (b) P2-900, (c)

P4, (d) C3 et (e) SR. Les barres d’erreurs ne sont pas affichées, elles sont de l’ordre de±1%.
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Cependant, ce résultatmontre que l’évolution des déformationsmicroscopiques élastiques
est dictée par l’évolution de la contrainte macroscopique. En effet, le comportement à
saturation observé pour εP2−900

hkl se retrouve sur l’évolution de σP2−900
macro (figure 5.9). A

l’inverse, l’augmentation plus régulière de σP2−650
macro impacte directement les évolutions de

εP2−650

hkl . Ainsi, en présence ou absence de sous structures, la contrainte est toujours reliée
de lamême façon aux déformations élastiques. On retrouve donc le résultat précédemment
affirmé : les coefficients des modules d’élasticité sont inchangés par les sous-structures
issues du procédé LPBF. Autrement dit, elles n’affectent pas la réponse élastique des grains.

FIGURE 5.9 : Comparaison des cycles macroscopiques stabilisés des éprouvettes P2-650 et P2-900.

Lors du cyclage, sur les figures 5.7a et 5.7b, les éprouvettes P2-650 et P2-900 ne montrent
plus de différences de déformations microscopiques aussi marquées que lors de la montée
en charge. Les déformations microscopiques sont proches et ceci s’explique simplement
par le fait que les contraintes macroscopiques sont aussi proches l’une de l’autre comme
le montre la figure 5.9. L’écrouissage cyclique a effacé les différences de comportement
macroscopique entre ces deux éprouvettes aux états de TThs différents en agissant sur les
structures de dislocations et/ou micro-ségrégations (voir chapitre 3). La nuance traitée à
900°C et contenant moins de dislocations a été davantage écrouie que celle traitée à 650°C.
En conséquence, les déformations élastiquesmicroscopiques sont proches après cyclage. Il
est intéressant de noter que cet écrouissage est homogène sur l’ensemble des plans puisque
les différences de comportement entre familles de plans sont conservées.

Enfin, l’évolution des déformations microscopiques maximales en fonction du nombre de
cycles (figure 5.8) confirme que les déformations microscopiques sont directement reliées
aux évolutions de la contrainte macroscopique sur la figure 5.8.

Finalement, la comparaison des données issues des éprouvettes P2-650 et P2-900 suggère
que :

• L’évolution des déformations élastiques est gouvernée par celle de la contrainte
macroscopique. End’autres termes, les relations d’élasticités ne sont pas affectées par
les sous-structures de dislocations.

• L’écrouissage induit par les cellules de dislocations est homogène sur l’ensemble des
plans.
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5.2.5 Couplage avec la simulation numérique

L’expérience réalisée endiffractiondesneutrons amis enévidencedes fortes hétérogénéités
de déformations entre familles de plans. Celles-ci sont reliées à l’anisotropie de comporte-
ment élastique de l’acier 316L LPBF. Elle a aussimontré que ces différences de déformations
entre plans sont stables au cours d’un chargement en fatigue. L’objectif de cette partie est
tout d’abord de vérifier que l’anisotropie cristalline de l’acier 316L LPBF est bien prédite par
les codes de simulation CPFE. Ensuite, la simulation pourra être utilisée pour étudier en
particulier des effets de voisinage.

5.2.5.1 Génération d’agrégat polycristallin

La génération d’agrégat polycristallin représentatif de la microstructure réelle est divisée
en deux grandes étapes. Tout d’abord la géométrie des grains doit être définie et l’agrégat
maillé. Ensuite, des orientations cristallines sont attribuées à chaque grains.

Géométrie et maillage

La génération d’agrégats polycristallins numériques a été réalisée avec le code open-source
Neper, développé par R. Quey [172]. Ce code est basé sur un algorithme de type Voronoi
comme expliqué au chapitre 1, section 1.5.1.3.

Dans un premier temps, la même géométrie d’agrégat a été utilisée pour toutes les
microstructures (voir figure 5.10). Cet agrégat est un agrégat périodique dans toutes les
directions de l’espace, composé de 500 grains équiaxes. La périodicité de l’agrégat et du
maillage est directement gérée par Neper.

Le maillage est composé de 354189 éléments tétraédriques, soit 708 éléments par grains
en moyenne. Ce nombre d’éléments moyen par grain est largement suffisant pour décrire
correctement le comportement moyen d’un grain [87].

FIGURE 5.10 : Visualisation de l’agrégat polycristallin maillé utilisé pour les calculs relatifs à
l’expérience de diffraction des neutrons. Les couleurs n’ont pas de signification.
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Orientations cristallines

Avant de définir les orientations cristallines de l’agrégat cristallin il est nécessaire de
connaître les orientations cristallines des grains diffractants.

En théorie, un grain est en condition de diffraction lorsque la condition de Bragg est
vérifiée. Cependant, expérimentalement le flux de neutrons n’est pas exactement mono-
chromatiquemais contientdesneutronsde longueursd’ondes légèrementdispersées.Cette
dispersion est estimée à ∆λ/λ ≈ 10%. Bien que la dispersion réelle soit gaussienne,
une approximation est réalisée en considérant cette dispersion comme uniforme pour
simplifier le calcul des angles limites de diffraction. Cette hypothèse tends à augmenter la
dispersion des orientations dans l’agrégat et donc probablement la dispersion des réponses
du calcul.

A partir de cette estimation, en appliquant la loi de Bragg, une condition angulaire de
diffraction peut être définie. Cette condition correspond à l’angle α formé entre le vecteur
de diffraction Q et la direction de chargement qui correspond à la direction de fabrication
BD (figure 5.11). En fonction de la distance inter-réticulaire de chaque famille de plans, les
angles limites de diffraction αmax sont calculés (tableau 5.5).

FIGURE 5.11 : Schéma illustrant l’angle α formé par le vecteur de diffraction Q et la direction de
chargement (LD, Loading direction=BD, Building direction

Plans (hkl) (200) (220) (311) (222)

Angle de diffraction (2θ) 48.7 71.4 86.3 91.3

Désorientation maximale (αmax) 1.4 2.2 2.9 3.2

TABLEAU 5.5 : Angles de diffraction 2θ des familles de plans étudiées et désorientations maximales
αmax correspondantes

A partir des analyses EBSD réalisées pour chaque microstructure, les angles d’Euler de
chaque grain sont exprimés par (φ1,Φ, φ2). Chaque grain correspond à une rotation du
cristal dans le repère de l’éprouvette. Cette rotation est définie par la matriceG (Eq. 5.3).

G =







cosφ1 cosφ2 − sinφ1 sinφ2 cosΦ sinφ1 cosφ2 + sinφ2 cosφ1 cosΦ sinφ2 sinΦ

− cosφ1 sinφ2 − sinφ1 cosφ2 cosΦ − sinφ1 sinφ2 + cosφ2 cosφ1 cosΦ cosφ2 sinΦ

sinφ1 sinΦ − cosφ1 sinΦ cosΦ







(5.3)

D’autre part, u de coordonnées (h,k,l) dans le repère du cristal est un vecteur normal des
plans diffractants (hkl). On définitw de coordonnées (h’,k’,l’) dans le repère de l’éprouvette
tel que :
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w = u G (5.4)

L’angle α est ainsi calculé en inversant le produit scalaire de w et un vecteur colinéaire à la
direction de chargement, noté z :

cosα =
w.z

∥w∥ ∥z∥ (5.5)

Cette méthode est appliquée à chaque grain identifié par EBSD et pour chaque plan (hkl)
des quatre familles hkl étudiées. Les grains dont |α|<|αmax| sont définis commediffractants.

Une liste de grains en condition de diffraction pour chaque famille hkl est ainsi établie pour
chaquemicrostructure. Du fait du faible nombre de grains en condition de diffraction pour
certaines microstructures, les listes obtenues à partir des différents EBSD sont fusionnées.
En résulte quatre listes d’angles d’Euler pour lesquels les grains sont en condition de
diffraction, soit une par famille de plan : {100}, {110}, {111} et {311}.

FIGURE 5.12 : Schéma illustrant le tirage des orientations des 500 grains de l’agrégat numérique. Cas
de la microstructure SR. Les échelles de couleur correspondent à l’intensité de la texture. Cet
indice,mrd, multiple of random distribution, est celui utilisé dans tout le manuscrit et est

classiquement utilisé dans la littérature.

Pour définir les orientations des grains de l’agrégat numérique, 25 triplets (φ1,Φ, φ2) sont
tirés au sort dans chacune des listes. Cette méthode est choisie pour avoir un nombre de
grains diffractant égal quelque soit la famille de plans considérée. Ces 100 orientations sont
attribuées à 100 grains de l’agrégat numérique de façon aléatoire. Les orientations des 400
grains restants sont définies par tirage au sort dans la liste d’orientation des grains identifiés
par EBSD pour chaquemicrostructure. Ces 400 grains permettent de prendre en compte la
texture de chaque nuance étudiée.
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La figure 5.12 illustre cette démarche dans le cas de la microstructure SR. En conséquence,
les 100 grains définis comme diffractants sont considérés comme étant les mêmes dans
tous les calculs, ie pour toutes les microstructures. Seuls les 400 grains environnants
sont modifiés d’une microstructure à une autre. L’objectif de cette méthodologie est de
caractériser l’effet de l’environnement en comparant la réponse des 100mêmes grains dans
différents environnements d’orientation.

5.2.5.2 Conditions aux limites, chargement et stratégie de résolution

Les agrégats sont géométriquement périodiques dans les directions X, Y et Z. Autrement
dit, les surfaces en X (resp. Y, resp. Z) et -X (resp. -Y, resp. -Z) sont complémentaires l’une de
l’autre, elles peuvent "s’emboîter". Cette périodicité géométrique est directement gérée par
le code Neper [172] lors de la génération de l’agrégat.

De la mêmemanière, le maillage est périodique en X, Y et Z. Cette périodicité est basée sur
des relations de déplacements entre les noeuds des surfaces X (resp. Y, resp. Z) et -X (resp. -Y,
resp. -Z). Le déplacement entre deux noeuds périodiques est imposé par l’égalité de leurs
composantes de déplacements U1, U2 et U3. Cette périodicité du maillage est directement
gérée par le code Neper [172] lors de l’opération de maillage : un fichier .per listant les
relations de déplacements entre noeuds des surfaces périodiques est généré. Ces relations
sont imposées dans le calcul comme des relations linéaires entre noeuds.

Pour les calculs en fatigue oligocyclique pour la diffraction des neutrons, le chargement est
imposé en déformation et correspond à la déformation moyenne appliquée pendant les
essais.

Enfin, l’algorithme de résolution est de type Newton-Raphson pour lequel la matrice est
recalculée à chaque itération. Le solveur utilisé pour résoudre le système d’équations
linéaires de l’étape globale de l’algorithme de Newton-Raphson est MUMPS, un solveur
parallèle [211].

5.2.5.3 Identification de loi matériau

Comme introduit dans le chapitre 1, section1.5.1.1, la loi matériau utilisée est une loi
élasto-visco-plastique à seuil de type Lemaitre et Chaboche [26]. Les coefficients d’élasticité
cubique (C11,C12,C44), les coefficients de viscosité (K,n), ceux de lamatrice d’interaction
(h0→5) ne sont pas identifiés à partir de notre matériau comme expliqué au chapitre 1
1.5.1.1. Seuls les coefficients des écrouissages cinématiques (C, d) et isotropes (R0, Q, b)
sont identifiés à partir d’un cycle de fatigue oligocyclique stabilisé1.

Toutes les optimisations de coefficients sont réalisées via le module d’optimisation de
Z-set en utilisant un algorithme de Levenberg-Marquardt. L’optimisation des différents
coefficients n’est pas réalisée sur un agrégat numérique pour limiter les temps de calculs.
L’optimisation est réalisée en utilisant un modèle d’homogénéisation en loi β (voir
description au chapitre 1, section 1.5.1.2).

Toujours pour limiter les temps de calcul, seuls 100 orientations par calcul homogénéisé
sont utilisées. Ces orientations sont choisies par tirage aléatoire à partir d’un EBSD de la
microstructure étudiée. La fraction volumique de chaque orientation (nécessaire pour le
calcul homogénéisé) est approximée par la fraction surfacique de chaque jeu d’orientation
sur l’EBSD.

1Puisque les éprouvettes ne montrent pas de stabilisation nette (voir Chapitre 4, section 4.3.1.3), le cycle à
1/2 vie est utilisé.
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La procédure globale d’optimisation peut être résumée comme suit :

1. Optimisation des coefficients de la loi β. Le coefficient Cβ du modèle β est estimé
à 77900 MPa à partir des essais de traction réalisés sur le matériau SR. Le coefficient
Dβ est optimisé une première fois en comparant la réponse mécanique d’un agrégat
(en considérant les paramètres d’écrouissages tirés de la thèse de R. Guerchais [74]) à
celle du calcul homogénéisé sur un cycle de fatigue oligocyclique.

2. Optimisation des coefficients d’écrouissages. Les valeurs des coefficients des
écrouissages cinématiques et isotropes sont optimisées via le modèle homogénéisé
pour correspondre à un cycle de fatigue oligocyclique expérimental. Dans le cas de
SR, 3 cycles expérimentaux à trois niveaux de déformations imposées issus de trois
essais distincts sont utilisés.

3. Seconde optimisation deDβ . Les valeurs des coefficients des lois d’écrouissage sont
utilisées pour réaliser un calcul sur agrégat. Le coefficientDβ est optimisé pour que
le calcul homogénéisé corresponde au mieux au calcul sur agrégat (voir figure 5.13).

FIGURE 5.13 : Comparaison des réponses de l’agrégat polycristallin et du modèle homogénéisé
après la seconde optimisation deDβ

4. Seconde optimisation des coefficients d’écrouissages. Les coefficients d’écrouis-
sages sont ré-optimisés selon la même procédure en utilisant la nouvelle valeur de
Dβ .

5. Vérification finale. Enfin, les trois calculs correspondant aux cycles expérimentaux
utiliséspour l’identification sont réalisés sur agrégat. La réponsemoyennede l’agrégat
est comparée à la mesure expérimentale en figure 5.14. Elle montre un accord
suffisant et valide donc la procédure d’optimisation.

Les coefficients de la loi matériau identifiée sont rassemblés dans le tableau 5.6.
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FIGURE 5.14 : Comparaison des réponses de l’agrégat polycristallin et des cycles expérimentaux
après la seconde optimisation des coefficients d’écrouissages

Cβ (GPa) Dβ

77.9 198

C11 (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa) K (MPa.s1/n) n

206 133 119 10 10

h0 h1 h2 h3 h4 h5

1.000 1.000 0.438 77.200 4.310 2.410

R0 (MPa) Q (MPa) b C (MPa) D

90 1.01 0.0 19000 319

TABLEAU 5.6 : Coefficients de la loi matériau utilisée pour les calculs relatifs à l’expérience ILL.R0,
Q, b, C etD ont été identifiés à partir de 3 cycles expérimentaux à trois niveaux de déformations
imposées issus de trois essais distincts. Les coefficients de la matrice d’élasticité sont tirés de

Zinovieva et al. [255] et ceux de la matrice d’interaction h de la thèse de Guerchais [74].

5.2.5.4 Comparaison expérience / simulation

Avant de comparer les réponses expérimentales et la simulation, il est important de se
rappeler que les informations issues des différentes familles de plans proviennent de grains
différents.

La comparaison entre le modèle CPFE et l’expérience est tout d’abord réalisée pour la
microstructure SR.

Les déformationsmicroscopiques εhkl élastiques le longde la directionde chargement (BD)
ont été extraites de chaque élément etmoyennées soit par grain (Eq. 5.6) soit sur l’ensemble
des grains diffractants de la famille {hkl} (Eq. 5.7).
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⟨εhkl⟩grain =
1

V

∫

V
εhkl dV (5.6)

⟨εhkl⟩{hkl} =
1

Vtot

∫

Vtot

εhkl dV avec Vtot =
25
∑

i=1

Vi (5.7)

avec V le volume d’un grain, Vi le volume du grain i.

Ces déformations sont tracées sur la figure 5.15 (⟨εhkl⟩{hkl} en trait pleins et ⟨εhkl⟩grain
en points) en fonction de la déformation macroscopique et comparées aux déformations
microscopiques expérimentales. Aucune différence traction/compression n’est prise en
compte dans le modèle alors qu’une différence de ce type a été observée expérimenta-
lement (voir section 5.2.3.1). Pour écarter un biais de comparaison lié à cette différence
traction/compression expérimentale, les données expérimentales sont symétrisées par
rapport à l’axe σ = 0.

FIGURE 5.15 : Comparaison des réponses expérimentales et simulées des grains diffractants pour la
microstructure SR. Pour rappel, les informations issues des différentes familles de plans

proviennent de grains différents. Les lignes symbolisent les réponses moyennées sur l’ensemble
des grains diffractants d’une même famille, les points de la couleur des lignes correspondent aux
réponses de chacun des grains de la famille, et les symboles entourés de noir sont les réponses
expérimentales. L’incertitude des réponses expérimentales est inférieure à la taille des symboles.

La figure 5.2.3.1 montre un accord remarquable entre les points expérimentaux et la
moyenne numérique des déformations des grains diffractants. En particulier, pour les
familles de grains {110}, {111} et {311}, la simulation décrit parfaitement les données
expérimentales. L’ordre ε311 > ε110 > ε111 est bien prédit malgré de très faibles différences
de déformation entre les familles {110} et {111}.

L’accord exp/simu est aussi très bon en moyenne pour la famille {100} même si des
différences sont notables pour les déformations macroscopiques maximales et minimales
en valeurs absolues. En effet, la réponse numérique montre un écrouissage plus faible
sur les plans {100}. Cet écart à la réalité pourrait être corrigé en modifiant les valeurs des
coefficients d’écrouissage. Cependant, l’accord quasi-parfait obtenu sur les plans {110},
{111} et {311} serait diminué. Une solution pourrait être demodifier lamatrice d’interaction
h pour prendre en compte ce effet.Malheureusement, parmanque de temps, cette solution
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n’a pas pu être exploitée. Néanmoins l’accord exp/simu reste très correct pour la famille de
grains {100}.

La réponse numérique grain par grain (points de couleurs, non entourés en noir) montre
une certaine dispersion (de l’ordre de 5.10−4). La taille des grains n’a pas d’impact sur leur
comportement mécanique puisqu’aucune longueur interne n’est prise en compte dans le
calcul de CPFE. Le calcul étant périodique dans toutes les directions, la position du grain au
sein de l’agrégat n’impacte pas non plus sa réponsemécanique. Le seul paramètre pouvant
être à l’origine de cette dispersion est donc le voisinage des grains. Cet aspect sera étudié en
partie suivante.

Finalement, le comportement des grains diffractants est très bien prédit par la simulation
numérique en CPFE que ce soit dans le domaine élastique comme dans le domaine
plastique. Le modèle CPFE utilisé, et la stratégie de simulation associée, sont donc
particulièrement bien adaptés pour prédire les déformations microscopiques des grains
pour un matériau issu de fabrication additive. En d’autres termes, la microstructure
complexe de l’acier 316L LPBF ne diminue pas les capacités des modèles CPFE à décrire
les champs mécaniques locaux. De plus, cette comparaison exp/simu montre qu’une
identificationde la loimatériauàpartir d’uncycle stabiliséσmacro/εmacro est suffisantepour
prédire avec précision les comportements locaux en moyenne par grain.

En conclusion, cette comparaison de la réponse microscopique des grains diffractants
nous permet de valider le modèle CPFE pour l’acier 316L LPBF à l’échelle d’un agrégat
polycristallin. Nous pourrons donc l’utiliser dans la partie suivante pour étudier l’effet du
voisinage moyen des grains.

5.2.5.5 Discussion sur l’effet de voisinage des grains

Les capacités de la modélisation CPFE à prédire les champs mécaniques locaux étant
maintenant vérifiées, cette stratégie de simulation est utilisée pour étudier l’effet du
voisinage des grains sur leur comportement mécanique.

(a)

(b)

FIGURE 5.16 : Figures de pôles inverses des microstructures (a) SR et (b) C3. Les échelles d’intensité
de texture sont les mêmes pour faciliter la comparaison entre les deux matériaux.

Afin d’analyser l’influence des grains environnants sur la réponse des grains diffractants,
des calculs sont réalisés avec lamême loimatériau, lemême agrégat géométrique, lemême
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maillage, et seulement des orientations de grains environnants différentes (les 400 grains
de la figure 5.12). Afin de s’approcher le plus possible d’une situation réelle, les nouvelles
orientations environnantes sont choisies par tirage aléatoire d’une cartographie EBSDde la
microstructure C3 (voir annexe A pour rappel de la microstructure). Cette microstructure
montre en effet une forte texture {110} // BD (voir figure 5.16).

Tout d’abord, la réponsenumérique est comparée auxmesures expérimentales réalisées sur
l’éprouvette C3 (figure 5.17). Comme pour la microstructure SR, l’accord entre l’expérience
et la simulation est très bon malgré que la loi matériau ait été identifiée pour le matériau
SR. En effet, le comportement cyclique σmacro/εmacro des deux matériaux est assez proche
(comme montré au chapitre 4, section 4.3.1.2) pour être convenablement décrit par la
même loi matériau. Les points expérimentaux de SR et C3 étaient proches, les simulations
le sont aussi.

FIGURE 5.17 : Comparaison des réponses expérimentales et simulées des grains diffractants pour la
microstructure C3. Pour rappel, les informations issues des différentes familles de plans
proviennent de grains différents. Les déformations {111} n’ont pas été caractérisées

expérimentalement. Les lignes symbolisent les réponses moyennées sur l’ensemble des grains
diffractant d’une même famille, les points de la couleur des lignes correspondent aux réponses de
chacun des grains de la famille, et les symboles entourés de noir sont les réponses expérimentales.

L’incertitude des réponses expérimentales est inférieure à la taille des symboles.

En effet, de façon assez surprenante, la figure 5.18 ne montre pas de différence sur la
moyenne des déformations microscopiques par famille de grains entre les microstructures
types SR et C3. Comme le suggéraient lesmesures expérimentales, et comme le confirment
les calculs numériques, le voisinage des grains n’affecte que peu leur comportement
mécanique moyenné sur un ensemble de grains d’orientations similaires.

Cette affirmation doit cependant être nuancée car ces résultats ne sont que des moyennes
de déformations microscopiques sur un ensemble de grains. Le comportement local,
en fonction du voisinage de chacun des grains, est très probablement différent et sera
investigué expérimentalement par 3DXRD dans une des parties suivantes.
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FIGURE 5.18 : Comparaison des réponses numériques des grains diffractants plongés dans une
matrice d’orientation peu texturée (Ori1=SR) ou fortement texturée (Ori3=C3). Pour rappel, les

informations issues des différentes familles de plans proviennent de grains différents.

5.2.6 Conclusion sur l’apport de la diffraction des neutrons à l’étude du
comportement en fatigue

Finalement, les résultats suivants ont été obtenus grâce à l’expérience de diffraction des
neutrons sous chargement de fatigue in-situ :

1. La première montée en charge est un bon moyen d’estimer les modules d’élasticités
cristallins. Bien que ce n’était pas l’objectif de l’expérience et que peu de points de
mesure ont été réalisés dans le domaine élastique, des valeurs conformes à celles de
la littérature ont été obtenues.

2. La diffraction des neutrons in-situ a permis de confirmer l’anisotropie des déforma-
tions cristallines de l’acier 316L LPBF sur un cycle de fatigue

3. Cette expérience révèle que l’évolutiondes déformationsmicroscopiques au cours du
chargement en fatigue est semblable d’une famille de plans à une autre.

4. Le couplage avec unmodèle de CPFEmontre que ce type demodélisation est capable
de décrire les déformationsmicroscopiquesmoyennes d’un ensemble de grains sous
chargement élasto-plastique.Une très bonne corrélation expérience/simulation a été
obtenue.

5. Enfin, les mesures ont révélé et la simulation a confirmé que le voisinage moyen
des grains n’a que peu d’effet sur la réponse mécanique moyenne d’un ensemble de
grains.

La partie suivante a pour objectif d’approfondir cette étude en s’intéressant non plus aux
champs mécaniques moyennés sur un groupe de grains mais aux champs mécaniques
locaux dans chaque grain. Des effets de voisinages pourront être plus précisément étudiés.
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Chapitre 5. Grands instruments et simulation : outils d’analyse du comportement
micromécanique de l’acier 316L LPBF

5.3 Apport de la diffraction des rayons X de haute énergie à
l’étude du comportement en fatigue

5.3.1 Objectifs de l’expérience

L’objectif initial de cette expérience est d’étudier l’évolution de la distribution des
déformations dans un polycristal d’acier 316L soumis à un chargement de fatigue. Cette
expérience, outre le fait d’apporter des connaissances expérimentales inédites, est un
moyen de valider le modèle de CPFE à l’échelle locale.

Pour atteindre ce but, une proposition d’expérience a été déposée à l’ESRF sur la ligne
ID11. L’objectif initial de cette proposition consistait tout d’abord en la caractérisation de
la microstructure initiale à l’échelle du polycristal d’une éprouvette miniature en acier
316L LPBF par DCT. Ensuite, un chargement de fatigue serait appliqué et le tenseur des
déformations de chaque grain suivi par 3DXRD. Enfin, lors de ce chargement en fatigue,
certains grains seraient suivis par topo-tomographie afin de visualiser l’apparition de
probables bandes de glissement au cours de la sollicitation cyclique.

Suite à cette proposition, 9 shifts (= 3 jours) nous ont été attribués et l’expérience a été
réalisée en octobre 2021.

5.3.2 Matériaux et méthodes

5.3.2.1 Choix des matériaux : tests préliminaires

En amont de l’expérience, des tests préliminaires de DCT ont été réalisés par Dr.Wolfgang
Ludwig (Beamline scientist ID11, ESRF). Des pointes miniatures (voir figure 5.19a) ont
été extraites de cylindres de la microstructure SR par usinage par électro-érosion2.
Certaines de ces pointes ont subi des traitements thermiques. Elles ont ensuite été polies
électrochimiquement afin de les affiner et d’obtenir un bon état de surface. Le temps de
polissage, d’une centaine de secondes, a été adapté en fonction de la cinétique observée.
La tension était fixée à 15 V.

Les pointes ainsi préparées ont été scannées enDCT afin d’observer lamosaïcité des grains.
Les clichés des figures 5.19b à 5.19e révèlent une évolution des taches de diffraction avec la
température de TTh. A l’état as-built, toutes les taches de diffraction sont étalées, rendant le
signal DCT totalement inexploitable. Aucune évolution significative n’est notable après un
TTh à 1000°C. Le TTh à 1100°C permet d’obtenir des taches de diffractions moins étalées,
mais présentant toujours une forte mosaïcité. En l’état, une reconstruction numérique
de la microstructure n’est pas envisageable. Enfin, le TTh à 1200°C permet d’obtenir des
taches de diffraction très bien définies pour certains grains seulement. Ces grains sont
très probablement recristallisés. Cependant, peu de grains sont si bien définis, et de très
nombreux grains montrent encore une forte mosaïcité comme l’atteste l’étalement des
taches de diffraction aux faibles angles θ.

Finalement, ces tests préliminaires permettent d’établir un constat : la microstructure doit
être recristallisée pour pouvoir être reconstruite. En effet, les grains hérités duprocédéLPBF
sont trop désorientés pour être imagés enDCT et permettre une reconstruction numérique
du polycristal.

2Étape réalisée par l’entreprise AGB, basée à Mérignac
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fatigue

(a)

(b) (c)

(d) (e)

FIGURE 5.19 : Tests préliminaires de DCT. (a) Photographie d’une pointe polie
électrochimiquement, (b) cliché de diffraction 2D DCT d’une pointe à l’état as-built, (c) à l’état

TTh1000°C-2h, (d) à l’état TTh1100°C-2h, et (e) à l’état TTh1200°C-2h. Attention à l’interprétation
de ces figures, le volume d’échantillon illuminé varie d’un cliché à l’autre, la distance

échantillon-détecteur peut aussi être différente. Ces images sont uniquement à analyser pour
évaluer la mosaïcité des grains.
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(a) (b)

FIGURE 5.20 : Analyse EBSD de l’échantillon 316L-ESRF après TTh de 2h à 1200°C. Le plan analysé
est celui de normale BD. (a) Cartographie de figure de pôle inverse et (b) cartographie de

recristallisation (bleu=recristallisé, rouge=non recristallisé). Les mêmes paramètres qu’au chapitre
3 sont utilisés comme critères de recristallisation (désorientation interne moyenne <1° et

désorientation interne max <5°). La taille de pixel utilisée pour l’EBSD est de 5µm, ce qui explique
les cannelures aux joints de grains.

5.3.2.2 Machine de fatigue et éprouvettes

Pour appliquer les chargementsmécaniques (fatigue, quasi-statique), lamachinede fatigue
NanoX, développée par Henry Proudhon et son équipe [73], a été utilisée. Une description
de cette machine est disponible en référence [73] et une photographie en figure 5.21.

Les éprouvettes de fatigue/traction ont été dessinées pour correspondre aux caracté-
ristiques géométriques de NanoX. La section utile des éprouvettes a été adaptée pour
correspondre à la gamme de force de la machine (0 - 300 N). De plus, cette section a
été adaptée pour garantir une transmission suffisante du signal et un nombre de grains
diffractants limité. En effet, l’augmentation du nombre de grains diffractants augmente les
possibilités de recouvrement entre taches de diffraction en 3DXRD et DCT, et diminue par
conséquent le nombre de taches exploitables.

Enfin, les rayons de courbures des congés ont été agrandis (par rapport au design utilisé
dans [73]) pour éviter une concentration de contraintes et une initiation de fissures non
désirées lors de l’essai de fatigue à grand nombre de cycles. En conséquence, le design des
éprouvettes retenu est celui présenté à la figure 5.22.

Ces éprouvettes ont été extraites par électro-érosion depuis des plaques de nuance
316L-ESRF par les Ateliers Peyronnard. Les plaques étaient épaisses de 2 mm et les
éprouvettes ont été prélevées à coeur (distance à la surface > 500µm). Le sens de fabrication
des éprouvettes est renseigné en figure 5.22.
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5.3. Apport de la diffraction des rayons X de haute énergie à l’étude du comportement en
fatigue

FIGURE 5.21 : Photographie de la machine Nanox. Une éprouvette est visible au sommet de la
machine.

FIGURE 5.22 : Dimensions des éprouvettes NanoX utilisées lors de l’expérience ESRF (dimensions
en mm)

Les 4 faces des éprouvettes ont été poliesmécaniquement à lamain, en utilisant des papiers
abrasifs SiC de grades P400 à P4000. Un polissage final à l’aide de solution diamantée a
aussi été réalisé afin d’éviter une concentration de contraintes liée à la rugosité de surface.
Les dimensions de la section utile des éprouvettes ont été ré-évaluées à partir de scans de
tomographie au début de chaque expérience.

5.3.2.3 Description de la ligne et dumontage

La ligne ID11 de l’ESRF est une des seules lignes au monde sur laquelle il est possible de
coupler des mesures 3DXRD sous chargement mécanique in-situ, à des scans de DCT, de
tomographie et à un suivi de certains grains par topo-tomographie. En effet, elle dispose
des quatre détecteurs nécessaires, et leurs positions sont contrôlables à distance (hors de la
cabine). De plus, la position, l’orientation et la rotation de l’éprouvette dans l’espace sont
contrôlables via une plateforme motorisée multi-axes. Cette plateforme est visible sur le
plan large de la ligne ID11 (figure 5.23). En configuration de mesure, les détecteurs sont
déplacés tour à tour afin d’être à la distance échantillon-détecteur idéale (voir figure 5.24).

215



Chapitre 5. Grands instruments et simulation : outils d’analyse du comportement
micromécanique de l’acier 316L LPBF

FIGURE 5.23 : Photographie de la ligne ID11. La machine NanoX est placée sur la plateforme
motorisée. Le faisceau provient de la source à droite de l’image. Les détecteurs ne sont pas en

position de mesure.

Dans le cas de la 3DXRD, de la DCT et de la tomographie le sens long de l’éprouvette est
aligné avec la direction verticale. Cette direction correspond à l’axe de rotation ω de la
plateforme motorisée. Lors des mesures, la machine NanoX tourne sur elle-même autour
de l’axe ω. Dans le cas de la topo-tomographie, l’éprouvette est positionnée de façon à ce
que le vecteur de diffraction Q de la famille de plans du grain étudié corresponde à l’axe
vertical (voir figure 5.24b). Lors de l’acquisition, pour chaque position de la rotation autour
de ω,l’éprouvette est légèrement tiltée d’un angle θ entre la verticale et Q afin d’imager
l’ensemble du grain considéré.

5.3.2.4 Description des expériences réalisées

Pour toutes les expériences réalisées, le faisceau est monochromatique d’énergie E = 43.46
keV.

Imagerie de la microstructure par DCT

Un des objectifs initiaux de cette expérience était d’obtenir un jumeau numérique de la
microstructure polycristalline des éprouvettes par DCT.

Une éprouvette en nuance 316L-ESRF a été placée dans NanoX. Elle a été légèrement
préchargée, via la vis manuelle de précharge, afin de supprimer un probable jeu et d’éviter
un quelconquemouvement lors des rotations autour deω. Le détecteur utilisé est un Andor
Marana sCMOS qui fait 2048*2048 pixels, avec une taille de pixel de 1.22 µm.
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fatigue

(a)

(b)

(c)

FIGURE 5.24 : Images en configuration de mesure. Ces images sont prises via une caméra située
au-dessus de la source. (a) Configuration de mesure 3DXRD, (b) configuration de mesure de

tomographie et (c) configuration de mesure en topo-tomographie.
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La distance échantillon-détecteur est fixée à 6 mm. Le pas d’intégration angulaire est δω =
0.1° (ω ∈ [−180; 180]). La largeur du faisceau est supérieure à la largeur maximale de
l’éprouvette. La hauteur du faisceau est réduite à 200 µm pour limiter le nombre de grains
diffractants et donc réduire les probabilités de recouvrement entre taches de diffraction.
Trois zones de 200 µm de hauteur sont scannées au centre de l’éprouvette, avec un
recouvrement entre zones de 20 µm (voir positionnement par rapport à l’échantillon en
annexe H, figure H1).

Cette expérience a été répétée pour d’autres éprouvettes en acier 316L-ESRF et avec
d’autres microstructures plus ou moins recristallisées. Malheureusement, pour toutes
les éprouvettes testées, les clichés de DCT issus de ces expériences ne permettent pas
une reconstruction d’un jumeau numérique. C’est à cause, d’une part de la mosaïcité
intragranulaire, et d’autre part de la présence de macles dans d’autres grains. Une
mosaïcité intragranulaire trop élevée empêche tout simplement une reconstruction du
grain fortement désorienté. Surtout, elle génère un bruit de fond conséquent gênant
l’indexation des autres grains. La présence de macles complexifie considérablement les
algorithmes de reconstruction et, en l’état actuel de nos connaissances, la reconstruction
n’a pas été possible.

Essai de traction in-situ 3DXRD et tomographie

Le second objectif est de caractériser la distribution des déformations moyennes entre
grains par 3DXRD pendant un essai de traction in-situ. La 3DXRD permet d’avoir accès à
l’orientation moyenne ainsi qu’à l’état de déformation moyen de chaque grain du volume
analysé. Cet essai est préliminaire à l’essai de fatigue et sert en particulier à choisir les
niveaux de chargement en fatigue. Avant chaque scan 3DXRD, un scan de tomographie est
aussi effectué pour vérifier la section de l’échantillon et essayer d’obtenir une mesure de
la déformation axiale locale en analysant les déplacements entre 2 porosités. Cependant,
aucune porosité n’a été identifiée par tomographie dans le volumede l’éprouvette analysée.

Une éprouvette en nuance 316L-ESRF a été placée dansNanoX (lamême que pour la DCT).
Elle a été légèrement préchargée, via la vis manuelle de précharge, afin de supprimer un
probable jeu et d’éviter un quelconque mouvement lors des rotations angulaires. Après
le préchargement et après chaque pas de chargement, un scan de tomographie et un
scan de 3DXRD sont effectués et ce jusqu’à plastification généralisée de l’éprouvette. La
plastification généralisée est détectée par l’allongement des taches de diffraction sur le
détecteur de 3DXRD. Lamesure de 3DXRDest toujours effectuée après la tomographie pour
attendre une relaxation (probable) des contraintes et ne pas perturber les mesures par des
effets de viscosité. Le schéma de mesure est disponible en figure 5.25.

FIGURE 5.25 : Schéma de mesures de l’expérience de traction in− situ. Les étoiles bleues
correspondent à un scan de 3DXRD et les étoiles vertes à une tomographie.
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Le détecteur 3DXRD est un détecteur Frelon Eiger 4M qui fait 2048*2048 pixels, avec une
taille de pixel de 47.2*47.2 µm2. La distance échantillon-détecteur est fixée à 144 mm. 180
clichés sont acquis avec un pas d’intégration angulaire δω = 1◦ (ω ∈ [0; 180◦]). Le temps
d’exposition par cliché est de 80 ms. La largeur du faisceau est supérieure à la largeur
maximale de l’éprouvette. La hauteur du faisceau est de 500 µm (voir positionnement par
rapport à l’échantillon en annexe H, figure H1).

Pour la tomographie, le détecteur utilisé est le même que pour la DCT, à savoir le Andor
Marana sCMOS, mais seule une zone du détecteur (ROI, Region of Interest) de 1024*1024
pixels est utilisée. La taille de pixel est de 1.76 µm et la distance échantillon-détecteur est
fixée à 105mm. 800 images sont récoltées sur un intervalle de 360°(δω= 0.45°) avec un temps
d’exposition de 30 ms par image.

Essai de fatigue in-situ 3DXRD, tomographie et topo-tomographie

Enfin, l’essai principal de cette expérience consiste à un suivi par 3DXRD, tomographie
et topo-tomographie de la distribution et de la localisation des déformations dans le
polycristal.

Une éprouvette en nuance 316L-ESRF a été placée dans NanoX. Elle a été légèrement
préchargée, via la vis manuelle de précharge, afin de supprimer un probable jeu et d’éviter
un quelconque mouvement lors des rotations angulaires. Un scan de tomographie et un
scan de 3DXRD sont effectués à l’état initial (les paramètres sont lesmêmes que pour l’essai
de traction). Trois grains sont imagés par topo-tomographie à l’état initial et seront suivis
lors de l’essai de fatigue.

Le chargement de fatigue consiste en un signal sinusoïdal à un rapport de charge R=0.1, à
une fréquence f=20Hz. Le rapport de charge est défini positif pour éviter un flambement de
l’éprouvette lors de la compression. De plus, lamachine de fatigue NanoX n’est pas adaptée
pour effectuer des chargements en compression. Sur les 100.000 premiers cycles (bloc I), le
niveau de force max est σImax = 305MPa. Ensuite, l’essai est relancé pour 100.000 cycles
(bloc 2) avec la même éprouvette à un niveau de force σIImax = 335MPa.

Les cycles d’étude sont les cycles 100, 1000, 5000, 10000, 50000 et 100000 pour le niveau I (
σmax = σImax = 305MPa). Les cycles d’étude sont les cycles 5000, 10000, 50000 et 100000
pour le niveau II ( σmax = σIImax = 335MPa).

A chaque cycle d’étude, pour σ = σmin, un scan de tomographie, les 3 scans de
topo-tomographie, et un scan de 3DXRD sont réalisés dans cet ordre. De plus, pour σ =
σmax un scande 3DXRDet un scande tomographie sont effectués dans cet ordre. Le schéma
de mesure est disponible en figure 5.26.

FIGURE 5.26 : Schéma de mesures de l’expérience de fatigue in− situ.
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Un changement d’atténuateur sur la ligne a été nécessaire entre les deux blocs à différents
niveaux de charge afin de maximiser le rapport signal/bruit pour le deuxième bloc.
En effet, plus le niveau de charge augmente, plus les phénomènes de plasticité sont
activés. Les mécanismes de plasticités qui ont lieu dans l’acier 316L LPBF entraînent des
désorientations internes et donc un étalement des taches de diffraction. Pour anticiper
cet étalement, et donc une diminution des intensités maximales, l’intensité incidente du
faisceau a été augmentée (via un changement d’atténuateur). En conséquence, l’intensité
des taches est différente mais l’intensité du bruit de fond est aussi modifiée entre les deux
blocs de cycles, ce qui empêched’opérer lemêmepost-traitement des clichés dediffraction.
Finalement, ce changement d’intensité incidente empêche de comparer directement les
clichés de diffraction obtenus lors des blocs I (à σImax) et II (à σ

II
max).

Le détecteur de topo-tomographie utilisé est une caméra Frelon14, de taille 1024*1024
pixels, avec une taille de pixel de 14 µm, et un objectif 20X soit un pixel de 0.7 µm sur les
clichés de TT. La distance échantillon-détecteur est de l’ordre de 10 à 20 mm. 72 séries de
clichés sont acquises autour de Q sur une plage de 360° (ω ∈ [0; 360◦], δω = 5◦). Pour
chacune des 72 valeurs de ω, 37 clichés de topo-tomographie sont réalisés pour intégrer
la mosaïcité du grain selon θ 3 avec un pas de désorientation δθ = 0.05°. Ces 37 clichés
constituent ce qu’on appelle un rocking scan. Au total, 2663 clichés sont acquis lors de
chaque analyse pour chaque grain.

5.3.2.5 Exploitation des données

Données de DCT

Comme écrit précédemment, les données de DCT n’ont pas pu être exploitées. Le nombre
de grains identifiés était trop faible pour reconstruire une microstructure numérique
suffisamment complète pour avoir un intérêt en simulation. De plus, la présence demacles
apporte une certaine complexité aux données et augmente considérablement le temps
nécessaire à la reconstruction d’unemicrostructure numérique. Il a donc été décidé ne pas
utiliser ces données de DCT pour se consacrer davantage aux autres aspects de la thèse.

Données de tomographie

Les données de tomographie ont été utilisées pour vérifier la section des éprouvettes lors
des expériences in-situ. De plus, elles ont permis de montrer l’absence de manques de
fusion et porosités dans la zone utile des éprouvettes. Seul un traitement d’image basique,
réalisé sous ImageJ , a été nécessaire à l’exploitation des données brutes.

Données de topo-tomographie

Pour chacun des 72 rocking scan autour deQ, les images diffractées du grain sont intégrées
viauncodePython. En résulte 72 imagesdugrainpourdifférents anglesde rotationω autour
de Q. Ces images permettent une visualisation 3D du grain, autour de l’axe de rotation Q.
Ces images sont traitées via ImageJ afin d’optimiser le rendu.

Données de 3DXRD

L’exploitation des données brutes de 3DXRD a été réalisée en deux temps. Dans un premier
temps, Younes El-Hachi a travaillé sur ces données dans le cadre d’un contrat post-doctoral
entre le CIRIMAT et l’I2M. Il a adapté la méthodologie développée pendant sa thèse [79]
au cas précis de l’acier 316L LPBF. Un travail conséquent a été notamment mené sur
l’identification de seuils pertinents pour la détection des pics de diffraction. En effet,

3θ est l’angle entre l’axe vertical et le vecteur de diffractionQ
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puisque de nombreux grains ne sont pas recristallisés et montrent une forte désorientation
interne, ils participent à l’émergence d’unbruit de fond conséquent sur le détecteur 3DXRD
(figure 5.27a). Ce bruit de fond doit être séparé des taches des grains recristallisés pour
permettre leur identification (résultat post-nettoyage en figure 5.27b). Malheureusement,
l’information de nombreux grains est perdue pendant cette étape.

(a) (b)

FIGURE 5.27 : Cliché de diffraction 3DXRD (a) brut et (b) après la procédure de nettoyage. Cliché
obtenu sur l’éprouvette de fatigue, à l’état initial.

Une fois la méthode d’exploitation développée, Younes l’a appliquée aux données issues de
l’expérience de fatigue in-situ. Dans un second temps, LorèneHéraud (MCF, Arts etMétiers
ParisTech, I2M) a traité les données de l’expérience de traction in-situ sur la base des codes
mis en place par Younes El-Hachi.

Le calcul des déformations de chaque grain a été réalisé différemment sur l’expérience de
traction et celle de fatigue.

Pour la traction, le paramètre de maille de la cellule de référence est calculé comme étant
la moyenne des paramètres de maille de tous les grains identifiés à l’état initial (a0 =
3.6023Å). Les déformations sont alors calculées relativement à cette cellule référence. Cette
approche permet d’estimer les déformations résiduelles d’ordre deux à l’état initial, ie les
hétérogénéités dedéformations entre grains à l’état initial (visible sur la figure 5.30 à 0MPa).

Au contraire, pour le chargement en fatigue, les déformations de chaque grains sont
calculées relativement à leur paramètre de maille initial propre. Cette approche ne permet
pas d’estimer les hétérogénéités de déformation à l’état initial. Autrement dit, l’état de
contrainte de chaque grain est considéré comme nul à l’état initial. En revanche, cette
démarche permet de comparer directement les évolutions relatives de chaque grains. Ce
choix avait été réalisé dans le but de pouvoir directement comparer les résultats à ceux
de simulation numérique dans laquelle les hétérogénéités de contrainte initiales ne sont
pas prises en compte. Cependant, à cause du faible nombre de grains suivis par 3DXRD
en fatigue il a finalement été décidé d’utiliser l’approche numérique pour l’expérience de
traction et non pas celle de fatigue.
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5.3.3 Résultats expérimentaux

5.3.3.1 Essai de traction in-situ suivi par 3DXRD

Évolution du nombre de grains diffractants

La figure 5.28 rassemble le nombre de grains détectés par 3DXRD lors des différents
scans de l’essai de traction. Ce nombre est très faible (≈ 100) par rapport au volume
analysé (500*412*475 µm3). La taille moyenne des grains déterminée à partir de l’EBSD de
l’éprouvette utilisée par l’expérience de fatigue (voir ci-après figure 5.34) est de 28 µm4.
Une estimation grossière de la borne supérieure du nombre de grains est d’environ 4500
grains. Ainsi, seulement 2% des grains (en nombre) sont identifiés avec les paramètres
de traitements utilisés. Néanmoins, les grains identifiés sont parmi les plus gros de la
microstructure (voir ci-après en section 5.3.3.2), la fraction du volume total identifié est
dont bien supérieure.

FIGURE 5.28 : Variation du nombre de grains détectés en 3DXRD en fonction de la contrainte
macroscopique.

Les grains identifiés ne sont pas nécessairement les mêmes d’un scan à l’autre. Ce nombre
est de 98 à l’état initial, et reste stable jusque 260 MPa. Au contraire, pour σ = 300MPa
le nombre de grains détectés est seulement de 23, soit une perte de 68 grains. Cette forte
diminution du nombre de grains détectés est assimilable à la plastification de l’éprouvette.
En effet, la limite d’élasticité des éprouvettes Rot ayant subi un TTh à 1200°C correspond
bien à cette chute du nombre de grains détectés. Le matériau étudié ici (voir section
5.3.2.1) ne correspond pas aux éprouvettes Rot traitée à 1200°C, néanmoins il a subi un
traitement à la même température. On peut donc s’attendre à ce que sa limite d’élasticité
soit comparable. Cette comparaison permet d’attribuer la perte du nombre de grains
détectés à la plastification de l’éprouvette.

4les grains inférieurs à 10 µmne sont pas considérés dans la moyenne
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FIGURE 5.29 : Résultat d’une simulation numérique montrant l’évolution des déformations
élastiques le long de l’axe de traction (ε33,el), plastiques (ε33,p) et totales (ε33,tot) en fonction de la
contrainte macroscopique appliquée σ33

macro et de l’orientation des grains considérés. Les résultats
obtenus sont des moyennes provenant de plusieurs grains d’orientations proches (voir en partie

suivante)

Pour confirmer cette hypothèse, une simulation a été conduite (voir méthodologie et
paramètres utilisés en partie suivante). Les déformations élastiques ε33,el et totales ε33,tot

le long de l’axe de traction (z = e33) sont extraites des grains. La déformation plastique ε33,p

est alors définie par :
ε33,p = ε33,tot − ε33,el (5.8)

La figure 5.29 montre que pour des contraintes inférieures à 200 MPa la déformation est
majoritairement élastique. Pour des contraintes de l’ordre de 250 MPa les déformations
élastiques et plastiques sont équivalentes et enfin au delà de 250 MPa la déformation
plastique devient largement majoritaire. Ces résultats expliquent la chute du nombre de
grains identifiés en 3DXRD entre 250 et 300 MPa. En effet, les mécanismes de plasticité
augmentent les désorientations internes aux grains et provoquent donc un étalement des
taches de diffraction. Cet étalement est un frein à l’indexation des taches de diffraction
en 3DXRD. Finalement, cette analyse numérique confirme que ce sont les mécanismes de
plasticité qui sont à l’origine de la diminution du nombre de grains indexés entre 250 et 300
MPa.

Impact de la position des grains

L’évolution des déformationsmicroscopiques ε33 en fonction de la position des grains et du
chargement macroscopique sont rassemblées en figure 5.30. Ces cartographies montrent
qu’il n’y a pas d’effet significatif de la position des grains sur les valeurs de déformations
microscopiques ε33. En particulier, les grains en surface ou proche surface réagissent de la
même manière que les grains à coeur. Cette observation qualitative est confirmée par un
calcul disponible en annexe H, figure H2. La contrainte moyenne a été calculée pour les
grains de surface et ceux de coeur5. Un écart moyen de seulement 10MPa est notable entre
ces deux groupes de grains. Un écart si faible est de l’ordre de grandeur des incertitudes de
mesures liées à la méthode de 3DXRD.

5Les grains de surface sont définis comme ceux pour lesquels le centre demasse est situé à moins de 30 µm
de la surface.
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La même démarche a été suivie pour les déformations ε11 et ε22, les cartographies de
position ainsi que le calcul des contraintes moyennes des grains de coeur et surface sont
disponibles en annexe H, figures H3 à H6. Elles ne montrent pas non plus d’effet de la
position des grains par rapport à la surface sur leur déformations microscopique. En effet,
bien que les écarts de contraintes entre les grains de coeur et surface soient plus élevés (23
MPa en moyenne pour la direction 11 et 12 MPa en moyenne pour la direction 22), ils sont
opposés pour les directions 11 et 22.

FIGURE 5.30 : Cartographies de l’évolution des déformations ε33 en fonction du pas de chargement
macroscopique et de la position des grains projetées dans le plan XY de l’échantillon. Ce plan

corresponds à la section portante de l’échantillon. La direction de chargement est la direction Z.

En conséquence, cela montre qu’aucun effet de la position coeur/surface sur les déforma-
tions microscopiques des grains n’est mis en évidence par ces mesures en 3DXRD. Il faut
tout demême nuancer ces conclusions puisqu’elles sont obtenues à partir d’un nombre de
grains relativement faible, ceci pouvant induire un biais dans l’analyse.

Impact de l’orientation des grains

La figure 5.31 illustre l’évolution de la déformation microscopique ε33 en fonction de la
contrainte macroscopique σ33 pour des grains en fonction de leur orientation. On retrouve
bien que le nombre de grains diffractants est fortement réduit entre les deux derniers points
de mesures.

Comme attendu, la déformation microscopique augmente avec la contrainte. Avant 260
MPa, contrairement à la diffraction des neutrons, il est difficile de voir une hétérogénéité
de comportement en fonction de l’orientation cristalline. En revanche, lamesure à 259MPa
montre clairement que les grains dont les directions <100> sont proches de la direction de
chargement se déforment davantage que les autres. Ce résultat, est tout à fait concordant
avec les résultats issus de la diffraction des neutrons et de la simulationnumérique.Deplus,
le fait que les différences de déformation entre plans semanifestent davantage à contrainte
élevée se retrouve en diffraction des neutrons (figure 5.5).
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FIGURE 5.31 : Évolution des déformations ε33 extraites de chaque grains détecté en 3DXRD en
fonction de la contrainte macroscopique et de l’orientation des grains. La position des grains dans
le triangle IPF cubique est définie par leur orientation mesurée en 3DXRD. Le rayon de leur cercle

corresponds à leur volume relatif.

L’avantage de cette mesure par 3DXRD est qu’elle permet d’observer les variations entre
grains de même orientation. En particulier, sur ce même scan à 259 MPa, on peut noter un
grain très prochede l’axe [100] qui est très peudéformépar rapport aux autres. Cettemesure
montre donc que l’orientation n’est pas le seul paramètre gouvernant la localisation des
déformations à l’échelle du polycristal. La partie précédente montre que la surface n’a pas
un rôle important sur la localisation des déformations. En conséquence c’est probablement
le voisinage des grains qui joue un rôle prépondérant sur les réponses microscopiques.
Cependant, cet aspect ne peut pas être étudié expérimentalement grâce à cette expérience
puisque trop peu de grains diffractent, et par conséquent le voisinage des grains n’est pas
connu. Si laDCTavait été concluante, le voisinagedes grains aurait été accessible et ce point
aurait pu être discuté. Cet aspect sera rediscuté lors de la comparaison avec la simulation.

5.3.3.2 Essai de fatigue in-situ suivi par 3DXRD et topo-tomographie

Analyse topo-tomographique

Trois grains ont été suivis en topo-tomographie lors de l’expérience de fatigue in-situ (voir
section 5.3.2.4). Le choix de ces grains a étémotivé par leur taille conséquente ainsi que par
leurs orientations cristallines chacune proche d’un axe [100], [110] ou [111]. Par exemple,
la taille du grain dont la projection est illustrée en figure 5.32 est de plusieurs centaines de
microns, ce qui corresponds à la taille des plus gros grains observés en EBSD (voir figure
5.34). Ce grain est donc très probablement un des plus gros de la microstructure étudiée.

Par ailleurs, deux des grains suivis sont maclés à l’état initial, ce qui limite leur
suivi par topo-tomographie à une seule partie (minoritaire) du grain. Des clichés de
topo-tomographie à l’état initial sont disponibles en annexe pour illustrer cette affirmation.
Les évolutions de ces deux grains au cours du chargement en fatigue n’ont pas révélé de
comportement particulier, elles ne seront pas commentées ici. Néanmoins des clichés des
grains à l’état final sont disponibles en annexe I.
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(a) (b)

FIGURE 5.32 : Cliché intégré de topo-tomographie à un angle ω donné (a) à l’état initial et (b) après
l’ensemble des chargements en fatigue

Enfin, les trois grains montrent de fortes désorientations intragranulaires dès l’état initial.
Un exemple de cliché intégré de topo-tomographie illustre cette affirmation pour l’un des
grains (figure 5.32a). Les clichés des deux autres grains sont illustrés en annexe I.

Malheureusement, aucunebandedeglissementn’a étéobservéeen topo-tomographiepour
les 3 grains étudiés et ce quelque soit le niveau de chargement ou le nombre de cycles. De
plus, les clichésde topo-tomographiene sontquepeumodifiéspar le chargement en fatigue
(figure 5.32b). On pourrait supposer que l’état de déformation intragranulaire n’est que peu
modifié. Cependant, pour justifier cette affirmation une reconstruction du volume et des
champs d’orientations 3D à partir des données de topo-tomo est nécessaire. Or, du fait de
la complexité de ce type de reconstruction pour un matériau présentant des macles, cette
démarche n’a pas été adoptée.

Enfin, puisque les grainsmontrent une forte désorientation intragranulaire dès l’état initial,
il est d’autant plus difficile de visualiser une évolution des désorientations internes ou
l’apparition de bandes de glissement. Dans l’état actuel, ce suivi par topo-tomographie
n’apporte donc aucune information sur le comportementmicro-mécanique de l’acier 316L
LPBF.

Cependant, cette technique est prometteuse. Elle a récemment permis, par exemple, de
visualiser l’émergence et la propagation de bandes de glissement dans le volume et en 3D
dans un alliage T i − 7Al [202]. Ces informations, inédites en 3D, permettent de mieux
comprendre les mécanismes de localisation de la déformation au sein d’un polycristal.
D’ailleurs, Stinville et al. [202] montrent que les conclusions obtenues sur la localisation
des déformations au sein du volume diffèrent de celles obtenues par des techniques plus
conventionnelles (HR-EBSD, HR-DIC) en surface.

La topo-tomographie nécessite néanmoins (pour le moment) des matériaux dont les
déformations intragranulaires sont particulièrement faibles, et avec des grains relativement
gros (≈ 100µmpour [202]). Au contraire, l’acier 316L LPBFmontre de fortes désorientations
intragranulaires et des grains relativement fins. C’est pourquoi le suivi des grains par
topo-tomographie n’a pas été un succès dans notre cas.
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Analyse par 3DXRD

Les résultats présentés ici correspondent audeuxièmeblocde 100000 cycles,ie pourσmax =
σIImax. Après post-traitement des clichés, il s’est avéré que c’est pour ce bloc (pour lequel
l’intensité du faisceau incident était supérieure) que les résultats sont les plus exploitables.
Seuls 10 grains ont pu être suivis sur la totalité des cycles de fatigue du bloc 2. Les évolutions
sont comparées grain par grain afin de mettre en évidence l’hétérogénéité de déformation
polycristalline. Il n’est pas pertinent de calculer des moyennes sur un nombre de grains
si faible. De plus, l’évolution moyenne des grains nous est renseignée par l’expérience de
diffraction des neutrons. Seuls les évolutions grain à grain seront commentées.

(a) (b)

(c)

FIGURE 5.33 : Évolution de (a) l’amplitude∆ε33 et (b) de la déformation moyenne ε̄33 le long de la
direction de chargement en fonction du nombre de cycles de fatigue. Les couleurs des courbes

correspondent aux orientations le long de la direction de chargement définies par la figure de pôle
inverse en (c). La taille des cercles est proportionnelle au volume relatif des grains. Les numéros de

la figure (c) sont purement à caractère nominatif.

Influence du nombre de cycles

La figure 5.33a montre que quelque soit le grain considéré, l’amplitude de déformation
∆ε33 ne varie pas significativement au cours de l’essai de fatigue. Pour rappel, cette
déformation mesurée par 3DXRD correspond à une déformation élastique. L’amplitude
de contrainte étant imposée par la machine de fatigue, en l’absence de variation des
constantes d’élasticités microscopiques (Chkl

ij ), il est normal d’observer que l’amplitude de
déformation élastique est constante. Pour les mêmes raisons, on observe que la moyenne
de la déformation élastique ε̄33 de chaque grain ne varie pas au cours de l’essai de fatigue
(figure 5.33b).
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Distribution des déformations moyennes

La figure 5.33 révèle une forte hétérogénéités des déformations entre grains en termes de
contrainte moyenne (figure 5.33b). En particulier, le grain n°1 (en rouge, voir figure 5.33c
pour la numérotation) montre une déformation moyenne nulle (ε̄33 ≈ 0) alors que le
rapport de charge est de 0.1. Ainsi, ce grain est en compression lors de la moitié d’un cycle
de fatigue alors que l’éprouvette est macroscopiquement en traction pendant l’ensemble
du cycle. Au contraire, le grain n°2 (en vert foncé)montre une déformationmoyenne élevée
(ε̄33 ≈ 1, 5.10−3). Considérant les constantes d’élasticités utilisées dans les calculs CPFE,
cette déformationmoyenne correspondàune contraintemoyenne locale de σ̄33 ≈ 350MPa
et à une contraintemaximale locale de σ33max ≈ 480MPa6. Ces valeurs sont bien supérieures
à celles de la limite d’élasticité macroscopique de ce type de matériau (265 MPa pour les
éprouvettes P2 TTh1200).

Ce zoom sur les grains 1 et 2met donc en évidence une forte hétérogénéité de déformation
(resp. contrainte) moyenne entre grains lors d’un chargement en fatigue. Pourtant, les
grains 1 et 2 ont des orientations cristallines le long de la direction de chargement qui sont
proches (voir figure 5.33c). Cette analyse met donc en évidence que l’orientation cristalline
le long de la direction de chargement n’est pas le paramètre prépondérant dans la définition
des contraintesmoyennes. Autrement dit, l’orientation cristalline n’est pas le paramètre qui
influemajoritairement sur la distribution des déformations (resp. contraintes) au sein d’un
agrégat polycristallin.

Il faut cependant nuancer ces résultats puisque l’hétérogénéité de déformation initiale
entre grains n’est pas prise en compte dans le calcul des déformations. Ainsi, si un grain
est initialement en compression (à cause des contraintes résiduelles d’ordre 2), son niveau
moyen de chargement sera plus faible que si ce même grain était initialement en traction
ou libre de contrainte. Les conclusions formulées au paragraphe précédents impliquent
donc de considérer les hétérogénéités de déformation initiales comme très faibles devant
les déformations en cours d’essai.

Distribution des amplitudes de déformation

Les réponses des grains en amplitude de contraintes sont plus homogènes que celles en
termes de déformation moyenne7. Néanmoins des différences sont mises en évidence par
la figure 5.33b. En particulier, le grain n°10 (en vert fluo) qui présente une orientation
proche de <100> montre l’amplitude de déformation maximale. Ce résultat est en bonne
adéquation avec les résultats de diffraction des neutrons, ceux de 3DXRD sous traction
quasi-statique in-situ, et les simulations numériques, qui ont montré que les grains dont
l’axe <100> est parallèle à la direction de chargement sont ceux qui se déforment davantage.

Au contraire, l’amplitude de déformation minimale correspond au grain n°1. Des grains
d’orientations proches (n°2 et n°4) ont des amplitudes de déformations dans la moyenne
des autres grains. Dans ce cas précis, l’orientation cristalline ne semble donc pas avoir une
influence marquée sur l’amplitude de déformation.

6Valeurs moyennées sur les 4 cycles de mesure.
7L’écart min-max est de l’ordre de 1, 5.10−3 pour les déformations moyennes contre 0.7.10−3 pour

l’amplitude de déformation
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Conclusion sur le suivi par 3DXRD

Finalement, le faible nombre de grains identifiés par 3DXRD lors de cette expérience de
fatigue in-situ ne permet pas de séparer les contributions de l’orientation cristalline, de
la taille des grains, de leur position ou de leur voisinage sur leur réponse microscopique.
Cependant, ces résultats montrent tout de même que :

1. le nombre de cycles ne modifie pas drastiquement l’amplitude ni la moyenne de la
déformation élastique

2. la distribution des déformationsmoyennes ne semble pas dépendre au premier ordre
de l’orientation cristalline

3. il est difficile de conclure sur l’influence de l’orientation cristalline sur l’amplitude de
déformation. On retrouve tout de même que les grains dont l’axe <100> est parallèle
à la direction de chargement sont ceux qui se déforment le plus.

Analyses post-mortem

(a) (b)

FIGURE 5.34 : Analyses EBSD de l’éprouvette 316L-ESRF après essai de fatigue. (a) Cartographie de
figure de pôle inverse orientée le long de la direction de chargement et (b) cartographie de

désorientation des joints de grains.

Suite à l’essai de fatigue, l’éprouvette miniature de fatigue a été analysée en EBSD (figure
5.34). L’analyse EBSD révèle denombreusesmacles. Cesmacles étaient déjà présentes avant
essai comme le révèle la figure 5.20a qui montre une cartographie EBSD de la nuance
utilisée. Les taux des différents types de macles avant et après essai sont rassemblés dans
le tableau 5.7. Les relations d’orientations des différents systèmes sont rappelées dans
le même tableau. La fraction totale de macles n’est pas supérieure sur la microstructure
ayant subi le chargement en fatigue. Par ailleurs, aucune évolution n’est notable entre les
différents systèmes demaclesΣ3 ,Σ5,Σ7 ouΣ9. Le systèmeΣ3 reste largementmajoritaire
avant et après essai de fatigue.

Fraction linéique de macles (%) Totale Σ3 Σ5 Σ7 Σ9

Relations d’orientations 60°/[111] 37°/[100] 38°/[111] 39°/[110]

316L-ESRF 62.3 56.9 0.2 0.4 4.8

316L-ESRF post-fatigue 55.3 51.3 0.4 0.4 3.2

TABLEAU 5.7 : Taux de macles de la microstructure 316L-ESRF avant et après essai de fatigue. Ces
estimations ne sont pas réalisées sur la même surface. La fraction totale est calculée en ne

considérant que les systèmesΣ3, 5, 7 et 9.
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En conséquence, cette analyse simple montre que le maclage n’est pas un mode
de déformation privilégié pour l’acier 316L LPBF même lorsqu’il est majoritairement
recristallisé. Dans le cas contraire, une évolution du taux de macle ou une évolution de la
répartition des types de macles aurait été mise en évidence par ces analyses.

5.3.4 Couplage avec la simulation numérique

5.3.4.1 Génération d’agrégats polycristallins

La DCT n’étant pas exploitable, un agrégat numérique est généré via Neper.

Géométrie et maillage

De lamêmemanière que pour le calcul en diffraction des neutrons, un agrégat de 500 grains
est généré avec Neper. La distribution de taille utilisée est log-normale. La seule différence
réside dans la définition des conditions aux limites. Pour prendre en compte de probables
effets de surface, les conditions aux limites ne sont pas périodiques enX et Y; seules les faces
Z ont des conditions de périodicité. La périodicité entre noeuds est assurée par égalité des
vecteurs déplacements des noeuds concernés. Les surfaces X et Y sont libres (σxx = σyy =
0).

Le maillage est composé de 353 069 éléments tétraédriques, soit 706 éléments par grain en
moyenne. Une représentation de la microstructure numérique maillée est disponible en
figure 5.35.

FIGURE 5.35 : Représentation de l’agrégat numérique utilisé pour les calculs liés à l’expérience de
3DXRD. Il a été généré et maillé avec Neper. Les couleurs n’ont pas de signification.

Orientations cristallines

En 3DXRD, peu de grains ont été identifiés à l’état initial que ce soit sur l’éprouvette utilisée
pour la traction (98 grains) ou celle utilisée pour la fatigue (82 grains). L’environnement
des grains n’est donc pas connu. C’est pourquoi la position des différentes orientations
cristallines dans l’agrégat est définie de manière aléatoire.
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FIGURE 5.36 : Représentation de la méthodologie du choix des orientations de l’agrégat numérique
pour les calculs de 3DXRD.

Pour définir les orientations des grains de l’agrégat numérique, les orientations des grains
identifiés par 3DXRD dans les 2 éprouvettes utilisées à l’ESRF (traction et fatigue) sont
utilisées. Les 400 orientations restantes sont choisies aléatoirement parmi les orientations
des grains identifiés sur l’EBSD de l’éprouvette post-fatigue. La méthodologie de choix des
orientations est définie en figure 5.36.

5.3.4.2 Identification de loi matériau

Aucune donnée expérimentale oligocyclique ou de traction n’est connue pour la nuance
316L-ESRF. Le matériau pour lequel nous disposons de données oligocyclique et se
rapprochant de cette nuance est une éprouvette P2 traitée thermiquement à 1200°C
pendant 2 heures. Sur cette éprouvette, une recristallisation (au moins partielle) a été
observée (voir annexe E). Nous faisons l’hypothèse que les propriétés de ce matériau sont
proches de celles de la nuance 316L-ESRF qui a aussi un subit un TTh à 1200°C. Du fait
de cette hypothèse forte, seul un accord correct entre les données expérimentales et celles
simulées sera nécessaire. En effet, il n’est pas utile de perdre du temps à optimiser de façon
parfaite une loi matériau à partir de données expérimentales qui ne correspondent pas
exactement aux données simulées.

L’optimisation est réalisée en utilisant un modèle homogénéisé par une loi β. Les
coefficients de la loi β identifiés précédemment (section 5.2.5.3) ne sont pas ré-optimisés.
Pour simplifier le processus d’optimisation, seul le coefficient R0 de l’écrouissage isotrope
est optimisé. Les coefficients b, Q, C et D sont conservés constants. En effet, l’allure globale
du cycleσ−ε est conservée, et donc lamodificationde ces coefficients n’a quepeud’intérêt.

La figure 5.37 rassemble les données expérimentales utilisées (échantillon P2-1200°C), la
réponse du calcul homogénéisé et enfin la réponse du calcul sur agrégat. Ellemontre un très
bon accord entre calcul homogénéisé et calcul sur agrégat. Cet accord permet de justifier
à posteriori la pertinence de conserver les coefficients de la loi β inchangés. Le tableau 5.8
résume l’ensemble des coefficients de la loi matériau utilisée pour simuler les expériences
liées à la 3DXRD.
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Cβ (GPa) Dβ

77.9 198

C11 (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa) K (MPa.s1/n) n

206 133 119 10 10

h0 h1 h2 h3 h4 h5

1.000 1.000 0.438 77.200 4.310 2.410

R0 (MPa) Q (MPa) b C (MPa) D

67.5 1.01 0.0 19000 319

TABLEAU 5.8 : Coefficients de la loi matériau utilisée pour les calculs relatifs à l’expérience de
3DXRD. SeulR0 a été modifié par rapport aux valeurs utilisées pour simuler l’expérience ILL. Les
coefficients de la matrice d’élasticité (Cij) proviennent de Zinovieva et al. [255], ceux de la matrice

d’interaction (hi) sont extraits de la thèse de Guerchais [74]

Par ailleurs, un bon accord est trouvé entre l’expérience et les simulations pour la prédiction
des contraintes extrêmes. En revanche, lemodèle surévalue les contraintes pour les valeurs
de déformations les plus faibles en valeur absolue. Une différence maximale de l’ordre de
50MPa est notable entre le modèle et la simulation. Néanmoins, prenant en compte que la
réponse expérimentale n’est pas celle dumatériau que nous voulons simuler, cet écart reste
acceptable.

FIGURE 5.37 : Comparaison des données expérimentales (P2-1200°C), de la réponse du calcul
homogénéisé et du calcul sur agrégat. Ce sont les contraintes et déformations macroscopiques qui

sont tracées ici (en opposition aux déformations microscopiques précédemment étudiées en
3DXRD)
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5.3.4.3 Comparaison expérience / simulation en traction quasi-statique

Pourquoi seulement en traction quasi-statique?

Les résultats expérimentaux principaux ont été obtenus sur l’expérience de traction
quasi-statique in-situ. De plus, la loi matériau utilisée en simulation est optimisée à partir
d’une seule boucle de fatigue oligocyclique, approximée comme correspondant à un état
stabilisé. Par conséquent, les cinétiques d’adoucissement ou de durcissement au cours du
cyclage ne peuvent pas être prédites par la simulation. Il n’est donc pas pertinent de simuler
l’évolution du comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF pour le comparer à celui
obtenu par 3DXRD.

Évolutions moyennes

La figure 5.38 représente l’évolution de la déformation élastique le long de l’axe de traction
(axe z = e33) en fonction de la contrainte appliquée à l’éprouvette (σ33macro). Les données
expérimentales sont obtenues sur l’ensemble des grains identifiés par 3DXRD à chaque pas
de chargement (ceux de la figure 5.28). Les données de simulations sont obtenues à partir
des grains d’orientation correspondante aux grains identifiés expérimentalement à l’état
initial.

FIGURE 5.38 : Comparaison des déformations élastiques le long de l’axe de traction obtenues
expérimentalement (ε33,elexp ) et par simulation (ε33,elsim ).

Un écart, significatif, est observable entre les déformations moyennes expérimentales et
simulées. Cet écart augmente sur les premiers points de mesures et se stabilise ensuite à
environ ∆εsim−exp ≈ 4.10−4 entre 100 et 260 MPa pour finalement ré-augmenter pour
le point à 302 MPa. Concernant ce dernier point, il est obtenu à partir de la moyenne des
réponses de 25 grains contre plus de 90 pour les autres points, ce qui lui confère une faible
valeur statistique.

Outre ce point extrême, l’écart entre les données simulées et expérimentales est dû à un
mauvais accord sur le début du chargement. Les déformations mesurées sont inférieures à
celles prédites par la simulation. Cette différence pourrait s’expliquer par la présence d’un
jeu ou d’un manque de rigidité de la chaîne de traction. Cette hypothèse est soutenue par
l’observation d’un décalage de la position de l’éprouvette entre les points à l’état initial et à
50 MPa (voir figure 5.30). Il suggère un réalignement de l’éprouvette entre ces deux points
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et pourrait être une piste d’explication de l’écart entre données expérimentales et simulées
au début du chargement.

Finalement, en attribuant les faibles déformations mesurées au début du chargement à un
mauvaispositionnementde l’éprouvette, il est intéressantdenoter que lapentede la courbe
expérimentale est bien prédite entre 100 et 260 MPa. Autrement dit, sur cette plage de
contrainte, lemodule élastiquemoyenmesuré par 3DXRD est bien prédit par la simulation.
On retrouve ici lemême résultat déjà obtenu en diffraction des neutrons,mais étendu à des
grains d’orientations quelconques.

Hétérogénéités de déformations

Contrairement à la diffraction des neutrons, la 3DXRDnous renseigne plus précisément sur
la dispersion des données entre grains. Expérimentalement, une très forte dispersion sur
ε33,elexp (> 1.10−3) est observable quelque soit l’état de chargement. Cette dispersion n’évolue
pas avec l’état de chargement. En simulation, la dispersion des valeurs augmente avec
σ33macro. Elle est très faible pour le premier point de chargement (≈ 1.10−3) et augmente
jusqu’à être supérieure à 1.10−3 pour le dernier point.

La forte dispersion des déformations élastiques mesurée par 3DXRD dès l’état initial sug-
gère la présence de contraintes résiduelles d’ordre 2, ie des hétérogénéités de déformations
grains à grains. Pour rappel, les déformations sont calculées par rapport à une cellule neutre
définie comme la moyenne des cellules de tous les grains identifiés à l’état initial. Une des
principales hypothèses liée à ce choix est que la centainede grains caractérisée à l’état initial
soit réellement dans un état de contrainte moyen nul.

En simulation, aucune contrainte résiduelle n’est introduite dans le calcul, d’où le fait
que la dispersion soit nulle à l’état initial. En revanche, la dispersion expérimentale est
globalement bien prédite par la simulation pour les chargements les plus importants. Une
hétérogénéité des déformations entre grains pourrait être introduite dans le calcul dès l’état
initial en effectuant un pré-chargement suivi d’une décharge avant de simuler l’essai de
traction.

Influence de l’orientation cristalline

La figure 5.39a compare les évolutions de la déformation élastique ε33,el entre la simulation
et l’expérience pour différents groupes d’orientation de grains. Expérimentalement, les
différences de comportement entre ces 3 groupes restent faibles. Au contraire, la simulation
numérique prédit une déformation plus importante des grains <100> comparée aux grains
<110> et <111> pour lesquelles la déformation élastique est comparable.

La diffraction des neutrons a permis de montrer qu’en moyenne les grains <100> se
déforment plus que les grains des autres orientations. Il apparaît donc que le nombre
de grains sur lesquels les moyennes expérimentales sont réalisées (de l’ordre de 10) est
trop faible pour décrire un comportement moyen représentatif. Les effets autres que ceux
de l’orientation (voisinage, taille, morphologie) sont trop prépondérants pour permettre
l’observation d’un comportement moyen représentatif d’une orientation cristalline.

Afin d’analyser plus finement ce problème de comportement moyen cristallin, les
dispersions grains à grains sont analysées au regard de l’orientation des grains en figure
5.39b (expérimental) et 5.39c (simulation).

En simulation numérique, le comportement des grains d’orientations proches ne dévie de
lamoyenne que d’environ 3.10−4 aumaximum. Au contraire, la déviation à lamoyenne des
observations expérimentales est de l’ordre de 8.10−4. Ces écarts de comportements locaux

234



5.3. Apport de la diffraction des rayons X de haute énergie à l’étude du comportement en
fatigue

entre expérience et simulation pourraient provenir de l’absence de prise en compte du
voisinage réel des grains, de leur taille et de leur morphologie. Ces résultats soulignent que
l’orientation cristalline n’est pas le seul paramètre d’ordre 1 gouvernant le comportement
mécanique à l’échelle du grain.

(a)

(b) (c)

FIGURE 5.39 : (a) Comparaison des réponses moyennes par groupe d’orientation entre le calcul et
l’expérience. (b) Analyse des dispersions expérimentales et (c) analyse des dispersions simulées.
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5.3.5 Conclusion sur l’apport de la diffraction des rayons X de haute énergie à
l’étude des interactions fatigue-microstructure

Cette section a décrit l’expérience réalisée à l’ESRF sur la ligne ID11. L’objectif initial de cette
expérience était d’étudier le comportement mécanique de chaque grain d’un polycristal
d’acier 316L LPBF sous chargement de fatigue. Le but étant de pouvoir comparer les
quantités mécaniques grains à grains entre ces mesures et des simulations CPFE.

Deux verrous technologiques majeurs ont été rencontrés :

1. Premièrement, la reconstruction numérique à partir de données DCT d’un agrégat
d’acier 316L LPBF non recristallisé n’est pas possible. La seule possibilité actuelle
consiste à faire recristalliser cematériau afin de pouvoir l’imager enDCT. Cependant,
l’émergence de macles post-recristallisation rend le processus de reconstruction
numérique complexe.

2. De même que pour la DCT, les désorientations internes des grains ainsi que la
présence de macles ont empêché d’obtenir des informations issues de 3DXRD sur la
majorité des grains du polycristal étudié. Seules les informations de quelques grains
ont pu être obtenues (une centaine).

Ces deux verrous empêchent la reconstruction d’un polycristal numérique complet et
fidèle à la réalité, décrivant en particulier l’environnement de chacun des grains. Plus
précisément, les mauvais accords expérience/simulation grains à grains proviennent très
probablementd’unmanquede représentativitéduvoisinagedesgrains en simulation.Cette
étude confirme que, au-delà de l’orientation des grains, leur environnement joue un rôle
clé dans leur comportement mécanique local. Ce résultat, obtenu ici par une approche
couplée entre grands instruments et modélisation, confirme les résultats numériques de
Guilhemquidémontrentprécisément l’importanceduvoisinagedes grains sur leur réponse
mécanique [75]. De même, Younes El-hachi a montré l’importance du voisinage par une
approche expérimentale en 3DXRD sur un alliage de CuAlBe [56].

Le chapitre 2 amontré que la position et l’environnement des grains peuvent être contrôlés
grâce au procédé LPBF. En conséquence, ce procédé est particulièrement bien adapté pour
optimiser le comportement mécanique local des grains, et donc à termes, garantir de
meilleures propriétés mécaniques.
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5.4 Conclusions du chapitre

L’objectif de ce chapitre était de confronter un modèle de type CPFE à des données
expérimentales à l’échelle des grains pour un matériau issu de fabrication additive. Le
but étant de comprendre en quoi les sous-structures issues du procédé LPBF (réseaux
de dislocations, micro-ségrégations ou encore présence de nano-oxydes) modifient le
comportement micromécanique local.

Pour cela, deux expériences auxgrands instruments ont étémises enplaces : uneexpérience
de diffraction des neutrons et une expérience de diffraction des rayons X de haute énergie.

La diffraction des neutrons s’est révélée être un moyen efficace pour l’étude du compor-
tement moyen des grains d’orientations définies lors d’un chargement en fatigue. Cette
expérience a notamment permis de montrer que :

1. Les modules d’élasticités cristallins de l’acier 316L LPBF peuvent être mesurés par
diffraction des neutrons. Ils sont proches de ceux de l’acier 316L conventionnel.
En conclusion, les sous-structures issues du procédé LPBF n’induisent pas de
modification de l’anisotropie cristalline élastique de l’acier 316L.

2. Pour une des premières fois dans la littérature, les hétérogénéités de déformations
entre plans cristallins a été confirmée sur un cycle de fatigue oligocycliquepour l’acier
316L LPBF. En revanche, cette expérience révèle que l’évolution des déformations
microscopiques au cours du chargement en fatigue est comparable d’une famille de
plan à l’autre.

3. Le couplage avec unmodèle de CPFEmontre que ce type demodélisation est capable
de décrire les déformationsmicroscopiquesmoyennes d’un ensemble de grains sous
chargement élasto-plastique.Une très bonne corrélation expérience/simulation a été
obtenue.

4. Enfin, les mesures ont révélé et la simulation a confirmé que le voisinage moyen
des grains n’a que peu d’effet sur la réponse mécanique moyenne d’un ensemble de
grains. Le grandnombredegrainsdiffractants couplé auxvoisinagesdifférents vuspar
chacunde ces grains effacent les possibles effets de voisinage sur la réponse locale des
grains.

Alors que la diffraction des neutrons permet l’étude du comportement moyen d’un
ensemble de grains demême orientation, l’expérience en diffraction des rayons X de haute
énergie avait pour objectif d’étudier les comportements locaux de chacun des grains. Du
fait des verrous technologiques liés aux méthodes 3DXRD et DCT, l’expérience n’a pas pu
être réalisée sur un acier 316L LPBF présentant des sous-structures issues du procédé. De
plus, l’expérience n’a pu être menée que sur un seul type de microstructure. Néanmoins,
le couplage avec la simulation numérique a mis en lumière l’importance du voisinage des
grains sur leur réponse locale. La connaissance (quasi) complète de la microstructure d’un
agrégat polycristallin est nécessaire à la prédiction déterministe de ces champsmécaniques
locaux.

Enfin, en l’état des connaissances actuelles l’exploitation de ces données donne encore peu
d’informations sur les comportements locaux. Cependant, les développements actuels des
techniques de 3DXRD, DCT, et TT par la communauté scientifique donnent bon espoir
quant à la possibilité d’exploiter des données issues de matériaux maclés, déformés ou à
petits grains [33], [84], [202], [220].
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Avant-propos

Avant toute chose, le programme 80|Prime du CNRS nous a donné l’opportunité de
financer un projet nouveau, interdisciplinaire, plus exploratoire et sans résultat garanti à
court terme. Nous avons pu commencer à développer une approche originale basée sur
l’utilisation des grands instruments couplés à la simulation numérique pour l’étude du
comportement micro-mécanique des métaux.

Synthèse de la démarche scientifique

D’une part, les nombreuses opportunités industrielles liées aux procédés de fabrication
additive métallique justifient l’intérêt porté à ces sujets. Pour permettre l’utilisation de
pièces obtenues par fabrication additive dans des applications critiques, leurs propriétés
mécaniques doivent être caractérisées, et surtout, les variations de celles-ci encadrées et
comprises. En particulier, un lien clair doit être établi entre les paramètres de fabrication,
les post-traitements utilisés et les propriétés mécaniques résultantes. C’est dans ce
contexte d’industrialisation du procédé LPBF que se placent ces travaux consacrés à la
compréhension de l’effet du procédé de fusion laser sur lit de poudre sur le comportement
en fatigue de l’acier 316L.

D’autre part, nous avons tenté de profiter des possibilités de maitrise de la microstructure
qu’offre ce procédé additif couplé avec des traitements thermiques post-fabrication pour
apporter des éléments de compréhension à propos de la contribution des différentes
échelles de la microstructure dans le comportement en fatigue des métaux.

La démarche adoptée couvre un champd’étude scientifique large s’étendant de la physique
du procédé, à la mécanique de la rupture, en passant par la métallurgie physique. Une
revuede la littérature a donc été nécessaire afind’identifier précisément les problématiques
scientifiques essentielles à adresser. Ce bilan de la littérature a notamment souligné qu’il
existe une forte variabilité des propriétés mécaniques de l’acier 316L LPBF et que celle-ci
est reliée aux populations de défauts et aux microstructures engendrées par le procédé.
Toutefois, le lien entre les populations de défauts, les spécificités de la microstructure de
l’acier 316L LPBF et son comportement en fatigue n’a pas encore été pleinement compris.

Deux volets majeurs ont donc été abordés dans cette thèse :

1. La compréhension du lien procédé - microstructure. Une étude de l’effet des
paramètres du procédé sur les populations de défauts et la microstructure à
différentes échelles a été menée. De plus, elle a été complétée par une analyse de
l’effet des traitements thermiques sur la microstructure aux échelles fines. Suite à
ces deux études d’influences, des éprouvettes de fatigue à populations de défauts et
microstructures contrôlées ont été obtenues.

2. La compréhension du lien microstructure - comportement en fatigue. Une étude
expérimentale des interactions défauts-microstructures en fatigue pour différentes
gammes de défauts et microstructures a été réalisée. L’impact des spécificités
microstructurales dues au procédé LPBF a particulièrement été investigué. De plus,
une approche originale basée sur l’utilisation de grands instruments couplés à la
simulation numérique, a permis d’approfondir le sujet à l’analyse du comportement
micromécanique de l’acier 316L LPBF.
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Résultats principaux

La démarche présentée ci-dessus a permis d’aboutir aux principaux résultats suivants.

Maîtrise de la microstructure par le procédé LPBF

Tout d’abord, l’analyse du procédé a révélé que la microstructure à l’échelle du polycristal
est contrôlée au premier ordre par la composition chimique de la poudre. En particulier,
avec certaines compositions, des microstructures fines, équiaxes et peu texturées sont
atteignables via le procédé LPBF. D’autre part, le rôle significatif des stratégies de lasage a
été souligné et il a par exemple étémontré que le choix de la direction de lasage par rapport
au flux d’argon impacte l’arrangement et la morphologie des grains.

Conséquences des traitements thermiques post-fabrication

L’étude de l’effet des traitements thermiques sur la microstructure a révélé de fortes
potentialités pour le contrôle de la microstructure aux échelles fines. Ces traitements
thermiques peuvent être utilisés pour optimiser les propriétés de l’alliage en fonction de
l’application visée, ou bien, dans le cadre d’une démarche scientifique pour isoler certains
composants de la microstructure et étudier leurs effets.

A l’échelle des grains, ces travaux ont démontré que l’acier 316L LPBF a une température de
recristallisation plus élevée que son homologue conventionnel, et ce grâce à la présence de
nano-précipités.

A une échelle inférieure, la précipitation de phase σ entre 800°C et 1000°C a été mise
en évidence. L’origine de sa présence a été expliquée pour une des premières fois dans
la littérature. Le couplage entre la technique de diffraction des RX et les microscopies
électroniques à balayage et en transmission a révélé qu’il n’y a pas de température exacte
de disparition du réseau cellulaire de dislocations mais plutôt une forte diminution de son
intensité entre 600°C et 900°C.

A l’échelle nanométrique, des analyses en microscopie électronique à transmission ont
permis d’évaluer l’évolution de taille des nano-oxydes en fonction de la température. De
plus, il a été montré qu’un changement de structure cristalline et de morphologie de ces
précipités s’opère de façon graduelle entre l’état « as-built » et les traitements à plus hautes
températures.

Enfin, les cellules de dislocations et micro-ségrégations ainsi que les nano-oxydes
(maitrisables uniquement par traitement thermique) ont été identifiés comme étant les
principaux responsables des propriétés mécaniques quasi-statiques élevées de l’acier
316L LPBF. En effet, la microstructure à l’échelle du polycristal modifiable aisément par
le procédé a très peu d’impact sur le comportement quasi-statique. En revanche, les
traitements thermiques agissent à des échelles plus fines de la microstructure et donc
impactent de façon significative la réponse mécanique.
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Comportement en fatigue

Deux régimes distincts concernant la compétition défaut / microstructure ont été
identifiés :

• En présence de gros manques de fusion (dont
√
aire > 100 µm). Ceux-ci réduisent

radicalement la durée de vie en fatigue à faible comme à grand nombre de cycles.
La microstructure à l’échelle du polycristal ou à l’échelle des cellules de dislocation
n’a aucune influence sur la résistance en fatigue : la taille du défaut gouverne le
comportement.

• Pour des microstructures avec des défauts de taille inférieure, un faible effet des
différents composants de la microstructure polycristalline a été révélé. La taille de
défaut critique pour la compétition défaut/microstructure est comme pour l’acier
316L conventionnel [68], proche de la taille des grains.

Enfin, undes objectifs concernait l’étudede l’impact des spécificitésmicrostructurales liées
au procédé, à savoir essentiellement les cellules de dislocations et de micro-ségrégations.
Il a été montré que la suppression des cellules de micro-ségrégations, la précipitation
de phase σ ainsi que la diminution de densité de dislocations entre 650°C et 900°C
ne diminuent pas la résistance en fatigue alors que ces modifications microstructurales
impactent le comportement monotone. De même, les morphologies de bandes de
glissement ne sont pas modifiées par cette échelle de la microstructure.

Comportement micromécanique

La diffraction de neutrons s’est révélée être un moyen efficace pour l’étude du comporte-
mentmoyendes grains d’orientations définies lors d’un chargement en fatigue. Le couplage
de cette technique avec une simulation par éléments finis en plasticité cristalline permet
de décrire les déformations microscopiques moyennes d’un ensemble de grains sous char-
gement élastoplastique monotone ou cyclique pour un matériau de fabrication additive
seulement enprenant encomptedesparamètresmatériaux identifiésmacroscopiquement.
D’autre part, le couplage entre la simulation et la diffraction de neutrons a montré que le
voisinage moyen des grains n’a que peu d’effet sur la réponse mécanique moyenne d’un
ensemble de grains. Une tentative d’étude expérimentale des comportements locaux a
été menée par la méthode 3DXRD au synchrotron. Malheureusement, les résultats n’ont
pas été concluant, du fait de la présence de trop nombreux grains présentant une forte
hétérogénéité de déformation intragranulaire inhérente au procédé de fabrication, mais ils
apportent des pistes d’amélioration.

Les essais de dureté et de traction monotone ont montré que la microstructure à l’échelle
du polycristal n’a que peu d’impact sur le comportement quasi-statique. En revanche,
l’état de traitement thermique impacte de façon significative la réponse mécanique. Plus
particulièrement, les dislocations et les nano-oxydes ont été identifiés comme étant les
principaux responsables des propriétés mécaniques quasi-statiques élevées de l’acier 316L
LPBF.

242



Conclusion générale : une méthodologie pour l’étude de l’influence des effets
de microstructure en fatigue

Finalement, les travauxprésentés dans cette thèseproposent uneméthodologiepermettant
l’étude de l’influence de lamicrostructure sur le comportement en fatigue desmétaux issus
du procédé LPBF. Trois voies ont été investiguées et validées :

• La première voie consiste à utiliser le procédé en lui-même pour faire varier la
microstructure et/ou les populations de défauts. Couplé à des essais de fatigue, il a été
montré que cette approche est particulièrement adaptée pour étudier les interactions
microstructure - défauts en fatigue.

• La seconde consiste à utiliser des post-traitements thermiques pour faire varier
la microstructure aux échelles inférieures. Le troisième chapitre de la thèse a
montré qu’un contrôle fin de la microstructure est atteignable grâce aux traitements
thermiques. Cette démarche a l’avantage de permettre l’étude en fatigue de l’effet
de caractéristiques microstructurales propres aux matériaux issus de fabrication
additive.

• Enfin, unmodèle numérique basé sur unemodélisation explicite de lamicrostructure
et intégrant des lois de plasticité cristalline identifiées macroscopiquement a été
validé à l’échelle des grains via des mesures obtenues par diffraction de neutrons.
Cette modélisation offre donc un moyen supplémentaire pour étudier le comporte-
ment en fatigue des métaux issus de fabrication additive. Cette dernière approche a
l’avantage de nécessiter peu demoyens expérimentaux contrairement aux deux voies
précédentes.

Les troisméthodologies explorées ont l’avantage d’être assez générales pour être adaptées à
l’étude d’autres chargements mécaniques (fluage, impact, chargements multi-axiaux, etc.)
et d’autresmétaux issus de procédés additifs similaires (Direct EnergyDeposition,Wire-Arc
AdditiveManufacturing, Wire-Laser AdditiveManufacturing, etc.).
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Perspectives

Même si les résultats obtenus dans cette thèse apportent une meilleure compréhension
du comportement en fatigue de l’acier 316L LPBF, de nombreux points mériteraient une
attention particulière.

Toutd’abord, les changementsmicrostructurauxmajeurs à l’échelle dupolycristal identifiés
comme étant liés à la composition chimique et à la microstructure de la poudre
méritent d’être étudier plus en détail. En effet, plusieurs hypothèses cohabitent dans la
littérature pour expliquer le raffinement microstructural mais aucune n’est pleinement
convaincante. En particulier, des expériences supplémentaires seraient nécessaires pour
dissocier l’impact du taux d’éléments alphagènes dans la poudre de celui du taux d’azote ou
des nano-précipités. La compréhension fine de ces phénomènes permettrait, à termes, le
développement de poudres de fabrication additive favorisant desmicrostructures équiaxes
et peu texturées, fortement désirées par les industriels.

Par ailleurs, une étude de la distribution en taille des nano-oxydes présents dans les
pièces obtenues par LPBF et de son évolution au cours de traitements thermiques serait
intéressante afin de confirmer statistiquement les premiers résultats obtenus en MET.
Cette démarche a été employée dans le cadre de la thèse via deux expériences utilisant
la technique de diffusion des rayons X aux petits angles au synchrotron (sur SWING à
SOLEIL en octobre 2022 et ID02 à l’ESRF en janvier 2023). Les résultats n’ont pas pu être
traités dans la thèse,mais sont prometteurs. Enfin, toujours à propos des nano-oxydes, bien
qu’ils semblent contribuer au comportement mécanique, cette hypothèse reste à prouver.
Des expériences in-situ au MET sous chargement de traction (voir fatigue) pourraient
être menées afin d’observer les interactions entre ces nano-oxydes et les dislocations. Une
attention touteparticulièredoit êtreportée sur l’effet duchangementde structure cristalline
de ces nano-oxydes sur l’interaction avec les dislocations.

L’étude du procédé et des traitements thermiques a révélé de nombreuses potentialités.
La possibilité de contrôler la microstructure à différentes échelles ouvre la porte à
de nombreuses études fondamentales du comportement en fatigue. Les investigations
sur l’interaction défauts-microstructures pourraient être poursuivies. Il serait intéressant
d’utiliser des défauts artificiels au sein de microstructures très différentes (à différentes
échelles) pour comprendre le rôle des échelles de microstructure sur le comportement en
fatigue, et ce, pour plusieurs tailles de défauts. Cette expérience permettrait d’une part,
de statuer si le comportement est dicté uniquement par la taille des défauts ou si même
pour des gros défauts la taille de grain joue un rôle. Par exemple, il serait particulièrement
intéressant d’introduire des défauts de taille de l’ordre de 100 µm dans une microstructure
avec des tailles de grains de 200 à 500 µm, pour investiguer le rôle de la taille de grains
pour des gros défauts. De plus, la comparaison de cette expérience avec des défauts
"naturels" permettrait de lever le doute sur l’influence de la microstructure au voisinage
des défauts sur l’amorçage de fissure de fatigue. En effet, la microstructure proche des
défauts est souvent différente de la microstructure en volume,et pourrait doncmodifier les
mécanismes d’amorçages de fissure.

Par ailleurs, la transformation martensitique révélée pour les éprouvettes P2 à 650°C
devrait être étudiée plus en détails. L’évolution de cette transformation avec les traitements
thermiques aurait le mérite d’être investiguée. De plus, il serait intéressant de comprendre
le lien entre la composition de l’alliage et l’occurrence de cette transformation afin de la
promouvoir pour ralentir les fissures courtes et ainsi améliorer la durée de vie en fatigue.

Ensuite, la comparaison entre la diffraction de neutrons et la simulation par éléments
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finis de la plasticité cristalline a permis de valider la démarche numérique pour prédire le
comportementmoyen à l’échelle des grains. Ce type de démarche de simulation a donc tout
intérêt à être poursuivi pour prédire le comportement en fatigue à grand nombre de cycles
de l’acier 316L LPBF sans avoir recours à de nombreux essais expérimentaux. En effet, seul
un essai macroscopique cyclique est nécessaire à la prédiction du comportement cristallin
de l’acier 316L LPBF.

Enfin, l’expérience réalisée au synchrotron ouvre la porte à de nombreuses opportunités.
Tout d’abord, l’exploitation des données pourrait être poursuivie en s’intéressant particuliè-
rement à l’évolution des largeurs àmi-hauteur des pics de diffraction intégrés en 3DXRD au
cours des chargements en fatigue afin de renseigner sur l’évolution de la plasticité dans les
grains. Ce type d’analyse pourrait permettre de renseigner sur l’activation des mécanismes
de plasticité dans les grains en fonction de leur orientation. De la même manière en
topo-tomograophie, une analyse de l’évolution des rocking curves au cours du cyclage
permettrait possiblement demettre en évidence l’accumulation de plasticité dans un grain.
Le développement actuel des codes d’indexation des données issues de S-3DXRD/DCT
laisse espérer la possibilité d’étudier les mécanismes de localisation des déformations à
l’échelle des grains, en volume, pour desmatériaux issus de fabrication additive. De plus, le
développement de la technique de Topo-Tomographie permettra, à termes, de comparer
l’activation des plans de glissement dans les grains en volume et comparer ces résultats
à la simulation numérique. Ces validations des modes de déformation des polycristaux à
l’échelle locale sont essentielles pour améliorer la prédiction de la durée de vie en fatigue
par des approches numériques.
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Annexes

A Paramètres de fabrication,microstructure, défauts et proprié-
tés des nuances analysées en fatigue

L’annexe A a pour objectif de rassembler les informations relatives à la fabrication,
les défauts et la microstructure des éprouvettes de fatigue étudiées dans la thèse. Les
éprouvettes dites d’intérêt sont nommées ci-après :

• SR

• Rot

• P2

• Chess

• C3

• P4

Définition de grandeurs liées aux grains

Les tailles de grains peuvent être définies par de nombreux paramètres. Deux d’entre elles
sont présentées ici : Da (Eq. 9) la moyenne arithmétique des diamètres équivalents et Ds

(Eq. 10) le diamètre équivalent du grain de surface moyenne.Ds est souvent utilisé afin de
mieux rendre compte de la taille moyenne des grains.

Da =

∑Ng
tot

i Ds
i

Ng
tot

=
2√
π

∑Ng
tot

i

√
Si

Ng
tot

(9)















Smoy =
Stot
Ng

tot

Ds =
2√
π
∗
√

Smoy

(10)

avec Ds
i le diamètre équivalent surfacique du grain i, Ng

tot le nombre total de grains, Si la
surface du grain i, et Stot la surface de la cartographie EBSD.

D’autre part, les grains étant parfois fortement allongés, leur taille moyenne en fonction de
la direction de mesure a été déterminée sur les EBSD dont la normale est perpendiculaire
à la direction de fabrication (normale = direction de lasage pour les stratégies unidirection-
nelles). Les résultats sont donnés en figure A1.



FIGURE A1 : Taille moyenne des grains déterminée par la méthode des intercepts. L’angle
correspond à la direction de mesure (0°= horizontal, 90°= vertical = BD)

Définition de grandeurs liées aux défauts

Dans l’analyse des défauts par tomographie, le diamètre de Feret est utilisé. Il correspond
au plus grand diamètre interne d’une surface 3D. Un paramètre de sphéricité est aussi
utilisé pour déterminer l’allongement des défauts, ce paramètre, nommé Sph, est défini par
l’équation Eq. 11 avec Seq la surface d’une sphère de volume équivalent au volume (V) du
défaut et A la surface réelle du défaut.

Sph =
Seq
A

=
π1/3(6V )2/3

A
(11)

Le diamètre moyenDmoy (Eq. 12) correspond à la moyenne arithmétique des diamètres de
Feret. Les diamètresD50,D90 etD99 correspondent respectivement aux percentiles à 50, 90
et 99% de la distribution des diamètres de Feret.Dmax est le diamètre de Feret du plus gros
défaut.N (Eq. 13) est défini comme le nombremoyen de défauts par unité de volume, ρ (Eq.
14) comme le pourcentage volumique moyen de défauts.

Dmoy =

∑Nd
tot

i DF
i

Nd
tot

(12)

avecDF
i le diamètre de Feret du défaut i, etNd

tot le nombre total de défauts.

N =
Nd

tot

Vtot
(13)

avec Vtot le volume total analysé en tomographie.

ρ =

∑Nd
tot

i Vi
Vtot

(14)
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A. Paramètres de fabrication, microstructure, défauts et propriétés des nuances analysées
en fatigue

A.1 Nuance SR

FIGURE A2 : Agencement du plateau

(a) (b)

FIGURE A3 : Analyse tomographique des défauts. (a) Distribution en taille et (b) distribution des
diamètres de Feret en fonction de la sphéricité.

Poudre P v t h D V EDgeom Motif Rotation

(W) (mm/s) (µm) (µm) (µm) (J/mm3) de lasage dumotif

Lot 1 700 275 50 120 70-75 65 Unidirectionnel (90°) Non

TABLEAU A2 : Paramètres de fabrication
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(a) (b) (c)

(d)

FIGURE A4 : Cartographies d’orientation en EBSD des (a) plan LD, (b) plan BD et (c) plan TL et
figures de pôles inverses générées à partir de la cartographie du plan LD

Taille de grainDa des plans LD / BD / TD (µm) 14.3 / 11.7 / 14.2

Taille de grainDS des plans LD / BD / TD (µm) 26.5 / 19.6 / 20.2

Taille des cellules de micro-ségrégations (µm) 0.44± 0.03

TABLEAU A4 : Propriétés de la microstructure

Dureté (HV1) σel (MPa) σm (MPa) εr (%)

204± 2 428± 21 542± 10 55± 6

TABLEAU A6 : Propriétés mécaniques quasi-statiques
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A. Paramètres de fabrication, microstructure, défauts et propriétés des nuances analysées
en fatigue

A.2 Nuance Rot

FIGURE A5 : Agencement du plateau

(a) (b)

FIGURE A6 : Analyse tomographique des défauts. (a) Distribution en taille et (b) distribution des
diamètres de Feret en fonction de la sphéricité

Poudre P v t h D V EDgeom Motif Rotation

(W) (mm/s) (µm) (µm) (µm) (J/mm3) de lasage dumotif

Lot 1 700 275 50 120 70-75 65 Unidirectionnel Oui (33°)

TABLEAU A8 : Paramètres de fabrication
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(a)

(b)

FIGURE A7 : (a) Cartographies d’orientation en EBSD du plan LD et (b) figures de pôles inverses
générées à partir de la cartographie du plan LD

Taille de grainDa du plan LD (µm) 17.4

Taille de grainDS du plan LD (µm) 27.6

Taille des cellules de micro-ségrégations (µm) 0.44± 0.04

TABLEAU A10 : Longueurs internes de la microstructure

Dureté (HV1) σel (MPa) σm (MPa) εr (%)

211± 1 445± 14 564± 7 54± 2

TABLEAU A12 : Propriétés mécaniques quasi-statiques
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A. Paramètres de fabrication, microstructure, défauts et propriétés des nuances analysées
en fatigue

A.3 Nuance P2

FIGURE A8 : Agencement du plateau

(a) (b)

FIGURE A9 : Analyse tomographique des défauts. (a) Distribution en taille et (b) distribution des
diamètres de Feret en fonction de la sphéricité

Poudre P v t h D V EDgeom Motif Rotation

(W) (mm/s) (µm) (µm) (µm) (J/mm3) de lasage dumotif

Lot 2 700 275 50 120 70-75 65 Unidirectionnel (90°) Non

TABLEAU A14 : Paramètres de fabrication
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(a) (b) (c)

(d)

FIGURE A10 : Cartographies d’orientation en EBSD des (a) plan LD, (b) plan BD et (c) plan TL et
figures de pôles inverses générées à partir de la cartographie du plan LD

Taille de grainDa des plans LD / BD / TD (µm) 9.3 / 8.7 / 7.5

Taille de grainDS des plans LD / BD / TD (µm) 12.0 / 10.3 / 9.6

Taille des cellules de micro-ségrégations (µm) 0.45± 0.09

TABLEAU A16 : Longueurs internes de la microstructure

Dureté (HV1) σel (MPa) σm (MPa) εr (%)

189± 2 427± 22 611± 2 55± 6

TABLEAU A18 : Propriétés mécaniques quasi-statiques
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A. Paramètres de fabrication, microstructure, défauts et propriétés des nuances analysées
en fatigue

A.4 Nuance Chess

FIGURE A11 : Agencement du plateau

(a) (b)

FIGURE A12 : Analyse tomographique des défauts. (a) Distribution en taille et (b) distribution des
diamètres de Feret en fonction de la sphéricité

Poudre P v t h D V EDgeom Motif Rotation

(W) (mm/s) (µm) (µm) (µm) (J/mm3) de lasage dumotif

Lot 2 700 275 50 120 70-75 65 Chess Oui (33°)

TABLEAU A20 : Paramètres de fabrication
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(a) (b)

(c)

FIGURE A13 : Cartographies d’orientation en EBSDdes (a) Plan LD, (b) plan BD et (d) figures de pôles
inverses générées à partir de la cartographie du plan LD

Taille de grainDa des plans LD / BD (µm) 21.7 / 13.5

Taille de grainDS des plans LD / BD (µm) 41.7 / 21.3

Taille des cellules de micro-ségrégations (µm) 0.38± 0.08

TABLEAU A22 : Longueurs internes de la microstructure

Dureté (HV1) σel (MPa) σm (MPa) εr (%)

179± 2 357± 29 442± 22 17± 11

TABLEAU A24 : Propriétés mécaniques quasi-statiques
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A. Paramètres de fabrication, microstructure, défauts et propriétés des nuances analysées
en fatigue

A.5 Nuance C3

FIGURE A14 : Agencement du plateau

(a) (b)

FIGURE A15 : Analyse tomographique des défauts. (a) Distribution en taille et (b) distribution des
diamètres de Feret en fonction de la sphéricité

Poudre P v t h D V EDgeom Motif Rotation

(W) (mm/s) (µm) (µm) (µm) (J/mm3) de lasage dumotif

Lot 1 350 400 50 120 70-75 145 Unidirectionnel (45°) Non

TABLEAU A26 : Paramètres de fabrication
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(a) (b) (c)

(d)

FIGURE A16 : Cartographies d’orientation en EBSD des (a) plan LD, (b) plan BD et (c) plan TL et
figures de pôles inverses générées à partir de la cartographie du plan LD

Taille de grainDa des plans LD / BD / TD (µm) 25.6 / 19.0 / 47.2

Taille de grainDS des plans LD / BD / TD (µm) 112.3 / 51.6 / 88.4

Taille des cellules de micro-ségrégations (µm) 0.61± 0.02

TABLEAU A28 : Longueurs internes de la microstructure

Dureté (HV1) σel (MPa) σm (MPa) εr (%)

174± 1 384± 8 585± 11 38± 6

TABLEAU A30 : Propriétés mécaniques quasi-statiques
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A. Paramètres de fabrication, microstructure, défauts et propriétés des nuances analysées
en fatigue

A.6 Nuance P4

FIGURE A17 : Agencement du plateau

(a) (b)

FIGURE A18 : Analyse tomographique des défauts. (a) Distribution en taille et (b) distribution des
diamètres de Feret en fonction de la sphéricité

Poudre P v t h D V EDgeom Motif Rotation

(W) (mm/s) (µm) (µm) (µm) (J/mm3) de lasage dumotif

Lot 2 350 400 50 120 70-75 145 Unidirectionnel (45°) Non

TABLEAU A32 : Paramètres de fabrication
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(a) (b) (c)

(d)

FIGURE A19 : Cartographies d’orientation en EBSD des (a) plan LD, (b) plan BD et (c) plan TL et
figures de pôles inverses générées à partir de la cartographie du plan LD

Taille de grainDa des plans LD / BD / TD (µm) 12.3 / 11.0 / 12.2

Taille de grainDS des plans LD / BD / TD (µm) 16.3 / 14.4 / 16.3

Taille des cellules de micro-ségrégations (µm) 0.42± 0.02

TABLEAU A34 : Longueurs internes de la microstructure

Dureté (HV1) σel (MPa) σm (MPa) εr (%)

174± 2 376± 7 576± 2 49± 2

TABLEAU A36 : Propriétés mécaniques quasi-statiques
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B. Critère de désorientation des joints de grains

B Critère de désorientation des joints de grains

Analyse de l’impact du critère de désorientation des joints de grain sur les cartographies de
contraste de bande et les distributions de joints de grains.

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

FIGURE B1 : Cartographies de contraste de bande et histogrammes de taille de grain de l’échantillon
Chess avec les joints de grains définis comme étant supérieurs à (a,d) 5°, (b,e) 10° et (c,f) 15°.
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C Images de la découpe FIB

Élément (%) Cr Ni Mo Mn Si O N P C S

Lot 1 17.7 13.6 2.7 1.5 <0.1 0.04 0.01 <0.01 <0.01 0.002

Lot 2 17.7 11.9 2.3 1.5 0.2 0.04 0.01 <0.01 <0.01 0.004

ASTM A240
16.0-
18.0

10.0-
14.0

2.0-
3.0

≤2.0 ≤0.75 <0.1 ≤0.1 ≤0.045 ≤0.03 ≤0.030

TABLEAU C1 : Composition chimique (en%massique) des deux lots de poudres comparés à la
norme ASTM A240 [3]. Le fer est l’élément principal.

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE C1 : ImagesMEB (BSE) après découpe FIB d’un grain de poudre (a)-(c) du lot 1 et (b)-(d) du
lot 2. La partie apparaissant en claire sur les images (a) et (b) correspond au dépôt de platine

nécessaire à la découpe FIB.
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D. Illustration de l’effet d’un changement de poudre en cours de fabrication

D Illustration de l’effet d’un changement de poudre en cours de
fabrication

Cette annexe illustre le changement de microstructure lié à un changement de poudre au
cours d’une fabrication.

Des pièces ont été fabriquées sur le plateau P5 (voir figure D1). La poudre du lot 1 a été
utilisée pour construire les pièces jusqu’à une hauteur d’environ 1 cm, puis la poudre du lot
2 a été utiliséepour le reste de la fabrication (hauteur totale = 5 cm). La stratégie de lasage est
unidirectionnelle sans rotation entre couches. Les paramètres laser utilisés pour les cubes
numérotés 0,30,45,60,90 sur la figure D1 sont définis dans le tableau D2. La numérotation
correspond à l’angle de lasage par rapport au flux d’argon.

P v t h D V EDgeom Motif Rotation

(W) (mm/s) (µm) (µm) (µm) (J/mm3) de lasage dumotif

600 300 50 120 70-75 83 Unidirectionnel Non

TABLEAU D2 : Paramètres de fabrication

FIGURE D1 : Vue du dessus du plateau P5

Les cubes lasés à 0, 45 et 90° par rapport au flux d’argon ont été observés en microscopie
optique après attaque. La figure D2 révèle un changement de microstructure consécutif au
changement de poudre pendant la fabrication. Ce changement de microstructure apparaît
à lamême hauteur de fabrication pour les différents échantillons du plateau. Dans la partie
basse, la poudre du lot 1 est utilisée et la microstructure est grossière. Dans la partie haute,
la poudre du lot 2 est utilisée et la microstructure est fine. Ces différences s’expliquent par
les mécanismes de germination hétérogène favorisés pour la poudre du lot 2 (voir section
2.3.1). Aucune zone de transition n’est observable entre les deux microstructures induites
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par les deux poudres. Un changement de poudre sans interruption de fabrication est donc
un moyen de contrôle de la microstructure des pièces. Ce résultat démontre la possibilité
de fabrication de pièces à microstructure contrôlée fonction de la hauteur de fabrication.

(a) (b) (c)

FIGURE D2 : Observation en microscopie optique après attaque de la microstructure des cubes
lasés à (a) 90°, (b) 45° et (c)0° par rapport au flux d’argon

Enoutre, la figureD2confirme la validitédeshypothèses émises auchapitre 2 sur l’influence
de l’angle de lasage sur lesmorphologies de bains de fusion pour les deux poudres. En effet,
on retrouve bien que la largeur des bains de fusion augmente lorsque l’angle de lasage par
rapport au flux d’argon diminue.

En termes de microstructure, ces observations confirment aussi les conclusions formulées
au chapitre 2. Un lasage à 90° du flux d’argon permet de générer une microstructure
périodique alternant grains fins et grains plus larges pour la poudre du lot 1 (voir figure
D3a). Les grains fins (resp. larges) sont orientés <100> (resp. <110>) // à la direction
de fabrication. Ces résultats sont confirmés par l’image D3b qui illustre la solidification
dendritique observée dans ce cas. Les dendrites se solidifiant le long de l’axe <100> pour
l’acier 316L, l’image D3 confirme la présence d’un grain fin d’orientation <100> au centre
du bain de fusion entouré de grains <110>.

(a) (b)

FIGURE D3 : Observation en microscopie optique après attaque de la microstructure du cube lasé à
90° par rapport au flux d’argon. (a) faible grandissement et (b) fort grandissement
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D. Illustration de l’effet d’un changement de poudre en cours de fabrication

Au contraire, un lasage avec un angle de plus de 45° par rapport au flux d’argon empêche
la croissance épitaxiale des grains <100> depuis le fond des bains de fusions. En effet, les
dendrites orientées à 45° de la direction de fabrication et provenant de part et d’autres du
bain de fusion se recouvrent (voir figure D4). Du fait de la symétrie cubique, elles forment
un seul et même grain orienté <110> // à la direction de fabrication.

(a)

FIGURE D4 : Observation en microscopie optique après attaque de la microstructure du cube lasé à
45° par rapport au flux d’argon
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E Influence de la microstructure initiale sur l’effet des traite-
ments thermiques

E.1 Influence de la microstructure initiale sur l’effet des traitements ther-
miques sur la microstructure

E.1.1 Cas de la microstructure Rot

Les éprouvettes Rot ont été utilisées pourmener les essais de traction après différents TThs
au chapitre 3. Cette partie vise à montrer que l’évolution de la microstructure observée
pour les échantillons Chess est généralisable à la microstructure Rot. Ceci permettant de
confirmer l’analyse du lien microstructure / propriétés en traction réalisée au chapitre 3.

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE E1 : Images MEB (SE) après attaque des échantillons (a) Rot-650°C, (b) Rot-800°C, (c)
Rot-1000°C et (d) Rot-1200°C

La figure E1 ne montre pas de signes de recristallisation quelque soit la température de
traitement. Ce résultat est en accord avec l’absence de recristallisation observée pour les
échantillons Chess au chapitre 2. Cependant, des phénomènes de restauration ne peuvent
pas être exclus avec ces seules analyses. De plus, un léger grossissement des grains semble
observable à partir de 1000°C. Cependant, le faible nombre d’images réalisées ne permet
pas de confirmer et de quantifier ce probable grossissement.
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E. Influence de la microstructure initiale sur l’effet des traitements thermiques

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE E2 : Images MEB (SE) après attaque des échantillons (a) Rot-AB°C, (b) Rot-650°C, (c)
Rot-800°C et (d) Rot-1000°C

La figure E2 montre que l’évolution de l’état de précipitation de la nuance Rot est la même
que celle observée au chapitre 2 pour la nuance Chess, à savoir :

• Présence de cellules demicro-ségrégations aux états as-built et 650°Cpuis disparition
du réseau après un TTh à 800°C.

• Précipitation ponctuelle de phase σ aux joints de grains après un TTh à 800°C.

• Précipitation continue de phase σ aux joints de grains après un TTh à 1000°C.

Ces évolutions microstructurales identiques entre les nuances Chess et Rot confirment
le lien entre les observations microstructurales réalisées sur les échantillons Chess et les
propriétés en traction des échantillons Rot dont l’analyse a été réalisée au chapitre 3. De
plus, cesobservationsmontrentque lemotif de lasage (damierpourChessouunidirectionel
pour Rot) n’affecte pas l’évolution de l’état de précipitation de l’alliage.

E.1.2 Cas de la microstructure P2

Les échantillons P2 ont été utilisés pour investiguer l’effet des TThs sur le comportement en
fatigue au chapitre 4. L’analyse de l’évolution de leur microstructure avec les TThs est donc
décrite dans cette partie.
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE E3 : Images MEB (SE) après attaque des échantillons (a) P2-AB, (b) P2-650°C, (d) P2-900°C
et (d) P2-1200°C

L’évolution des cellules de micro-ségrégations et de l’état de précipitation a été suivie au
MEB pour les états : AB, 650°C, 900°C et 1200°C. Les images sont disponibles en figure E3.

Comme pour les échantillons Chess, les cellules de micro-ségrégations sont observables
aux états AB et 650°C. Leurs tailles sont respectivement de 0.38 ± 0.07 µm à l’état AB et de
0.45 ± 0.09 µm à l’état 650°C. Des tailles similaires sont retrouvées sur des échantillons de
microstructures initiales différentes aux mêmes températures (voir 2.10).

Après le TTh à 900°C, les cellules ne sont plus observables. La disparition des cellules est
accompagnée d’une précipitation intergranulaire tout comme pour les nuances Chess (cf
3.7) et Rot (cf E2). Ces précipités sont préférentiellement positionnés aux joints triples
comme lemontre la figure E3a. Par analogie avec l’étudemenée au chapitre 3 ces précipités
sont identifiables comme de la phase sigma. La disparition des cellules ainsi que la
précipitation de σ a lieu dans le même intervalle de températures que pour les nuances
Chess et Rot : entre 650 et 900°C.

Après le TTh à 1200°C, la phase σ a disparu pour le lot P2 (figure E3d) comme ce fut le cas
pour les microstructures Chess et Rot. Les états de précipitations des nuances P2, Chess
et Rot évoluent donc de la même manière de l’état AB à 1200°C. La composition de la
poudre, ainsi que la stratégie de lasage, n’affectent donc pas les mécanismes de diffusions
aux échelles micrométriques pour les gammes de variations étudiées.

Enfin, après le TTh à 1200°C, les grains de P2montrent des macles (figure E3d). Ces macles
apparaissent suite à des processus de recristallisation comme certains auteurs l’ont déjà
reporté dans la littérature [51], [186], [210]. Une recristallisation, aumoins partielle, a donc
lieu pour la nuance P2 après 2 heures à 1200°C. Ce comportement est différent des nuances
Chess et Rot pour lesquelles aucun signe de recristallisation n’a été observé après ce même
TTh (voir 3.4 pour Chess et E1 pour Rot).
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E. Influence de la microstructure initiale sur l’effet des traitements thermiques

E.1.3 Discussion sur l’influence de la microstructure initiale sur les cinétiques de
recristallisation

La composition chimique de la poudre (différente pour P2 par rapport à Chess et Rot)
semble donc être un élément déterminant sur la stabilité des grains à haute température.
En effet, il a été montré dans le chapitre 3 que la composition chimique de la poudre
influe significativement sur la taille de grains. Or, comme discuté dans le chapitre 3 (voir
3.4), Les métaux à grains fins recristallisent à des températures inférieures de ceux à gros
grains comme observé par [246] pour des alliages d’aluminiums. Ceci s’explique en prenant
en compte que les joints de grains sont des sites de stockage d’énergie interne sous la
forme d’une énergie d’interface. Or c’est cette énergie interne qui est la force motrice de
la recristallisation [5].

Une autre hypothèse expliquant des différences de cinétiques de recristallisation entre
différents aciers 316L LPBF est avancée par De Sonis et al. [51]. Selon les auteurs, la fraction
de joints de grains faiblement désorientés (Low Angle Grain Boundaries, LAGB) serait un
paramètre gouvernant la cinétique de recristallisation : plus cette fraction serait élevée, plus
la recristallisation serait rapide.

Comme dans l’étude de De Sonis et al., les LAGB sont définis comme ayant des angles
de désorientations compris entre 2 et 15°. La densité de LAGB a été déterminée pour les
échantillons Chess, Rot et P2 (voir tableau E2). Le tableau E2 montre que les échantillons
Chess et Rot ont des densités de LAGB supérieures à celle de P2.Or, les échantillonsChess et
Rot nemontrent pas de signes de recristallisation aprèsTTHà1200°Calors que l’échantillon
P2 est partiellement recristallisé pour cemême TTh. Ainsi, ces résultats sont contraires aux
prédictions de De Sonis et al..

Finalement, il semblerait donc que la composition chimiquede la poudre soit unparamètre
plus significatif que la fraction de LAGB pour expliquer les cinétiques de recristallisation.

Nuance Densité de LAGB (m/m2)

Chess 9,1.104

Rot 1,88.105

P2 3,9.104

TABLEAU E2 : Densité de LAGB à l’état as-built pour différentes nuances d’acier 316L LPBF
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E.2 Influence des traitements thermiques sur le comportement mécanique
quasi-statique de la microstructure P2

Cette partie rassemble les propriétés en traction des éprouvettes P2 après différents TThs.
Ces propriétés ont été déterminées dans l’unique but de comprendre l’évolution des
propriétés en fatigue dont l’analyse est réalisée au chapitre 4.

(a) (b)

(c)

FIGURE E4 : (a) Courbes de traction, (b) évolution des propriétés en traction en fonction de la
température et (c) comparaison des évolutions relatives entre les nuances P2 et Rot

Etat de TTh σel (MPa) σm (MPa) εr (%)

AB 427± 21 611± 2 55± 6

650°C 407± 7 641± 6 73± 2

900°C 359± 5 630± 2 67± 5

1200°C 265± 2 601± 5 88± 2

TABLEAU E4 : Propriétés mécaniques à différents états de TTh
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E. Influence de la microstructure initiale sur l’effet des traitements thermiques

Des essais de traction ont été réalisés sur 3 éprouvettes de chaque état de la nuance P2.
Les méthodes relatives aux essais de traction sont décrites en partie 2.2.3.3. Un exemple
de courbes de tractions est donné pour chaque température en figure E3a. La figure E4b
représente l’évolution des propriétés avec la température de TTh alors que la figure E4c
compare les évolutions de propriétés relatives des lots P2 et Rot. Les valeurs numériques
d’allongement à rupture εr, de résistance maximale σm et de limite d’élasticité σel sont
données dans le tableau E4

L’allongement à rupture εr augmente globalement de manière linéaire entre l’état as-built
et 1200°C. Cette évolution est comparable à celle déjà observée sur les éprouvettes du lot
Rot.

La résistance maximale σm en traction augmente légèrement après un TTh à 650°C. Elle
diminue ensuite pour atteindre une valeur très proche de celle de l’état as-built après un
TThà1200°C.Avec les éprouvettesRot, la diminutiondeσm débutait dès 600°C.Néanmoins,
les évolutions de cette grandeur restent assez faibles et sont donc comparables entre les
deux nuances.

La limite d’élasticité σel diminue avec la température. Cette diminution est plus faible entre
750 et 1000°C pour la nuance P2 comparée aux éprouvettes Rot. Outre cette différence, les
évolutions relatives globales sont proches notamment aux faibles et hautes températures
de traitement.

Ainsi, les mêmes TThs entraînent globalement les mêmes effets entre les deux nuances :
une augmentation de l’allongement à rupture, une légère décroissance de la résistance
maximale (inférieure à 10%) ainsi qu’une diminution marquée de la limite d’élasticité.
Les résultats obtenus au chapitre 3 sont donc généralisables à plusieurs microstructures
as-built et pour différentes compositions chimiques de poudres.
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F Diffractogrammes utilisés pour la détermination des densités
de dislocations

La figure F1 rassemble les diffractogrammes des échantillons Chess réalisés après
différentes températures de TThs. La figure F2 montre un zoom sur les angles 2θ compris
entre 42 et 52°. La phase sigma devrait montrer plusieurs pics de diffraction dans cette
gamme angulaire [111]. Or, aucun pic supplémentaire n’est détecté sur les échantillons 800
ou900°C, cequi indiqueque le taux volumiquedephaseσ dans les échantillons est inférieur
à la limite de détection de la DRX, soit environ 2%.

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g)

FIGURE F1 : Diffractogrammes des échantillons Chess réalisés après différentes températures de
TThs : (a) AB, (b) 500°C, (c) 600°C, (d) 650°C, (e) 800°C, (f) 900°C, et (g) 1200°C
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F. Diffractogrammes utilisés pour la détermination des densités de dislocations

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g)

FIGURE F2 : Zoom entre 42 et 52°sur les diffractogrammes des échantillons Chess réalisés après
différentes températures de TThs : (a) AB, (b) 500°C, (c) 600°C, (d) 650°C, (e) 800°C, (f) 900°C, et (g)

1200°C
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G Essais d’auto-échauffement

Les essais d’auto-échauffement sont communément utilisés pour estimer de façon rapide
et avec un très faible nombre d’éprouvettes (dès 1-2) une limite de fatigue. Cette méthode
consiste à mesurer l’évolution de la température de l’éprouvette durant un chargement
cyclique à une contrainte donnée. Physiquement, l’augmentation de température dans
l’éprouvette est liée à ladissipationd’énergie induitepar lesmécanismesdemicro-plasticité
[143].

Sous chargement cyclique à une amplitude de contrainte constante, la température subit
un premier régime d’augmentation, puis une stabilisation et enfin, si la contrainte est
supérieure à la limite de fatigue, une augmentation exponentielle finale liée à la rupture de
l’éprouvette. Le principe de la détermination de limite de fatigue par auto-échauffement
consiste à mesurer l’évolution de la température stabilisée pour différents niveaux
d’amplitude de contrainte par niveau de contrainte croissant. L’évolution de la température
stabilisée en fonction de la contrainte appliquée permet alors la détermination d’une limite
de fatigue à partir de l’identification de différents régimes dissipatifs [89], [143].

G.0.1 Conditions d’essais

Les essais ont été réalisés à température ambiante, à l’air, sur des éprouvettes cylindriques
avec méplats, sous chargement de traction-compression uniaxiale (R = −1), à force
imposée suivant un signal sinusoïdal, à une fréquence de 10 Hz et avec une machine de
fatigue servo-hydraulique Instron 8874 localisée à l’ICA Toulouse. Quatre thermocouples
de type K ont été utilisés pour mesurer les températures :

• dumors mobile (θmob)

• dumors fixe (θfix)

• duméplat (thermocouple collé au centre du méplat) (θmep)

• d’une zone de l’éprouvette sansméplat (thermocouple collé diamétralement opposé
au méplat) (θepv)

Le premier palier de contrainte correspond à une forcemaximale de 1414 N, soit 70MPa au
centre du méplat. L’incrément entre deux paliers est de 1414 N. 4000 cycles sont effectués
à chaque palier et deux paliers sont séparés par un palier à contrainte nulle pour que
l’éprouvette retrouve une température stable proche de la température ambiante initiale.
Ces paramètres ont été choisis sur la base des expériences réalisées par [256]. L’incrément
de contrainte entre deux paliers est suffisamment faible par rapport aux incertitudes de
mesures de températures, et le nombre de cycles par palier est suffisant puisqu’il permet
d’observer la stabilisation de la température comme le montre la figure G1.

La figure G1 illustre l’évolution de la température des différents thermocouples au cours
d’un palier d’auto-échauffement. La zone I correspond au temps pendant lequel la tempé-
rature est enregistrée sans que le chargement mécanique ne soit appliqué. Elle permet de
mesurer les températures initiales des différents thermocouples (θmep

0 , θmob
0 , θfix0 ).
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G. Essais d’auto-échauffement

FIGURE G1 : Évolution de la température en fonction du nombre de cycles lors d’un palier d’essais
d’auto-échauffement

La zone II correspond à l’augmentation de la température dans l’éprouvette suite à
l’application du chargement en fatigue. Cette augmentation résulte de l’activation des
mécanismes de micro-plasticité dans l’éprouvette. Les thermocouples positionnés sur le
méplat et diamétralement opposés au méplat suivent des augmentations similaires alors
que les températures desmors restent stables. Il est intéressant denoter que l’augmentation
de température a tout d’abord lieu dans le méplat puis dans la zone opposée. Ceci
s’explique car les mécanismes de micro-plasticité s’activent préférentiellement dans le
méplat (puisque la contrainte y est supérieure), et la chaleur diffuse jusqu’au thermocouple
opposé. L’augmentation de température du thermocouple opposé au méplat est donc très
probablement influencée par celle duméplat. C’est pourquoi seule la température issue du
thermocouple collé sur le méplat sera exploitée.

Enfin, la zone III correspond au domaine pour lequel la température de l’éprouvette est
stabilisée. Les températures finales utilisées pour le calcul de l’élévation de température
(θmep

f , θmob
f , θfixf ) seront prises comme lamoyenne des températuresmesurées sur les 1 000

derniers cycles, soit environ de 300 à 400 s.

Le calcul de l’élévation de température duméplat est corrigé par les possibles, bien que non
observées, variations de température des mors (Eq. 15).

∆θ = (θmep
f − θmep

0 )−
(θmob

f − θmob
0 ) + (θfixf − θfix0 )

2
(15)
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g)

FIGURE G2 : Courbes d’auto’échauffement de (a) Chess-650°C, (b) P4-650°C, (c) C3-650°C, (d)
SR-650°C, (e) P2-As buit, (f) P2-650°C, et (g) P2-900°C
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G. Essais d’auto-échauffement

G.0.2 Résultats et discussion

La figure G2 rassemble les courbes d’auto-échauffement obtenues sur les différentes
éprouvettes. La détermination des deux régimes d’auto-échauffement a été réalisée comme
suit.

Pour le premier régime, une régression linéaire à partir des 5 premiers points a été réalisée.
Si la pente calculée est négative (du fait de la dispersion des points), le coefficient directeur
de la droite a été fixé égal à zéro.

Pour le second régime, les 3 derniers points dont l’élévation de température est inférieure à
3°C ont été considérés dans la régression. En effet, au-delà de 3°C, la température n’a jamais
atteint de régime stabilisé pour le nombre de cycles maximum fixé (4 000 cycles). D’après
Munier et al. [143] le premier régime correspond à la réorganisation des arrangements de
dislocations, tandis que le second régime correspond à desmécanismes demicro-plasticité
comme le glissement de dislocations.

D’après la littérature, les points du premier régime (resp. second régime) correspondent à
des niveaux de contraintes inférieurs (resp. supérieurs) à la limite de fatigue. L’intersection
des deux droites de régression donne une estimation de la limite de fatigue correcte pour
un certain nombre d’alliages [89]. Cependant, cette approche ne considère que la plasticité
comme moteur de l’endommagement en fatigue, ce qui peut amener à des erreurs de
prédiction de la limite de fatigue dans certains cas.

Pour les éprouvettes contenant de larges manques de fusion (
√
aire > 100 µm)(Chess,

P4, C3) la limite de fatigue déterminée par auto-échauffement est toujours supérieure à
celle déterminée par les courbes S-N (tableau 2.9). Ziri [256] considère que dans ce cas, la
limite de fatigue déterminée par auto-échauffement correspond à celle de la matrice sans
défaut. Cependant, ces limites de fatigue de matrices sans défaut sont très probablement
sous-estimées à cause de la surface non portante occupée par les défauts. De plus, les
sur-contraintes locales associées à la présence de défauts entraînent une élévation de la
température pour des contraintes plus faibles qu’en l’absence de défauts. Ces deux effets
(sur-contraintemoyenne liée à la surface non-portante des défauts, et sur-contrainte locale
liée à la géométrie des défauts), tendent à sous-estimer la limite de fatigue de lamatrice par
auto-échauffement. Finalement, la méthode utilisée ici montre ses limites. Il faudrait avoir
une prise en compte plus fine de la présence des défauts dans le dépouillement des courbes
d’auto-échauffement pour avoir une meilleure estimation de la limite de fatigue.

Néanmoins, la limite de fatigue du lot Chess est inférieure à celle des lots C3 et P4 et
les limites de fatigue de C3 et P4 sont équivalentes, comme obtenu par les courbes S-N
(tableau 2.9). Ces résultats indiquent que les niveaux de variations de la microstructure
des matériaux C3 et P4 ne modifient pas les seuils d’activation de la microplasticité, et
donc, d’après la méthode d’auto-échauffement, de la limite d’endurance. Pourtant, les
microstructures des éprouvettes C3 et P4 sont fondamentalement différentes en termes de
taille degrains et d’orientations cristallines.Des essais supplémentaires seraientnécessaires
pour étudier cette controverse.

Pour les éprouvettesnecontenantpasdegrosmanquesde fusions (
√
aire>100µm)(SR,P2)

les limites de fatigue déterminées par auto-échauffement sont directement comparables à
celles des courbes S-N (tableau 2.9). Cependant, aucune différence entre les lots SR-650 et
P2-650 n’est obtenue par auto-échauffement alors que les courbes S-N montrent un écart
de l’ordre de 20 MPa attribué à des différences de ductilité. Enfin, concernant l’effet des
TThs, l’auto-échauffement prédit une limite de fatigue du lot P2-As-built inférieure à celles
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des éprouvettes traitées à 650 ou 900°C, et des limites de fatigue comparables entre les états
traités à 650ou900°C.Unbonaccord avec les courbes S-Nest doncobservable (tableau 2.9).
Cependant, la limite de fatiguedeP2-As-built est sous-estiméepar rapport aux courbes S-N.

Lot σauto−chauffement
D (MPa) σS−N

D (MPa)

Chess 173 115

P4 294 145

C3 292 150

SR 318 300

P2-AB 232 280

P2-650° 319 315

P2-900°C 298 320

TABLEAU G2 : Comparaison des limites de fatigue obtenues par auto-échauffement et courbes S-N

Finalement, les essais d’auto-échauffement ne permettent pas retrouver de manière fiable
les limites de fatigue obtenues par les courbes S-N. Ces essais semblent être plus appropriés
pour les microstructures ayant peu de défauts.

Une méthode pour estimer les limites de fatigue réelles des matériaux à défauts a été
proposée par Ziri. Cette méthode consiste à considérer que l’élévation de température
entre les régimes 1 et 2 correspond à un régime intermédiaire lié à la localisation plastique
induite par les défauts. En appliquant cette méthode, deux limites de fatigue peuvent alors
être déterminées, l’une pour le matériau à défauts, l’autre pour la matrice sans défaut.
Cependant, en appliquant cette méthode aux matériaux P2 et SR (contenant des manques
de fusions fins), la limite de fatigue "à défauts" serait largement sous estimée par rapport
aux courbes S-N. Cette méthodologie d’analyse ne sera donc pas retenue ici.

D’autres auteurs considèrent que l’élévation de température entre les régimes 1 et 2
correspond plutôt à l’activation progressive des sites de micro-plasticité au sein de la
microstructure. En considérant que la micro-plasticité se développe sur les systèmes de
glissement [143], l’activation des sites est fonction de l’orientation cristallographique des
grains. En effet, l’activation du glissement dépend de la cission résolue sur le plan de
glissement considéré. Dans ce cas, un matériau très texturé devrait montrer une élévation
de température soudaine puisque la plupart des sites de micro-plasticité s’activeraient
en même temps. Or, malgré que les éprouvettes C3 soient très texturées, l’élévation de
température est progressive entre les deux régimes d’auto-échauffement G2c. Ainsi, cette
hypothèse expliquant l’élévation progressive de la température en fonction de l’orientation
cristallographique globale reste imparfaite.

Cette campagne d’essais d’auto-échauffement a été réalisée pour davantage investiguer
l’influence de la microstructure sur les mécanismes de microplasticité. Cependant, le très
faible nombre d’éprouvettes disponibles, l’incertitude reliée à la méthode d’analyse et à
l’interprétation des données ne permettent pas de conclure demanière rigoureuse et fiable
sur de possibles influences microstructurales sur le comportement en fatigue.
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H. Figures supplémentaires de 3DXRD

H Figures supplémentaires de 3DXRD

FIGURE H1 : Image de tomographie obtenue sur l’échantillon de fatigue in-situ B2 avant essai. Le
carré blanc de 500 µmdéfini la zone d’analyse en 3DXRD, les trois rectangles roses montrent les

zones de scan de DCT à l’état initial.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIGURE H2 : Projection dans le plan XY des positions des grains de l’éprouvette de traction in-situ.
Les grains dont le centre de masse est éloignée de moins de 30 µmde la surface sont considérés
comme des grains ayant de surface ou proche surface (en rouge). Les autres (en bleu) sont

considérés comme des grains de coeur. Les contraintes σcoeur
33

et σsurf
33

sont les moyennes des
contraintes déterminées par 3DXRD de chaque groupe.
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H. Figures supplémentaires de 3DXRD

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIGURE H3 : Projection dans le plan XY des positions des grains de l’éprouvette de traction in-situ.
Les grains dont le centre de masse est éloignée de moins de 30 µmde la surface sont considérés
comme des grains ayant de surface ou proche surface (en rouge). Les autres (en bleu) sont

considérés comme des grains de coeur. Les contraintes σcoeur
11

et σsurf
11

sont les moyennes des
contraintes déterminées par 3DXRD de chaque groupe.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIGURE H4 : Projection dans le plan XY des positions des grains de l’éprouvette de traction in-situ.
Les grains dont le centre de masse est éloignée de moins de 30 µmde la surface sont considérés
comme des grains ayant de surface ou proche surface (en rouge). Les autres (en bleu) sont

considérés comme des grains de coeur. Les contraintes σcoeur
22

et σsurf
22

sont les moyennes des
contraintes déterminées par 3DXRD de chaque groupe.
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H. Figures supplémentaires de 3DXRD

FIGURE H5 : Cartographies de l’évolution des déformations ε11 en fonction du pas de chargement
macroscopique et de la position des grains dans le plan XY de l’échantillon. La direction de

chargement est la direction Z.

FIGURE H6 : Cartographies de l’évolution des déformations ε22 en fonction du pas de chargement
macroscopique et de la position des grains dans le plan XY de l’échantillon. La direction de

chargement est la direction Z.
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I Clichés de topo-tomographie

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIGURE I1 : Cliché intégré de topo-tomographie à un angle ω donné pour les trois grains suivis aux
états initiaux (a,c,e) et après les deux blocs de chargement en fatigue (b,d,f). (a-b) Grain A, (c-d)

grain B et (e-f) grain C.
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I. Clichés de topo-tomographie
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Apport de la fabrication additive pour la compréhension de la compétition
défauts/microstructure sur le comportement en fatigue de l'acier inoxydable 316L

RÉSUMÉ  : 

La fabrication additive métallique, et plus particulièrement le procédé de fusion laser sur lit de poudre (LPBF), est de
plus en plus répandu dans le milieu industriel. La compréhension de l'impact de ce procédé sur la microstructure et les

propriétés des alliages est primordiale pour l’optimisation des propriétés en service des pièces LPBF. D’un point de
vue scientifique, les possibilités de contrôle microstructural offertes par ce procédé sont une opportunité pour l’étude

de la contribution des différentes échelles de la microstructure au comportement en fatigue des métaux.

Les travaux présentés dans cette thèse sont consacrés à la compréhension de l'effet des différents constituants de la
microstructure induite par le procédé LPBF sur le comportement en fatigue de l'acier 316L. Cette étude peut être

divisée en deux volets majeurs. Le premier concerne l’étude du lien procédé-microstructure. L’effet des paramètres
procédés sur les populations de défauts et la microstructure polycristalline a été investigué. De plus, cette étude a été

complétée par une analyse de l'effet des traitements thermiques sur la microstructure à plusieurs échelles. Les résultats
de  ce  premier  volet  ont  permis  de  sélectionner  des  lots  d’éprouvettes  de  fatigue  à  populations  de  défauts  et

microstructures contrôlées.

Le second volet a été consacré à l’analyse multi-échelle de l’influence de la microstructure sur le comportement en
fatigue  à  grand  nombre  de  cycles.  L'impact  des  spécificités  microstructurales  dues  au  procédé  LPBF  a

particulièrement  été  investigué via les  lots d’éprouvettes  sélectionnés.  De plus,  une approche originale basée sur
l'utilisation de la diffraction de neutrons couplée avec des modèles numériques basés sur une modélisation explicite de

la microstructure et une loi de plasticité cristalline, a permis d’étendre l’étude du comportement macroscopique à
l'analyse du comportement micromécanique de l'acier 316L LPBF.

Mots clefs:  Microstructure, Fatigue, Fabrication additive, Grands instruments, Modélisation multi-échelle, Acier 

inoxydable 316L

Contribution of additive manufacturing to the understanding of defect/microstructure
competition on the fatigue behavior of 316L stainless steel

ABSTRACT : 

Metal additive manufacturing, and more specifically the Laser Powder Bed Fusion (LPBF) process, is becoming more

and  more  widespread  in  the  industrial  environment.  The  understanding  of  the  impact  of  this  process  on  the
microstructure and properties of alloys is essential for the optimization of the in-service properties of LPBF parts.

From a scientific point of view, the possibilities of microstructural control offered by this process are an opportunity to
study the contribution of the different length scales of the microstructure to the fatigue behavior of metals.

The  work  presented  in  this  thesis  is  devoted  to  the  understanding  of  the  effect  of  the  different  microstructure

components induced by the LPBF process on the fatigue behavior of 316L stainless steel. This study can be divided
into two major parts. The first one concerns the study of the process-microstructure link. The effect of the process

parameters on the defect populations and the polycrystalline microstructure was investigated. Moreover, this study
was completed by an analysis of the effect of heat treatments on the microstructure at several length scales. The results

of this first part allowed the selection of fatigue specimens with controlled defect population and microstructure.

The second part was devoted to the multi-scale analysis of the influence of the microstructure on the high cycle
fatigue behavior. The impact of microstructural specificities due to the LPBF process was particularly investigated

using the previously selected specimens.  Moreover,  an original  approach based on the use of neutron diffraction
coupled with numerical models based on an explicit modeling of the microstructure and a crystalline plasticity law,

allowed to extend the study of the macroscopic behavior to the analysis of the micromechanical behavior of the 316L
LPBF stainless steel.

Keywords: Microstructure, Fatigue, Additive manufacturing, Synchrotron and neutron diffraction, Multi-scale 

modelling, 316L stainless steel
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