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Chapitre 4

Les microstructures des matériaux
métalliques issus de fabrication additive

4.1. Les microstructures de solidification dans les procédés de
fabrication additive

Sont rappelés ici les principes définissant la formation des structures de solidification
dans de larges gammes de vitesse de croissance et de gradient de température, typiques
des procédés de fabrication additive. Les microstructures générées ne représentent que
rarement 1’équilibre thermodynamique. Elles sont le résultat de compétitions entre
germination et croissance de phases dans des régimes instationnaires de transferts de
masse et d’énergie. Pourtant, a 1’échelle de l’interface solide-liquide, 1’équilibre
thermodynamique peut étre conservé. Dans les cas d’extrémes vitesses ou il ne I’est
pas, le piégeage de soluté ajoute ses effets, complexifiant 1’explication des
morphologies microstructurales et leurs compositions en phases et solutés.

4.1.1. Introduction

La solidification est nécessairement présente dans les procédés de fabrication additive
impliquant une étape de fusion. C’est le cas pour les procédés de fusion d’un lit de
poudre (Powder Bed Fusion, PBF) par une source de chaleur (faisceau Laser, L-PBF,
ou d’Electrons, E-PBF), les procédés de fusion d’une poudre projetée (Direct Energy
Deposition, DED) par exemple par une source laser (Laser Metal Deposition, LMD),
ou encore les procédés de dépot de matiére par fusion de fil a I’arc électrique (Wire
Arc Additive Manufacturing, WAAM). Ces technologies sont décrites au chapitre 1
du présent ouvrage.
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La formation du solide peut se produire en dessous d’une température caractéristique
de I’équilibre thermodynamique. Pour un alliage de composition Wo, cette température
est dénommeée liquidus, TL“'. Elle est confondue avec la température eutectique, TE“m,
lorsque la composition s’approche de celle de I’eutectique, w,’ # La taille de la
microstructure est fortement dépendante du gradient de température, G, et de la vitesse
de solidification, Vs, prévalant a I’interface solide-liquide lors de la croissance. Ainsi,
les espacements dendritiques primaire, A1, et secondaire, A, et ’espacement inter-
lamellaire eutectique, A, suivent les tendances suivantes (Dantzig et Rappaz, 2016) :
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Figure 4.1.1: Distributions (gauche) de la température, (droite) du gradient de
température et de la vitesse de l'isotherme du liquidus de l'alliage, TL”’l (surfaces et

contours rouges), représentatives de la diffusion de la chaleur dans un matériau
métallique lors d’'un procédé de fabrication additive utilisant une source de chaleur
mobile de vitesse Vo. La fusion du matériau génére un bain liquide dans la région de
température supérieure a TL‘ZI et une région pateuse, mélange des phases solide et

liquide, entre TL”’I et l'isotherme du solidus de l'alliage, Ts"‘I (gauche, surface et contour
verts). Matériau : Inconel 718 avec TL”’I =1337 °C et TS”’I =1075 °C (Antonsson et

Fredriksson, 2005), diffusivité thermique, an = 10° m?s?, conductivité thermique,
K =30 W m' K1, température initiale, Ti = 20 °C. Source de chaleur suivant le modéle
de Cline et Anthony (1977) : puissance, P =100 W, écart type de la gaussienne
représentant la distribution spatiale d’énergie autour du centre de la source de
chaleur, 10 m, vitesse, Vo = 1 m s'%. La position centrale de la source de chaleur est
représentée par le point blanc a la surface du bain liquide.
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Une premiére estimation de G et Vs peut se baser sur les isothermes T et T.”. Par

ailleurs, dans le cas d’une croissance dirigée, dite colonnaire, 1’orientation de la
microstructure peut aussi étre approximée par celle du gradient de température. Ces
premiers éléments indiquent I’importance de 1’analyse des transferts de chaleur pour
comprendre et contréler les microstructures de solidification.

La figure 4.1.1 donne illustration d’un champ de température générant un bain liquide
par fusion d’un matériau métallique suivant le modéle de Cline et Anthony (1977). Le
matériau est caractérisé par sa diffusivité thermique, awm, sa conductivité thermique,
K, et sa température initiale, Ti. La source de chaleur se déplace linéairement a la
vitesse Vo. Elle est également décrite par sa puissance, P, et sa distribution spatiale
d’énergie gaussienne d’écart type. Le champ de température & un instant t est alors
donné par une formule analytique. D’autres formes analytiques existent, telle que la
solution de Rosenthal (1946), version simplifiée de la solution de Cline et Anthony
pour une source de chaleur ponctuelle (i.e. écart type nul). Les limitations de ces
solutions sont nombreuses : régimes purement stationnaires, absence de ’effet du
transport convectif et des mouvements de I’interface liquide- gaz, proprietés
constantes avec la température, ... Aussi la modélisation numérique est-elle pertinente
dans ce contexte, comme en témoigne le chapitre 6 du présent ouvrage. Cependant,
les ordres de grandeurs donnés figure 4.1.1 sont suffisants pour se rendre compte des
variations de G et Vs et, conséquemment a [’utilisation des relations (1) a (3), des
variations de taille et d’orientation des microstructures. Devant la source de chaleur,
les vitesses de I’isotherme TL”’I tracées a la figure 4.1.1 sortent du bain liquide, ce qui

représente la propagation de la chaleur dans le matériau froid, ¢’est-a-dire la fusion.
A contrario, derriere la source de chaleur, I’isotherme du liquidus se propage vers le
bain liquide déja formé, indiquant son refroidissement et donc sa solidification. C’est
évidemment cette région aval a la source de chaleur qui nous intéresse pour 1’étude
de la formation des microstructures de solidification. Dans cette région, en remontant
depuis le fond du bain liquide vers sa surface supérieure en arriére de la source de
chaleur, on observe également que G décroit alors que Vs croit. Le rapport G/V; est
donc élevé au fond du bain et faible & sa surface supérieure. Cette évolution est
révélatrice d’une croissance dirigée colonnaire, depuis le fond du bain liquide alors
qu’une croissance équiaxe est possible a la surface du bain liquide (Hunt, 1984). Ces
analyses peuvent étre résumées dans des cartes représentants des domaines de G et Vs
dans lesquels sont rencontrés les microstructures colonnaire et équiaxe (Kurz et
Fisher, 1989) (Dantzig et Rappaz, 2016), un exemple étant donné dans I’introduction
du chapitre 4 de ce livre.

Compte tenu des domaines de vitesse et de gradient de température mis en jeu, la suite
de la présentation liste une série de phénoménes expliquant la formation des
microstructures solidifiées dans les procédés de fabrication additive, y inclus a haute
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4 Les microstructures de solidification dans les procédés de fabrication additive

vitesse de solidification. Les notions suivantes seront introduites : cinétiques et
morphologies de croissance des microstructures, équilibre thermodynamique de
I’interface, compétition de croissance entre microstructures et sélection des structures
de grains. Nous nous limitons au cas des structures dendritiques et eutectiques,
omniprésentes dans les transformations des alliages métalliques depuis le liquide.
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Figure 4.1.2 : Représentations schématiques (centre) d’'un diagramme de phase pour
un mélange binaire et des microstructures (gauche) dendritique et (droite) eutectique
en croissance dans un gradient de température, G, avec indication des températures,
longueurs, surfusions de courbure, surfusions chimiques et compositions chimiques
caractéristiques. Les lignes discontinues schématisent (en gris) les équilibres en
présence d’une courbure et (en rouge) les lignes To (cf. texte). Les effets de la vitesse
de solidification sur la modification des équilibres thermodynamiques ne sont pas
inclus ici.

4.1.2. Cinétiques de croissance avec équilibre local de I’interface

La littérature est riche en travaux expliquant les cinétiques et morphologies des
microstructures de solidification. Nous nous limitons ci-dessous au cas d’alliages
binaires. De plus, nous considérons des alliages dilués pouvant donner lieu a une
représentation linéarisée du diagramme de phases, telle que schématisée figure 4.1.2 :
les pentes des frontiéres entre domaines monophasés liquide, I, solides cristallins, «
et S, et biphasés, a+l, S+l et o+, sont constantes. Pour ’alliage de composition Wo a
une température T telles que les phases solide « et liquide coexistent, de compositions
chimiques en soluté respectives w* et w'%, ’équilibre thermodynamique du mélange
est caractérisé par le coefficient de partage k% =w* /w'“. Dans 1’exemple de la
figure 4.1.2, w* < w'® dans le domaine biphasé o+l si bien que k* < 1 a I’interface
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entre le solide « et le liquide, traduisant la ségrégation chimique du soluté dans le
liquide depuis I’interface al. Lorsque le solide « est en croissance a la vitesse Vs, le
soluté va alors s’accumuler dans le liquide au niveau de I’interface solide-liquide. De
méme, bien que la température puisse étre approximée constante a l’interface,
I’énergie du solide est plus basse que celle du liquide ce qui, lors de la solidification,
génére une libération de chaleur. Ces quantités ségrégées, soluté et énergie, vont
devoir étre évacuées par diffusion dans le liquide. De plus, lorsque I’interface al n’est
pas plane, sa courbure ajoute une surfusion proportionnelle a 1’énergie interfaciale.
Les phénomenes diffusifs et de courbure génerent un écart a I’équilibre
thermodynamique qui est représenté & la figure4.1.2 par les surfusions
AT =TT et AT =T7-T7 o0 T et T sont respectivement les
températures de croissance des microstructures dendritique « et eutectique a+f. On
observe a la figure 4.1.2 que la structure eutectique est interdendritique, c¢’est-a-dire
qu’elle croit dans le liquide résiduel de composition proche de I’eutectique, W, ? due

a I’accumulation du soluté rejeté a ’interface al lors de la croissance dendritique. En
croissance directionnelle, c’est-a-dire dans un gradient de température G, les fronts de
croissance se trouvent ainsi sous les températures d’équilibre du diagramme de phase
T et T, Cette situation est rencontrée en fabrication additive ol G/Vs est élevé, Vs

pouvant alors étre approximée par la vitesse des isothermes TL"4 et TE“[“ déduite du bilan

d’énergie global effectué a I’échelle du procédé (figure 4.1.1). De maniére generale,
et sans entrer dans les détails qui pourront étre trouvés dans plusieurs ouvrages de
références (Kurz et Fisher, 1989), les surfusions de croissance s’écrivent comme la
somme de plusieurs contributions (la diffusion de 1’énergie est ici négligée car bien
souvent en fabrication additive est observée une croissance dirigée colonnaire) :

a_ e (@K IvPe) ) 2 @)
AT =MWl 1 k* vpe,)) " Ra

AT = A, Pe, + Al 2, . ()

La premiere contribution de I’équation (4) est la surfusion d’origine chimique,
ATY , =-m"“ (W) - w,) , liée & la diffusion du soluté dans le liquide. Elle est estimée

dw
par le produit de la pente du liquidus du diagramme de phase, m'®, et I’écart entre la
composition loin de l’interface, wo, et la composition du liquide a I’interface,
WL“ =W, (1 - (1 -k Iv(PeW))'l. Cette derniere est donnée par la solution d’Ivantsov

Iv(Pew) du profil de diffusion stationnaire du soluté dans le liquide pour une valeur du
nombre de Péclet chimique, Pey = (Ra Vs)/(2 DY), oll Ry est le rayon de la pointe
parabolique approximant la forme de croissance dendritique et D' est le coefficient de
diffusion chimique du soluté dans le liquide. La seconde contribution de 1’équation (4)
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6 Les microstructures de solidification dans les procédés de fabrication additive

est celle de la courbure & la pointe de la dendrite, AT% =27 /Rq, 7™ étant le
coefficient de Gibbs-Thomson. Quant a 1’équation (5), elle est également la somme
d’une surfusion chimique, AT Zﬁ' w=A,Pe, , et d’une surfusion de courbure,

AT = A1 2, , avec Pe, = (4, Vs)/ D' le nombre de Péclet associé & la structure
! e

eutectique d’espacement ﬁ,e:(AR/AW)U2 (D'/Vs)™, cette expression justifiant

1’équation (3). Les coefficients Ar et Ay sont définis par les propriétés du diagramme
de phase et des propriétés physicochimiques telles que les coefficients de Gibbs-
Thomson entre les phases solide et liquide, ol et Al (Kurz et Fisher, 1989) (Dantzig et
Rappaz, 2016).

Pour autant, si la vitesse de croissance n’est pas trop élevée, I’interface solide-liquide
peut étre considérée a 1’équilibre, ¢’est-a-dire que ses compositions peuvent toujours
étre lues sur le diagramme d’équilibre des phases en présence d’une courbure de
I’interface. Le diagramme d’équilibre reste alors 1’outil de base a partir duquel
travailler. Le diagramme avec courbure doit étre privilégié a celui sans courbure, dit
d’équilibre thermodynamique, car il représente toujours bien un équilibre
thermodynamique pour lequel I’énergie libre de la phase solide tient compte de sa
courbure. Notons aussi que la courbure de I’interface modifie certes 1’équilibre
thermodynamique mais indépendamment de la vitesse de I’interface.

4.1.3. Perte de I'équilibre local de [linterface a haute vitesse de
solidification

Les contributions ci-dessus expriment les effets de la diffusion du soluté ainsi que
celui de la courbure de I’interface. Ce faisant, ils supposent toujours que I’interface
est a I’équilibre thermodynamique. Lorsque le solide est en croissance dans le liquide
a la vitesse Vs, nous avons vu que I’interface est le siége d’échanges de soluté entre
les phases solide et liquide. Pour maintenir une valeur constante du coefficient de
partage, égale a celle lue sur le diagramme de phase, il faudra que les atomes aient le
temps d’étre évacués de la zone d’interface par diffusion dans le liquide. C’est cette
hypothése qui est faite pour développer les modeles donnés par les équations (4) et
(5). L’interface est alors toujours a I’équilibre thermodynamique local, et ce malgré
les écarts a 1’équilibre liés aux flux de diffusion de la masse de soluté ainsi qu’a la
courbure. Pour ce faire, la longueur de diffusion des atomes dans le liquide, D'/Vs, doit
étre beaucoup plus grande que I’épaisseur de l'interface, &, ol D' représente le
coefficient de diffusion du soluté dans le liquide. Cette condition peut s’écrire :

Pe, << lavec Pe,= 6Vs/D' . (6)
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oul Pesreprésente le nombre adimensionnel de Péclet, rapport des grandeurs Set D'/Vs.
En pratique, pour une interface rugueuse (également dénommée diffuse)
représentative de la plupart des alliages métalliques, ¢ est de 1’ordre de quelques
couches atomiques (10° m). Le coefficient de diffusion dans le liquide étant de 1’ordre
de 10° m? s’%, I’écart a cette condition d’équilibre thermodynamique de I’interface a
lieu pour des vitesses de lordre de 1 ms?. Pour traduire 1’écart & 1’équilibre
thermodynamique de I’interface en fonction de la vitesse de solidification, Aziz
(1982) introduit un coefficient de partage effectif, kj", fonction du nombre de Péclet,

Pes:

al
k“‘:k +Pe, ()
v 1+Pe;

Ainsi, lorsque Pes est suffisamment faible, le coefficient de partage effectif tend vers
celui d’équilibre k”. En revanche, pour des valeurs suffisamment élevées de Pes, k'
tend vers 1 ce qui traduit un « piégeage de soluté » ou ’absence de redistribution
chimique a linterface. L’interface solide-liquide n’est alors plus a 1’équilibre
thermodynamique. Par extension, il est également proposé de modifier la pente du
liquidus du diagramme de phase d’équilibre, m'®, pour tenir compte de la vitesse de
I’interface (Boettinger et Coriell, 1986) :

k™ -k (1 + In(k“'/kv”")) )]
m“=m"“| 1+ T :

La surfusion chimique est alors donnée par - m\* (w'” - w,). L& encore, & basse vitesse,
m'V“ tend vers m', valeur & I’équilibre. Si les équations (7) et (8) proposent un modéle

d’évolution des propriétés thermodynamiques pour décrire le partage du soluté a
I’interface en fonction de la vitesse, elles ne donnent pas la valeur unique vers laquelle
doivent tendre la composition chimique pour une vitesse suffisamment élevée. C’est
I’analyse de Baker et Cahn (1971) qui fournit la construction nécessaire. La condition
d’équilibre thermodynamique donnée par 1’égalité des potentiels chimiques, 2 = x4,
est remplacée par une condition sur I’enthalpie libre des phases, G' = G% Le premier
cas correspond a la construction de la tangente commune des courbes G' et G* a la
température T et & la pression p du mélange. Elle permet d’accéder aux compositions
d’équilibre des phases, w? et w'?, et donc a la valeur de k®, construisant ainsi le
diagramme phase de la figure 4.1.2. Le second cas recherche plus simplement, pour
la température T du mélange, la composition a laquelle les enthalpies libres des phases
sont égales, traduisant ainsi la condition de piégeage de soluté. A I’inverse, on peut
rechercher a quelle température un alliage de composition connue pourra donner lieu
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8 Les microstructures de solidification dans les procédés de fabrication additive

a une solidification sans ségrégation entre les phases solide et liquide. Dans un
diagramme de phase, cette température est parfois dénommée ligne To (Kurz et Fisher,
1989) (Dantzig et Rappaz, 2016). Elle est rapportée dans le domaine biphasé a+1 de
la figure 4.1.2. Le piégeage du soluté est évoqué aux chapitres $5.2 et $5.5 pour
expliquer des profils de compositions chimiques mesurés.

Un autre phénoméne donnant lieu a un écart a 1’équilibre thermodynamique est la
cinétique d’attachement des atomes. Elle désigne la capacité des atomes du liquide a
venir se réorganiser pour s’adjoindre a une phase solide « en croissance. Pour la
quantifier, on introduit une surfusion cinétique, ATd”fC' , inversement proportionnelle a

la vitesse de I’interface solide-liquide :
AT =Vl g, )

oU & = (A4St Vson) I (R Ti) est le coefficient d’attachement cinétique avec R la constante
des gaz parfaits, T; est la température de fusion du corps pur, A4St ’entropie de fusion
molaire et Vson la vitesse du son (de 1’ordre de 1000 m s) (Turnbull, 1962). Pour un
métal d’interface rugueuse,  est de Pordre de 103 m st K Il faut atteindre des
vitesses de croissance du solide de 1’ordre de 1 ms? pour que la surfusion
d’attachement cinétique joue un role. En fait, a des vitesses extrémes (100 a 1000
m s1), certains systémes montrent également que les atomes n’ont plus le temps de se
réorganiser a I’interface pour former un cristal. Les atomes du liquide se figent et une
phase vitreuse peut étre observée.

La figure 4.1.3 donne une illustration de la température d’une structure dendritique,
Td“', calculée a partir des équations (4), (7), (8) et (9). On note que le modéle couvre
tant la morphologie dendritique que cellulaire, c’est-a-dire dendritique sans
branchements secondaires. On voit également que des morphologies supplémentaires
sont évoquées, en front plan et en bandes, que nous allons maintenant introduire.
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Figure 4.1.3 : Température de croissance d’une interface solide-liquide en fonction de
sa vitesse Vs pour une morphologie d’interface (rouge) plane, Tpa', et (vert) cellulaire

ou dendritique, Td“'. La représentation schématique est ici donnée pour un alliage de

composition connue, le solide a linterface se composant d’une seule phase et la
croissance étant directionnelle dans un gradient de température fixé (recomposé a
partir de Gremaud (1990)). Les morphologies identifiées sont (P) plane, (C) cellulaire,
(D) dendritique et (B) en bandes.

4.1.4. Morphologies de croissance

Des limites de vitesse existent, qui définissent les morphologies des microstructures.
Mullins et Sekerka (1964) établissent une analyse en stabilité d’un front plan al en
croissance. lls retrouvent le résultat de Tiller et al. (1953) concernant I’existence d’une
limite de la vitesse de croissance stationnaire permettant de maintenir une
morphologie de front plan. L’expression de cette limite est Vinr=G D'/ ATo, ol
ATo = TL"‘I - TS‘"I est ’intervalle de solidification de I’alliage défini par les valeurs
d’équilibre thermodynamique de début et de fin de solidification en ne considérant
que I’équilibre biphasé o+l. Cette vitesse correspond a la limite de surfusion
constitutionnelle (Tiller et al., 1953) pour laquelle le front plan ne peut croitre de
maniére stationnaire qu’au solidus de 1’alliage, TS"', le gradient de température a

P'interface, G, étant maintenu supérieur & son pendant chimique, m'“ G!?, ou G

représente le gradient de composition du soluté dans le liquide a I’interface al. En
considérant des ordres de grandeur typiques des alliages métalliques et des procédés
de fabrication additive, ATo =100 K, G =10° K m?, et D'=10°m?s™, on obtient
Vine = 10 m s, Considérant le champ de vitesse représenté figure 4.1.1, on ne
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10 Les microstructures de solidification dans les procédés de fabrication additive

s’attend pas a rencontrer cette condition d’existence du front plan en fabrication
additive. En effet, méme si la vitesse en fond de bain part bien de zéro, elle augmente
trés rapidement pour atteindre plusieurs millimétres par seconde seulement quelques
micromeétres en arriere de la source de chaleur. Cette limite de vitesse, Vins, €n dessous
de laquelle la morphologie de croissance est plane, P?, est représentée figure 4.1.3.

Pour une valeur plus grande de la vitesse, la morphologie devient cellulaire, C¢, puis
dendritique, D¢, cette derniére correspondant aux schémas des figures $4.1 et 4.1.2.
Pour des vitesses encore plus élevées, I’interface ol se restabilise progressivement,
reprenant une morphologie cellulaire, C¢, puis en front plan, P~ 1l s’agit de la limite
de stabilité absolue & haute vitesse. La encore, une expression analytique peut étre
dérivée, Vsp= (D' ATo)/ (k¥ ™). 11 est intéressant de remarquer l’absence du
gradient de température dans cette expression, ainsi que la présence du coefficient de
Gibbs-Thomson traduisant I’effet de I’énergie interfaciale. C’est en effet cette énergie
qui revient stabiliser les perturbations du front plan a haute vitesse de solidification.
En reprenant des valeurs typiques des propriétés précédemment introduites, et en
ajoutant 7% = 2.107 K met k% = 0.5, on obtient Vs, = 1 m s, Aiinsi, dans les régions
de cordons ou I’isotherme de liquidus est la plus rapide, il se pourrait que cette limite
soit atteinte. Du reste, c’est I’ordre de grandeur utilisé dans les études de formation
des microstructures par refusion laser des années 90, donnant lieu a 1’observation de
la transition C*— P# 3 haute vitesse de solidification (Kurz et Trivedi, 1996). On peut
également noter qu’un régime de croissance sous forme de microstructure en bandes,
B#, est rencontré proche de la stabilité du front plan Vsy, (Kurz et Trivedi, 1996). Son
explication nécessite de tenir compte des effets d’une croissance hors équilibre de
I’interface. De maniére générale, c’est proche de cette vitesse Vsyp que les effets
d’écart a 1’équilibre thermodynamique se font ressentir pour les alliages métalliques.
Au-dela d’une certaine vitesse, la phase cristalline o ne peut plus se former et le
liquide est figé sous forme d’un verre métallique. Cela est observé pour des procédes
d’atomisation de poudre ou de trempe sur rouleau et les vitesses alors estimées sont
de I’ordre de 100 m s (Dantzig et Rappaz, 2016).

La température d’un front plan, Tg', peut aussi étre calculée en fonction de la vitesse.
Etant donné que la croissance du front plan en régime stationnaire ne peut étre réalisée
qu’au solidus de ’alliage, T;"=TSD", sa surfusion ATZ' est la somme d’une contribution
chimique, AT, =m" (w,"-w,) ol w;"=w,/k" est la composition du liquide a la
température du solidus, et de la contribution cinétique donnée par 1’équation (9). Pour
une vitesse inférieure & Virr, c’est-a-dire a faible vitesse, k' =k, m® = m* et Vy/ uc est
négligeable si bien que ATp“' = AT, correspondant bien a une croissance a la
température du solidus. En augmentant la vitesse, les effets se font sentir sur le solidus,

TS‘"(VS), comme illustré figure 4.1.3. On remarque que I’effet sur la température du
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liquidus est également présenté et que ce n’est qu’a une vitesse trés grande que TL"'(VS)
et TJ(Vs) s”approchent de To, si bien que k™ tend vers I’unité. Mais, figure 4.1.3, la
contribution de surfusion cinétique est déja présente avant que TL"':TS"":TO si bien que

la température du front plan ne cesse de décroitre. Le piégeage de soluté complet ne
prend place que pour une vitesse ayant dépassee la vitesse de stabilité absolue, Vyp.
Les courbes décrivant les structures cellulaire/dendritique et en front plan de la
figure 4.1.3 se rejoignent naturellement aux limites de stabilité du front plan. La
structure sélectionnée est celle présentant la température de croissance la plus élevée
et donc nécessitant un écart a I’équilibre le plus faible. Les régimes de stabilités des
structures attendues en fonction de la vitesse sont alors listés, soit par ordre croissant
de vitesse : P#, C% D% C% B*et P2

Surface

Matériau de base
Figure 4.1.4: Structures de solidification d’un alliage de composition eutectique
Al — 33 %pds Cu observées dans une coupe longitudinale XZ (cf. repere figure 4.1.1)
au centre d’une trace laser montrant (gauche) une représentation schématique des
évolutions microstructurales depuis le matériau de base non fondu jusqu’a la surface
supérieure de métal, des eutectiques (en bas a droite) régulier et (milieu) ondulé et (en
haut a droite) la transition vers une structure en bande (recomposé depuis la référence
15).

La figure 4.1.4 donne une représentation résumée de 1’évolution des structures
observées pour un alliage de composition eutectique Al — 33 %pds Cu (Zimmermann,
1990). Bien que les théories de croissance soient différentes de celles des
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microstructures dendritiques, on retrouve la description schématique du réle de la
vitesse sur les microstructures au fur et a mesure que la solidification du bain se
produit. On remarque notamment la diminution de la taille de ’espacement inter-
lamellaire annoncée a 1I’équation (3) et la transition vers une structure en bande a haute
vitesse. En fait, les contributions d’origine chimique, de courbure et cinétique sont
également a l’origine de ces évolutions. A noter toutefois que le domaine des
structures en cellules évoqué pour la microstructure monophasée en croissance dans
le liquide proche de la limite de stabilité absolue est remplacé par une structure
eutectique ondulée plus grossiére.

4.1.5. Compétition de croissance entre microstructures

Les figures 4.1.3 et 4.1.4 ont permis d’introduire et d’illustrer les principes de la
compétition de croissance lors de la solidification d’un alliage. Il faut les compléter
par la possible compétition entre différents types de microstructures. Ainsi, on voit a
la figure 4.1.2 que le schéma présente, pour le méme alliage de composition définie
Wo, tant une structure dendritique qu’une structure eutectique. La figure suggére que
Td"I > Te"ﬁ'. Cette situation est un cas particulier car il est également possible de trouver,

pour la méme composition d’alliage, des situations pour lesquels TdaI < Te"ﬁI . Cela peut

se produire en changeant la vitesse de solidification. Dans ce cas, la structure
eutectique o+ se développant a une température supérieure a celle de la structure
dendritique monophasée ¢, cette derniére sera empéchée de croitre. Sur la
figure 4.1.2, ce principe peut étre étendu & la compétition avec une structure £, si bien
qu’un total de trois types de structures peuvent étre en compétition. Suivant les
conditions de croissance, la microstructure sélectionnée ne sera pas celle dont la
température d’équilibre d’apparition des phases est la plus élevée mais plutdt celle
dont la température de croissance est la plus élevée. 1l faut ici noter que c’est le méme
principe qui est appliqué a la figure 4.1.3 pour établir laquelle des morphologies de
croissance d’une interface ol est sélectionnée.

La figure 4.1.5 schématise la construction en reprenant le méme diagramme de phase
qu’a la figure 4.1.2 de maniére simplifiée et pour I’alliage de composition Wy. Les
températures de croissance des microstructures issues des équilibres al, Al et ol sont
calculées en fonction de la vitesse et reportées a droite. Le bandeau supérieur de la
figure indique lesquelles des microstructures sont les plus stables sur la base du critere
de la température de croissance maximale. On trouve ainsi qu’a de trés basses vitesses
de croissance, c’est une structure eutectique qui est favorisée. Ce résultat n’est pas
intuitif mais correspond au fait que la structure « en front plan croit a une température
beaucoup plus basse définie par le solidus du mélange al a la composition wy,
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inférieure a la température de croissance eutectique. Cette limite basse est de peu
d’intérét pour la fabrication additive comme évoqué précédemment.

En revanche, alors que la microstructure issue de I’interface monophasée al est
présente dans une large gamme de vitesse a la figure 4.1.5, la microstructure
eutectique puis une microstructure issue de I’interface Sl redeviennent stables aux plus
fortes vitesses. Pour I’alliage considéré, il est alors possible de reporter sur le
diagramme de phase les domaines de formation des microstructures en fonction de la
vitesse. La procédure réalisée sur toute la gamme de composition définit la zone
couplée, c’est-a-dire la région du diagramme de phase ol seule la structure eutectique
apparait, mais aussi les régions ou les phases primaires monophasees « et 3 sont
formées. On notera que la méthode décrite ne s’applique qu’a la détermination de la
structure croissant a la plus forte température, alors dite structure de solidification
primaire, sans présager des phases secondaires formées depuis 1’état liquide, telle que
la structure eutectique interdendritique illustrée figure 4.1.2. La figure 4.1.5 identifie
donc les régions de composition et de vitesse permettant la formation d’un type de
microstructure primaire. Par extension est construite la carte de sélection des
microstructures, telle que dans le systeme Al-Fe (Gilgien et al., 1995) et Al-Cu (Gill
et Kurz, 1995) pour un large domaine de vitesse et de composition chimique. Des
cartes et études de compétition entre microstructures existent également dans des
domaines plus limités pour Ni-Al (Hunziker et Kurz, 1999), (Tourret, Gandin et al.,
2011), (Tourret, Reinhart et al., 2011) ou Fe-Ni (Hunziker et al., 1998), (Vandyoussefi
et al., 2000), (Dobler et al., 2004), incluant notamment les microstructures
péritectiques, ainsi que pour quelques systémes multicomposés.

Dans la présentation donnée, le diagramme de phase exploité est celui d’équilibre,
avec des limites de domaines pouvant étre modifiées par la contribution cinétique via
les équations (8) et (9). Cependant, nombres de systémes présentent des équilibres
avec des phases métastables qu’il faut également considérer pour déterminer les
microstructures possiblement en compétition. Les exemples sont trés nombreux dans
la littérature. Le plus connu est probablement celui du diagramme Fe-C. Alors que
I’eutectique stable du diagramme de phase est défini par la fonte grise, composée de
lamelles d’une solution solide de fer, d’austénite, et du graphite (composé de C pur),
il est fréquent d’observer la formation de fonte blanche, eutectique métastable
impliquant la méme phase austénitique et I’intermétallique FesC. La carte de sélection
des microstructures doit alors s’attacher a calculer la température de croissance de
I’eutectique métastable (austénite + Fe3C) quand bien méme I’intermétallique n’est
pas initialement présent dans le diagramme d’équilibre des phases. Les diagrammes
de phase stable et métastable doivent donc étre exploités pour tracer les courbes de

cinétique de germination des phases. Nous nous sommes cantonnés a comparer des
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14 Les microstructures de solidification dans les procédés de fabrication additive

températures de croissance en supposant que les phases sont déja présentes ou peuvent
germer deés leur température d’équilibre thermodynamique atteinte. Dans le cas
contraire, la germination doit étre ajoutée aux mécanismes régissant la compétition
entre microstructures. Finalement, il faut également mentionner que les théories
concernant la compétition de croissance entre microstructures sont avant tout
développées pour des alliages modéles binaires. Les extensions sont nécessaires pour
une généralisation permettant I’application a des alliages industriels.

T, T

Ef#

“'l o |(..|B‘,| p | ey | |

log V, w, w log V
Figure 4.1.5 : Principe de la zone couplée dans le cas d’un systeme binaire eutectique.
Pour I'alliage de composition wo, des microstructures de solidification monophasées a
et B peuvent se former ainsi que la structure biphasée eutectique a+g. A droite, les
températures de croissance de ces trois structures sont tracées en fonction de la
vitesse en utilisant des modeles de cinétique de croissance (e.g., égquations (4) et (5)).
La structure adoptant la température de croissance la plus élevée est supposée la plus
stable, définissant des domaines d’existence en fonction de la vitesse de croissance
(retracé d’apres (Dantzig et Rappaz, 2016) et (Kurz et Fisher, 1989)).

4.1.6. Sélection des structures de grains

Jusqu’ici nous nous sommes placés a 1’échelle de la microstructure. La structure de
grains primaires, ou macrostructure primaire de solidification, est définie a une échelle
plus grande. Elle résulte de la croissance de la microstructure primaire qui peut étre
dendritique ou eutectique suivant le principe de sélection vue au paragraphe 4.1.5. On
définit généralement le grain comme le domaine regroupant la microstructure issue
du méme germe. Lorsque la croissance de la microstructure se fait par branchements
successifs du cristal, une relative uniformité de 1’orientation cristallographique de la
microstructure au sein d’un méme grain peut exister. De méme, en fabrication additive
utilisant la refusion puis la solidification d’une microstructure préexistante de maniére
successive pour construire couche aprés couche la picece, 1’orientation
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cristallographique peut étre propagée dans la direction du gradient de température.
Les structures de grains peuvent alors atteindre de trés grandes dimensions, proches
de celles de la piéce fabriquée dans la direction de construction (i.e. du gradient de
température). A la figure 4.1 de I’introduction du présent chapitre est illustrée la
croissance de grains dendritiques se développant dans un liquide soumis a un gradient
de température G se refroidissant de maniere uniforme a la vitesse G -V, avec V| la
vitesse de I’isotherme du liquidus. Trois grains, numerotés 1 a 3, sont composés
chacun par deux dendrites de méme couleur. Pour ces grains la couleur correspond a
une orientation cristallographique, ici définie par une simple rotation & par rapport a
la direction du gradient de température. Les directions des troncs et des bras de
dendrites d’un méme grain sont donc identiques, généralement orientées dans les
directions cristallographiques <100> dans le cas de matériaux a microstructure
dendritique cubique. A la figure 4.1 sont également représentées les distances entre
I’isotherme du liquidus de I’alliage et la pointe des dendrites colonnaires. En régime
de croissance stationnaire, la vitesse Vs des dendrites du grain 1, d’orientation € = 0°,
est égale a la vitesse des isothermes, V.. Les dendrites se situent sur I’isotherme
ATe=¢°, @ une distance Azg=o° = ATs=0°/ G de I’isotherme du liquidus de I’alliage.
Dans le cas d’un grain d’orientation @ # 0°, tel le grain 2 au centre de la figure, pour
qu’une croissance stationnaire soit établie, permettant au front de solidification de
suivre le déplacement des isothermes a la vitesse Vi, la distance & parcourir dans la
direction <100> est plus grande que pour &= 0°. La vitesse dans la direction <100>
est donc plus grande, soit Vs oo = Vi /cos 6. Comme vu précédemment pour une
microstructure dendritique, a une vitesse plus élevée correspond une surfusion plus
grande, AToz:oo > ATp=¢,, €t donc a une plus grande distance Azpzoe =
AToz00 | G > Azg=¢-. Conséquemment, les pointes des dendrites du grain 2 sont
géométriquement bloquées dans leur progression par les bras des dendrites du grain 1.
Des phénomeénes de blocage interviennent aux interfaces entre les grains, notamment
entre les grains 2 et 3. Cependant, la conséquence de ces compétitions méne a
I’élimination progressive des grains les plus désorientés vis-a-vis du gradient de
température (valeurs @ élevées), créant ainsi une texture cristallographique <100>
alignée avec le gradient de température (valeurs 9 faibles).

La figure 4.1.6 fournit un exemple de structure de grains colonnaire obtenue par
E-PBF pour un superalliage base nickel (Koepf et al., 2019) et sa modélisation par la
méthode des automates cellulaires (Gandin et Rappaz, 1997), (Carozzani et al., 2013).
Une attention particuliere a la coupe métallographique permet de distinguer une
dizaine de couches construites de bas en haut. C’est la stratégie de construction mise
en ceuvre et les paramétres du procédé qui ont permis la croissance par épitaxie de la
structure de grains colonnaires. La simulation combine une description
tridimensionnelle de la thermique du procédé (e.g., figure 4.1.1) avec une description
spatiale sous forme de cellules dont 1’état (liquide ou appartenant a la microstructure)
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et ’orientation cristallographique évoluent avec le temps. Pour ce faire, la cinétique
de la microstructure de solidification primaire (i.e. dendritique ici) est intégrée au
cours du temps, proportionnellement a la surfusion définit par le champ de
température et I’équation (4). On notera que, malgré la vitesse de la source de chaleur
utilisée, aucun effet de modification de I’équilibre thermodynamique avec la vitesse
n’est ici pris en compte (équations (7) et (8)). De méme, la cinétique de croissance
dendritique n’est pas couplée avec le calcul du diagramme de phases multicomposé
et de ses propriétés. Enfin, le couplage entre les champs de température et le
développement de la microstructure est faible, ¢’est-a-dire que seule la thermique est
utilisée pour le calcul de la structure de grains sans que la structure elle-méme
n’influence les champs de température. La comparaison est pourtant remarquable et
la méthode peut également donner lieu a des comparaisons avec des figures de pole
ou des cartes caractérisant les relations d’orientation cristallographique entre grains
(Chen et al., 2017) (Pineau et al., 2020).

Figure 4.1.6 : Section d’'un échantillon produit par E-PBF a partir d’une poudre de
superalliage base nickel CMSX-4 révélant (haut, métallographie) la structure de grains
colonnaire et (bas, simulation) la forte texture associée, la direction de projection des
orientations cristallographiques étant verticale ascendante, coincidente avec la
direction de construction. Puissance et vitesse du faisceau d’électron, P = 300 W et
Vo=0,5ms?, température de préchauffage, Ti=900 °C, épaisseur des dépots
successifs, 50 um (Koepf et al., 2019).

La compétition de croissance colonnaire expliquée ci-dessus suppose qu’aucun
nouveau grain n’apparaisse dans le liquide. L’origine de tels grains colonnaires peut
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étre la germination dans le liquide surfondu, a la surfusion ATy, comme illustré a la
figure 4.1, a une distance Azy = ATy / G. La structure équiaxe peut alors crofitre et finir
par bloquer la croissance des grains colonnaires, provoquant la transition
colonnaire-équiaxe (TCE). Il faut noter que I’origine des grains équiaxes peut
également étre la fragmentation ou refusion partielle de la microstructure dendritique
existante et le transport par convection des fragments devant le front de croissance
colonnaire. Les directions des bras des grains équiaxes sont aléatoires. Le critere de
la TCE le plus simple s’appuie sur I’intégration de la cinétique de croissance des
enveloppes des grains équiaxes, de vitesse Vs(4T), en considérant une vitesse de
refroidissement constante, G - V. Les grains, bien qu’en croissance, sont immobiles,
si bien que leur surfusion AT ne fait qu’augmenter au cours du refroidissement. Ce
faisant, leur taille peut étre suffisante pour arréter mécaniquement la croissance des
grains colonnaires (Hunt, 1984). L’intégration entre les positions de germination Azy
et du front colonnaire montre aisément que la TCE est une fonction du rapport G/Vs,
et de la surfusion de germination, ATy, mais également de la cinétique de croissance
des dendrites et de la densité des grains équiaxes. D’autres critéres de transition
colonnaire-équiaxe existent pour tenir compte de la fragmentation (Gandin, 2000), de
I’interaction solutale entre les dendrites colonnaires et équiaxes (Martorano, 2003) et
du transport des grains équiaxes dans le liquide (Leriche, 2015).

4.1.7. Conclusions

La présentation qui vient d’étre faite donne un apercu des phénomeénes intervenant
lors de la formation des microstructures de solidification dans les procédés de
fabrication additive. Nous pouvons en retenir plusieurs points.

e En premiére approximation les microstructures dendritiques et eutectiques
peuvent étre décrites par le champ de température en considérant la vitesse de
I’isotherme du liquidus de 1’alliage et le gradient de température dans le liquide
sur cette méme isotherme.

e Les théories pour les cinétiques des microstructures datent des années 1980 et
1990. Elles concernent les morphologies des interfaces avec le liquide provenant
de la croissance d’un solide monophasé ou biphasé, principalement pour des
alliages métalliques binaires et des passes de refusion unique de la matiére.

e Les effets a haute vitesse ne sont déterminants pour les alliages métalliques que
lorsque la vitesse de croissance approche 1 m s, Cette vitesse est rencontrée dans
la partie haute du bain de fusion. Compte tenu du caractére multicouche des
dépdts réalisés en fabrication additive, entrainant une refusion systématique des
couches déposées précédemment, il n’est pas clair de savoir si ces conditions
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peuvent étre rencontrées sur les microstructures finalement formées, a moins de
ne s’intéresser qu’aux derniéres couches solidifiées. Une analyse
microstructurale plus poussée des cordons est nécessaire. Elle nécessiterait des
conditions permettant la formation de microstructures typiques de la
solidification rapide, aprées une et plusieurs couches, et des simulations associées.

e Le couplage des théories avec une description compléte des équilibres
thermodynamiques reste a systématiser, ce qui a commencé a étre fait (Gilgien,
1996), (Senninger et al., 2018). Elle est nécessaire pour permettre une application
plus directe a des alliages multicomposés.

e La simulation des structures de grains résulte du calcul des cinétiques des
microstructures. Elle en dépend donc directement, les travaux sur les
microstructures alimentant les travaux sur les structures de grains. L’avantage de
la modélisation des structures de grains est de fournir le champ d’orientation
cristallographique et la taille des grains, information non disponible par une
simple analyse théorique des cinétiques des microstructures.
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