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Introduction générale : Contexte et objectifs de ’étude

Introduction Générale :
Contexte et objectifs de I'étude

Dans le secteur automobile, les industriels sont soumis & des contraintes environnementales et
économiques de plus en plus fortes. Des exigences, souvent contradictoires, leurs sont imposeées :
I’allegement des piéces de structure, I’augmentation de la sécurité des usagers ainsi que la
réduction des colts de fabrication. Pour répondre a ces objectifs, de nouvelles nuances d’aciers
sont developpées : elles présentent une trés haute résistance tout en conservant une bonne aptitude
a la mise en forme. Ces matériaux destinés aux piéces de carrosserie et de structure doivent allier
une résistance mécanique accrue a une capacité de déformation tout a fait comparable a celle des
aciers d’emboutissage classiques.

Différentes voies sont explorées pour le développement de ces nouvelles générations d'acier.
L'une des pistes explorées pour produire des aciers plus performants avec un objectif de codts
maitrisés concerne le développement de microstructures complexes ou la phase principale est tres
résistante (martensite, bainite, ferrite a grains ultra fins, ...) et les phases secondaires (austénite
résiduelle) sont ductiles.

Les aciers bainitiques, et plus particulierement ceux a faible teneur en carbone (inférieure a 0.2%)
présentent un bon compromis entre résistance mécanique, limite d’¢élasticité et ductilité, tout en
combinant de trés bonnes propriétés de ténacité et de soudabilité. Ils sont obtenus avec des
traitements thermomécaniques de plus en plus complexes qui comprennent des déformations et/ou
recuits dans le domaine austénitique y suivies de différentes étapes de déformation a une
température donnée pour générer la microstructure requise (Figure 1). Le résultat final requiert
une trés bonne maitrise des paramétres de mise en forme et une tres bonne connaissance de
I'impact de ces parametres sur la microstructure finale.

\

& BT <

Recuit

Laminage

Refroidissement

Figure 1 : Schéma de mise en forme de bobines de téles d’acier
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Cependant, un certain nombre de questions fondamentales restent encore en suspens. Cela
concerne d'une part la maitrise de I'état métallurgique de l'austénite avant refroidissement en
fonction des conditions de traitement a chaud, et d'autre part une meilleure compréhension de son
influence sur la microstructure de transformation de phase, en particulier en régime de
transformation bainitique. La principale difficulté rencontrée est que, pour ces nuances
industrielles d’aciers, il est impossible de tremper 1’austénite obtenue a haute température pour
une observation directe de I’austénite a température ambiante. Cela explique en partie le manque
actuel de connaissances sur son état microstructural en fonction des conditions de traitement
thermomecanique a chaud et son impact sur la microstructure héritée a température ambiante.

Dans ce contexte, l’objectif de cette thése menée en partenariat avec ArcelorMittal est
d'approfondir notre connaissance de I’influence de 1’état métallurgique de I’austénite sur la
microstructure de transformation de phase dans les aciers bas carbone. Pour obtenir des
informations sur I’austénite & haute température et avant transformation de phase, 1’originalité de
notre travail est d'appliquer et d’adapter les approches innovantes de reconstructions
cristallographiques des microtextures parentes a partir des microtextures héritées par
transformation de phase en s’appuyant sur les relations d’orientation entre phases (Figure 2).

=P

Reconstruction

Température
A

>
>

Temps

Figure 2 : Schéma du principe de la reconstruction de la microtexture austénitique a haute température a partir de la
microstructure héritée a température ambiante

Ce manuscrit est divisé en cing parties.

Le chapitre | est consacré a une revue bibliographique permettant de mieux appréhender les liens
entre la déformation de 1’austénite a chaud et ses produits de transformation. Pour cela, I’austénite
et ses différents produits de transformation sont tout d’abord présentés. Puis nous décrivons les
moyens dont nous disposons actuellement pour caractériser 1’austénite a haute température.
L’austénite, étant souvent comparée a des matériaux modeles, nous détaillerons par la suite les
mécanismes de déformation a chaud associés a ces matériaux modeles. Une derniere partie est
dédiée a I’évolution des microstructures et textures héritées aprés application d’une déformation
dans le domaine austénitique.

Le chapitre Il décrit les différentes techniques expérimentales mises en ceuvre lors de cette
étude. Nous présentons tout d’abord les deux nuances modéles d’acier (0.06%C-2.4%Mn-0.3%Si
et 0.2%C-2.4%Mn-0.3%Si) mises en ccuvre et caractérisées lors de ces travaux, ainsi que les
conditions de réalisation des campagnes d’essais thermiques et thermomécaniques. Nous
présentons également les outils utilisés pour 1’analyse des microstructures de transformation de
phase, ainsi que la méthode employée pour quantifier les tailles de grains austénitiques de nos
aciers. Enfin, nous rappelons le principe général de MERENGUE 2, principal outil de
reconstruction de la microtexture parente & partir des données acquises par la technique EBSD
(Electron Back Scattered Diffraction) développé au laboratoire. Nous décrivons également les
récents développements apportés pour améliorer la reconstruction.

10
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Dans le chapitre 111, nous détaillons I’influence de la taille des grains austénitiques et de la
vitesse de refroidissement sur la microstructure de transformation lors de traitements thermiques.
Ces résultats s’appuient sur une analyse cristallographique a la fois de la microstructure
austénitique et de ces différents produits de transformation. Disposant de deux nuances d’acier,
nous déterminons également I’influence du taux de carbone sur les produits de transformation.
Gréace aux diverses experiences et analyses réalisées, deux objectifs principaux sont atteints. Tout
d'abord, nous sommes en mesure de sélectionner la nuance d'acier et la taille de grain austénitique
associée qui sera utilisée lors de la campagne de déformation a haute température. D'autre part,
elles nous permettent d’effectuer une analyse cristallographique approfondie des produits de
transformation et de définir les limites d’utilisation de I’outil de reconstruction en fonction des
microstructures héritées.

Le chapitre 1V est consacré a I’é¢tude de 1’austénite en compression a chaud de 1’acier 0.06%C-
2.4%Mn-0.3%Si (CMn-1). Dans un premier temps, une étude des microstructures et textures
héritées aprés traitements thermomécaniques, nécessaire avant toute utilisation de 1’outil de
reconstruction, est réalisée. Dans un second temps, nous décrivons 1’évolution de la
microstructure et microtexture de 1’austénite en fonction des conditions de déformation
appliquées (vitesse et taux de déformation). Les structures de déformation caractéristiques de la
phase austénitique sont mises en évidence. Elles sont ensuite comparées a celles obtenues pour un
alliage modeéle de 1’austénite, 1’alliage 30%Fe-70%Ni.

Dans le chapitre V, les données obtenues lors de la campagne de compression a chaud sont a
nouveau analysées, mais cette fois du point de vue de la microstructure héritée. Nous analysons
en particulier I’influence des structures de déformation austénitique sur le développement des
produits de transformation suite a un refroidissement par trempe, puis lors d’une transformation
bainitique isotherme.

Les produits de transformation a basse température seront appelés de fagon géneériques produits a
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Chapitre I : Revue bibliographique

I.1. Le fer pur et introduction des aciers bas carbone

Le fer pur posséde une structure Cubique a Faces Centrées (Figure 1.1.a) pour une gamme de
températures s’étendant de 912°C a 1394°C [Boulanger56]. Cette phase est plus communément
appelée austénite et est notée y. En dehors de cet intervalle de température, le fer pur posséde une
structure Cubique Centrée (Figure 1.1b). Cette structure est appelée ferrite & si 1’on se trouve entre
1394°C et 1538°C et ferrite o en dessous de 912 °C. Cette structure est moins compacte que la
structure CFC.

Figure 1.1 : Structure des mailles cristallines du fer pur — a) Cubique a faces centrées — b) Cubique centrée

Les paramétres de maille de la ferrite et de 1’austénite sont respectivement égaux a 0,286 nm a 20°C
pour le fer o et 0,358 nm & 912 °C pour ’austénite [Bozinski55]. Les volumes spécifiques des deux
mailles restent relativement proches, mais une légére contraction volumique de 1,03% accompagne
le passage de la phase ferritique a la phase austénitique.

Chacune de ces phases possede des sites interstitiels que seuls les atomes de faibles rayons peuvent
occuper. Compte tenu du rayon des atomes métalliques, seuls les atomes H, O, N, C et B peuvent se
placer en position interstitielle.

L’acier est un alliage de fer et de carbone, dont la teneur est inférieure a 2%. Une augmentation du
taux de carbone permettra d’améliorer entre autres la dureté, la résistance a la rupture ainsi qu’a
I’usure. En contrepartie, il diminue la ductilité et la résilience de 1’acier. Les aciers bas carbone sont
des aciers dont la teneur en carbone est comprise entre 0,02% et 0,08%. Ces aciers appartiennent a
la famille des aciers extra-doux (C<0,1%).

En dehors de la variation du pourcentage de carbone, on peut modifier les caractéristiques
mécaniques et aptitudes technologiques des aciers par addition d'autres métaux. L’addition
d’éléments d’alliage, tels que Cr, Si, Al, Mo, Nb, Ti favorise la formation du fer o, ce sont des
éléments alphagénes. D’autres éléments tels que Ni, C, Mn, N, Cu stabilisent le fer y a température
ambiante, ce sont des éléments gammagenes.

Grace aux ¢léments d’alliage, les aciers bas carbone peuvent combiner a la fois une haute limite
élastique, une bonne ductilité et une excellente soudabilité. Leur teneur en manganése est variable,
de 1 a 2,4%. Le manganése permet d’améliorer la limite élastique, I’usinabilité et la trempabilité de
I’acier. Le manganese abaisse la température de transformation de l'austénite en ferrite et permet
ainsi d'éviter I'accumulation de cémentite aux joints de grains. Les aciers bas carbones peuvent aussi
contenir une teneur en silicium comprise entre 0,14% et 0,25%. Le silicium est connu pour
améliorer la tenue a la corrosion de I’acier.
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1.2. Austénitisation et transformations au refroidissement

1.2.1. Traitement thermique d'austénitisation

Les traitements thermiques d'austénitisation permettent d’homogénéiser chimiquement l'austénite et
de contrbler sa taille de grain. L’objectif est d’achever la mise en solution des carbures et
d’homogénéiser la répartition des éléments d’alliage pour limiter les éventuelles ségrégations. Le
manganese est par exemple susceptible de ségréger.

Le maintien a la température d’austénitisation doit étre suffisamment long pour dissoudre les
carbures, tout en évitant le grossissement des grains. On définit pour cela le parameétre P, qui donne
un équivalent temps de maintien / température pour atteindre une taille de grain y donnée. Il est
défini comme suit [Barralis92] :

T, AH,

1 23R -1
a = [ log(ta)]

Avec : T,- température d’austénitisation (en K) ; t; - durée de maintien ; R — constante des gaz
parfaits (8,314 J.K .mol™) ; AH, - enthalpie d’activation du grossissement du grain austénitique.
Pour un acier faiblement alli¢, on trouve dans la littérature AH, ~ 460 kJ.mol™.

La Figure 1.2. illustre I’effet de la température de maintien et du temps sur 1’homogénéisation de
I’austénite et sa taille de grain. La durée de ce maintien doit étre d’autant plus longue que la
température d’austénitisation est proche de la température Acs de fin de transformation du fer a en
fer y. Le maintien peut étre écourté, si I’on adopte une température d’austénitisation plus élevée.
Pour cet acier 35CrMo4, passer d’une température d’austénitisation de 900°C pendant 20s a 1100°C
pendant 20s permet d’accroitre la taille de grains de G =9 (15,6um) & G =5 (62,5um).

Température (°C)

1200 -FF=pare B s

‘Auslvmmhomog]nno‘. T M Graing

Austénite
non homogéne
900 t

800 ——| Ferry:

(L
Ferrite + Perlite
700 LI L |
102 10! 1 10 102 108
Temps (s)

Figure 1.2 : Diagramme de transformation a—y isotherme d’un acier 35CrMo4 [Murry00]. Les nombres indiqués sur

les courbes en tirets sont les indices AFNOR de grosseur de grain austénitique. La norme AFNOR définit la mesure de

la taille de grains a [’aide de la formule suivante : m = 8 x 2€ avec m le nombre de grains par mm2 et G [’indice de
grosseur des grains.
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[.2.2. Les différents produits de transformation au refroidissement

Selon les conditions de refroidissement et la composition de 1’alliage, différentes transformations de
phases a I'état solide peuvent se produire (Figure 1.3).

e Si la vitesse de refroidissement est faible (inférieure a 1°C/s), on se trouve dans un état
proche de 1’équilibre. La diffusion du carbone est alors possible. Le refroidissement de la phase
austénitique va conduire a la formation d’un mélange de fer o et de cémentite Fe;C. La température
de début de transformation ferritique est notée Ars.

e Si la vitesse de refroidissement est rapide (supérieure a 80°C/s), le carbone ne peut pas
diffuser et se retrouve alors piégé dans la maille. La transformation se produit hors équilibre et
conduit a la formation d’une phase métastable obtenue par trempe : la martensite. La température de
début de transformation martensitique est notée M. La capacité d’un acier a former de la martensite
dépend de sa trempabilité, i.e. son aptitude a éviter la formation du fer o et de FesC lors du
refroidissement. La trempabilité peut étre augmentée a 1’aide d’éléments d’alliage. Les plus
efficaces sont, par ordre décroissant d’influence : C, Mo, Va, Cr, Mn, Ni, Si.

e Pour des vitesses de refroidissement intermédiaires, des structures bainitiques sont

observées. Il s’agit d’agrégats formés de plaquettes de ferrite saturées en carbone et de cémentite,
dont I’aspect différe suivant leur température de début de transformation Bs.
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Figure 1.3 : Diagramme Fe-C [Murry98] et diagramme TRC

Ces trois transformations sont classées en deux catégories : displacive et diffusionnelle.

La transformation displacive correspond a des déplacements atomiques faibles (trés inférieurs aux
dimensions de la maille). Ces déplacements se produisent par des mouvements corrélés d'atomes.
La transformation se propage indépendamment du temps, par un déplacement des interfaces entre
les deux phases. La phase fille hérite de I'ordre et de la composition chimique de la phase mere.
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Lors de la transformation displacive, il y a déformation du réseau avec conservation d’un plan
invariant. L’orientation du plan invariant ainsi que les positions atomiques relatives dans ce plan ne
sont pas modifiées par la transformation. La présence d’un plan invariant permet de relier les
réseaux cristallins de 1’austénite et du produit de transformation par une relation d’orientation
particuliere. La relation d’orientation peut étre décrite comme une rotation mettant en coincidence
le repere du cristal parent et celui du cristal hérité. Le réseau cristallin de 1’austénite posséde 24
éléments de symétrie. Il y aura donc au maximum 24 orientations possibles pour la phase héritée
par rapport a la phase austénitique. Ces orientations sont nommeées variants cristallographiques. La
formation d’un variant s’accompagne d’une déformation du réseau cristallin. Il s’ensuit des
contraintes internes au sein de 1’austénite lors de 1’apparition de domaines hérités. Elles peuvent
étre relaxées en partie par [’organisation de plusieurs variants formant un groupement
autoaccommodé. Dans un tel groupement, les variants s’organisent de fagon a ce que les
déformations induites par chaque variant se compensent partiellement. Dés lors, la déformation
globale associée est bien plus faible.

La transformation diffusionnelle est une transformation au cours de laquelle I’interface entre la
phase austénitique et la phase héritée avance grace au mouvement thermiquement activé des atomes
a travers I’interface. La transformation débute aprés une période d’incubation, dont la durée dépend
de la température. Les atomes se transportent vers les germes en train de croitre par diffusion sur de
grandes distances dans la phase mére. La composition de cette derniére évolue de facon continue
vers sa nouvelle valeur d’équilibre. Le changement de structure peut apparaitre localement a
I’interface et la vitesse de croissance dépend surtout de la vitesse de la réaction a ’interface par
rapport a celle de la diffusion. Les vitesses de diffusion, a une température donnée, des éléments
d’un alliage peuvent étre trés différentes suivant la composition nominale et la structure, ainsi que
de la nature de la diffusion envisagée : diffusion interstitielle, diffusion superficielle, diffusion aux
joints de grains. La phase héritée peut donc avoir une composition différente de la phase parente. Il
y a réarrangement des atomes dans le réseau hérité sans relation d’orientation définie entre le grain
hérité et le grain de la phase parente.

Le Tableau 1.1 synthétise les différents produits de transformation de I’austénite en fonction de la
nature de leur transformation. Nous décrivons dans les sections suivantes plus précisément les
conditions de formation de la ferrite proeutectoide (ferrite allotripomorphique et de Widmanstétten),
de la martensite ainsi que de la bainite.

Transformation Transformation
reconstructive displacive
Transf ) Ferrite de
ranstormation Ferrite allotriomorphe Widmanstatten
Diffusionnelle o
Bainite
Tran_sformatlon Ferrite massive Martensite
Non diffusionnelle

Tableau 1.1 : Produits et nature des transformations de phase issus de I’austénite

18



Chapitre | : Revue bibliographique

L2.2.1. Formation de ferrite proeutectoide et de perlite

Un refroidissement a une vitesse suffisamment lente de 1’austénite donne lieu & une transformation
diffusionnelle avec la formation de ferrite proeutectoide a la température de transformation Ars puis
la formation de perlite (ferrite et carbure FesC) a la température eutectoide Ar; (Figure 1.3). La
température Ary, ou débute la transformation eutectoide, vaut toujours 723 C pour un acier non-
allié. La température de transformation de phase Ar; est supérieure a 723°C, et dépend de la
composition chimique de 1’alliage pour une méme vitesse de refroidissement.

Parmi les différents types de ferrite, présentes dans les aciers bas carbone, on peut citer la ferrite
allotriomorphe et la ferrite de Widmanstatten.

—c'\‘,
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Figure 1.4 : Micrographies optiques a) d 'un mélange de ferrite allotriomorphe (blanc) et de perlite (noir) et b) d’une
ferrite allotriomorphe avec une structure de Widmanstétten [Bodnar94]

La formation de la ferrite allotriomorphe, obtenue a haute température lors d’un refroidissement
trées lent, se décompose classiqguement en deux étapes de germination et de croissance. La
germination commence apres un temps d’incubation fonction de la température de transformation.
Les premiers germes de ferrite, pauvres en carbone, se forment par diffusion aux joints de grains
austénitiques. Il y a donc diffusion du carbone et des éléments d’alliage gammagenes dans
’austénite (Tableau 1.2). Krebs et coll. ont mis en évidence que la ferrite allotriomorphe est en
relation d’orientation avec un des grains y; formant le joint, mais croit dans un autre grain vy,, sans
aucune relation d’orientation avec lui [Krebs11]. La relation d’orientation suivie avec le grain vy; est
de type Kurdjumov-Sachs [Honeycombe06].

Eléments Fe Mn Si C

N ) -12 -11 11 7
Coefficient a1100°C | 9.10 2.10 6.10 7,5.10

de diffusion (cm?/s) 2900°C | 2.10 | 310 | 11022 1107

Tableau 1.2 : Coefficients de diffusion dans I’ austénite des éléments présents dans les aciers de cette étude [Desalos04]

Intervient ensuite la croissance des grains équiaxes ferritiques. Elle est d’autant plus rapide que la
température de transformation sera élevée. La solubilité du carbone étant plus faible dans la ferrite
que dans 1’austénite, il sera donc partitionné dans cette derniere. La croissance des grains de ferrite
dans le temps sera ralentie par I’augmentation du domaine de diffusion du carbone.
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La taille de grains austénitiques influence significativement la cinétique de formation de la ferrite a
une temperature donnée de transformation. Cet effet est illustré Figure 1.5 avec le diagramme TRC
d'une méme nuance d'acier avec deux tailles de grains austénitiques. Les courbes de debut de
transformation sont décalées vers la gauche (c'est a dire vers des cinétiques de transformation
accélérées) lorsque la taille de grains austénitiques diminue. En fait, l'augmentation de la surface de
joints de grains, qui accompagne la réduction de la taille des grains austénitiques, a pour
consequence l'augmentation du nombre de sites de germination de la ferrite. Par conséquent, la
diminution de la taille de grains austénitiques réduit la trempabilité de I'acier.
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Figure 1.5 : Diagramme TRC d’un acier 0.18%C-1.30%Mn-0.43%Si pour deux tailles de grains austénitiques, en
pointillé @,=10um et en trait plein @,=200um

Avec I’augmentation de la vitesse de refroidissement, la ferrite allotriomorphe ne posséde pas une
cinétique assez rapide et fait place a la ferrite de Widmanstatten, qui suit une transformation
displacive. Elle se forme préférentiellement pour des teneurs en carbone comprises entre 0.2 et
0.4% [Honeycombe06]. Cette ferrite se présente sous forme de paquets d’aiguilles faiblement
désorientées entre elles avec des relations d’orientations de type Kurdjumov-Sachs ou de
Nishiyama-Wassermann avec l'austénite. Les paquets d'aiguilles germent sur les grains de ferrite
allotriomorphe et croissent entiérement a 1’intérieur du grain austénitique avec lequel elles sont en
relation d’orientation [Yang91].

Récemment, Jonas et coll. ont proposé une justification a la faible désorientation observée entre les
aiguilles d’un paquet de ferrite de Widmanstatten [Jonas14]. Les relations d’orientations de type KS
sont décrites comme une rotation de +90° et -90° par rapport a ’axe <112>. Ces lattes faiblement
désorientées pourraient résulter d’un cisaillement oppose permettant d’accommoder les
déformations de réseau ; les désorientations entre lattes seront de I’ordre de 180°, ce qui devient
équivalent d’un point de vue cristallographique.

Bodnar et Hansen montre que la fraction de ferrite de Widmanstatten formée augmente avec
I’augmentation de la taille de grains austenitiques et de la vitesse de refroidissement [Bodnar94]. La
formation de structures de Widmanstétten peut étre minimisée si I’austénite est suffisamment fine
(dans leur cas, inférieure a 30 pum).
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L.2.2.2. Formation de la martensite

La martensite est obtenue lors du refroidissement tres rapide de la phase austénitique stable a haute
température. Dans le cas des aciers, 1’austénite y se transforme lors de la trempe en une solution
solide de fer de structure quadratique centrée sursaturée en carbone, donc une phase métastable.
Pour des aciers a faible teneur en carbone, le parametre de maille de la martensite reste tres proche
de celui de la maille du fer . La transformation de phase est de type displacive et athermique : la
fraction de martensite formée dépend non pas du temps de maintien, mais uniquement de la
température de trempe. Elle commence a la température Ms, dépendant uniquement de la
composition chimique de 1’alliage, et se termine a Mg. La température Ms est inférieure a la
température Aes d’équilibre entre les phases austénitique et ferritique. La composition chimique de
la martensite est identique a celle de 1’austénite parente.

La transformation martensitique présente un plan invariant entre la martensite et I’austénite, appelé
plan d’habitat. Il varie avec la teneur en éléments d’alliage et la température de transformation. Par
exemple, pour un acier bas-carbone (<0.5%C), il s’agit du plan {111}, [Fink26]. Lorsque la
concentration est comprise entre 0.5 et 1.4%C, c’est le plan {225}, [Mehl53] et au-dela de 1.4%C,
le plan d’habitat est {259}, [Kurdjumov30].

Par consequent, différentes relations d’orientation (RO) ont été établies, comme celle de
Kurdjumov-Sachs [Kurdjumov30] notée KS, de Nishiyama-Wassermann [Nishiyama34] et
[Wassermann35], notée NW, de Greninger-Troiano [Greninger49] notée GT et de Pitsch [Pitsch59].
Dans les cas des relations KS et NW, un plan dense {111}, de I’austénite est paralléle a un plan
dense de la ferrite {110},. Ces relations sont proches : par exemple le passage de KS a NW
s’effectue par une rotation de 5.26° autour de la normale commune a (111), et a (101),. La relation
de GT est une relation intermédiaire entre celle de KS et celle de NW (Tableau 1.3). Par conséquent,
les angles de désorientation séparant les variants les plus proches, hérités selon Bain, KS, NW et
Pitsch sont faibles (<10°) comme indiqué dans le Tableau 1.4 [Nolze08].

La détermination de la RO par EBSD en 1’absence d’austénite résiduelle peut se faire par
différentes méthodes analytiques [Miyamoto09], [Humbert11], [Bernier14]. Avec ces approches, la
martensite en lattes a plutét une RO proche de GT. Communément, la RO est représentée sur un
graphe tel que celui présenté en Figure 1.6. Il s’agit de I’écart angulaire entre les directions [101]¢cc
et [111]yec de la RO définie, en fonction des écarts angulaires entre les plans (111)sc et (011)pcc.
Miyamoto et coll. y font figurer les RO moyennes pris en trois grains différents pour la martensite
formée dans des alliages avec des teneurs en carbone différentes (0.15%C et 0.45%C).

Relations d'orientation plans paralleles directions paralléles
Bain {100}cre // {100} <100>cfc // <110>cc
Kurdjumov-Sachs (KS) {111} e // {110%cc <110>cfc// <111>cc
Nishiyama-Wassermann (NW) {111}cic/l {110} cc <211>cfe /] <110>cc

Greninger-Troiano (GT) {111}cica 1° de {110} <211>cicd 2.5° de <110>cc
Pitsch {100% s /1 {110} <110>¢ [/ <111>,

Tableau 1.3 : Relations d’orientations entre les réseaux CFC et CC lors de la transformation de phase
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Bain KS NW Pitsch
Bain - 11.07° 9.74° 9.74°
KS 11.07° - 5.26° 5.26°
NW 9.74° 5.26° - 7.44°
Pisch 9.74° 5.26° 7.44° -

Tableau 1.4 : Désorientations angulaires entre variants des RO de la transformation CFC — CC [Nolze08]
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Figure 1.6 : Ecarts angulaires & entre les directions [101]s et [111],c pour les RO de la martensite et de la bainite en
fonction des écarts angulaires @, entre les plans (111)s et (011) par rapport aux RO de références KS, NW, GT et
Kelly. Ronds blancs et noirs : RO de la martensite et de la bainite obtenues pour un acier 0.15%C-1.5%Mn-0.2%Si
Carrés blancs : RO de la martensite obtenue pour un acier 0.45%C-0.86%Mn-0.26%Si [Miyamoto09]

La martensite a des morphologies différentes selon la teneur en carbone de 1’acier (Figure 1.7). Si le
taux est inférieur a 0.4%C, la martensite sera sous forme de lattes, regroupées en paquets de lattes
paralléles. Miyamoto a montré par EBSD en haute résolution angulaire, que la déformation associée
est accommodeée par déformation de 1’austénite environnante [Miyamoto09]. Pour des aciers plus
chargés en carbone et faiblement allies, elle sera sous forme de plaquettes contenant une forte
densité de dislocations et de micromacles. Si les aciers sont chargés en carbone et fortement alliés,
la martensite prendra une forme lenticulaire marquée. La morphologie de la martensite évolue des
lattes aux lentilles avec I’augmentation du taux de carbone en solution solide [Yaso08]. La
transformation étant displacive, la structure finale posséde une forte densité de macles et de
dislocations pouvant atteindre 10*2 cm™ [Honeycombe06].

Morito et coll. se sont intéressés a 1’effet de la taille de grains y sur les microstructures
martensitiques obtenues apres transformation sur trois aciers bas carbone faiblement alliés
[Morito05]. Ils ont constaté que la taille des paquets de lattes martensitiques et 1’épaisseur des blocs
constituant les paquets diminuent quand la taille de grains austénitiques diminue (370 a 2.3 pm),
alors que I’épaisseur des lattes varie peu. L’¢tude de Yang et Bhadeshia a montré que lorsque la
taille de grains y augmente, pour un acier bas carbone de composition 0.12%C-5%Ni-2.27%Mn, le
point de début de transformation Ms augmente [Yang09].

22



Chapitre | : Revue bibliographique

Figure 1.7 : Micrographies optiques aprés attaque Nital 3% a) martensite en lattes 0.32%C-4.12%Ni-1.37%Cr et b)
mélange de martensite et d austénite résiduelle 0.8%C- 4.1%Ni-1.6%Cr-0.4%Mo [Murry98]

1.2.2.3. Formation de la bainite

Depuis sa premiére observation en 1930 par Davenport et Bain, la structure bainitique est sujette a
débat que ce soit d’un point de vue morphologique ou mécanisme de transformation. Obtenue pour
des vitesses de refroidissement intermédiaires, sa morphologie est fonction des conditions de
refroidissement et des éléments d’alliage présents dans 1’acier. La température de debut de
transformation bainitique Bs est fonction de la composition chimique de 1’alliage.

On admet généralement que la germination de la bainite débute par la création de sous-unités
ferritiques (Figure 1.8). Cette ferrite en lattes se formerait par un cisaillement du réseau de
l'austénite accompagné d'une diffusion a courte distance permettant une redistribution du carbone.
La suite de la transformation bainitique met en jeu a la fois des mécanismes displacifs et diffusifs.
Dans D’interprétation displacive, les réarrangements atomiques durant la transformation bainitique
sont supposés se produire sans diffusion d’atome [Bhadeshia02]. Néanmoins la diffusion d’atomes
interstitiels tels que le carbone est admise juste aprés la transformation, du fait des températures de
transformation élevées. La théorie diffusive fait appel a un mécanisme de diffusion au moyen d’une
interface a/y avec une diffusion a courte distance des atomes substitutionnels a proximite de cette
interface, ce qui permet le changement de structure [Aaronson90].
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Figure 1.8 : Schéma de formation de la bainite en latte par création de sous-unités [Perladel3]
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Il existe différentes classifications morphologiques de la bainite. La distinction proposée par Mehl
entre la bainite supérieure et la bainite inférieure est encore largement utilisée [Mehl39]. Elle
repose principalement sur la distribution des carbures. Dans ces travaux, la bainite supérieure se
forme entre 585°C et 627°C et sa microstructure est constituée de lattes de ferrite longues et étroites
avec des particules de cémentite dispersées entre les lattes de fagon discontinue. Quant a la bainite
inférieure, elle se forme entre 200°C et 400°C et présente deux types de précipités, ceux qui se
forment dans ’austénite enrichie en carbone qui séparent les plaquettes de bainite, et ceux qui se
forment dans la ferrite sursaturée. Ces deux morphologies sont observables a la fois lors d’un
maintien isotherme en-dessous de la température Bs, ou lors d’un refroidissement continu. La
bainite supérieure se développe au niveau des joints de grains austénitiques et la bainite inférieure
se forme dans I’austénite enrichie en carbone, qui est entourée de la bainite supérieure préformée
[Lee08]. Lee et coll. ont aussi montré, que le taux de transformation de bainite supérieure augmente
lorsque la taille de grains austénitiques diminue, alors que le taux de transformation de bainite
inférieure est indépendant de la taille de grains.

Plus récemment, Zajac et coll. ont proposé une nouvelle définition ou classification de la bainite
fondée sur la répartition des angles de désorientation des joints de ferrite bainitique et sur le type de
seconde phase présente, dont la formation est directement liée a I’effet des éléments d’alliage sur la
cinétique de transformation (Figure 1.9) [Zajac05]. Par rapport a la classification de Mehl, les
auteurs distinguent en plus la bainite granulaire.

Figure 1.9 : Micrographies MEB a) bainite supérieure, b) bainite inférieure et c) bainite granulaire [Zajac05]

La bainite supérieure présente une forte proportion de joints faiblement désorientés (<15°) et peu de
joints fortement désorientés (>50°). Le cas inverse est rencontre pour la bainite inférieure. Quant a
la bainite granulaire, la distribution des angles de désorientation est plus aléatoire avec un pic diffus
vers 45° et un pic mineur vers 20° di a I’existence d’une sous-structure (Figure 1.10). Il est
important de noter que les faibles désorientations (<15°) ont deux origines. Premiérement, les
désorientations inférieures a 5° proviennent des désorientations entre lattes héritées d’un méme
variant, dues a la présence de dislocations. Deuxiémement, les désorientations autour de 10°
proviennent des désorientations spécifiques entre variants hérités d’un méme grain austénitique.
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Figure 1.10 : Définition de la bainite selon la distribution des angles de désorientation entre grains/lattes [ZAJO05]

Cette différence de distribution spatiale se traduit aussi sur la carte d'orientation par des
regroupements de variants proches voisins [Gourges00], [Takayamal2]. Soit ces variants partagent
le méme plan {111}, pour la bainite inférieure (Figure 1.11.b), soit ils sont issus du méme domaine
de Bain pour la bainite supérieure (Figure 1.11.f). Ces résultats sont comparés a la martensite, pour
laquelle les variants partagent le méme plan {111}, (Figure 1.11.a).

La bainite est en RO avec 1’austénite dont elle est issue, de maniére moins stricte que la martensite.
La RO suivie par la bainite en latte reste proche de GT [Miyamoto09]. Les RO calculées a partir de
la bainite sont projetées sous la forme de ronds noirs dans le graphe présenté en Figure I.6.

Figure 1.11 : Cartes EBSD par regroupement des variants partageant le méme plan {111}, (a) de la martensite, (b) de
la bainite inférieure, (c) de la bainite supérieure, et (d—f) regroupement des variants appartenant au méme groupe de
Bain correspondant respectivement aux structures (a—c). Les lignes blanches et noires correspondent respectivement
aux joints de grains de faibles (5°<0<15°) et fortes désorientations (6>15°) pour I’acier 0.15%C-1.5%Mn-0.2%Si
[Takayamal?]

La bainite granulaire, produit de forme granulaire se formant dans le domaine bainitique, n’est pas
clairement définie dans la littérature. Suivant les classifications, elle est associée a la ferrite
aciculaire ou encore a la ferrite quasi-polygonale [Bramfitt90]. Pour Bhadeshia, il s’agit d’une
matrice de grains ferritiques de forme irréguliére (grains ou lattes) a I’intérieur de laquelle sont
dispersés des ilots de Martensite/Austénite (M/A) [Bhadeshia02]. Selon I’ISIJ Bainite Committee,
terminologie adoptée par ArcelorMittal, la bainite granulaire, constituée de paquets ferritiques de
forme granulaire ou équiaxe faiblement désorientés, se distingue des ferrites formees a plus haute
température par une forte densité de dislocations [Bainite92]. Selon Bhadeshia, les facteurs
favorisant cette morphologie sont une faible teneur en carbone, limitant la présence de carbures,
ainsi qu’un refroidissement continu.
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La bainite granulaire résulte d’un phénoméne de réaction incompléte : le taux de transformation
dépend de la vitesse de refroidissement en dessous de la température de début de transformation
bainitique [Bhadeshia02]. Cizek et coll., qui utilisent la terminologie définie par 1’ISIJ Bainite
Committee, suggérent que la bainite granulaire se développe a partir des premiéres lattes de ferrite
de Widmanstatten, qui ont germé directement sur les joints de grains austénitiques. Cette
transformation est complétée par la germination intragranulaire de lattes de ferrite de
Widmanstétten [Cizek02]. 1l a été également propose que la ferrite Widmanstatten puisse acquérir
progressivement cette forme plus irréguliere qui constitue la bainite granulaire, dite "dégénerée”,
via un élargissement des lattes localisé et une coalescence des grains [Okaguchi91].

La cinétique de transformation bainitique a fait 1’objet de nombreuses études. On peut citer les
travaux de Rees et Bhadeshia, qui supposent que la vitesse de germination des sous-unités de ferrite
joue un role important dans la cinétique globale de transformation ou encore ceux de Quidort, qui
développe un modele de croissance des lattes de bainite supérieure sur le principe que la croissance
diffusive de la ferrite est contrélée par la diffusion du carbone [Rees92] [Quidort02].

La taille de grains y influence la transformation bainitique. Barford et Owen, et Umemoto et coll.
ont rapporté que la vitesse de réaction de la bainite est accélérée par une diminution de la taille de
grains vy, tandis que Graham et Axon ont suggéré qu'une structure a grains fins austénitiques devrait
retarder la croissance de la bainite [Barford62], [Umemoto82], [Graham59]. Matsuzaki et
Bhadeshia ont constaté que deux aciers peuvent présenter des effets opposés de I'évolution de la
taille de grains y sur la vitesse de transformation bainitique. La différence de comportement
cinétique est accompagnée par des distinctions évidentes entre les microstructures bainitiques
[Matsuzaki99]. Un affinement des grains y conduit & une accélération de la cinétique de
transformation, lorsque la réaction est limitée par un faible taux de croissance. A l'inverse, pour une
croissance rapide a partir d'un nombre limité de sites de germination, une réduction de la taille de
grains y diminue le volume total transformé par germe, et par conséquent, retarde la vitesse de
réaction globale.
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I.3. Acces a la microstructure de I'austénite

Pour comprendre les mécanismes de transformation de phase, il est nécessaire de connaitre plus
précisément sa microstructure avant transformation de phase et ainsi déterminer son influence sur
les microstructures et microtextures héritées. Dans le cas des aciers bas carbone, tels que ceux
utilisés durant cette étude, la connaissance de 1’état austénitique a haute température est limitée.
Comme nous I’avons vu précédemment, selon la composition chimique de ’acier et les traitements
thermiques appliqués, il est difficile de stabiliser I’austénite a température ambiante. Nous
proposons ci-dessous une synthese des différentes méthodes donnant acces a la microstructure et
microtexture de 1’austénite, de maniére directe ou indirecte, avant transformation de phase.

[.3.1. Mesure directe a haute température

1.3.1.1. Microscopie laser confocale LSCM

Une méthode pour caractériser la morphologie des matériaux a haute température est la microscopie
laser confocale. Elle permet de suivre en direct les transformations de phase a 1’état solide jusqu’a
des températures de I’ordre de 1400°C. Les trois transformations de phase caractéristiques des
aciers peuvent donc étre suivies. La microscopie laser confocale permet de mieux appréhender les
changements microstructuraux a I’échelle micrométrique durant des cycles rapides de chauffage ou
de refroidissement. Tout d’abord, la transformation ferritique : Phelan a pu observer la formation de
ferrite de Widmanstétten dans un acier avec un taux de carbone de 0.18% a 650°C, gréace a la
microscopie laser confocale [Phelan05] (Figure 1.12).

Figure 1.12 : Transformation d’un grain d’austénite en lattes de Windmanstdtten a partir d’un joint de grain
austénitique dans un acier de composition Fe-0.18%C [Phelan05]

Plus récemment, Komizo a eu la possibilité de suivre plusieurs transformations de phase solide dont
les transformations ferritique et bainitique [Komizol1l]. 1l a pu observer la migration ainsi que la
morphologie des interfaces durant les transformations de phase des aciers. Durant un
refroidissement lent a 1.7°C/s d’un acier Fe-0.12%C, il a pu observer la formation d’austénite
résiduelle entre les lattes de ferrite de Widmanstatten (Figure 1.13.1). De la méme maniére dans une
étude réalisée avec Zhang D., lors d’un refroidissement a 8°C/s d’un acier Fe-0.15%C, la croissance
des lattes de bainite a été suivie : la transformation s’initie ici aux joints de grains (Figure 1.13.2)
[Zhang09].

En 2012, Zhang S. a suivi le développement des lattes de martensite au microscope confocal lors
d’un refroidissement a 33°C/s [Zhangl2]. La composition de 1’acier 0.018%C-13%Cr-9%Ni
abaisse le point Ms tel que la transformation s’observe pour des températures allant de 135 a 60°C.
Ces observations montrent que la martensite se forme bien aux joints de grains austénitiques
(Figure 1.14). Lorsque la température diminue, la formation des blocs et paquets de lattes est
clairement visible (fleches Figure 1.14.c). L’austénite résiduelle dans chaque paquet se transforme
progressivement en fines lattes de martensite.
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Figure 1.13 : Observations instantanées au LSCM 1) d'un acier Fe-0.12%C durant le refroidissement a -1.7°C/s et
2) de la croissance de lattes de bainite dans un acier Fe-0.15%C durant le refroidissement a 8°C/s [Komizo11]

Figure 1.14 : Observations instantanées au LSCM d’un acier 0.018%C-13%Cr-9%Ni lors de la transformation
martensitique avec un refroidissement de 33°C/s [Zhang12]

L.3.1.2. Mesures par ultrason

Le suivi des transformations de phases est possible en utilisant la technique du laser-ultrasonique.
Cette méthode est une alternative a la dilatométrie, car elle ne nécessite pas de contact et n’est pas
destructive [Kruger06]. Les changements de vitesse des ultrasons sont directement corrélés avec la
fraction transformée. La décomposition de 1’austénite peut étre estimée avec une simple loi des
mélanges. Ce qui permet, méme lors d’essai de déformation, de connaitre la quantité exacte
d’austénite. De plus les ultrasons ne sont pas sensibles au carbone en solution solide. Durant ses
travaux, Dubois a non seulement suivi la transformation de phase ferritique avec une vitesse de
refroidissement de 1°C/s [Dubois98], mais aussi 1’évolution de la taille des grains austénitiques
pour des températures de maintien allant de 1050°C a 1200°C [Dubois00]. 1l relie I’atténuation des
ondes ultrasonores a la taille de grains pour différents aciers tels que A36 (0.17%C-0.74%Mn) et un
acier IF (0.0028%C-0.17%Mn-0.035%Ti) (Figure 1.15).

28



Chapitre | : Revue bibliographique

= [ i = 250
E | First Ii':': 'cl.‘lm.-'f?al Second longitudinal g
> [\ echo /™ < 200 = 1050°C |
S | o 1 1050°C Il
5 - § 150 + 1100°C |
o - L = |
2 E- 100 & 1100°C 1l
2 N + 1150°C
= @
= c 50 * 1200°C
EL 5 o S
0.2 0.6 1 0 2 4 6
a) Time (us) b) Attenuation at 15 MHz (dB/mm)

Figure 1.15 : a) Deux premiers échos ultrasons obtenu pour un acier IF & 1100°C et b) Evolution de la taille de grains
austénitiques dans [’acier A36 mesurée par métallographie et comparée a [’atténuation a 15MHz obtenue pour une
température de 1100°C [Dubois00]

Enfin, Sarkar et coll. ont utilisé les ultrasons pour suivre a la fois I’évolution de la taille de grains
austénitiques, mais aussi la recristallisation de I’austénite aprés déformation a chaud sur des aciers
bas carbone (0.05%C) avec différents ¢léments d’alliages [Sarkar08]. Les temps de début (5%) et
de fin (95%) de recristallisation peuvent étre estimés. Les tailles de grains estimées sont fiables a
20%. Bien que ce systéeme de mesure présente de nombreux avantages, il est onéreux et ne convient
pas aux échantillons trop texturés. Cette méthode reste donc principalement utilisée par les
industriels, comme technique de contréle non destructif.

L1.3.1.3. Mesures de texture et suivi de transformation de phase par
diffraction des rayons X

Les mesures de texture de 1’austénite a haute température in-situ sont rares, elles sont réalisées
principalement par diffraction des rayons X. On peut citer les travaux de Bruckner, qui ont suivi
I’évolution de la texture de I’austénite d’un acier bas carbone faiblement allié (0.065%C-1%Mn)
lors d’une transformation a—y—a jusqu’a 950°C sur un goniomeétre de texture [Bruckner01]. De
méme, Wenk a mesuré la texture austénitique a 950°C d’un acier trés bas carbone (19ppm) par
diffraction des neutrons [Wenk07].

Bruckner et Wenk se sont intéresses a des transformations de phase sans déformation dans le
domaine austénitique. Les travaux de Yada se sont principalement intéressés a la formation de
ferrite lors de la déformation a chaud de I’austénite par torsion [Yada00]. Ils ont pu établir dans des
aciers contenant 0.0008 a 0.29% de carbone, que de la ferrite se formait bien a la température de
déformation, qui est supérieure a Ars. La Figure 1.16 représente un schéma du dispositif de mesure
utilisé par Yada. Quelques années plus tard, Basabe et Jonas ont obtenu des résultats similaires sur
un acier 0.09%C-0.02%Si-1.3%Mn-0.036%Nb déformé par torsion au-dessus de Ar; [Basabel0].
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Figure 1.16 : Schéma d’un montage in-situ de mesure par diffraction des rayons X [Yada00]
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Plus récemment, Zhang et coll. ont suivi en temps réel 1’évolution de la transformation a—>y—a a
la fois par rayonnement synchrotron et par microscopie confocale dans un acier Fe-0.15%C
[Zhang09]. La Figure 1.17 illustre les diagrammes de diffraction que 1’on peut obtenir durant la
transformation ferritique. Enfin, on peut citer les travaux de Stone et de Chen sur le suivi de la
transformation bainitique par diffraction des rayons X sur des aciers de composition 0.79%C-
1.56%Si-1.98%Mn [Stone08] et 0.83%C-2.15%Si-0.47%Mn [Chen09]. Ces analyses in situ ont
permis de montrer que I’austénite résiduelle entre les lattes de bainite est homogene avant la
transformation bainitique isotherme et que cette derniere est thermodynamiquement incompléte.
Ces résultats appuient la théorie displacive de la croissance bainitique.

Figure 1.17 : Diagrammes de diffraction obtenus lors du refroidissement de la transformation ferritique (842-380°C) a)
842°C, b) 790°C, c) 618°C, d) 470°C, e) 380°C [Zhang09]

L.3.1.4. Electron BackScatter Diffraction (EBSD)

Les mesures directes de texture par EBSD sont rares : il est cependant possible d’effectuer de telles
mesures comme par exemple sur du quartz ou du titane [Seward02]. Les temps de mesure doivent
étre le plus court possible pour limiter le mouvement des interfaces durant la mesure. Une autre
limitation de la méthode de mesure est 1’indexation des clichés de Kikuchi : elle est plus difficile
avec l’augmentation de la température, due & la dégradation de la qualité des clichés
[Garmestani99]. Kirch et coll. ont utilis¢e 'EBSD a haute température pour caractériser la
morphologie des grains et le déplacement des joints de grains lors des transformations de phases
d’aciers bas carbone (Figure 1.18) [Kirch08].

Toujours dans le cas d’aciers bas carbone, Lischewski et coll. ont pu déterminer la localisation des
premiers germes d’austénite, préférentiellement au niveau des joints triples ferritiques, ainsi que la
relation d’orientation avec leur environnement a 1’aide de mesures d’orientation a haute température
par EBSD [Lischewskill].
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Figure 1.18 : @) Croquis du montage pour suivi in situ en EBSD, b) Cartes EBSD montrant [’évolution de la
microstructure d’un acier bas carbone durant la transformation de phase a—y
(grains blancs : fer ¢, grains noirs : fer ») [Kirch08]

[.3.2. Mesure indirecte
L.3.2.1. Austénite résiduelle - comparaison avec des matériaux modeles

Certains aciers, comme les aciers TRIP (Transformation Induced Plasticity), permettent de stabiliser
’austénite a température ambiante sous forme d’austénite résiduelle. On peut citer les travaux de
Hutchinson, lors desquels il obtient directement une mesure de la texture de laminage a chaud d’un
acier faiblement allié grace a I’austénite résiduelle par diffraction des rayons X [Hutchinson98].
Avec un acier de composition 0.20%C-1.67%Mn-1.56%Si, il est possible d’obtenir jusqu’a 9%
d’austénite résiduelle. Ces travaux permettent de combler des manques dans la littérature sur
I’origine des sélections de variants et des textures de transformation lors de la transformation de
phase au refroidissement de I’austénite. Van Dijk et coll. se sont intéressés quant a eux a la stabilité
de I'austénite résiduelle, toujours pour des aciers TRIP par diffraction des rayons X et lors du
refroidissement de la température ambiante a -173°C [VanDijkO05].

I1 a été démontré qu’il est aussi possible de suivre I’évolution de I’austénite déformée a chaud grace
a des matériaux modeles tels que I’alliage Fe-70%Ni. Contrairement aux aciers conventionnels C-
Mn, ou la structure austénitique n’est pas stable a température ambiante, cet alliage permet de
caractériser directement apres trempe les structures déformées CFC a haute température. Parmi les
différents travaux sur 1’alliage Fe-70% Ni, on peut citer les travaux de Hurley et de Réglé et coll.
[Hurley01], [Regle04]. Hurley et coll. ont montré que 1’alliage Fe-70%Ni peut étre utilisé comme
matériau modele pour un acier contenant 0.15%C en comparant les courbes rhéologiques obtenues
durant des essais de compression a chaud. Alors que Réglé et coll. ont comparé les mesures de
texture de recristallisation faites par diffraction des rayons X sur un acier TRIP contenant 20%
d’austénite résiduelle avec celles obtenues sur 1’alliage Fe-70%Ni : les fonctions de distributions
des orientations obtenues sont proches (Figure 1.19).
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Figure 1.19 : Fonctions de distribution des orientations (sections de ¢,) des textures de recristallisation des
échantillons laminés a 50% a 800°C et maintenus 1000s a cette température a) Fe-70%Ni b) Austénite de I’acier TRIP
0.6%C-1.5%8Si-1.5%Mn [Regle04]

Plus récemment, Taylor et Cizek se sont intéressés a 1’acier 304SS et a ’alliage Fe-70%Ni comme
matériaux modeles pour étudier le comportement de 1’austénite dans un acier C-Mn pendant les
traitements thermo-mécaniques [Taylorl1]. Ils sont arrivés a la conclusion que 1’alliage Fe-70%Ni
est un meilleur modele que 1’acier 304. En effet, a plus basse température de déformation tout en
restant dans le domaine austénitique, la plus faible énergie de fautes d’empilements de I’acier
304SS ne permet pas de reproduire le comportement rhéologique d’un acier C-Mn.

L.3.2.2. Attaques pour révéler les anciens grains austénitiques

I est possible d’obtenir plus d’informations morphologiques sur 1’austénite avant refroidissement,
et donc juste avant la transformation de phase y—ao. Tout particulierement les anciens joints de
grains austénitiques peuvent étre révélés a 1’aide de deux moyens différents : les attaques chimiques
et les attaques thermiques.

La principale attaque chimique utilisée pour révéler la microstructure austénitique est I’attaque
Béchet-Beaujard, solution aqueuse saturée d’acide picrique additionnée d’un agent mouillant et
éventuellement d’une faible quantité d’acide chlorhydrique pouvant donner de bons résultats
[Bechetb5], [Garcia01]. L’efficacité dépend de la concentration en phosphore de 1’acier étudié. Le
phosphore, présent en faible quantité, est ségrégé aux joints de grains austénitiques durant les
traitements thermiques dans le domaine austénitique. Ces zones riches en phosphore sont attaquées
préférentiellement par le réactif. Le résultat d’une attaque est illustré en Figure 1.20. On observe que
les contours des anciens grains austénitiques sont bien révélés par 1’attaque, mais ne sont pas
toujours fermes. Le résultat de 1’attaque dépend beaucoup de la composition de 1’acier et des
conditions d’attaque (température, agent mouillant utilisé).
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Figure 1.20 : Attaque Béchet-Beaujard d’un acier 40CV5 [Bechet55]

L’attaque thermique permet de révéler la microstructure des anciens grains austenitiques (Figure
1.22.a). Elle consiste a monter 1’acier en température dans le domaine austénitique sous atmosphere
inerte, 1’échantillon étant préalablement poli-miroir. Une atmosphére inerte est nécessaire pour
éviter toute oxydation de I’échantillon qui masquerait alors les anciens joints de grains. Durant
I’austénitisation, des gorges se forment a I’interface des joints de grains austénitiques avec la
surface polie. Ces gorges restent intactes aprés refroidissement et sont clairement visibles a
température ambiante, détourant ainsi les anciens grains austénitiques. Cependant, a trés haute
température, ces gorges peuvent interférer avec le déplacement des joints de grains austénitiques et
conduire & une mauvaise évaluation de la taille de grains. La taille de grains observée en moyenne
reste toutefois similaire a celle observée suite a une attague chimique. La formation de ces gorges
est due a un équilibre thermodynamique entre 1’énergie de joints de grains yy, et les énergies de
surface des surfaces libres ys (Figure 1.21.a). Selon Mullins, cet équilibre se produit par des
mécanismes de diffusion en surface et en volume, ainsi que par un mécanisme d’évaporation-
condensation (Figure 1.21.b) [Mullins57].
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Figure 1.21 : a) Formation de gorges aux joints de grains par attaque thermique [Rabkin01], b) mécanismes de
formation des gorges par attaque thermique [Garcia03]

Le grossissement des grains pendant 1’attaque peut conduire a 1’observation de joints nommes joints
de grains fantbmes (Ghost PAGB, Figure 1.22.b). Ces joints correspondent aux traces des anciens
joints de grains attaqués au début du traitement thermique et non totalement remplis par diffusion
des atomes de fer a la surface, une fois le joint de grain déplacé. Ces joints fantbmes nuisent a
I’observation des anciens grains austénitiques. L’utilisation de la microscopie optique a contraste
interférentiel différentiel (ou microscopie Nomarski) permet d’améliorer le contraste des anciens
joints de grains observes apres attaque. Une trempe apres traitement peut permettre de supprimer
ces joints de grains fantdmes [SanMartin10].
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Figure 1.22 : a) Micrographie optique d’anciens joints de grains y révélés par attaque thermique a 1100°C pour un
acier 0.37%C-1.45%Mn-0.56%Si-0.015%Ti-0.11%V [Garcia01] et b) Micrographie optique obtenue par microscopie
Nomarski d’un acier 0.03%C-1.4%Mn-0.3%Si apres traitement a 1150°C [SanMartin10]

L.3.2.3. Restitution des caractéristiques austénitiques par méthode
cristallographique

Il est possible de remonter a la microstructure et microtexture de 1’austénite a partir des
microstructures héritées a température ambiante. Comme nous ’avons décrit précédemment en
section 1.2.2.2, il existe des relations d’orientations (RO) entre 1’austénite et les produits de
transformation, qui sont suivies plus strictement lors des transformations martensitique et
bainitique, que lors de la transformation ferritique. Les RO peuvent étre décrites comme des
rotations mettant en coincidence le repére du cristal parent avec celui du cristal hérité. 1l est donc
possible, connaissant 1’orientation des grains du fer a, de remonter a I’orientation du fer y. Le
produit des 24 éléments de symétrie du réseau cubique de I’austénite et de la RO conduit a 24
rotations différentes exprimant 24 orientations différentes possibles de la phase héritée par rapport
au cristal parent. Ces 24 orientations sont nommées variants cristallographiques.

Parmi les méthodes pour restituer la microtexture de 1’austénite, on peut citer les travaux théoriques
de Humbert et coll. permettant de déterminer la texture parente a partir de la texture héritée
[Humbert95]. La procédure de calcul mise en place consiste a rechercher la fonction de densité des
orientations parente a I’aide d’un algorithme de minimisation. La positivité de la solution
recherchée est imposée. Cette procédure permet de calculer la texture parente a partir d’une texture
héritée sans ou avec peu de sélection de variants [Humbert00]. Cette méthode est efficace lorsque la
RO est suivie strictement. Si la dispersion de la RO est trop importante, la méthode ne permet plus
de déterminer de facon quantitative la texture parente.

Par la suite, des méthodes utilisant les données EBSD sont développées pour restituer la
microstructure parente. Les premiéres méthodes ne nécessitent pas la connaissance des anciens
joints de grains parents. Elles ont été deéveloppées principalement pour la transformation
allotropique p—a du titane [Gey03], [Germain07]. Germain et coll. recherchent des ensembles de
variants voisins de proche en proche : chaque variant doit présenter une désorientation spécifique
avec ses voisins, mais également avec un des variants, choisi aléatoirement. L’orientation du grain
parent (compatible avec la majorité des variants sélectionnés) est alors calculée a partir de la
méthode développéee par Humbert et coll. Cette méthode nécessite la présence d’une RO suivie
strictement entre les deux phases. Les variants qui ne sont pas en relation d’orientation avec le
parent, sont rejetés et sont utilisés dans 1’identification d’un autre contour parent.
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Cayron et coll. proposent une méthode de reconstruction a partir des données EBSD pour n’importe
quelle transformation de phase [Cayron06-a]. lls ont été les premiers a appliquer une méthode de
reconstruction a la transformation y—ao des aciers. Cette méthode s’appuie sur la théorie des
groupoides pour établir les contours parents et ne nécessite pas de résoudre d’équations [Cayron06-
b]. La Figure 1.23 présente une cartographie d’un acier martensitique et la restitution de la
microstructure parente obtenue par cette méthode. Les couleurs choisies pour chaque grain
austénitique parent correspondent a la couleur de 1’'un des grains hérités. Cette reconstruction a été
réalisée sans calculer I’orientation du grain parent et sans utiliser 1’austénite résiduelle. Sur la carte
Figure 1.23b, on peut encore observer quelques petits grains martensitiques isolés parmi les grains
équiaxes austénitiques reconstruits et les contours des grains austénitiques ne sont pas nettement
résolus.

Figure 1.23 : a) Carte EBSD initiale des grains de martensite et b) grains austénitiques reconstruits avec la relation
d’orientation de Nishiyama-Wassermann [Cayron06-a]

Récemment, Germain et coll. ont appliqué leur méthode, initialement destinée a la transformation
hexagonale des alliages de titane, aux aciers bas-carbone [Germainl2]. La reconstruction dans les
aciers nécessite une attention toute particuliére due au nombre élevé de domaines ambigus. Les
principales raisons de ce nombre élevé de domaines ambigus sont les suivantes : la spécificité des
RO, la fraction élevée de macles dans 1’austénite et enfin les mécanismes de sélection de variants.
Des erreurs importantes peuvent alors survenir dans la carte austénitique calculée. Si les domaines
ambigus ne sont pas correctement identifiés, la présence de macles peut étre ignorée.

(d) Reconstructedy (Average OR): IPF/Z + GB, else: B e) tedy (Average OR): guity map f) y after completion: IPF/Z + GB, else: @

Ambiguity map PF/Z \ GB I )0pm
W : Unreconstructed 0:60£2°
 : Ambiguous 1 CRESES
™ : Reconstructed
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Figure 1.24 : Cartes initiales d orientation a) de I’austénite résiduelle superposeée au contraste de bande de la bainite,
b) de la bainite et cartes reconstruites de [’austénite c¢) avec KS, d) avec la RO moyenne, €) carte des ambiguités
enregistrées durant la reconstruction et f) reconstruction finale de I’austénite [Germain12]
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Comme la RO est souvent approximativement connue dans les aciers, Germain et coll. ont
démontré que l'utilisation d'une RO moyenne ou directement déduite a partir des données EBSD
améliore de maniére significative la reconstruction, comme le montre la reconstruction d’une carte
bainitique illustrée en Figure 1.24. La recherche de la RO optimisée est réalisée en exprimant les
rotations imposées par la RO a 1’aide des quaternions et a partir d’un nombre suffisant de variants
hérités d’un méme grain parent [Humbert11].

Miyamoto et coll. ont proposé une autre méthode numérique pour déterminer localement la RO et
I’orientation du grain austénitique. Ils I’ont appliquée a des structures martensitiques (Figure 1.25)
et bainitiques [Miyamotol0], [Miyamotol1l]. Cette méthode utilise les orientations des variants
hérités pour évaluer grossierement I'orientation du parent grain austénitique a partir de la RO de KS
ou de NW. La RO et l'orientation estimée du grain austénitique sont ensuite modifiées de maniére a
minimiser I’écart angulaire avec les variants expérimentaux et les variants hérités théoriques avec
cette RO. Lorsque le minimum est atteint apres itération, la RO et l'orientation du grain parent
obtenues sont considérées comme étant la meilleure combinaison. Cette méthode sous-entend au
préalable la connaissance des anciens joints de grains austénitiques et restitue la texture grain par
grain.
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Figure 1.25 : Cartes d’orientation a) des lattes de martensite et b) de [’austénite reconstruite [Miyamotol0]
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Abbasi et coll. se servent quant & eux de la détection des zones de Bain pour reconstruire la
structure de I’ancien grain austénitique [Abbasil2]. La reconstruction du grain austénitique se fait
en trois étapes. La premiere étape consiste a identifier et a regrouper les zones Bain dans la figure
de poles {001}. La seconde étape consiste a attribuer les grains de ferrite provenant d’une méme
zone de Bain a un ancien grain austénitique. La derniére étape est une étape d’itération des deux
précédentes afin de reconstruire I’ensemble des grains d'austénite. Un exemple de reconstruction est
illustré en Figure 1.26. Une des limites de cette technique de reconnaissance de forme est qu'elle
nécessite des zones de Bain relativement bien définies (nombre élevé de variants) afin de
reconstruire efficacement les grains d’austénite. De plus, cette technique de reconstruction n'est pas
en mesure de donner l'orientation cristallographique de l'austénite. Une approche distincte est
nécessaire pour déterminer I’orientation cristallographique des grains ainsi reconstruits.
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Figure 1.26 : a) Cartographie d'orientation de la bainite et figure de pbles {001}, b) Mise en évidence des lattes de
bainite appartenant a différentes zones de Bain, ¢) Grain austénitique n°1 reconstruit (rouge) d) Reconstruction
compléte des deux grains austénitiques [Abbasil2]
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I.4. Comportement en déformation a chaud de I'austénite

[.4.1. Généralité sur le comportement a chaud des matériaux a faible
énergie de faute d'empilement

1.4.1.1. Energie de fautes d’empilements (EFE)

Le comportement en déformation a chaud des matériaux CFC dépend fortement de leur énergie de
faute d'empilement (EFE). L’EFE correspond & un excés d’énergie provoqué par un défaut dans
I’empilement compact des plans denses ABCABC. C’est donc une énergie par unité de surface de
défaut [Weertman70] et est fonction de la composition chimique. Cependant la détermination de
I'EFE d'un matériau fait souvent débat dans la littérature et les données issues de méthodologies
différentes de détermination sont souvent difficilement comparables.

Il est admis que le fer y fait partie de la classe des matériaux a faible EFE (quelques dizaines de
mJ/m?), tout comme le laiton (20 mJ/m?) et les aciers austénitiques 304 (21 mJ/m?). Les alliages Fe-
70%Ni ont une EFE intermédiaire de 75 mJ/m?. Ils ont cependant un comportement similaire aux
matériaux a faible EFE lors de la déformation a chaud. Le fer y se distingue donc des matériaux a
forte EFE (quelques 100 mJ/m?) comme l'aluminium (166 mJ/m?), le nickel (128 mJ/m?), le fer a, le
titane P et les aciers ferritiques.

1.4.1.2. Mécanismes de déformation a chaud

L'EFE est I'un des parametres qui détermine le mécanisme activé durant la déformation a chaud.
Quand le matériau est déformé, I’énergie de faute d’empilement diminue progressivement. Dans les
matériaux a faible EFE, les dislocations sont fortement dissociées et par conséquent peu mobiles.
Leur réarrangement se fait principalement par glissement planaire de type {111}. Le glissement
dévié est inhibé. La restauration dynamique est donc limitée.

Le réarrangement des dislocations en sous-joints est difficile. L’écrouissage est donc important, ce
qui conduit a 1’accumulation locale d’importantes densités de dislocations dans le matériau.
L’énergie élastique ainsi stockée constitue une force motrice suffisante pour provoquer, a
température élevée, la germination de nouveaux grains. On parle de recristallisation dynamique
discontinue.

Les germes de nouveaux grains recristallisés se forment principalement au niveau des anciens joints
de grains déformés. Le germe a une faible densité de dislocations et est séparé de la matrice
environnante par des interfaces de fortes désorientations. Plusieurs mécanismes sont susceptibles de
produire ces germes, comme la rotation accélérée d’un sous-grain particulier, la coalescence de
sous-grains adjacents ou les bandes et macles de déformation [Humphrey04]. Dans le cas de la
recristallisation dynamique, ces germes apparaissent donc le long des joints de grains avec de fortes
désorientations.

La recristallisation dynamique discontinue s’initie a partir d'une déformation critique e, légerement
inférieure a la déformation correspondant au maximum de la courbe contrainte-déformation en,. Elle
est donnée par la relation : . = Ze,,, [Jonas09]. La déformation critique diminue avec la vitesse de
déformation ou lorsque la température de déformation augmente.
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1.4.1.3. Allure des courbes contrainte-déformation a chaud

Les courbes ‘contrainte deéformation' qui découlent des mécanismes mis en jeu lors de la
déformation a chaud des matériaux a faible EFE ont l'allure schématisée en Figure 1.27. La phase
d’écrouissage est généralement suivie d’un maximum unique, plus prononcé que dans le cas des
matériaux a forte EFE. Le régime stationnaire est atteint pour des déformations faibles (e<1). De
plus, aux faibles vitesses de déformation et aux températures €levées, le palier stationnaire n’est
atteint qu’apres une série d’oscillations d’amplitude décroissante.

La contrainte d’écoulement est fonction de nombreux paramétres. Entre autres, elle augmente avec
la vitesse de déformation, mais diminue avec 1’augmentation de la température de déformation.
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Figure 1.27 : Schéma de I’évolution des courbes contrainte-déformation des métaux a faible énergie de faute
d’empilement [Montheillet09]

[.4.2. Revue bibliographique concernant la déformation a chaud de
'austénite

L4.2.1. Modele pour I'austénite dans les aciers bas-carbone

Pour les aciers bas carbone, nous rappelons qu’il est difficile voire impossible de figer la structure
de déformation austénitique, car la transformation de phase ne peut étre évitée lors du
refroidissement. Par conséquent, les différents auteurs ont cherché comme modéle des matériaux a
EFE proche - ou ayant un comportement rhéologique proche - pour évaluer les évolutions des
microstructures et de texture de I'austénite déformée a chaud.

La détermination de I’EFE des matériaux est sujette a debat. Pour les aciers bas carbone contenant
quelques % de Mn, on se réfere souvent aux travaux de Charnock and Nutting pour la détermination
de matériaux modeles [Charnock67]. Il est a noter dans le choix du modeéle, que le carbone a pour
effet d’augmenter ’énergie de fautes d’empilements comme le montre la Figure 1.28. Ces auteurs
montrent également que I'EFE n'est pas modifiee significativement lorsque les éléments d'alliages
sont présents en faible quantite. Le silicium est connu pour diminuer I’énergie de fautes
d’empilement [Furukawa89, Grassel98, Frommeyer03]. L’effet du manganése quant a lui dépend de
sa teneur : I’augmentation du taux de manganese diminue I’énergie de faute d’empilement jusqu’a
un minimum puis le rée-augmente [Cotes04].
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Figure 1.28 : Effet du taux de carbone sur I'énergie de fautes d'empilements de l'austénite. La courbe B est obtenue par

les calculs de Gjostein. La courbe C prend en compte I'hypothése que le carbone n'influence pas I'énergie des joints de
grains [Charnock67]

Les auteurs choisissent principalement les alliages Fe-70%Ni et Fe-30%Ni comme matériaux
modeles pour la déformation a chaud de l'austénite dans les aciers bas carbone faiblement alliés
[Hurley01], [Cho04], [BeladiO5], [Abbod07]. Pour ces matériaux, la méme méthodologie est
utilisée pour déterminer ’EFE des modeles et celle de 1’acier a modéliser [Charnock67]. La
littérature s’accorde a dire que, des matériaux avec des EFE équivalentes, ont des comportements
proches en déformation a des températures supérieures a 700°C. Les aciers austénitiques 304
peuvent aussi étre pris comme modéle de I’austénite a haute température, car ils ont un plus faible
colt de fabrication [Taylorll]. L’austénite peut tout de méme étre piégée en faible quantité et
analyser a température ambiante en utilisant les aciers TRIP (Transformation Induced Plasticity)
[Verlinden01], [Regle04].

1.4.2.2. Comportement rhéologique

Le comportement rhéologique des matériaux modéles Fe-30%Ni, Fe-70%Ni et 304 est proche en
compression a chaud dans des gammes de températures allant de 700 a 1100°C [Hurley01],
[Abbod07], [Taylorll]. Les travaux de Hurley et coll. comparent le comportement en compression
uniaxiale d’un acier contenant 0,15%C a celui de 1’alliage Fe-70%Ni. La Figure 1.29 reprend les
courbes contrainte-déformation pour les deux nuances. On retrouve l'allure genérale des courbes
contrainte-déformation des matériaux a faible EFE pour I’acier 0,15%C, sur une gamme de
température allant de 800° & 1100° et des vitesses variant de 0.07 & 70s™. Pour des températures
supérieures a 800°C, un maximum de contrainte est atteint pour des déformations faibles suivi d’un
régime stationnaire pour des déformations inférieures a 1.

Dans le cas de I’acier 0,15%C, la Figure 1.29.1.a illustre I'effet de la température de 800° a 1100°
pour une vitesse de déformation de 0,7s™. On voit que la recristallisation dynamique ne se produit
pas & 800°C. A 900°C et au-dessus, un maximum de contrainte est obtenu pour une déformation
d'environ £=0.33. La recristallisation dynamique discontinue s'initie avant ce pic a partir d’une
déformation critique. La déformation critiqgue augmente lorsque la température décroit ou lorsque la
vitesse de déformation augmente. La Figure 1.29.1.b illustre I'effet de la vitesse de déformation a
900°C pour I’acier 0,15%C. Au-dessus d'une vitesse de 0.7s™, il n'y plus de maximum de
contrainte, ni d’adoucissement : il n’y pas de recristallisation dynamique pour ces conditions.
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Ce comportement rhéologique est ensuite compareé a 1’alliage Fe-70%Ni pour les mémes conditions
de déformation (Figure 1.29.2.a et b). Tout comme 1’acier 0,15%C, Fe-70%Ni ne recristallise pas
dynamigquement en dessous de 900°C et une vitesse de 0.7s™ (Figure 1.29.2.a). Il ne recristallise pas
non plus lorsque la vitesse est supérieure & 0.7s™ & une température de déformation de 900°. Le
comportement identique entre les deux nuances permet de justifier ’utilisation de 1’alliage Fe-70Ni
comme modele pour estimer les évolutions de microstructures et de textures de 1’austénite déeformee
dans les aciers bas carbone.
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Figure 1.29 : Courbes rhéologiques obtenues par compression 1) pour un acier 0,15%C et 2) [’alliage Fe-70%Ni
déformés a) & la vitesse de 0.7s™ et pour différentes températures et b) & la température de 900°C pour différentes
vitesses de déformation [HurleyO1]

1.4.3. Evolution de microstructures

Nous décrirons tout d’abord les microbandes de déformation, structure de déformation principale
observée pour les matériaux modéles en compression plane et les paramétres influengant ces
structures [Cho04], [Beladi05], [Taylor11]. Puis nous présenterons le développement des structures
de recristallisation obtenues en compression uniaxiale et laminage, toujours dans le cas de
matériaux modéles [Suh02], [Regle04], [Abbod07].

1.4.3.1. Structures de déformation

Lors de la déformation des grains austénitiques, les désorientations intraganulaires évoluent et les
joints de grains deviennent irréguliers. Les joints de grains sont d’autant plus dentelés que la
température de déformation augmente [BeladiO5]. Les joints de macles sont plus faiblement
déformeés, car ils sont peu mobiles dans les matériaux CFC. La déformation des joints de grains est
due a la formation de microbandes de déformation traversant de part en part le grain. Elles sont
souvent paralleles au plan {111}. Des sous-grains peuvent aussi se former dans les grains déformés.
De maniere générale, avec 1’augmentation de la déformation et/ou la diminution de la température,
les sous-structures obtenues sont plus petites et leurs desorientations augmentent. De méme, plus la
taille de grains austénitiques est faible, plus les faibles désorientations intragranulaires sont
importantes.
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La sous-structure de déformation dépend de I'orientation du grain déformé. Parmi les composantes
du laminage (Goss, Cuivre, Laiton, Cube), toutes présenteront des microbandes exceptées la
composante Cube [Taylorl1]. Pour les composantes non Cube, les microbandes sont étroites et
rapprochées (Figure 1.30.a). Les désorientations entre les bandes ont tendance a s’accumuler dans le
sens de la largeur (Figure 1.30.b). Les travaux menés par Cho et coll. sur I’alliage Fe-70%Ni ont
montrés que les grains, ayant une orientation initiale proche de la composante Goss {110}<001>, ne
présentent pas de microbandes de déformation [Cho04]. Cependant il est important de noter que les
criteres angulaires pour définir les bandes de déformation sont différents. Apres des essais de
compression plane & 750°C, les grains de composante Goss sont exempts de bandes de déformation
désorientées de plus de 15° (Cartographie EBSD en Figure 1.31.2). La Figure 1.31.1 présente aussi
la figure de pdles {001} des grains avant deformation.

Pour les composantes Cube, la sous-structure est tres différente [Taylor11]. Il s’agit de sous-joints
de faible désorientation répartis de maniére aléatoire, qui progressivement fragmentent le grain
déformé. Les sous-grains formés ont des formes irrégulieres (Figure 1.30.c) et accumulent la
déformation (Figure 1.30.d).

F e
I -2 Cube; Step=0.1 jn. GidS53x247

(b) s ——Point-to-Point

5 12
Cumulative (d ) —— Point to point

Cumulative
10

Misorientation (')
w & v @&
@

Misorientation (*)

~

o=
w

.§ :
E
c
?

10 15 20 25 30
Distance Across Grain (um) Distance Across Grain (um)

Figure 1.30 : a) et b) Grain de Fe-70%Ni de composante Laiton et c) et d) Grain de 304 de composante Cube déformé a
800°C avec une déformation de 0.5 a) - ¢) Carte EBSD avec les joints de grains supérieurs a 0.7° en noir, le code
couleur est fonction de [’écart a [’orientation idéale : plus plus la couleur est sombre, plus on est proche de
lorientation idéale, b) — d) Profil de désorientation le long de la fleche blanche [Taylorl1]
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Figure 1.31 : Alliage Fe-70%Ni aprés une déformation de 50% & 750°C et une vitesse de déformation de 1s™ 1) Figures

de pdles {001} des grains initiaux a)présentant des bandes de cisaillement et b) exempts de bandes de cisaillement
aprés déformation, 2) Cartes des désorientations d ‘une méme zone déformée [Cho04]
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1.4.3.2. Structure de recristallisation

Les observations expérimentales en microscopie optique des matériaux modeéles confirment ce qui
avait déja été déduit des courbes de contrainte déformation : il y a un processus de recristallisation
dynamique lors de la déeformation a chaud. Les microscopies optiques en Figure 1.32 montrent
clairement que les joints de grains sont des sites de germination préférentiels pour les grains
recristallisés [Abbod07]. La taille des grains recristallisés dynamiquement n’évolue pas au cours du
processus de recristallisation, une fois leur taille d’équilibre atteinte [Humphrey04].

Une augmentation conjointe du taux de déformation et de la température de déformation favorise la
recristallisation des grains déformés. Le Tableau 1.5 résume a la fois I’effet du taux et de la
température de déformation sur 1’état de 1’austénite apres déformation a chaud [Réglé04] [Suh02]. Il
est construit & partir des travaux de Réglé et de Suh sur Ialliage Fe-70%Ni déformé & 10s™. Les
microstructures correspondantes aux états encadrés en rouge dans le Tableau 1.5 sont présentées en
Figure 1.33.

Les grains non recristallisés ont des joints de grains irréguliers comme illustré par la Figure 1.34.
Les travaux de Beladi et coll. permettent de mettre en évidence que I’augmentation de la
température de déformation favorise le développement de la recristallisation au niveau de ces joints
de grains dentelés, et cela toujours a I’aide d’un alliage Fe-70%Ni [BeladiO5]. L’augmentation de la
taille de grains initiale ralentie la cinétique de recristallisation. On peut citer les travaux de El
Wahabi et de Cabrera [EIWahabiO5a], [Cabrera97]. Pour une méme vitesse et température de
déformation, une augmentation de la taille de grain ralentit I’apparition de la recristallisation
dynamique, comme le montrent & la fois les courbes rhéologiques et les microstructures
correspondantes en Figure 1.35. Cela est di a une plus faible fraction surfacique de joints de grains
déformés. Des résultats identiques sont obtenus pour 1’alliage Fe-70%Ni avec des tailles de grains
initiales de 20um et 40um [Suh04].

Figure 1.32 : Microscopies optiques selon [’axe de compression des échantillons déformés a 950°C avec une vitesse de
10s™ pour des taux de déformation de (a) 0.2 and (b) 0.6 — Alliage Fe-30%Ni. [Abbod07]

€ 0,36 0,7 1,2 2,1 4,9
700°C Déformé Déformé Déformé Recrl_stalllse
dynamiquement
800°C Déformé Déformé Partlgllemer)t Partlgllemer)t Recrl_stalllse
recristallisé recristallisé dynamiquement
o . . Partiellement Partiellement Recristallisé Recristallisé
900°C Déformé : L . . . .
recristallisé recristallisé dynamigquement dynamiquement

Tableau 1.5 : Etat de I'alliage Fe-70%Ni aprés déformation & v=10s™ par compression uniaxiale allant de 700°C &
900°C, suivie d'une trempe immédiate. La taille de grains initiale est de plus de 100um.
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Figure 1.33 : Evolution microstructurale de l'austénite déformée par compression uniaxiale avec une vitesse de 10s™ &
la température de 900°C avec une déformation maximale de a) 2.1 et b) 4.9, a la température de 800°C avec une
déformation maximale de c) 2.1 et d) 4.9 - Alliage Fe-70%Ni [Suh02]
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Figure 1.34 : Microstructures obtenues pour I’alliage Fe-70%Ni pour une déformation maximale par torsion de 1 & une
vitesse de 1s™ pour les températures suivantes : a) 700°C, b) 800°C, c) 900°C et d) 1000°C. Les doubles fléches
correspondent a la direction de déformation, « TB » (Twin Boundaries) aux macles et « DRX » (Dynamic
Recrystallisation) aux grains yrecristallisés dynamiquement [BeladiO5].
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Figure 1.35 : a) Comportement rhéologique de I’acier 0.0015%C-18.2%Cr-12.2%Ni déformé par compression
uniaxiale & 0.001s™ & différentes températures pour trois tailles de grain initiales 10, 24 et 92um b) Carte en contraste
de bandes obtenue avec une déformation ¢=1 & 850°C et & la vitesse de 0.001s™ pour des tailles de grains initiales de
92 et 24um. [EIWahabi05a]

1.4.4. Evolution de texture

L’évolution de la texture de 1’austénite avec la déformation est jusqu’a présent basée sur celle des
matériaux complétement austénitiques ou encore du cuivre. Les études concernent principalement
les matériaux modéles de type Fe-Ni ou acier 304. Leurs évolutions de texture lors de la
déformation par laminage ou par compression plane sont bien documentées [Regle04],
[EIWahabi05a], [Abbod07], [Taylorl1], contrairement a celles obtenues par compression uniaxiale.
Nous rappelons également que la texture de I’austénite déformée peut étre mesurée dans de
Iausténite stabilisee a température ambiante suite au développement des aciers TRIP
[Hutchinson98], [Verlinden01], [Regle04].
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Parmi les composantes de texture principales des matériaux de structure CFC déformés par
laminage, on distingue principalement deux types de texture : la texture de type Cuivre et la texture
de type Laiton. Pour les matériaux a faible énergie de faute d’empilement, elle est plutdt de type
Laiton. La texture de type laiton (faible EFE) est caractérisée par des intensités élevées sur les
composantes Laiton {011}<211> et Goss {011}<100> et faible sur la composante Cuivre {112}
<111>.

En compression plane, les textures de déformation de 1’alliage Fe-30%Ni sont similaires au
laminage : de type Laiton et Cuivre [WittridgeO1], [Cizek05], [Abbod07]. Les auteurs obtiennent
des résultats comparables a ceux de Hutchinson et coll. aprés mesure de la texture sur de 1’austénite
résiduelle obtenue lors du laminage d’un acier TRIP dans des conditions industrielles
[Hutchinson98].

En compression uniaxiale, la recristallisation dynamique discontinue et un maclage répété lors de la
déformation ont pour effet de distribuer de maniere aléatoire et uniforme les orientations
cristallographiques des grains pour les aciers de type 304 déformés a faible vitesse [EIWahabi05b].
L’intensité aprés deformation de la fibre {110} parallele a ’axe de compression, diminue lorsque la
température de déformation augmente (Figure 1.36). Lors d’essais en compression plane sur
I’alliage Fe-30%Ni ou de compression uniaxiale sur 1’acier 304 & des vitesses de déformation
infériteures & 10s™, les auteurs ont mis en évidence que la texture de recristallisation de ces
matériaux peut étre a tendance Cube {001}<100> [Abbod07], [Taylorll]. Aprés déformation par
laminage de I’alliage Fe-70%Ni, la texture de recristallisation est de type Cube ou aléatoire suivant
les conditions de déformation pour I’austénite résiduelle analysée dans des aciers TRIP
[Verlinden01], [Regle04].
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Figure 1.36 : Figure de p6les {111} d'un acier AISI-304H déformé par compression uniaxiale & é=0.7 avec une vitesse
de déformation de 0.001s™ & des températures de a) 950°C, b) 1050°C et ¢) 1100°C [EIWahabi05b]
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I.5. Déformation de I'austénite et transformation de phase

La modification de 1’état microstructural de 1’austénite par déformation impacte les transformations
de phase. Il est admis que déformer I’austénite augmente les températures de transformation
favorisant ainsi les microstructures bainitiques et ferritiques. La transformation dynamique de
I’austénite déformée en ferrite (DIFT) est alors possible. La texture de transformation est
conditionnée a la fois par la texture de I’austénite déformée et par la sélection de variants ayant lieu
durant la transformation de phase.

1.5.1. Evolution de la microstructure héritée

Déformer l'austénite en dessous de T, température en-dessous de laquelle I’austénite ne
recristallise pas, est connue pour augmenter les températures de début de transformation de la phase
ferritique, ce qui conduit a une diminution de la dureté finale du matériau (Figure 1.37)
[Shipway95], [Bhadeshia02], [Zhang10]. Cependant la formation de la bainite est beaucoup moins
accelérée par la déformation que celle de la ferrite polygonale [Fujiwara95].

La fraction finale de ferrite polygonale augmente avec la déformation appliquée et la taille finale
des grains a tendance a diminuer suite a I’accumulation de contraintes dans 1’austénite
[Bengochea99], [Honeycombe06]. La cinétique de germination est accélérée par 1’augmentation de
la surface de joints de grains austénitiques a fortes énergies et la présence de sites de germination
supplémentaires suite a la formation de sous-structures de déformation [Umemoto92].

Les auteurs ont rapporté que la déformation a chaud de l'austénite en dessous de T, affecte de la
méme maniére la transformation bainitique, principalement en augmentant la température de
transformation [Huang93], [Yamamoto95]. Cela a pour effet de modifier les caractéristiques
morphologiques de la microstructure bainitiqgue. La déformation de 1’austénite entraine une
diminution de la longueur des paquets de lattes bainitiques, alors que l'augmentation de la
température de transformation favorise 1’¢largissement des lattes [Edwards78], [Fujiwara95]. Pour
Fujiwara et coll. la croissance des lattes, germant a partir des joints de grains austénitiques, est
limitée par la présence des nombreuses sous-structures de déformation de I’austénite. Ils relient
ainsi la longueur des lattes a la taille des cellules de déformation.
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Figure 1.37 : Diagrammes TRC de I’acier 0.042%C-1.78%Mn-0.37%Si avec une taille de grains austénitiques initiale
de 51um déformé a a) ¢=0 et b) £=0.5 a 850°C (CB : bainite en lattes, AF : ferrite aciculaire, PF : ferrite polygonale)
[Zhang10]
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[.5.2. Transformation dynamique durant la déformation (DIFT)

La déformation de l’austénite a des températures supérieures a Arz accélére la transformation
ferritique, qui pourra donc se produire dynamiquement durant la déformation. La DIFT permet
d’obtenir des grains ferritiques équiaxes a température ambiante apres refroidissement par trempe.
Comme les grains de ferrite se forment durant le processus de déformation, ils se déforment et
peuvent recristalliser dynamiquement. Cela implique qu’aprés trempe, la taille des grains ferritiques
restera de ’ordre de 5um. Yada et coll. ont fourni une preuve in situ de la transformation
dynamique de I’austénite en ferrite pendant la déformation a chaud par diffraction des rayons X
[Yada00]. Cependant, Hurley et coll. ont montré que le phénomene de DIFT peut étre inhibé par la
formation de ferrite de Widmanstétten ou de bainite en lattes durant le refroidissement précédant la
déformation [Hurley01].

Il est admis que diminuer la température de déformation, tout en restant supérieur a Ars, favorisera
la DIFT [Hurley01], [Hong03]. Une déformation critique est nécessaire pour que la transformation
se produise [Choi03], [Basabell]. L’augmentation de la déformation conduit & une augmentation
du taux de ferrite formée, comme on peut le voir en Figure 1.38 [Matsumura87], [Sun08],
[Basabell]. Il a également été observé que le taux ferrite formée dynamiquement diminue avec
l'augmentation de la vitesse de déformation [Mintz94], [Hurley01]. Mais I’effet inverse a aussi été
rapporté [Yada00]. La vitesse de déformation a un double effet sur la transformation DIFT. D'une
part, l'augmentation de la vitesse de déformation retardera la recristallisation dynamique de
I'austénite et augmentera I'énergie de déformation stockée, favorisant ainsi la DIFT. D'autre part,
l'augmentation de la vitesse de déformation signifie que la durée de la déformation est réduite, mais
la transformation dynamique étant fonction du temps, ce n'est pas favorable a la DIFT.

Figure 1.38 : Microstructures obtenues par trempe a I'eau directement aprés déformation a a) ¢=0.36, b) £&=0.51, c)
£=0.69 avec la vitesse de 1s™ pour I’acier de composition 0.17%C-0.27%Si-0.71%Mn [Sun08]

Un schéma du procéde de formation de germes de ferrite au cours de la déformation est proposé par
Sun et coll. (Figure 1.39) [Sun14]. Une premiére génération de ferrite formée par DIFT commence a
germer au niveau des joints de grains austénitique dentelés, mécanisme similaire a la
recristallisation dynamique. Avec I’augmentation du taux de déformation, une deuxiéme génération
de ferrite commence a germer a I’interface y/a.. Pendant ce temps, la désorientation a 1’intérieur de
I’austénite augmente ce qui facilite la germination intragranulaire de la ferrite.

He et coll. ont confirmé que dans un acier TRIP la ferrite polygonale formée par DIFT n’est pas en
RO avec I’austénite résiduelle située dans son environnement direct [He06]. Deux explications sont
proposées. La premicre, la ferrite germe en RO pour minimiser I’énergie d’activation pour la
germination puis croit le long des joints de grains austénitiques avec lesquels elle n’est pas en RO
[Bhadeshia02]. La deuxiéme, la ferrite obtenue par DIFT suit une transformation dite massive, qui
ne suit aucune RO [Aaronson02]. Adachi et coll. suggeérent que, lorsque les germes voisins de
ferrite ont les mémes orientations, ils peuvent facilement fusionner et croitre (Figure 1.39.2.a),
méme lorsque le taux de germination est éleve [AdachiO8]. Cependant, la poursuite de la
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déformation post-transformation peut étre a 1’origine des modifications d’orientation de la ferrite
formée par la suite, par rapport aux orientations des grains de ferrite transformés au début (Figure
1.39.2.b). lls ont démontré que la déformation post-transformation pourrait augmenter
considérablement 1’écart a la RO de KS. lls attribuent cela a la rotation du réseau local dans la
matrice CFC au niveau des joints de grains entre CFC et BCC, causée par une déformation
supplémentaire due a I'accumulation de dislocations. Les nouveaux grains de ferrite favorisent la
relation d’orientation KS en tenant compte de la rotation locale de la matrice. L’augmentation des
variations d’orientation dans l'austénite favoriserait la formation de grains ferritiques ayant des
orientations différentes, supprimant ainsi la coalescence des grains.

& Static transformation Grain coalescence
KS Ks XS KS
SR £15 SRR A
72
b, Dynamic transformation

v Post-transformation deformation

KS

',-—/‘ First generation of DSIT ferrite grains
1) { ) Seconnd generation of DSIT ferrite grains 2) Variant selection is weakened

Local lattice rotation

Figure 1.39 : 1) Schéma du processus de germination de la ferrite par DIFT durant un cycle de déformation [Sun14]
2) Comparaison de la sélection de variant lors de la transformation a) statique et b) dynamique [Adachi08]

[.5.3. Texture de transformation de phase

L’influence de la texture austénitique sur celles des produits de transformation est principalement
étudi¢e dans le cas du laminage a chaud de ’austénite par diffraction des rayons X. Les résultats
présentés par la suite supposent qu’il existe une RO entre les produits de transformation et
I’austénite. Dans ces conditions, 1'austénite peut présenter une texture de recristallisation de type
Cube {100}<001>, qui donne principalement une orientation {001}<110> a la phase ferritique
formée [Ray94], [Mesplont03]. Si, d'autre part, I'austénite n’est pas capable de recristalliser pendant
ou apres la déformation, des textures de type Laiton et Cuivre se développent. Les principales
composantes se développant alors dans la phase ferritique sont les composantes {332}<113> et
{113}<110> [Butron97]. Mesplont et De Cooman ont résumé I’effet de la température de
déformation de 1’austénite sur les textures de transformation au moyen du Tableau I.6.

Austénite déformée en-dessous de T, Austénite déformée au-dessus de T,
Texture de ’austénite laminée Texture de 1’austénite recristallisée
Laiton {110}<112> | Cuivre {112}<111> Cube {100}<001>
A 4 A
Texture ferritique apres transformation Texture ferritique apres transformation
{332}<113> {113}<110> {001}<011>

Tableau 1.6 : Influence de T,, sur la texture de transformation [Mesplont03]
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Le développement d’une texture préférentielle de la phase ferritique apres déformation de
I’austénite est d0 a la sélection de variants lors de la transformation de phase. Le suivi de
I’évolution de Ia RO localement par EBSD permet une meilleure compréhension des mécanismes
de sélection de variants [Hutchinson98], [Verlinden01], [Cabus07]. La présence d’austénite
résiduelle a température ambiante, comme par exemple dans les aciers TRIP ou a fort taux de
silicium, rend cette analyse possible.

La sélection de variants a déja licu lorsque 1’austénite n’est pas déformée [Morito05], [Furuhara08],
mais elle peut étre accentuée par la déformation pour les grains austénitiques de petites tailles
[He06]. Une plus forte dispersion des variants hérités provenant des grains de taille supérieure est
observée. Les lattes de bainite et de martensite issues d’un méme grain austénitique conservent un
plan d’habitat {111}, commun [Miyamoto12]. Cependant la RO les reliant au grain austénitique
n’est pas unique, mais reste proche de GT [Bernier14]. Avec I’augmentation de la déformation, la
sélection de variants se fait selon I’'un des quatre plans {111},: il s’agit du ou des plans de
glissement actif durant la déformation [Wittridge00], [Malet09], [Miyamoto12].
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Chapitre Il : Matériau et méthodes expérimentales

Dans ce chapitre, les différents aciers utilisés au cours de cette étude sont présentés. Dans un
premier temps, nous décrirons les différents traitements thermiques et thermomécaniques mis en
ceuvre pour déterminer I’impact de I’état métallurgique de I’austénite sur la microstructure de
transformation de phase. Puis nous présenterons les outils utilisés pour caractériser 1’état
microstructural aprés les différents traitements appliqués. Enfin nous décrirons 1’outil de
reconstruction MERENGUE 2 et les récents développements apportés pour fiabiliser les
reconstructions austénitiques, ainsi que I’analyse de la microtexture de transformation.

II.1. Matériaux et campagne d'essais

[1.1.1. Aciers bas carbone et alliage Fe-70Ni

L’étude porte sur deux nuances d’acier bas carbone aux chimies simplifiées par rapport aux nuances
industrielles, c’est-a-dire avec un nombre limité d’éléments d’alliage afin de faciliter 1’étude des
mécanismes de transformation de phase. Les compositions chimiques des nuances, attendues et
mesurées, sont détaillées dans le Tableau I1.1. L’étude de la nuance contenant 0,06%C s’appuie sur
le projet européen ACTRESS « Austenite Strengthening Accumulated Stress for Optimum
Microstructures in Modern Bainitic Microalloyed Steels » [Cobo09].

L’élément d’alliage majoritaire est le manganése (2,4%), élément y-gene. 1l abaisse la température
de transformation de l'austénite en ferrite et améliore la trempabilité de l'acier. Cet élément, qui
diffuse tres lentement dans 1’austénite, a tendance a ségréger lors de 1’élaboration de 1’acier. La
ségrégation du manganése peut conduire a des microstructures en bande, obtenues par exemple avec
les aciers Dual-Phase. Les hétérogenéités du manganese peuvent étre réduites par un traitement
d’homogénéisation dans le domaine austénitique a haute température (T>1250°C) et pour un temps
de traitement long (>12h).

Le silicium, présent en plus faible teneur, est un élément a-géne qui inhibe la précipitation des
carbures. Les autres éléments d’alliages sont présents en quantité négligeable.

Chimie CMn-1 C Mn Si
Visée 60 2400 | 300
Réalisée 71 2270 | 340

Chimie CMn-2 C Mn Si
Visée 200 2400 | 300
Réalisée 192 2362 | 290

Tableau I1.1 : Compositions chimiques des deux aciers étudiés (milliémes de pourcentage en masse)
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Le diagramme d'équilibre pseudo-binaire Fe-C pour notre composition en éléments d'alliage
(2.4%Mn et 0.3%Si) a été simulé avec le logiciel Thermocalc (version TC4 - base de données Fe-
data). Pour nos nuances, on peut estimer sur ce diagramme les valeurs de Aes et de Ae;. Pour la
nuance CMn-1, nous obtenons Aes a environ 818°C et Ae; a 633°C, la cémentite se formant a partir
de 656°C. Pour la nuance CMn-2, nous obtenons Aez a environ 783°C et Ae; a 653°C, la cémentite
se formant a partir de 685°C.

Les températures théoriques des points de transformation ont également été estimées a partir de
différentes formules. Lors de la montée en température, les températures de début Ac; et de fin Acs
d’austénitisation sont calculées a partir des formules proposées par Eldis (Equations 11.1 et 11.2)
[Barralis82]. Au refroidissement, le début de la transformation ferritique Ars est estimé a partir de la
formule d’Ouchi (Equation IL.5) [Ouchi82].

Acy = 712 —17,8Mn — 19,1Ni + 20,1Si + 11,9Cr + 9,8Mo (1.1)
Acy = 871 — 254,4+/C — 14,2Ni + 51,7Si (11.2)
Ary = 910 — 310C — 80Mn — 20Cu — 15Cr — 55Ni — 80Mo (11.3)

Temperature [Celsius]

p

LN

Mass percent C

Figure 11.1 : Simulation Thermocalc pour notre nuance en élément d'alliage 2.4%Mn et 0.3%Si

Au refroidissement, les débuts de transformation martensitique Ms et bainitique B sont calculés a
partir des formules empiriques proposées par Steven et Haynes (Equations 11.4 et 11.5) [Steven56].
Récemment, de nouvelles formules ont été établies [VanBohemen12], [Barbierl14].

Mg, =561 —474C — 33Mn —17Cr — 17Ni — 21Mo (1.4)
B, =830 —270C —90Mn — 37Ni — 70Cr — 83Mo (1.5)
Reférence | C% | Mn% | Si% Ac; | Acs M B, Ar; | Ae; | Aeg
CMn-1 0,06 2,4 0,3 675 | 808 | 440 | 598 | 699 | 633 | 818
CMn-2 0,2 2,4 0,3 675 | 742 | 378 | 560 | 656 | 653 | 783

Tableau 1.2 : Synthése des compositions chimiques des aciers étudiés (Yomassique) et températures de transformation
calculées correspondantes (°C)
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En complément de ces nuances bas carbone, nous avons choisi d’utiliser comme modele de
I’austénite un alliage Fe-70mas.%Ni fourni par ArcelorMittal. Du fait de la forte teneur en Ni,
I’austénite est stable a température ambiante. Il permet ainsi d'étudier les meécanismes de
déformation et d'adoucissement lors de la déformation a chaud de I'austénite. Méme si son énergie
de faute d'empilement est différente des aciers bas carbone de notre étude, il nous permettra de
compléter les informations obtenues indirectement sur 1’austénite déformée dans les aciers bas
carbone. La composition chimique de 1’alliage est reportée dans le Tableau I1.3. Aux impuretés
pres, elle est quasiment de 70% de nickel et 30% de fer en masse.

Cc Si Mn P S Ni Al

0.0007 0.004 <0.002 <0.002 <0.0003 70.1 0.015

Tableau 11.3: Composition chimique (%omassique) de I'alliage Fe-70Ni

Différents états métallurgiques obtenus par laminage a chaud de l'austénite ont été analysés (Figure
11.2). lls ont été sélectionnés au sein d'une large campagne d'essais thermomécaniques réalisés dans
le cadre d'une précédente étude pilotée par H. Réglé [Réglé06]. Deux traitements, conduisant a deux
tailles de grains austénitiques de 38um et 580um avant la déformation a chaud, ont été sélectionnés.
Elles correspondent respectivement a des températures de réchauffage dans le domaine austénitique
de 700°C et 1100°C. Le taux de réduction d’épaisseur était ensuite de 50% (=0,8). Le temps de
maintien apres déformation a la température de déformation et avant trempe a 1’eau était inférieur a
10s. Les analyses réalisées sur ces échantillons de Fe-70Ni ne seront présentées qu'au Chapitre 1V,
traitant de la déformation a chaud de I'austénite.

1 1 00 OC 45min
€=0.8

7oooc 105

WwQ

Figure 11.2 : Schéma de laminage de l'alliage Fe-70Ni

[1.1.2. Traitements dilatométriques
I1.1.2.1. Campagne de traitement thermique

Sur les aciers bas carbone, le suivi des cinétiques de la transformation de phase fer y — o a été
réalisé par dilatométrie. Un dilato-plastométre BAHR Thermoanalyse Gmbh modéle DIL805 a été
utilisé pour réaliser ces traitements thermiques a ArcelorMittal (Figure 11.3). Il est constitue d'un
systtme de chauffage par induction et d'un systéme de refroidissement par projection de gaz
(hélium dans notre cas). Les échantillons ont été traités thermiquement sous un vide secondaire
(10" mbar) pour limiter I'oxydation au cours du chauffage et du maintien dans le domaine
austenitique. La température est contrélée par un thermocouple de type S soudé au milieu de la
surface d'une éprouvette cylindrique pleine de diametre 4mm et de longueur 10mm. Au préalable,
les éprouvettes sont nettoyées et dégraissées.
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Figure 11.3: Dilato-plastométre BAHR Thermoanalyse Gmbh DIL805, chambre de chauffage

Dans un premier temps, nous avons fait varier la vitesse de refroidissement depuis le domaine
austénitique pour définir les domaines d'obtention des différents produits de transformation en
régime anisotherme (majoritairement martensite - bainite - ferrite/perlite). Notre objectif était
surtout d'analyser les microstructures héritées a partir d'une exploitation approfondie des cartes
d'orientations. Il s'agissait d'évaluer comment I'analyse de la distribution des orientations
cristallographiques peut enrichir les approches classiques (microstructure - analyse des carbures)
pour dégager des éléments caractéristiques des transformations de phase (analyse des relations
d'orientations, des distributions de desorientation) et permettre de distinguer les différents produits
de transformation.

Dans un deuxiéme temps, nous avons fait varier la température d'austénitisation pour déterminer
I'influence de la taille de grains austénitiques ¢, sur la microstructure de transformation. Nous
avons obtenu différentes tailles de grains ¢, allant de 300pm a 10pm, en réduisant la température de
maintien dans le domaine austénitique de 1200°C a 850°C. Le temps de maintien est fixé a 5
minutes pour I’ensemble des essais réalisés dans le dilato-plastometre. Nous analysons en
particulier le signal dilatométrique et les microstructures/microtextures héritées a température
ambiante. Les différents cycles thermiques effectués lors de cette étude sont illustrés en Figure 11.4.
La vitesse de trempe est de 80°C/s.

850°C - 1200°C
amin

20°C/s

Trempe  20°C/s 5°C/s 1°C/s
Figure 11.4: Traitements thermiques effectués dans le dilato-plastométre DIL805
Deux diagrammes TRC ont été établis lors du projet ACTRESS (Figure 11.5). lls sont réalisés tous
deux pour la nuance CMn-1. Le premier est établi a partir de 1000°C, sans déformation dans le

domaine austénitique. Le second est établi en intégrant un maintien a 830°C pour I'application d'une
déformation €=0.6 par compression.
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Figure 11.5: Diagrammes TRC de la nuance CMn-1 et mesures de dureté de la microstructure finale apres
austénitisation pendant 2 min a 1000°C a) suivi de refroidissements continus et b) refroidi jusqu’a 830°C a 2°C/s,
maintenu pendant 15s a 830°C puis déformé par compression & £=0.6, suivi de refroidissements continus (M :
martensite, BF : bainite en lattes, GB : bainite granulaire, PF : ferrite polygonale). A droite, les microscopies
électroniques obtenues aprés refroidissement a 75°C/s pour les deux cycles. [Cobo09]

Dans cette étude, les auteurs montrent que pour un refroidissement a 75°C/s apres austénitisation a
1000°C, la transformation de phase débute vers 680°C. Une microstructure mixte constituée de
bainite en lattes et de martensite est obtenue avec ce refroidissement (Figure 11.5.a). Les auteurs
considérent aussi qu'a plus faible vitesse de refroidissement, de la bainite granulaire se forme. Avec
la déformation, la température de transformation augmente légérement. Pour un refroidissement a
75°Cl/s, la microstructure finale est mixte. Elle est constituée de bainite granulaire, de bainite en
lattes et de martensite (Figure 11.5.b). Lors de cette étude, la distinction entre la bainite granulaire et
la ferrite polygonale n’a pas été approfondie.

11.1.2.2. Exploitation du signal dilatométrique

Les courbes de suivi dilatométrique sont exploitées pour déterminer les températures de
transformation de phase et estimer les cinétiques. La Figure 11.6 présente un exemple de courbes
obtenues. Certaines courbes présentent un seul pic de transformation (Figure 11.6.a — transformation
martensitique) et d’autres présentent une double transformation (Figure I11.6.b — on affecte le
premier pic a la transformation bainitique ou ferritique et le second a la transformation
martensitique, lorsque cette répartition est cohérente avec 1’analyse microstructurale).

Afin d'estimer la répétabilité des mesures de dilatométrie, deux essais ont été réalisés pour un méme
cycle thermique : les points de transformation sont proches, malgre le décalage des courbes selon
I’axe des ordonnées (Figure 11.6.b). Les courbes ont été lissées avant exploitation pour déduire les
points de transformation et évaluer les cinétiques. Certaines courbes, méme apres lissage, restent
entachées d’artefacts de mesure, ce qui limite leur exploitation.
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Pour évaluer les cinétiques de transformation, nous avons en premiere approximation considéré
I’évolution du taux de dilatation (exemple de résultat en Figure 11.6.c). La méthode consiste a
déterminer les deux asymptotes a la courbe de suivi dilatométrique, avant et aprés transformation de
phase (droites rouges Figure I1.6.a). Le coefficient directeur de ces asymptotes correspond au
coefficient de dilatation des phases austénitiques et ferritiques. L'avancement de la transformation
est calculé en considérant que 100% de la phase initiale se transforme sur la plage de température
considérée et en appliquant la regle des segments inverses (Figure 11.6.a) [Gomez03]. Cette plage
est adaptée en fonction de la nature de la transformation de phase (martensitique ou ferritique).

Le point de début de la premiére transformation est alors déterminé a 5% du taux de transformation.

Il faut cependant garder a I’esprit que I’amplitude de dilatation a un instant donné ne traduit pas
strictement le taux d’avancement de la transformation de phase. En effet, le signal de dilatation est
également sensible a des mécanismes de plasticité dus a la transformation de phase et a la
précipitation de carbures. Par ailleurs, I’expérience acquise chez ArcelorMittal lors de 1’utilisation
de ce dilatometre montre que les points Ms sont déterminés a 20°C pres.

Par ailleurs, pour mieux analyser le signal lorsque deux transformations de phases se succedent au
refroidissement, nous avons calculé les courbes dérivées des cinétiques de transformation et tenté de
modéliser le signal associeé a chaque transformation (Figure 11.6.d). Il ne s’agit 1a que d’une
tentative d’évaluation des températures de début de la 2°™ transformation pour une comparaison
entre les différents essais.
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Figure 11.6 : Exemples de courbes dilatométriques et leurs exploitations pour la nuance CMn-1 a) Courbe
dilatométrique du TT a 1200°C refroidi a 5°C/s, b) Deux essais dilatométriques pour le méme TT & 900°C puis trempe,
c) Taux de dilatation, d) Dérivée du taux de dilatation (courbe bleue) et modélisation de la dérivée du taux de dilatation
(courbe rouge)
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[1.1.3. Campagne d’essais thermomécaniques

Les traitements thermomécaniques (TTM) ont été réalisés sur la nuance CMn-1 et ont pour objectif
d'étudier l'effet de la déformation par compression de l'austénite sur la microstructure de
transformation de phase, d'une part en régime anisotherme lors d'un refroidissement par trempe et
d'autre part en régime isotherme a une température de transformation bainitique.

Ce type d'étude implique qu'on soit capable de caractériser I'état austénitique déformé avant
transformation. La microtexture austénitique sera reconstruite a partir des microtextures heritées a
I’aide du code de reconstruction MERENGUE 2, présenté ultérieurement en section 11.3. Dans ce
contexte, notre objectif était de déterminer quelles informations pouvaient étre obtenues par
MERENGUE 2 (ces résultats seront deétaillés dans le chapitre 1V). Par ailleurs, on peut déja
mentionner gque les conditions de déformation ont été choisies pour limiter toute recristallisation de
I'austénite avant transformation de phase.

Les deux types de TTM réalisés sont schématisés Figure 11.7. La premiere campagne de
déformation (Figure 11.7.a) avec un refroidissement par trempe doit également permettre d'évaluer
par recalcul la microstructure austénitique aprés compression. La seconde campagne de déformation
(Figure 11.7.b) correspond au cycle avec une transformation bainitique isotherme & 525°C, apres
trempe depuis la température de déformation de l'austénite. Le choix des conditions de TTM, ainsi
que le détail de la réalisation des essais dans le simulateur thermomécanique GLEEBLE 3500, sont
détaillés dans les sections suivantes.

1000°C - 300s 1000°C - 300s
800°C
525°C - 5min
Hélium
a) b)
N° 1 2 3 4
Vitesse de déformation (s*) | 0,1 10 10 10
Déformation maximale 0,6 0,6 0,15 0,47

Figure 11.7: Récapitulatif des 4 conditions de déformation appliquées lors des essais de compression a chaud a) avec
trempe (80°C/s) et b) suivi d 'une transformation bainitique isotherme a 525°C. Les conditions 1 et 2 ont des
déformations équivalentes, les conditions 1 et 3 des niveaux de contraintes équivalentes et les conditions 1 et 4 ont des
énergies équivalentes.

I1.1.3.1. Réalisation des essais de compression

Les essais ont été réalises dans un simulateur thermomécanique GLEEBLE 3500 a ArcelorMittal.
Deux types d’éprouvettes sont utilisés : une éprouvette cylindrique de géométrie standard pour la
réalisation des essais de référence (Figure 11.8.a), ainsi qu’une éprouvette de géométrie adaptée pour
le suivi dilatométrique aprés la déformation a chaud (Figure 11.8.b). Les filetages de part et d’autre
de I’éprouvette permettent un meilleur suivi du déplacement et de la contrainte appliquée.
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Figure 11.8 : 1.a) Eprouvette cylindrique standard pour des essais de compression et 1.b) éprouvette destinée aux essais
de compression avec suivi dilatométrique, 2) Plans cotés des deux types d’éprouvettes en millimétre

Dans le simulateur GLEEBLE 3500, le chauffage de I’éprouvette se fait par effet Joule. Un
thermocouple soudé a la surface permet de contréler la température. Le déplacement et la contrainte
a appliquer sont définis par des capteurs placés au niveau des mors. Deux types de refroidissement
sont possibles : le premier par conductivité thermique, le second par trempe a I’eau ou a 1’hélium.
Un exemple de montage est présenté en Figure 11.9. Le choix du refroidissement dépend de la
présence ou non d’un suivi dilatométrique durant 1’essai de compression. Lorsqu’il n’y a pas de
suivi dilatométrique, les deux types d’éprouvettes peuvent €tre trempés a 1’eau ou au gaz. S’il y a un
suivi dilatométrique, le refroidissement de I’éprouvette de géométrie spécifique se fait par
conductivité thermique, la vitesse maximale de refroidissement est de 50°C/s.

Déformation Contrainte
Force
Lo+ AL 0= —"—"7
Strokes | &= In—> L mdg
Ly 074
Lo + AL
d Force
- A _ 0 g = —mM8M
Diametre | e = 21n 4o+ Ad 7 (dy + Ad)?
4

Figure 11.9: Exemple de montage permettant la compression a chaud et le suivi des transformations de phase par
dilatométrie dans la GLEEBLE 3500 et Calculs de la déformation et de la contrainte lors d'un essai de compression
dans la GLEEBLE
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Le suivi de la déformation peut étre obtenu de deux manieres différentes a partir du suivi de la
dilatation de I’éprouvette. La dilatation est mesurée au niveau du diamétre de 1’éprouvette a 1’aide
d’un extensométre. Les formules permettant de calculer la déformation et la contrainte appliquée
sont présentées en Figure 11.9. Nous avons travaillé ici avec les valeurs obtenues par les formules de
Strokes.

11.1.3.2. Mise au point des conditions de traitement thermomécanique

La Figure 11.7 montre qu'un pré-traitement a 1000°C pendant 300s a été realisé avant de déeformer
notre acier a la tempeérature de 800°C. Ce pré-traitement a pour objectif d'obtenir une taille de grain
austénitique d'environ 50um et une microstructure de transformation de phase adaptée a I'utilisation
du code MERENGUE.

Ces conditions de pré-traitement ont été déduites des résultats de la campagne de traitement
thermique, détaillée dans le chapitre Ill. En effet, nos résultats ont montré qu'un traitement
thermique suivi d'une trempe permet d’obtenir une microstructure héritée de type martensitique
avec des ex-grains austénitiques de 50um en moyenne. Les températures inférieures a 1000°C
donnent des grains austénitiques de tailles inférieures, mais conduisent a la formation d'une
microstructure granulaire avec disparition progressive des relations d'orientations, et ce méme lors
d’un refroidissement par trempe. Or cette microstructure granulaire n’est pas favorable au recalcul
de la microtexture parente, comme il le sera montré au chapitre IlI.

Pour cette campagne d’essais, nous avons choisi de déformer les échantillons a 800°C, soit 100°C
au-dessus de A;. La température de déformation doit étre suffisamment élevée pour que I’austénite
ne se transforme pas lors de la déformation tout en limitant la recristallisation. La température de
non-recristallisation T, a été évaluée a 808°C a I’aide de la formule proposee par Boratto et coll.
(11.6) [Boratto88].

Tor = 887 + 464C + (6445Nb — 664vNb) + (732V — 230V + 890Ti + 3634l — 357Si (11.6)

Les essais de compression préliminaires (sur éprouvette de géométrie standard) ont montré qu’il n’y
a pas d’adoucissement lors de la compression de 1’austénite a 800°C pour trois vitesses de
déformation choisies (0,15, 1s® et 10s™). Les courbes rhéologiques correspondantes sont
présentées en Figure 11.10.

Les différents taux de déformation interrompue ont également été retenus suite a cette campagne
d’essais de compression préliminaire avec des éprouvettes cylindriques standard. Les essais sont
arrétes pour une déformation maximale de ¢=0.7, déformation maximale possible dans le
simulateur. Les éprouvettes sont refroidies a 10°C.s™.

A partir de ces courbes, nous avons sélectionné pour les deux vitesses extrémes, des essais a
interrompre a différents taux de déformation pour comparer :

- des essais a niveau de contraintes équivalentes (Figure 11.11.a)
- des essais a deformation équivalente (Figure 11.11.b)
- et des essais a travail équivalent (Figure 11.11.c).

La Figure 11.12 illustre les essais interrompus réalisés pour suivre cette méthodologie.
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Figure 11.10 : Comportement mécanique de référence de [’austénite en compression a 800°C obtenu avec des
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II.2. Analyse des microstructures de transformation de phase

Plusieurs techniques s’offrent & nous pour observer et comparer les microstructures résultant des
différents traitements thermomécaniques. Parmi celles-ci, on retrouve la microscopie optique, la
diffraction des rayons X, la microscopie électronique a balayage couplée a la technique EBSD ainsi
que le code de recalcul de la microtexture parente 'MERENGUE 2' developpé au LEM3. La
microscopie optique nous permettra de caractériser la microstructure de transformation de phase et
d'observer la taille des ex-grains austenitiques (révélés par attaque thermique). La diffraction des
rayons X nous permettra de caractériser la texture de transformation de phase du matériau et son
évolution suite a la déformation de l'austénite. La microscopie a balayage et ’EBSD nous
faciliteront la différenciation des produits de transformation par acquisition de cartographies
d'orientations. Ces cartographies seront également exploitées pour reconstruire la microtexture de la
phase austénitique parente, comme il le sera montré en section 11.3.

[1.2.1. Microscopie optique et électronique

Apres traitement thermique et thermomécanique, tous les échantillons ont été observés au
microscope optique et électronique. Pour mettre en évidence la microstructure apres traitement, un
protocole standard a été appliqué. Les échantillons ont été polis mécaniquement jusqu’au papier
abrasif de granulométrie 4000 suivi d’une finition sur disque diamanté (3pum puis 1um).

La microstructure ferritique est ensuite révélée par une attaque chimique de 5s au Nital (3mL
d’acide nitrique dans 100mL d'eau). Cette attaque révéle la microstructure par attaque préférentielle
des joints de grains de la matrice ferritique. Un microscope Olympus BX61 équipé d’une caméra
couleur haute résolution a été utilisé pour acquérir les micrographies. L’attaque picral a été testée
pour distinguer les produits de transformation. Les résultats ne sont pas concluants dus a la faible
teneur en carbone de 1’acier et donc a un faible taux de carbures.

La microstructure des échantillons a également été observée par microscopie électronique a
balayage a 1’aide de deux MEB FEG JEOL 6500F et ZEISS Supra40. L'attaque chimique au Nital
est d’une durée plus courte que celle réalisée pour les observations par microscopie optique.

Nous avons également testé 1’efficacité des attaques colorantes comme Lepera ou Klemm pour
mieux différencier les produits de transformation (martensite/bainite/ferrite) [Gounél2]. Les
résultats montrent qu’il n’y a pas d’apport significatif dans la caractérisation des microstructures
avec ces attaques colorantes pour nos compositions chimiques.

[1.2.2. Méthode de quantification des tailles de grains austénitiques

Pour révéler la taille des grains austénitiques y, nous avons testé différentes approches (attaque
chimique et thermique). Notre expérience montre que 1’attaque thermique reste la technique la plus
efficace pour révéler les grains y lors d’un traitement thermique d’austénitisation. Pour réaliser cette
attaque, les éprouvettes de dilatométrie de diameétre 4mm sont polis mécaniquement jusqu’a 1pum
(finition : pate diamant). La surface observable est de I’ordre de 20mm?. L’éprouvette subit ensuite
le traitement thermique dans le dilatometre (Figure 11.4). Les anciens joints de grains y sont attaques
thermiquement et sont observables au microscope optique, sur la surface pré-polie [Garcia01],
[Garcia03], [SanMartin10]. Le principe de I’attaque thermique a été détaillé dans le chapitre I,
section 1.2.2.2.
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Figure 11.13 : @) L attaque thermique est plus efficace que b) l’attaque Béchet-Beaujard pour la chimie étudiée et une
méme température d’austénitisation (T = 1150°C, trempe)

Apres Dattaque thermique, les échantillons sont observés au microscope optique avec un
grandissement de x100 ou x200, soit des surfaces équivalentes a 1400x1000 um? et 700x500 pm2.
Les joints de grains austénitiques sont ensuite décalqués sans prendre en compte les macles
thermiques, comme illustré en Figure 11.14. Les calques sont traités a 1’aide du logiciel d’analyse
d’image Aphélion. La taille de grains est estimée en utilisant la méthode des intercepts, ce qui
permet d’établir une distribution de la taille pour chaque traitement thermique. La statistique de
mesure comprend environ 200 grains.

Enfin, apres avoir analysé la taille des ex-grains austénitiques, la surface précédemment attaquée
thermiquement est repolie mécaniquement jusqu’a lum puis attaquée 5s au Nital pour révéler la
microstructure de transformation de phase.

. :\. : o ol

Figure 11.14 : Exemple de microstructure austénitique obtenue aprés a) attaque thermique et b) le calque
correspondant
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[1.2.3. Analyse de texture par diffraction des rayons X
I1.2.3.1. Caractérisation de la texture ferritique

La texture macroscopique décrit la distribution statistique des orientations des grains du matériau
par rapport au repere de I’échantillon. Elle est caractérisée par une fonction de distribution des
orientations (FDO). Notée f(g), elle correspond a la fraction volumique de cristallites ayant une
orientation g a dg pres, ou g est ’orientation du cristal. Elle a été déterminée a partir de figures de
poles, acquises sur un goniomeétre de texture Siemens D5000. Il est muni d’une anode de chrome,
d’un détecteur linéaire Braun et d’un collimateur cylindrique de 0,5mm de diametre. Pour la ferrite,
on mesure les trois figures de pdles {110}, {200} et {211}, correspondant aux raies de diffraction
les plus intenses.

Les mesures de textures ferritiques sont réalisées avec 1’objectif de recalculer la texture austénitique
et de suivre son évolution avec la déformation appliquée par compression. Les textures ferritiques
ont été mesurées sur la section longitudinale et a cceur des éprouvettes de compression. Cependant
nos résultats montreront que les textures héritées mesurées sont peu marquées (Chapitre 1V, 1V.2.2).
Cela limitera I’analyse des évolutions de la macrotexture austénitique déformée.

La fonction de texture est ensuite calculée a partir des figures de poles expérimentales a I’aide de la
méthode harmonique. La fonction de texture est alors développée en série sur la base de fonctions
harmoniques sphériques généralisées d’apres le formalisme proposé par Bunge [Bunge82] :

fmax

flg) = z Z Z crm T (g)

=0 m=—¢fn=—4
ou ¢ est un nombre entier positif, m et n des entiers, C;*" sont les coefficients de texture. Les
données sont ensuite représentées sous forme de figures de péles calculées projetées dans le plan de
compression. Les données sont analysées et représentées a l'aide du logiciel JTEX développé au
LEMS3 [J.-J. Fundenberger, B. Beausir, Université de Lorraine - Metz, 2015, JTEX - Software for
Texture Analysis, http://jtex-software.eu/"].

I1.2.3.2. Calcul de la texture austénitique parente

Connaissant la texture de la phase ferritique héritée par transformation de phase (martensite ou
bainite), il est possible dans certaines conditions d'évaluer la texture de la phase austénitique parente
[Kallend76], [Humbert00]. Le traitement mathématique, appliqué a la fonction de texture héritée,
est détaillé dans [Humbert00, 01]. Il est décrit dans les grandes lignes ci-dessous.

Ce calcul s'appuie sur la relation (11.7) qui lie les fonctions de texture de la phase héritée et de la
phase parente a partir de la relation d'orientation (cas d'une transformation de phase sans sélection
de variant).

f,(9)=[W(Ag )-f,(Ag™-g)-dAg (1.7)

Avec W(Ag), la fonction de transformation des orientations décrivant la relation d’orientation Agp.
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En developpant en séries chaque fonction, on obtient un systéme d’équations linéaires entre les
deux jeux de coefficients des deux fonctions de texture.

M)

Ci(a) =35 D W™ (Ag,)CH () (11.8)

u=1

Si la symétrie de la texture héritée est inférieure ou égale a celle de la texture parente, il est possible
d’inverser ce systeme pour en déduire la fonction parente.

Dans la pratique, la fonction de texture expérimentale de la phase héritée (déterminée soit a partir
de figures de pdles obtenues par diffraction de rayons X, soit a partir d’orientations individuelles
mesurées en EBSD) ne correspond pas a la transformation de la texture parente dans le respect strict
de la relation d'orientation et sans subir de mécanismes de sélection de variantes. De plus, il faut
également tenir compte des erreurs expérimentales dans la détermination de la texture héritée.

Par conséquent, la fonction parente est recherchée en minimisant la différence G:
6 = [[t,()- f2*(0)fdg = [[[w(ag )- T, (Ag™ - 0) - dag - £2*(e) [ g (11.9)

et en imposant la positivité de la solution recherchée (f,(g)>0) [Humbert00], [HumbertO1].

En I’absence de sélection de variantes, cette approche permet d’obtenir la fonction de texture de la
phase parente directement a partir de la fonction de texture de la phase héritée. En cas de sélection
de variants, la texture parente calculée présente des pics parasites. Elle renseigne uniquement sur les
densités d'orientations majoritaires de la texture parente.

[1.2.4. Analyse des microtextures a I'aide de 'EBSD
I1.2.4.1. Principe de 'EBSD

La technique EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction) permet de déterminer 1’orientation
cristallographique des grains dans le matériau, connaissant leur structure cristallographique. Il s’ agit
de focaliser un faisceau d’¢électrons sur un grain. Les électrons incidents qui frappent 1’échantillon
sont diffusés dans un large domaine angulaire. Les électrons rétrodiffusés par le matériau sont en
condition de Bragg pour une famille de plans donnée et forment deux cénes de diffraction.
L’intersection de ces cdnes avec I’écran de phosphore, placé face a I’échantillon, forme des
hyperboles assimilables a des droites. L’ensemble des droites superposées constitue un diagramme
de Kikuchi comme illustré Figure 11.15.a. L’indexation cohérente des différentes bandes de
Kikuchi, en respectant les angles entre les plans cristallographiques et en déterminant leurs axes de
zone, permet de determiner l'orientation cristallographique du grain par rapport au repére de
1’échantillon.
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Dans la pratique, I’échantillon est placé dans un Microscope Electronique a Balayage (MEB). Lors
des mesures, 1’échantillon doit étre incliné de sorte que la normale a sa surface et le faisceau
d’électrons forment un angle de 70°. Une caméra numérique permet d’enregistrer en temps réel les
diagrammes de Kikuchi obtenus (Figure 11.15.b). Le dispositif est complété par un logiciel
d’indexation automatique des bandes de Kikuchi qui détermine I’orientation cristallographique
correspondante. Une attention particuliére doit étre portée sur la préparation des échantillons
destinés a ’EBSD. Les échantillons ne doivent pas présenter de relief ou d’écrouissage en surface
induit par la préparation métallographique afin d’obtenir des diagrammes de Kikuchi de bonne
qualité. Le systeme EBSD est utilisé ici en mode ‘cartographie’. Le faisceau d’électrons balaye la
zone de 1’échantillon a analyser en suivant une grille prédéfinie. A chaque position de la grille, le
systeme effectue I'acquisition et 1’indexation du diagramme de Kikuchi. Pour chaque point analysé,
il est alors possible d’obtenir les informations suivantes :

- Les coordonnées du point.

- La nature de la phase détectée.

- L’orientation correspondante.

- L’indice de qualité (ou contraste de bande) du diagramme de Kikuchi.

Faisceau |
d'électrons incidents Faisceau d’électrons

Ecran fluorescent

m Echantillon
a) {hkh b)

Figure 11.15 : a) Schéma du principe de formation des diagrammes de Kikuchi et b) schéma applicatif de I'EBSD
[Baudinl10]

Echantillon

Lignes de
Kikuchi

Pour les analyses EBSD, la surface attaquée au Nital est repolie 1égérement (a la pate diamant de
6um jusqu’a lum) puis de maniére électrolytique. La solution électrolytique a pour composition :
700mL d’éthanol, 120 mL d’eau, 100mL d’éther monobutylique, 78mL d’acide perchlorique. Les
données EBSD sont obtenues sur deux MEB-FEG (Microscope Electronique a Balayage équipé
d'un canon a effet de champ) : un FEG-JEOL 6500F a 1’aide du syst¢éme EBSD Channel 5 Nordlys
S (Oxford- HKL technology) et un Supra40-Zeiss a 1’aide du systéme d’acquisition Quantax
(Bruker). Ces MEB sont utilisés avec une tension d'accélération de 15 a 20kV et une distance de
travail de 10 a 15mm pour I’acquisition des données. Des cartographies d'orientations sont ainsi
acquises avec différents pas de déplacement allant de 50nm a 200nm. Les données sont corrigées
avant exploitation (suppression d’éventuelles erreurs d’indexation et extrapolation de points non
indexés sur un nombre limité de pixels).
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11.2.4.2. Analyse des cartographies d'orientations héritées

Les cartes EBSD de la microtexture de transformation acquises durant cette thése sont
systématiquement analysées a 1’aide de la carte d’orientations et des désorientations, de
I’histogramme des désorientations angulaires entre pixels voisins et des figures de poles.

La carte d’orientations donne, a 1’aide d’un code couleur, la direction cristalline en coincidence
avec I'un des axes de I’¢chantillon selon le triangle standard (Figure 11.17.b). La carte des
désorientations angulaires (Figure 11.17.c) est superposée au contraste de bande BC (Figure 11.17.a).
Le BC correspond a I’indice de qualité des diagrammes de Kikuchi, défini par le rapport d’intensité
entre les bandes de Kikuchi détectées et I’intensité moyenne du cliché de diffraction. Il met en
évidence les joints de grains présents dans la microstructure.

L’analyse de I’histogramme des désorientations angulaires entre pixels voisins permet de
caractériser la transformation de phase (Figure 11.16). L’intensité relative des pics de
I’histogramme, comme présentée dans le Chapitre I, est propre a chaque produit de transformation
de phase et héritée de la relation d’orientation avec 1’austénite. On définit un code de couleur des
désorientations caractéristiques pour les localiser sur la carte EBSD, qui sera respecté tout au long
de ce manuscrit.

0,25

0,20

0,15

Fréquence relative (%)

T T T T T
0 10 20 30 40

Désorientation angulaire (°)

50 60
1°-5° | 5°-20° puiamyin

Figure 11.16 : Histogramme de distribution des angles de désorientations entre pixels voisins et code couleur des
désorientations caractéristiques de la microstructure ferritique

A ces deux représentations s’ajoute le tracé des figures de pdles des principaux plans diffractants de
la structure cristalline (Figure 11.17.e). 1l s’agit des plans {001}, {110} et {111} de la phase . Les
figures de podles aident a confirmer l'appartenance des variants sélectionnés a un méme parent, par
la mise en évidence des trois domaines de Bain sur la figure de pdles {001}. Cela est rendu
possible, si une RO est suivie plus ou moins strictement, et si les anciens grains austénitiques
contiennent suffisamment de variants différents pour rendre identifiables ces domaines.
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Les courbes TRC présentées en Figure 11.5 mettent en évidence que les microstructures héritées
avec nos nuances sont plutdét mixtes avec différents produits de transformation. Elles peuvent étre
constituees de martensite/bainite inferieure, structure composée de fines lattes ou encore de bainite
supérieure mais aussi de bainite granulaire et de ferrite polygonale. Nous avons donc tenté
d’exploiter les cartographies EBSD pour identifier et quantifier ces différents produits de
transformation. Il s’agissait de coupler les criteres morphologiques et cristallographiques suivants
pour les distinguer, critéres déja éprouvés lors d’une étude interne a ArcelorMittal sur des aciers
laminés a chaud présentant des microstructures mixtes [Zhul1]. Il s’agit de :

- Lataille et la morphologie des domaines d’orientations proches
- Des indices de qualité des diagrammes de diffraction
- Des désorientations intragranulaires moyennes

Cette approche automatique n’est pas pertinente dans le cas notre étude. En effet les microstructures
sont majoritairement mixtes et les paramétres de détection doivent étre réajustés a chaque nouvelle
analyse.

Enfin, 1’analyse des cartographies d’orientations nous permet d’obtenir des informations sur la
microtexture parente austénitique. Cette analyse, réalisée a I’aide du logiciel MERENGUE?2, permet
d’obtenir une meilleure définition du contour des anciens grains austénitiques (comparé au tracé des
désorientations angulaires 20° a 45°) et de définir I’orientation individuelle de chacun de ses grains.
Cela ouvre de nouvelles possibilités d'analyse des données héritées, telle que I’analyse locale des
relations d’orientations entre 1’austénite et ses produits de transformation. Les analyses réalisables a
I’aide de MERENGUE 2 sont détaillées dans la section suivante.
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1°-5° 5°-20° 20° - 45°

d)

Figure 11.17 : Microstructure martensitique a) Contraste de bandes, b) Carte des désorientations angulaires
superposées au contraste de bande, ¢) Carte d’orientations selon I’IPF, d) figures de pbles des plans {001}, {110} et
{111} des variants hérités du méme grain parent
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I1.3. Reconstruction de la microtexture parente

La composition chimique de nos aciers ne permet pas de stabiliser a température ambiante la phase
parente austénitique. Par conséquent, la reconstruction numérique reste une alternative intéressante
aux analyses in situ a haute température pour obtenir des informations sur la microstructure et
microtexture de 1’austénite avant transformation de phase.

Le logiciel de reconstruction développé au LEMS3 est baptisé Merengue. La premiére version a été
développée pendant la thése de Pierre Blaineau ([BlaineaulOa et b], [Humbertll]) dans la
continuité des travaux antérieurs sur cette thématique [Germain07].

Un de nos objectifs au travers de cette thése est de gagner en expérience dans I'application des
approches de reconstruction dans les aciers bas-carbone, suite a un traitement thermique mais aussi
suite a un traitement thermomécanique. L'expérience acquise a permis :

- de proposer des améliorations qui intégrent mieux les difficultés liées aux approches de
reconstruction appliquées aux aciers,

- d’intégrer de nouvelles options dans MERENGUE pour prendre en compte les
spécificités d'une phase parente déformée avant transformation de phase,

- et enfin d'en faire un outil complet pour I'étude de la microtexture de transformation.

Ces développements ont été réalisés par Lionel Germain et sont détaillés dans sa thése d'habilitation
[Germainl14a]. lls ont abouti a la mise au point d'une nouvelle version du code : MERENGUE 2.

Nous rappelons dans cette partie le principe général des méthodes de reconstruction et comment ce
principe se décline dans MERENGUE 2. Ensuite, nous reprécisons le champ d'application de ces
méthodes, en pointant les difficultés spécifiques dans le cas des aciers. Dans une troisieme partie,
nous détaillons comment les développements récents intégrées dans MERENGUE 2 vont améliorer
et fiabiliser les reconstructions dans les aciers et nous décrivons les nouvelles options permettant
d'analyser la microtexture de transformation.

[1.3.1. Principe général et application dans la version MERENGUE 2

Connaissant la relation d’orientation (RO) entre les phases parentes et héritées, les méthodes de
reconstruction cherchent & identifier de facon automatisee les contours des ex-grains parents et leurs
orientations a partir des informations cristallographiques et topologiques de la cartographie
d'orientation de la phase héritée. Elles s'appliquent a des transformations dont la phase héritée
germe et croit dans le grain parent en respectant une relation d’orientation connue entre les réseaux
cristallins des deux phases. Les reconstructions seront d'autant plus fiable que :

- la RO est unique et suivie le plus strictement possible lors de la transformation.

- le voisinage d'un domaine hérité sur une carte EBSD définit plusieurs variants (leur
nombre devant étre suffisant pour permettre I'identification de l'unique parent commun).
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Le logiciel développé au LEM3 intégre 3 étapes principales que nous détaillons dans la suite:
1. Le traitement préalable de la carte héritée
2. La recherche de fragments de grains parents fiables
3. L'élargissement des fragments et la construction de la carte parente

La nouvelle version MERNEGUE 2 permet de visualiser puis de valider chaque étape avant de
passer a la suivante, de recommencer ou de revenir en arriere. Cette utilisation itérative est rendue
possible par la rapidité de calcul, qui permet de procéder par erreurs et essais afin de choisir les
parametres de reconstruction les plus adaptés a chaque étape.

I1.3.1.1. Traitement préalable de la carte héritée

Dans un premier temps, les domaines D; d’orientation proche sont identifiés sur la carte héritée avec
un critére de désorientation angulaire mgom. Cette étape est semblable a la routine classiquement
disponible dans un logiciel de post traitement des données EBSD pour identifier les grains. Les
pixels de proche en proche, dont I’angle de désorientation est inférieur & @qom, SONt regroupés et
forment un méme domaine hérité.

Pour optimiser les temps de calcul, MERENGUE 2 transforme les informations de la carte en
graphe (Figure 11.18). Chaque domaine hérité D; est associé a un nceud du graphe. Chaque nceud
contient la phase du domaine, son orientation moyenne ainsi que sa surface. A chaque arréte du
graphe, sont associées la longueur du joint de grain entre deux domaines voisins et la désorientation
moyenne entre les deux domaines (cette désorientation est la moyenne des désorientations mesurées
le long du joint).

a)

Figure 11.18 : Transformation de la microstructure héritée, issue des données EBSD a), constituée de 14 domaines
hérités en graphe b) représentant les relations de voisinage direct entre les domaines. La ligne rouge représente un
joint de grain y/y [Germainl2]
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I1.3.1.2. Recherche de fragments de grains parents fiables

Dans un second temps, on cherche & identifier pour un domaine D; son orientation parente la plus
probable. Le domaine devient le fragment d'un grain parent quand une orientation parente a été
trouvée.

Dans la pratique, cette étape se déroule comme suit :

Connaissant 1’orientation d’un domaine Dj, exprimée par la rotation g, on peut calculer

I’ensemble des orientations des parents potentiels, exprimé par les rotations

{g‘pDi}z {Ag‘l.Si i }:l...nv' Ag est la rotation exprimant la relation d’orientation mettant en

coincidence un repére du cristal parent et un repére du cristal hérité. Le nombre maximum de
parents potentiels est donné par le nombre d’¢léments de symétrie rotationnelle {Si }izl_.nv de la phase

héritée (ny, 24 dans le cas des aciers). Ainsi, definir un parent, consiste a rechercher I'élément de
symetrie particulier s® qui relie le domaine heérité a son parent.

Pour chague parent potentiel (ou élément de symétrie S;), on calcule les écarts entre les variants
théoriques déduits de ce parent potentiel et les orientations expérimentales dans le voisinage de D;.
Ces calculs (non detaillés dans ce travail) sont réalisés en considérant les désorientations entre le
domaine de référence D; et chacun de ces domaines voisins. Ces désorientations sont comparées
avec une tolérance angulaire osrag a I'ensemble des désorientations théoriques qui caracterisent deux
variants issus du méme parent.

Ces écarts sont traduits par une fonction inverse notée F,;(D;) pour que les valeurs maximales de la
fonction correspondent aux écarts les plus faibles. Le maximum de la fonction tend vers le nombre
de variants présents dans le voisinage.

Les 24 parents potentiels sont classés a l'aide de F.;(D;), du plus probable au moins probable. Le
parent le plus probable est celui qui maximise F.,;(D;) avec les deux conditions additionnelles :

- F(Di)max dépasse une valeur seuil définie par I'utilisateur,

- F(Di)max présente un écart avec la solution classée en 2°™ position (cet écart seuil est défini
par l'utilisateur). Cette sélection sur les écarts est primordiale, car elle permet d'éliminer les
configurations locales qui ne permettent pas la recherche d'une solution parent unique.

Si aucun parent potentiel ne passe les seuils, le domaine D; n'est pas considéré comme un fragment.
Sinon, on stocke pour ce domaine Dj, I'elément de symétrie du parent le plus probable retenu.

Ce calcul est réalisé pour I'ensemble des domaines D; identifiés sur la carte EBSD.

Les valeurs seuils de F,; et la tolérance angulaire oag sont définies par I'utilisateur pour obtenir
des fragments fiables. On limite souvent msrag @ 4°. Les valeurs seuils de la fonction F ne sont pas
données dans le manuscrit, la fonction n'étant pas explicitée. Cependant, dans l'ensemble du
manuscrit, ces valeurs sont fixées pour garantir qu'il y ait au moins N variants (N>3) dans le
voisinage de Dj et qu'il n'existe pas un 2eme parent compatible & N-2 variants (pour garantir
I'unicité du parent).
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11.3.1.3. Elargissement des fragments et construction de la carte parente

L’étape d’élargissement des fragments fiables, précédemment identifiés, permet de compléter la
reconstruction. On considere les domaines voisins de proche en proche encore non affectés a un
fragment parent. Ces domaines sont intégrés dans le grain parent s’ils sont en RO avec l'orientation
du fragment parent, en augmentant progressivement la tolérance jusqu'a wen . C’est & nouveau un
processus itératif : il s’arréte lorsque plus aucun domaine heérité ne peut étre attribué a un fragment
de parent.

Lors de ces itérations, un domaine D; peut étre en RO avec plusieurs grains parents voisins
d'orientations différentes. 11 s’agit alors d’un domaine ambigu.

La présence de domaines ambigus peut étre due a 1’utilisation d’une tolérance angulaire trop élevée,
ou a la mise en commun de variants au niveau des joints de macles austénitiques (ce variant est
alors commun aux deux grains et cristallographiquement, il est impossible de l'associer a lI'un ou
I'autre parent). Les domaines ambigus sont a 1’origine de contours parents mal restitués.

Finalement, la carte parente est reconstruite pour I'ensemble des pixels appartenant a des fragments
élargis. On affecte a chaque pixel, l'orientation parente calculée a partir de l'orientation héritée
mesurée par EBSD pour ce pixel et de I'élément de symétrie stockée pour le fragment, en respectant
strictement la relation d'orientation.

[1.3.2. Difficultés spécifiques dans le cas des aciers

Différentes spécificités de la transformation de phase y—a des aciers posent problemes lors de la
reconstruction de la microtexture parente.

Importance de I'identification de la RO :

Les méthodes de reconstruction supposent l'existence d’une RO connue et unique. La revue
bibliographique a montré qu’il existe plusieurs relations entre ’austénite et les produits de
transformation : entre autres les relations de Kurdjumov-Sachs, Nishiyama-Wassermann et
Greninger-Troiano.

Méme si ces RO sont proches, elles influencent significativement le résultat du recalcul de la
microtexture austénitique (Figure 11.19). La détermination de la RO sera donc une premiére
difficulté dans le cas des aciers.

Initial EBSD map  70% reconstructed  71% reconstructed 92% reconstructed 97% reconstructed
with KS OR with NW OR with GT OR with a mesured OR

Figure 11.19 : Cartographie d’orientation d'une microstructure bainitique suivi de reconstructions utilisant différentes
RO [Germainl2].
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L'unicité de cette RO lors de la transformation de phase est également sujet a questionnement. On
peut citer les travaux de Sato et Zaefferer sur la formation de la martensite de type papillon (forme
en v) dans un alliage Fe-30%Ni [Sato09]. Ils observent que le long de I’interface alpha/gamma a
I’extérieur du v une RO majoritairement du type KS alors qu’a I’intérieur la RO majoritaire est de
type GT (Figure 11.20.a). Sato et Zaefferer montrent que la martensite germe en RO de type KS
avec l’austénite (a I’extérieur du v) et croit avec une RO de type GT (a I’intérieur du v). Une RO
stricte peut donc étre suivie localement au début de la transformation de phase, puis se modifier au
cours de la transformation et au refroidissement. L’existence d’une RO unique est alors remise en
question.

Figure 11.20 : Carte d’orientation de la microstructure martensitique de type papillon dans une matrice y,
a) dispersion des RO le long de l'interface aly, b) gradients d’orientations « et y, calculés par rapport aux croix pour
chaque zone [Sato09]

Dispersion des variants hérités

La dispersion d’orientations au sein des domaines hérités peut étre due a la dispersion de la RO.
Cependant, cette dispersion est aussi liée a la plasticité de transformation de phase. Lors de la
transformation de phase, la phase parente se désoriente progressivement avec I'avancement du front
de transformation. Ce phénomene est bien visible sur une nuance d’acier permettant de stabiliser
une fraction de phase austénitique en cours de transformation. Par exemple, Sato et Zaefferer
observent un gradient d’orientations dans la martensite de 1’extérieur du v vers I’intérieur, ainsi
qu’un gradient d’orientations dans I’austénite & I’interface intérieure du v, mais sans gradient du
coté extérieur (Figure 11.20.b). Lors de la croissance de la martensite, la déformation dans
I’austénite est accommodée par glissement. Les dislocations générées modifient 1’orientation de
I’austénite, qui imposent de ce fait une dispersion aux variants hérités martensitiques.

La dispersion des variants hérités est visible lors du tracé de la figure de pbles {100} de la phase
ferritique. La Figure 11.21.a donne I'ensemble des variants hérités d'un grain parent recristallisé (les
variants théoriques en noir sont superposés aux variants mesurés, tracés en couleur). Un domaine de
Bain est défini par un nuage continu d'orientations de variants. 1l devient difficile d'identifier sans
ambiguité les variants faiblement désorientés. La désorientation maximale entre les variants
théoriques et expérimentaux peut atteindre quelques degrés. Par conséquent, méme dans un grain
parent recristallisé, pour identifier tous les variants hérités de ce grain, il faut considérer une
dispersion de plusieurs degrés autour de la RO. Cela traduit la nécessité d'avoir des tolérances
angulaires importantes lors des méthodes de reconstruction. Inversement, cela va aussi augmenter le
nombre de situations ambigiies que la connaissance des orientations cristallographiques seule ne
pourra pas résoudre.
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b)

Figure 11.21 : Projection des orientations héritées issues d’un grain austénitique superposées aux variants hérités
théoriques a) issu d’'un grain recristallisé, b) issu d’un grain déformé

Ce phénoméne est encore amplifié dans le cas d'une microtexture parente déformée. Apres
déformation du grain parent, il devient difficile voire impossible d'identifier les domaines de Bain
(Figure 11.21.b). Tout d’abord, le grain parent ne posséde plus une unique orientation avant
transformation de phase mais une dispersion d'orientation induite par la déformation. Une recherche
trés locale de l'orientation individuelle parente est alors nécessaire pour éviter d'augmenter les
tolérances angulaires dans la recherche de I'orientation parente la plus probable.

Mise en commun de variants faiblement désorientés : cas des macles

L’austénite est une phase pouvant présenter, en fonction de sa composition chimique et des
traitements thermomeécaniques appliqués, de trés nombreuses macles thermiques (Figure 11.22.a).
Deux grains parents en relation de macle 60°<111> partagent en théorie 6 couples de variants
identiques selon la RO de KS et 6 couples de variants communs a 2° selon la RO de GT (Figure
11.22.b).

La probabilité d’observer aux niveaux des joints de macles, des variants communs aux deux grains
est importante. On parle de sélection de variants aux joints y/y [Furuhara08]. Ces variants sont alors
ambigus. En présence de ces 6 couples de variants dans la microtexture héritée, il sera difficile de
révéler les vrais contours des grains en relation de macle.
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» Varianls of ay grain
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Figure 11.22 : a) Microscopie optique de la microtexture austénitique apres attaque thermique révélant de nombreuses
macles, b) Projection des variants hérités de deux grains en relation de macle dans la figure de p6le {100} — les
variants communs aux deux grains sont symbolisés par des étoiles [Germainl12]

I1.3.3. Récents développements pour améliorer la reconstruction
I1.3.3.1. Identification des domaines cristallins faiblement désorientés

La premiére étape de la reconstruction consiste a identifier les domaines D; d’orientations proches
de la carte EBSD héritée. La procédure classique consiste a définir une tolérance angulaire wgom (3
a 5° est une valeur standard) et de regrouper dans un méme domaine, les pixels qui ont une
désorientation de proche en proche inférieure a cette tolérance. Les contours des domaines ainsi
identifiés impactent beaucoup la reconstruction : ils définissent l'orientation moyenne et le
voisinage utilisés pour la recherche du parent.

Cette procédure classique regroupe des domaines cristallins ferritiques d'orientation proche, séparés
par un joint de tres faible désorientation (<1°, c'est a dire de l'ordre de grandeur de la résolution
angulaire de I'EBSD). Le cas se présente par exemple pour une microtexture bainitique qui se
caractérise par des sous-unités faiblement désorientées de proche en proche. Une procédure
classique (®gom =3°) intégre dans un méme domaine, différents variants du méme domaine de Bain
et vont jusqu'a intégrer les variants de l'orientation parente maclée (Figure 11.23.c). On comprend
facilement que l'orientation moyenne de ce domaine ne traduit plus la réalité des orientations
héritées et va nuire a la reconstruction. La solution qui était mise en ceuvre jusqu'a présent consistait
a réduire ®gom. Cependant cela multiplie le nombre de domaines, et crée beaucoup de petits
domaines artificiels (car @wgom Se rapproche de la résolution angulaire de la carte EBSD). Cela crée
également des voisinages avec peu de variants différents, ce qui nuit également a la reconstruction.

Pour optimiser l'identification de ces domaines faiblement désorientés, une nouvelle procédure de
‘complétion de joints de grains' a été développée et implémentée dans MERENGUE 2 que nous
avons baptisé ALGRID (Anti Leak Grain Identification). Cette procédure est détaillée dans
[Germainl14b].

Elle identifie les domaines en deux étapes en s'‘appuyant sur deux tolérances angulaires:
®  ®gom pour délimiter les domaines primaires suivant la procédure classique et,

®  ®com pour identifier au sein de ces domaines primaires des sous-domaines.
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Figure 11.23 : Nuance CMn-1 a) Contraste de bande d’une microstructure majoritairement transformée en bainite
supérieure — A titre d'exemple, b) on illumine par différentes couleurs 4 domaines d’orientations proches (identifiés
avec amyom=3°) et c) les figures de pdles associées. Ces domaines identifiés integrent a la fois les variants différents d'un
méme domaine de Bain et les variants appartenant & une macle voisine.

La deuxieme étape considére au sein de chaque domaine primaire, les lignes 'ouvertes' de
désorientations supérieures ou égales a wqom €t cherche a les relier aux joints du domaine primaire,
subdivisant celui-ci en sous-domaines. La Figure 11.24 illustre comment ALGRID relie ces lignes
ouvertes (en gris Figure 11.24.b) aux joints du domaine primaire (en rouge Figure 11.24.c). On
recherche le chemin le plus court qui maximise la désorientation cumulée le long du sous-joint, en
imposant que la désorientation en chaque frontiere du sous-joint soit comprise entre m¢om €t ®gom)-

-:— — Joints fermés a 5° — Nouveaux joints fermés
Frontiéres ouvertes a 5
1°2°3° 4° 5° e
Figure 11.24 : Application d'’ALGRID a une carte de désorientation simulée (a). Les lignes de désorientation angulaire
>5° permettent d'identifier des domaines primaires aux contours fermés par des joints >5°. Au sein de ces domaines

primaires, des frontiéres ouvertes révelent la possible présence de sous-domaines (s'appuyant sur les frontiéres
ouvertes >5°) (b). ALGRID cherche a identifier des sous-domaines en fermant les frontiéres ouvertes. [Germainl14b]
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La Figure 11.25.b illustre 1'utilisation d'ALGRID dans le cas d’une microtexture bainitique. Chaque
sous-unité est efficacement identifiée. Les variants hérités d’un méme parent sont donc mieux
isolés, ce qui rendra plus fiable la recherche de parents pour les domaines ainsi définis.

Figure 11.25: Nuance CMn-1 a) Contraste de bande de la microstructure bainitique présentée Figure 11.23.a,
b) ALGRID appliqué a la microtexture précédente pour l'identification des sous-unités bainitiques. Les 4 domaines
visualisés en couleur Figure 11.23.b (identifiés avec une procédure classique) sont subdivisés par ALGRID en sous-
domaines qui limitent mieux les sous-unités d'une structure bainitique (@yom=3°, @Wom=0.5°)

I1.3.3.2. Recherche par itération de I'OR moyenne de la carte

MERENGUE 2 intégre a présent la recherche de la RO moyenne (celle qui optimise la
reconstruction).

Différentes méthodes de recherche conjointe de la RO et de I'orientation du grain parent ont été
développées ces derniéres années au laboratoire. Elles se basent sur les variants issus d'un méme
parent d'orientation unique non dispersée [Humbert11] ou sur différentes désorientations mesurées a
des joints triples dans le cas d'une phase parente initialement déformée (au voisinage du joint triple,
I'orientation parente peut a nouveau étre considérée unique et peu dispersée) [Humbert15].

Ces méthodes ont été intégrées dans MERENGUE 2 pour une recherche itérative de la RO
moyenne a partir de I'ensemble de la carte EBSD. On simplifie Iégerement la problématique traitee
dans les méthodes analytiques publiées, en s'appuyant sur les reconstructions pour connaitre les
contours approximatifs du parent. Les RO locales sont ensuite calculées (par ex-grains parents ou
aux joints triples) et moyennées. La nouvelle RO moyennée est ré-injectée dans la reconstruction et
la procédure est reitérée jusqu'a ne plus obtenir d'amelioration dans la reconstruction (avec des
tolérances angulaires limitées a 3-4°).

Par consequent, pour I'ensemble de nos cartes EBSD, nous calculons en premier lieu la RO
moyenne. Cela nous permet d'identifier des variations en fonction de différents cycles thermiques et
thermomecaniques réalisés. Par ailleurs, pour évaluer la dispersion de la RO nous utilisons
également une méthode de mesure locale par grain [Humbert11].
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11.3.3.3. Amélioration pour la reconstruction de microtexture parente
déformée

Dans le cas d'une phase parente déformée, les domaines hérités peuvent présenter beaucoup de
dispersion, résultant de la dispersion d'orientation de la phase parente (Figure 11.21.b). L'orientation
moyenne d'un domaine n'est donc plus représentative de l'orientation parente locale. Il faut
nécessairement utiliser les mesures locales, si I'on veut reconstruire la carte parente sans augmenter
les tolérances angulaires. Dans la section 11.3.1.1 et 11.3.1.2, nous avions precise que MERENGUE
2 recherche l'orientation parente en considérant les désorientations entre deux orientations
moyennes de domaines voisins. Cependant, nous avions également mentionné que le logiciel stocke
les désorientations moyennes le long des joints de domaines (Figure 11.18).

Aussi l'option 'parent déformé' maintenant disponible dans MERENGUE 2, est une option qui
permet d'identifier l'orientation parente (ou plutdt I'élément de symétrie sP') a partir de

désorientations locales aux frontieres du domaine de référence. Dans le chapitre IV, nous
comparons les résultats de cette nouvelle option avec l'approche par défaut sur nos cartes EBSD
obtenues apres déformation de l'austénite.

11.3.3.4. Correction des domaines ambigus

Dans MERENGUE 2, les ambiguités issues de I'élargissement sont identifiées et peuvent étre
visualisées sur la carte EBSD. Des corrections manuelles ont été proposées lors des travaux de
Pierre Blaineau [BlaineaulO]. Elles ont pour but d'affecter le domaine ambigu au parent le plus
probable, en saidant d'informations additionnelles : I'imagerie en contraste de bandes pour identifier
un ex-joint de grains parents ou dans le cas d'une macle thermique, en considérant la trace de son
plan de joint (hypothese d'une macle cohérente). Cette démarche manuelle est progressivement
intégrée dans MERENGUE 2 de facon automatisée et sera systématiquement appliquée a nos cartes
reconstruites pour optimiser la reconstruction des contours de grains parents [travaux en cours de
publication].

11.3.3.5. Analyse de la distribution spatiale des variants

La distribution spatiale des variants hérités par transformation de phase est une caractéristique
importante de la microtexture de transformation, comme pointé dans de précédents travaux
[Takayamal2], [Miyamotol12], [Cayron14].

Lors de la transformation de phase, le grain austénitique se divise en plusieurs paquets de lattes
paralleles. Les lattes a I'intérieur d'un paquet correspondent a différents variants qui partagent un
méme plan dense {111},. Au sein de chaque paquet, on distingue des blocs fortement désorientés
les uns par rapport aux autres. Les blocs sont composés d'un ensemble de lattes correspondant soit a
deux variants faiblement désorientés soit a un seul variant [Morito03, 06].
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Aussi dans la microtexture de transformation de phase, on analyse communément les variants
proches voisins, hérités d'un méme grain parent, en identifiant leur appartenance a differents
groupes (Tableau 11.4):

- le groupement de variants partageant le méme plan dense {111}, (cela permet d'évaluer la
taille des paquets de lattes) - noté CPP

- le groupement de variants partageant la méme direction dense <110>, - noté CPD
- le groupement de variants appartenant au méme domaine de Bain - groupe de Bain.

Apreés reconstruction de la carte parente par MERENGUE 2, chaque pixel de la carte EBSD héritée
peut étre associé a une orientation parente par la RO stricte 'optimisée pour le recalcul’ et par un des
24 éléments de symétrie rotationnelle de la phase parente. Le numéro de I'élément de symétrie
permet d'identifier un domaine hérité comme correspondant a un des 24 variants suivant une
classification du type de celle du Tableau 11.4 (V1 a V24).

Cela permet ensuite de construire des cartes de distribution spatiale des variants selon leur
appartenance a un groupement spécifique (une couleur aléatoire est attribuée aux variants d'un
méme sous-groupe).

Par ailleurs, si I'on considére que le grain parent avait une orientation unique sans dispersion (cas
recristallisé), il est possible de moyenner les orientations parentes calculées dans le contour du grain
parent. A partir de 1a, deux types de cartes peuvent étre simulées :

- la carte des domaines hérités théoriques : en calculant des orientations héritées en RO
‘optimisée’ stricte avec I'orientation unique parente.

- la carte de dispersion de la RO : en représentant I'écart entre I'orientation héritée locale et
théorique. Cet écart peut alors étre analysé en terme de dispersion de la RO autour de la RO
moyenne utilisée pour la reconstruction.

Variant no. Plane parallel Direction parallel CP group Bain group Misorientation from V1 (%)
Vi (111),//(011), [to1], /(i1 1], Crl B1

Va2 io1),//[i1i], B2 60.0
Vi 011],//111], B3 60.0
V4 o1i], I Bl 10.5
Vs 110],/, i B2 60.0
Vé 110, //[11 1], B3 495
V7 (i), //o11), oi], /i), CP2 B2 495
Vi (o] /i, B1 10.5
Vo [0, /i], B3 50.5
V1D [i10] A/, B2 50.5
Vil 11,7/, B1 149
Vi2 1)/, B3 572
Vi3 (1), /o), i), /A, CP3 Bl 14.9
Vi4 011 /1], B3 50.5
V15 L B2 572
V16 i B1 20.6
V17 la B3 51.7
Vig I B2 47.1
vig (111).//(011), la cr4 B3 50.5
V20 [i1o], //[i1 ], B2 572
vl 1],/ /A1), Bl 20.6
v | L B3 47.1
V23 e B2 572
V24 ] Bl 21.1

Tableau 1.4 : Liste des 24 variants issus de la RO de KS et leur appartenance aux groupes CPP ou de Bain. Les
groupes de Bain sont définis par : B1 ([001] //[001],, [100],//[110],, [010],//[111],) ; B2, ([100],//[001],,
[010],//[110],, [001],//[111],) ; B3, ([010],//[001] ,, [001],//[110] ,, [100],//[111], [Takayamal2]
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Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

Chapitre 11l : Influence de la taille de grains y et de la
vitesse de refroidissement sur la microstructure de
transformation

Dans ce chapitre, nous étudions les microstructures de transformation pour les deux nuances d’acier
CMn-1 et CMn-2 apres différents traitements thermiques. Cette étude doit nous permettre a la fois
d'identifier les domaines de formation des principaux produits de transformation
(martensite/bainite/ferrite) en fonction des conditions de traitement, mais également de réaliser une
caractérisation cristallographique approfondie de ces trois produits. La taille de grains austénitiques
est contr6lée ici en variant la température d'austénitisation. Cette campagne de différents traitements
thermiques permettra aussi de sélectionner la nuance d'acier et la taille de grain austénitique
associée qui sera utilisée pour la campagne de déformation a haute température décrite dans le
chapitre suivant.

Dans une premiére partie, nous étudions I’effet de la vitesse de refroidissement et du taux de
carbone sur les microstructures héritées a température ambiante. Puis dans une deuxieme partie
nous caractérisons plus finement les microstructures obtenues a I’aide de différents outils d'analyse
des cartes EBSD. Cette étude s'appuie en particulier sur les outils d'analyse développés dans le code
MERENGUE 2, comme le calcul de la RO moyenne, la reconstruction des cartes parentes et
I'analyse de la distribution spatiale des variants et leurs désorientations sous forme d'angle/axe.

Dans une troisieme et quatrieme partie, nous caractérisons 1’évolution de taille de grain austénitique
au cours des différents traitements d'austénitisation et analysons I'influence de cette taille de grain
sur les produits de transformation apres trempe.

Dans une derniere partie, I'application de MERENGUE 2 a une grande variété de microstructures
nous amene a faire un bilan de I'efficacité des approches de reconstruction, en fonction des produits
de transformation dans les aciers bas carbone.
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Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

III.1. Influence de la vitesse de refroidissement et du taux de
carbone sur les produits de transformation

Les traitements thermiques réalisés dans cette étude et les analyses de microstructures qui ont suivi
ont donné lieu a 1’établissement des diagrammes TRC donnés Annexe A pour les températures
d'austénitisation de 1200°C, 1000°C et de 850°C dans le cas de la nuance C-Mn-1 et pour les
températures d'austénitisation de 1000°C et de 850°C dans le cas de la nuance C-Mn-2.

Pour presenter les différents produits de transformation obtenus en fonction des vitesses de
refroidissement, nous nous limitons dans cette partie a une seule température d’austénitisation par
nuance.

[II.1.1. Nuance CMn-1

Pour I’acier CMn-1, nous présentons le traitement d’austénitisation réalisé a 1200°C pendant 5
minutes suivi des vitesses de refroidissement: -80°C/s (trempe), -5°C/s et d’un refroidissement lent
de -0,1°C/s pour déterminer la température Ars (Figure 1ll.1.a, voir Annexe A pour le TRC).
L'analyse des courbes dilatométriques au refroidissement (Figure 111.1.b) et des micrographies
(Figure 111.2) montrent que la variation de la vitesse de refroidissement donne les trois produits de
transformation classiqguement observes: la martensite, la bainite et le mélange ferrite - perlite.

Les températures de début de transformation ont été mesurées a partir des courbes de dilatométrie
en utilisant la regle des segments inverses décrite dans le chapitre 1I, 11.1.2.2. La taille
caractéristique des produits de transformation, ainsi que leur dureté, sont répertoriées dans le
Tableau I11.1.

2,0

1200°C
Smin

20°C/s

0,5

Déformation (%)

a) Trempe 5°C/s 01°C/s
004 —— Trempe

-5°Cls
—-0,1°Cls

-05

T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 1200
b) Température (°C)

Figure 111.1 : a) Traitements thermiques effectués et b) Suivi dilatométrique au refroidissement apres traitement
thermique a 1200°C pendant 5 min et refroidis a différentes vitesses : par trempe, a -5°C/s et a -0.1°C/s

Le refroidissement par trempe produit une microstructure majoritairement martensitique
caractérisée par de fines lattes paralléles d’épaisseur inférieure au micrométre. La température de
début de transformation T=508°C est cependant légerement supérieure a la température théorique
Ms=440°C de début de transformation martensitique. Par conséquent, la transformation démarre par
la formation de bainite.
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Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

La seconde vitesse de refroidissement (5°C/s) produit une microstructure majoritairement de type
bainitique et plus précisément composée de bainite supérieure. Les lattes ont des épaisseurs
supérieures a 2um. Le refroidissement a 5°C/s est suffisamment lent pour empécher la formation de
martensite. La température de début de transformation est estiméee a 625°C, température légérement
supérieure a la température théorique de début de transformation bainitique (Bs=598°C). Nous
pouvons d'ailleurs noter la présence de ferrite de Widmanstétten, qui se développe a partir des
anciens joints de grains austénitiques (en clair sur la micrographie optique de la Figure 111.2.1.b).

La troisieme vitesse de refroidissement (0,1°C/s) produit une microstructure de type granulaire,
constituée de ferrite polygonale et de perlite. Les températures de début et de fin de
transformations sont mesurées a Ar;=705°C et Ar;=612°C. Ces valeurs sont proches des
températures calculées (Ars=699°C). Les grains de ferrite ont des tailles de 1’ordre de 40um.

8 e 7

| 20KV X1,6005 10pm G000 2213UN/

20kv  X1,600 10pm 19 65 SEI

20kv  X1,600 10pm 0000 22/JUN/11

Figure I11.2 : Microscopies optiques (1) et MEB (2) obtenues apres attaque Nital 3% des trois principaux produits de
transformation pour [’acier CMn-1 suivant la vitesse de refroidissement : a) Martensite (trempe), b) Bainite (-5°C/s) et
c) Ferrite polygonale et perlite (-0,1°C/s)
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Vitesse de refroidissement Trempe -5°Cl/s -0,1°C/s
Morphologie Lattes Lattes Grain
Taille (um) 1 (épaisseur) | 3 (épaisseur) 40
Microdureté (HV 0.5) 325 203 180

Tableau 1.1 : Evolution du rapport d’aspect et de la microdureté finale en fonction de la vitesse de refroidissement
pour la nuance CMn-1 (0,06%C)

La Figure 111.3 présente les histogrammes des désorientations angulaires a/o suite aux traitements
thermiques détaillés précédemment. La microstructure martensitique (trempe) présente un pic
majoritaire autour de 60°. La microstructure majoritairement bainitique présente une plus forte
proportion des faibles désorientations (inférieur a 20°), mais le pic autour de 60° est encore visible.
Ces deux histogrammes sont caractéristiques d’une transformation de phase ou le produit de
transformation respecte une relation d’orientation avec le grain austénitique a I’intérieur duquel il
croit.

Au contraire, I’histogramme des angles de désorientation de la ferrite polygonale ne possede pas de
pics aussi marqué a 60° ou inférieurs a 20°. Sa principale caractéristique est une augmentation des
désorientations comprises entre 20° et 50°, due a 1’absence de relation d’orientation entre la ferrite
et le grain austénitique dans lequel elle croit. D’apreés la littérature, la ferrite commence a germer en
relation d’orientation avec un grain austénitique, puis perd cette relation en poursuivant sa
croissance dans le grain voisin [King75].

Les trois distributions des désorientations sont proches de celles introduites par Zajac pour
distinguer les différents types de bainite [Zajac05]. Notons que la distribution des angles de
désorientation de la martensite est identique a celle de la bainite inférieure et que celle de la ferrite
ressemble beaucoup a celle de la bainite granulaire. Cette caractéristique rend la classification

proposée par Zajac difficile a appliquer pour discriminer les produits dont les histogrammes sont
similaires.
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Figure 111.3 : Superposition des histogrammes des désorientations angulaires des trois produits de transformation de
[’acier CMn-1 : martensite (trempe), bainite en lattes (-5°C/s) et ferrite polygonale (-0,1°C/s)
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[I1.1.2. Nuance CMn-2

Pour I’acier CMn-2 (plus riche en carbone — 0,2%), nous présentons le traitement d’austénitisation
réalisé a 1000°C pendant 5 minutes suivi de 4 vitesses de refroidissement : -80°C/s (trempe), -
20°C/s, -5°Cls, -1°Cl/s (voir Annexe A pour le TRC). L'analyse des courbes dilatométriques (Figure
I11.4), les micrographies optiques (Figure 111.5) ainsi que I'analyse des cartes EBSD (Figure 111.6)
montrent que lorsque la vitesse de refroidissement diminue, la température de début de
transformation augmente (avec une double transformation visible sur certaines courbes de
dilatation) et la microstructure évolue classiqguement de la martensite a la bainite supérieure.

Cette évolution de microstructure se traduit aussi par une diminution de la microdureté. Apres
trempe, la microdureté est de 450HV. Pour les vitesses de refroidissement respectivement de
20°C/s, 5°C/s et 1°C/s, la microdureté est de 440HV, 215HV et 165HV.

1000°C 19
Smin -
£
; 5
20°C/s 2 o5
E
o
a
a) Trempe  20°C/s 5°C/s 1°C/s - — Trempe
] -20°C/s
-5°Cls
—-1°Cls
05 T T T T T T
0 200 400 600 800 10000
b) Température (°C)

Figure 111.4 : a) Traitements thermiques effectués et b) Suivi dilatométrique au refroidissement apres traitement
thermique a 1000°C pendant 5 min et refroidissements a différentes vitesses : par trempe, -20°C/s, -5°C/s et a -1°C/s

Vitesse de refroidissement (°C/s) | Trempe 20 5 1

Température Bs (°C)

] - - 500 | 580
(Bs théorique = 560°C)

Estimation Ms (°C)

. 375 387 | 360 -
(M théorique = 378°C)

Microdureté (HV 0.5) 450 440 | 215 | 165

Tableau 111.2 : Evolution des températures de transformation et de la microdureté en fonction de la vitesse de
refroidissement pour un traitement thermique a 1000°C pour la nuance CMn-2

97



Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

Figure 111.5 : Microscopies optiques obtenues par attaque Nital 3% (1) et cartes des désorientations angulaires (2)
superposées au contraste de bandes obtenues apreés refroidissement a) par trempe, b) & 5°C/s et ¢) a 1°C/s pour le

traitement thermique a 1000°C (¢,=55pm)
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Figure 111.6 : Superposition des histogrammes des désorientations angulaires des produits de transformation de l’acier
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Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

Des essais supplémentaires, réalisés a une température d’austénitisation de 850°C pendant 5
minutes puis refroidis avec des vitesses similaires, mettent en évidence des hétérogénéités
chimiques. L'analyse des courbes dilatométriques et les observations microstructurales de
I’échantillon refroidi a 5°C/s montrent une double microstructure de transformation
(bainite/martensite) cohérente avec le signal dilatométrique (Figure 111.7).

125

1,00

0,754
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Déformation (%)
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a) Température (°C)

Figure 111.7 : a) Suivi dilatométrique au refroidissement apres traitement thermique a 850°C pendant 5 min et refroidi
a 5°C/s et b) microscopie optique aprés attaque Nital présentant la double microstructure (en clair la zone bainitique,
en sombre la martensite)

Cependant, la proportion de bainite et de martensite est différente selon les zones observées. Ces
deux microstructures sont distribuées sous forme de bandes. La microdureté confirme la double
microstructure : 283HV dans les zones bainitiques et 420HV dans les zones martensitiques (Figure
111.8). Ces hétérogénéités de microstructure sont liées a la ségrégation du manganeése. Cette nuance,
ayant un taux plus élevé de carbone, est d’autant plus sensible a la répartition du manganése dans la
microstructure. Suite aux ségrégations chimiques, la teneur en carbone dans le matériau n’est pas
homogeéne. Cela impacte a plus haute température les transformations diffusionnelles. La présence
de ces hétérogénéités est une des raisons pour laquelle la nuance CMn-2 n’a pas été retenue pour la
campagne de déformation a haute température par compression. On notera aussi la présence de
ferrite polygonale a I’intérieur des zones de type bainite lamellaire pour ce refroidissement, ainsi
que pour ceux effectués a plus faibles vitesses. La ferrite polygonale est particulierement bien mise
en évidence par EBSD, I’analyse étant réalisée sur des zones plus restreintes.

B

Structure
ferritique

a) 20kV X370  50pm 10 50 SEI b) > iy A P A

Figure 111.8 : Mise en évidence des différentes microstructures a) au MEB : structure en bande de la martensite et de la
bainite, et b) par EBSD - cartographie des désorientations superposées au contraste de bande — mise en évidence d’une
structure ferritique dans la zone bainitique
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II1.2. Analyse cristallographique des produits de transformation

Nous exploitons ici les données EBSD a 1’aide de MERENGUE 2 pour une analyse
cristallographique détaillée des différents produits de transformation - Martensite - Bainite
supérieure - Ferrite. Dans cette partie, MERENGUE 2 nous permet de déterminer les relations
d’orientations (RO) entre les produits de transformation et I’austénite. L’efficacité du code pour
reconstruire la microtexture austénitique sera discutée en section I11.5. Les microstructures illustrant
cette partie sont tirées de la campagne de refroidissement continu sur le Nuance CMn-1 suite a une
austénitisation a 1200°C.

[I1.2.1. Martensite

Les résultats obtenus sur une microstructure majoritairement martensitique sont illustrés avec le
traitement thermique a 1200°C refroidi par trempe (Figure 111.9.a). Comme décrit précédemment,
les lattes martensitiques présentent majoritairement des désorientations d’angle proche de 60°
(Figure 111.9.b). Ces désorientations se concentrent principalement autour de 1’axe <665> et peu
autour de 1’axe <110>, visibles sur la projection des axes dans le triangle standard (Figure 111.9.d).
De plus, les lattes paralleles orientées dans la méme direction s'organisent sous forme de paquets
partageant le méme plan (111), proche du plan d’habitat (557), proposé dans la littérature (Figure
111.9.e) [Gourges00], [Morito06].

La RO moyenne mesurée sur toute la carte et celles mesurées dans des grains isolés sont
représentées sur la Figure 111.9.g, ou sont traces :

- les écarts angulaires Opan entre les plans denses (110), et (111),,

- les écarts angulaires O, entre les directions denses [1-11], et [1-10],.

Sur cette figure, on repere les écarts angulaires par rapport aux relations d’orientation KS (0;0), NW
(0;5.25) et GT (1;2.5). La RO optimale de la martensite 2.75/46.97/7.40 est centrée sur GT. La
mesure sur plusieurs grains austénitiques montre que la RO est peu dispersée. Les RO mesurées
pour cette microtexture peuvent étre définies par :

- Bpian compris entre entre 0.8 et 1.2°

- Bgir cOMpris entre 2.4 et 2.7°

La carte des domaines hérités theoriques, calculée avec MERENGUE 2 & partir des orientations
individuelles vy calculées et la RO moyenne, traduit bien que les variants hérités selon cette RO ont
majoritairement des désorientations de type 60° <665> (Figure 111.9.1).
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Cette analyse cristallographique d'une structure martensitique dans les aciers bas carbone est en
accord avec les travaux de la littérature. On peut par ailleurs préciser que la bainite inférieure
répond aux mémes caractéristiques cristallographiques que la martensite. 1l ne sera donc pas
possible de les distinguer a partir d’un critére cristallographique.

Miyamoto et Blaineau ont également observé que la RO des structures martensitiques était proche
de GT [Miyamoto09] [Blaineaul0].

La présence de désorientations proches de 60°<665> a également été observée dans la littérature
[Blaineau10], [Suikkanen11], mais a été appelée 60°<334>*. Suikkanen et coll. interprétent ce pole
comme un équivalent par symétrie d’une désorientation 60°<110> et I’attribuent au fait que la
transformation de phase suit une RO de NW. Nous sommes en désaccord sur ce point.

En fait, dans la littérature, I’arrangement des variants est souvent étudié¢ en faisant référence a la RO
de KS [Cayronl14]. Selon KS, les désorientations possibles entre variants de KS appartenant a un
méme paquet sont autour d’un axe <111>, paralléle a <110>, et d’angles valant 10.5, 49.5, 60 et
70.5° [Morito06]. Cette derniere désorientation étant équivalente par symétrie a 60°<111>,.
Expérimentalement, la désorientation 60°<665> majoritaire est plus proche de 60°<111> (a 5°) que
de 60°<110> (4 10°).

Nous avons confirmé par le calcul que les désorientations 60°<665> et aussi 10°<331> observées
pour la martensite (Figure 111.9.d) sont en fait caractéristiques d’une RO proche de GT et
correspondent respectivement aux couplages entre les variants V1-V2 et V1-V4 selon la
classification de Morito [Morito03].

Dans cette microstructure martensitique, il est aussi possible d’identifier des structures tres
différentes des zones en lattes désorientées de 60° et qui correspondraient a de la bainite. Lors de ce
traitement thermique, la transformation de phase commence a partir de 508°C, température
supérieure a la température Mg (voir section 111.1.1). En effet, des domaines de 1’ordre de 20um,
présentant essentiellement de faibles désorientations internes sont visibles a la fois au MEB (Figure
111.10) et par EBSD (Figure 111.12). Au MEB, ils apparaissent moins attaqués que les lattes. En
EBSD, ce sont des zones contenant des désorientations inférieures a 5°, tracés en blanc sur les
cartes des désorientations spécifiques (Figure 111.12). Ces domaines s’appuient sur des joints de
grains y et traversent le grain austénitique pour s’arréter au niveau d’un nouveau joint de grain ou de
macle. Ils correspondent souvent a un variant unique, mais peuvent parfois contenir deux variants
faiblement désorientés. A I’intérieur d’un domaine faiblement désorienté, il existe un gradient de
désorientation cumulée pouvant atteindre 5° sur 20pum.

1 . . . . esa . . . .
La mesure erronée de I'axe de désorientation est liée a une erreur dans le logiciel commercial de post-traitement des
données EBSD.
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Figure 111.9: Microstructure Martensitique - Nuance CMn-1 - Traitement thermique a 1200°C-Trempe
a) Contraste de bande, b) Carte des désorientations spécifiques, ¢) Histogramme des désorientations angulaires, d) Axe
de rotation des désorientations angulaires comprises entre 8 et 12°, entre 58 et 62°, e) Carte de distribution spatiale
des variants appartenant au méme groupe CPP, f) Carte théorique des variants hérités : désorientations de 60° selon

un axe <110> en rouge, <111> en bleu et <665> en jaune, g) Relations d’orientation déterminées par méthode
analytique
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Figure 111.10 : Microscopie MEB apreés attaque au Nital 3% : Mise en évidence dans I’encadré rouge d’un domaine
faiblement attaqué dans la microstructure martensite

Figure 111.11 : Microstructure Martensitique - Nuance CMn-1 - Traitement thermique & 1200°C-Trempe
a) Carte des désorientations « avec localement des zones non martensitiques, b) Carte d’orientation de y reconstruit
avec les conditions définies en Figure 111.9

= ==
2.3, | N, -20 i BC; Step=0.2m; Grid420x251

Profile Misorientation Profile

Misorientation [degree]
- Miggriertation fgeares] ¢
[EIR ARV MR

-1

© 2z 4 & B 10 12 14 16 18 20 2 0 2z 4 8 8 10 12 14 16 18 20 22

1 b Distance [m] 2 b Distance [pm]

Figure 111.12 : Microstructure Martensitique - Nuance CMn-1 - Traitement thermique & 1200°C-Trempe : Domaines
particuliers en couleur aléatoire issus de la carte présentée en Figure I11.11 - a) Contraste de bande et désorientations
comprises entre 1° et 5° en blanc, b) Profil de désorientations par rapport a une origine fixe pris le long des fléches
noires
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[11.2.2. Bainite de type supérieure

Une microstructure majoritairement bainitique est obtenue lors du traitement thermique a 1200°C
refroidi a -5°C/s (voir section 111.1.1, la température de debut de transformation est a 625°C). Deux
cartes EBSD de tailles différentes sont présentées en Figure 111.13 et Figure 111.14.

Les domaines bainitiques contiennent un réseau marqué de faibles désorientations. Dans ces
domaines, on reconnait des lattes ou des amas de 'sous-unités bainitiques' (lattes fragmentées) de
quelques microns (Figure 111.13.a et b). Une faible proportion de domaines bainitiques présente tout
de méme de fortes désorientations supérieures a 50°. Cela explique [I'histogramme des
désorientations observées Figure 111.13.c et Figure 111.14.c. Cette structure correspond a une bainite
de type | d’aprés la classification de Takayama [Takayamal2].

Les variants bainitiques s’organisent sous la forme de paquets de variants appartenant au méme
domaine de Bain (Figure 111.13/14.e). A D’intérieur d’un paquet de Bain, les variants sont
théoriquement séparés par des désorientations spécifiques (d’aprés la RO de KS): 10.5°<110>,
10.5°<111>, 14.9°<310>, 20.6°<310>, 20.6°<221>, 21.1°<210>. Elles sont a 1’origine de la forte
proportion de faibles désorientations (<20°) (Figure 111.13/14.c). Ces paquets ont des tailles pouvant
aller de 30pm a 200um.

Les axes cristallographiques correspondant a des désorientations angulaires de 10° s’étalent entre
<100> et <110> avec un maximum a <310>, ce qui est significativement différent du résultat
obtenu sur la martensite (Figure 111.13/14.d). Cette désorientation correspond dans la classification
de Morito au couplage V1-V11 et avec une RO de KS, ce couplage présenterait une désorientation
de 14.9°<310>.

Les axes de désorientations angulaires de 60° sont beaucoup plus dispersés que pour la martensite.
La densité majoritaire est deux fois plus faible que la martensite et ne correspond plus a un axe
unique mais a un étalement allant de I’axe <665> a 1’axe <111> (Figure 111.13.d et Figure 111.14.d).

La RO moyenne que nous avons calculé s’écarte de KS et aussi de GT (Figure 111.14.1). Les
mesures effectuées dans les grains isolés indiquent une dispersion importante des données. Les
différentes RO mesurées grain par grain sont définies par :

- Bpian compris entre 2° et 2,8°

- B4ir cOmpris entre 2.3° et 3°
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Nous avons calculé les désorientations angulaires entre variants appartenant a un méme domaine de
Bain selon la RO moyenne calculée. Il apparait clairement que cette RO réduit les désorientations
angulaires entre variants de Bain par rapport a celles obtenues avec KS. Cela est conforme a nos
données expérimentales et valide la RO calculée.

Une autre remarque importante porte sur la dispersion des données en terme de RO calculée ou en
terme d'orientation austénitique locale. Nous ne pouvons pas distinguer ces deux aspects par
recalcul. Cette dispersion est plus importante dans I'analyse de la bainite que de la martensite. Cette
dispersion est une conséquence du mécanisme de transformation bainitique. Cette dispersion peut
étre causee par [Gourgues07] :

- des dilatations différentielles au refroidissement,
- I’évolution de la microstructure aprés transformation (restauration),
- des contraintes locales conduisant a des rotations plastigques.

Rappelons également que d’apres le mécanisme proposé par Bhadeshia, la bainite se développe par
croissance de sous-unités selon une réaction autocatalytique [Bhadeshia02], chaque nouvelle sous-
unité étant faiblement désorientée par rapport a celle qui 1’a précédée.
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Figure 111.13 : Microstructure bainitique de la nuance CMn-1 — Traitement thermique a 1200°C refroidi a 5°C/s
a) Contraste de bande, b) Carte des désorientations spécifiques, ¢) Diagramme des désorientations angulaires, d) Axe
de rotation des désorientations angulaires comprises entre 8 et 12°, entre 58 et 62°, e) Carte de distribution spatiale
des variants appartenant au méme groupe de Bain, f) Cartographie d orientation y recalculée.
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107



Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

[I1.2.3. Ferrite

Nous traitons ici le cas de la microstructure majoritairement ferritique obtenue lors du traitement
thermique a 1150°C refroidi a la vitesse de 0.1°C/s (Figure 111.15.a). La taille moyenne des grains
ferritiques est de 40um. lls sont fortement désorientés entre eux (>45°). Trés localement, on
retrouve un grain ferritique avec des sous-grains désorientés entre eux de moins de 20°. Il n’y a plus
de désorientations spécifiques (Figure I11.15.c). Le peu de désorientations angulaires de 60° se
concentrent autour de I’axe <111> (Figure 111.15.d). Les désorientations angulaires de 10° se
concentrent autour de I’axe <110> (Figure 111.15.d).

Dans un grain ferritique, la désorientation intragranulaire cumulée n’excéde pas 1° et correspond a
la précision angulaire de I'EBSD (Figure I11.15.¢).
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Figure 111.15 : Microstructure ferrito-perlitique de la Nuance CMn-1- Traitement thermique & 1200°C refroidi a
0.1°C/s - a) Contraste de bande, b) Cartes des désorientations spécifiques, c) Diagramme des désorientations
angulaires, d) Axe de rotation des désorientations angulaires comprises entre 8 et 12°, entre 58 et 62°, e) Profil des
désorientations cumulées le long de la fleche noire (en a).
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II1.3. Controle de la taille de grains austénitiques

[11.3.1. Traitements thermiques d'austénitisation

Nous avons modifié la taille de grains ¢, de nos aciers en variant la température de maintien dans le
domaine austénitique de 1200°C a 850°C. L’objectif est d’obtenir des tailles de grains inférieures a
10um. Le temps de maintien est toujours fixé a 5 minutes. Les éprouvettes de dilatométrie sont
ensuite refroidies par trempe : la vitesse de refroidissement correspondante est de 1’ordre de 80°C/s.
La Figure 111.16 rappelle les cycles thermiques réalisés.

La valeur minimale de 850°C pour le traitement thermique est choisie en fonction de la valeur
théorique de fin d’austénitisation Acs. Nous rappelons que la valeur théorique de Acs est de 808°C
pour la nuance CMn-1 et de 742°C pour la nuance CMn-2 (Chapitre 1l — section 11.1.1). Une
température inférieure a 850°C n’est pas judicieuse compte-tenu de la valeur de Acs pour la nuance
CMn-1 : la transformation d’austénitisation ne serait pas terminée a 800°C.

1200°C - 5 min
1150-1100-1050
1000-950-900
/ 850°C

20°C/s

/

Figure 111.16 : Cycles thermiques pour modifier la taille de grains austénitiques ¢,

Trempe

[11.3.2. Caractérisation des grains austénitiques par attaque thermique
111.3.2.1. Performances de la méthode

L’attaque thermique est efficace pour révéler les grains austénitiques d’une taille supérieure a 30pm
pour les deux nuances d’acier étudiées sur de grandes surfaces. Cette attaque nous a permis
d’obtenir des images de qualité mettant en évidence une microstructure austénitique maclée sur de
trés grandes zones. La méthode de mesure de la taille de grains est décrite Chapitre 1l, section
11.2.1.2. La Figure I11.17 illustre la surface totale de 1’éprouvette de dilatométric analysée apres
attaque thermique a 1200°C pour la nuance CMn-2.

La technique permet d’accéder facilement a I’histogramme de distribution de taille de grains.
L’Annexe B regroupe pour chaque température d’austénitisation et nuance d’acier, les
micrographies optiques aprées attaque thermique, les calques correspondants ainsi que les
histogrammes de distributions de tailles. Les distributions de tailles sont unimodales a 1’exception
de I’échantillon de la nuance CMn-1 traité a 950°C, dont la distribution est bimodale. Lors des
traitements thermiques supérieurs a 1000°C, les échantillons présentent pour les deux nuances de
larges distributions de tailles de grains allant de 60 a 600um.
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Figure 111.17 : @) Microscopie optique obtenue apreés attaque thermique & une température d’austénitisation de 1200°C
pour la nuance CMn-2 et b) superposition des calques détourant les joints de grains y

Toutefois, notre expérience a montré que 1’attaque thermique est moins efficace pour des tailles
inférieures & 30um : d’une part la distinction entre les joints de grains réels et « fantdmes » devient
difficile, d’autre part 1’oxydation de surface est plus marquée.

Les joints de grains « fantdmes » sont les traces des joints de grains formés au début du traitement
thermique. Lors de la migration du joint de grain a la surface de I’échantillon, il peut y avoir
compétition entre les processus d’évaporation et de diffusion superficielle des atomes de fer,
laissant ainsi une trace du déplacement (Chapitre I, section 1.2.2.2). Un exemple d’ancien grain
austénitique contenant des joints de grains fantdmes est encadré en rouge sur la Figure 111.18 (CMn-
1 trempé depuis 950°C). Plus la taille de grains y est petite, plus il est difficile de distinguer les
joints de grains « fantdmes » des joints de grains reels. On peut toutefois mentionner que Garcia et
coll. ont réussi a les éviter par une trempe efficace post-austénitisation [Garcia03]. Toutefois les
nuances utilisées dans cette étude contiennent des ¢léments d’alliages tels que Ni et Cu améliorant
la trempabilité de 1’acier. Les nuances CMn-1 et CMn-2 ne sont pas assez trempantes pour éviter ce
phénomene, malgré une trempe réalisée a I’hélium.
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Figure 111.18 : Joints de grains fantdmes mis en évidence apreés attaque thermique a 950°C — Nuance CMn-1
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Pour des tailles inférieures a 30um, la surface peut étre trop oxydée pour révéler correctement les
joints de grains austénitiques. L’attaque est particulierement moins efficace dans le cas des
traitements thermiques a 850°C et 900°C pour la nuance CMn-1 (Figure 111.19). La nuance CMn-2
n’est que légerement affectée par ce phénomene d’oxydation (Figure 111.20). Les tailles de grains y
pour ces traitements étant inférieures a 10pum, le phénomeéne d’oxydation peut s’expliquer par une
augmentation de la densité de joints de grains. Les joints de grains sont visibles lors de I’attaque
thermique grace & des mécanismes de diffusion en surface et en volume, ainsi que par un
mécanisme d’évaporation-condensation. Ces mécanismes favorisent I’oxydation de surface.

L’utilisation de 1’attaque thermique pour évaluer la taille de grain austénitique reste limitée aux
essais thermiques. La préparation nécessaire a cette attaque - surface plane poli-miroir - n’est pas
compatible avec des essais thermo-mécaniques, comme les essais de torsion ou de compression.

4 50,pm

Figure 111.19 : Nuance CMn-1 - Microscopies optiques obtenues apres attaque thermique & une température
d’austénitisation de 900°C

Figure 111.20 : Nuance CMn-2 - Microscopies optiques obtenues aprés attaque thermique a des températures
d'austénitisation de a) 850°C et b) 900°C

111.3.2.2. Résultats des mesures de tailles de grains

En variant la température d’austénitisation de 850°C & 1200°C, nous avons pu obtenir de larges
gammes de tailles de grains ¢, avant transformation de phases :

- De 7um a 270um pour la nuance CMn-1
- De 27um a 210um pour la nuance CMn-2
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L’ensemble des résultats est présenté sur la Figure 111.21. Concernant la mesure de tailles de grains,
nous devons préciser que :

la surface d’analyse était fixée par les dimensions de 1’éprouvette de dilation, a savoir

2x10mm2,

le nombre de grains mesurés était toujours supérieur a 150 et est allé jusqu’a 600 pour les

traitements thermiques a 900°C,

les deux valeurs de 7um et de 27um (traitement thermique a 850°C) ont été obtenues par

extrapolation (voir ci-dessous)

les macles ne sont pas prises en compte dans la mesure de la taille de grains,

I’incertitude de mesure est donnée par in, avec o I’écart type de la population totale et n le

nombre de mesures.
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400 : Température
(°C) CMn-1 CMn-2
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300 1200 270 210
E
< 250 / 1150 220 168
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g ¢0.2%C
2 150 t y = 0.06% C 1050 70 935
=
"~ 100 # | 1000 51 55.6
50 4 I [ 950 26 54.1
A
0 =—¥ 900 12 44
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. 850 7 27
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Figure 111.21 : Evolutions de la taille de grains ¢, en fonction de la température d’austénitisation pour les deux nuances

CMn-1 et CMn-2

La loi utilisée pour extrapoler la taille de grains a 850°C se base sur la loi de croissance de grain

Q
b=k eep(-2)
exp RT

ou D est la taille de grain, t le temps de maintient, T la température de maintien et R la constante
des gaz partfaits. Les autres parametres sont des constantes que 1’on considere indépendantes de la
température. Ne cherchant pas ici a identifier tous les parameétres de cette loi, mais simplement a
extrapoler la taille de grain, nous avons reformule cette loi en :

Les valeurs des constantes K; et K, pour les deux nuances sont données ci-dessous :
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InD = — ?1 + K, avec D en métre, T en K, K; et K deux constantes

CMn-1: K; =18034 et K, =4.14
CMn-2: K; =9883 et K, = -1.75
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II.4. Influence de la taille de grains austénitiques sur les
microstructures héritées par trempe

Dans cette partie, nous nous intéressons plus particuliérement a I’influence de la taille de grains ¢,
sur la microstructure héritée o apres refroidissement par trempe pour les deux nuances.

[11.4.1. Trois régimes de transformation pour la Nuance CMn-1

A partir de I'analyse des courbes de dilatation et des microstructures héritées (Figure 111.22, Figure
I11.23 et Figure 111.24), nous avons pu mettre en évidence trois régimes caractéristiques de
transformation de phase en fonction de la taille de grain ¢, pour la nuance CMn-1:

- une transformation majoritairement martensitique,
- une double transformation bainito/martensitique,
- une double transformation & caractere ferrito/bainitique.

Les courbes de suivi dilatométrique pour des températures d'austénitisation allant de 1200°C a
850°C (soit une variation de taille de grains de 270pum a 7um) sont présentees Figure 111.22. 11 y a
un déplacement important des points de transformation vers les hautes températures : plus la taille
de grains ¢, diminue, plus les débuts de transformation de phase se rapprochent de Ars.
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Figure 111.22 : Suivi dilatométrique au refroidissement par trempe en fonction de la température d austénitisation pour
toute la gamme de tailles de grains de la nuance CMn-1
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Figure 111.23 : Suivi dilatométrique au refroidissement apres traitement thermique pendant 5 min pour obtenir des
tailles de grains austénitiques de 270um, 51um et 7um
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Figure 111.24 : Micrographies optiques apres attaque Nital 3% correspondant a des tailles de grains austénitiques de a)
270um (1200°C), b) 51um (1000°C) et c) 7um (850°C), d) Evolution de la microdureté (HV 0.5) en fonction de la
température du maintien austénitique

L’analyse des distributions de désorientations angulaires traduit la méme évolution de la
microstructure héritée. Une diminution de la taille de grains ¢, s’accompagne d’une augmentation
des désorientations inférieures a 10° au détriment des désorientations autour de 60°, puis dans un
second temps d’une augmentation des désorientations comprises entre 20° et 50° (Figure 111.25).
Cela est en accord avec une évolution d’une microstructure de type martensitique vers une
microstructure ferrito-bainitique. Cette modification de la microstructure est aussi visible en suivant
I’évolution de la microdureté. Le passage d’une température d’austénitisation de 1200°C a 850°C,

soit d’une taille ¢, 270pm & une taille de 7pum, conduit a une diminution de la microdureté de 325
HV a 270 HV.

Dans la suite nous détaillons chaque régime.
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Figure 111.25 : Superposition des histogrammes des désorientations angulaires des produits de transformation de
I’acier CMn-1 pour trois tailles de grains austénitiques initiales : 270um, 51um et 7um
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II1.4.1.1. Transformation majoritairement martensitique

Le premier régime est majoritairement martensitique avec un seul pic de transformation de phase
sur les courbes dilatométriques (Figure 111.26). Ce régime est obtenu pour les tailles de grains ¢, les
plus élevées, variant de 129 a 270um. La température de début de transformation reste toujours
supérieure a la température M théorique de 440°C, elle est comprise entre 491°C et 540°C. Nous
rappelons ici que les températures de transformation sont mesurées a 20°C prés. La microstructure

est composée de fines lattes paralléles d’épaisseur inférieure au micron et fortement désorientées
entre elles, autour de 60°.
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Figure 111.26 : Régime majoritairement martensitique a) Evolution de la dilatation thermique et b) Evolution du taux
de dilatation au refroidissement lors de la trempe pour des tailles de grains austénitiques de 129um, 220um et 270um

Taille ¢, (um) 270 220 129

Température de début de transformation (°C)

) 508 491 540
M; théorique : 440°C

Tableau 111.3 : Evolution de la température de début de transformation en fonction de la taille de grains @,

111.4.1.2. Double transformation bainite/martensite

Le second régime correspond a une double transformation bainito/martensitique (Figure 111.27). Ce

régime est obtenu pour des tailles de grains austénitiques ¢, intermédiaires, allant de 25 a 70pum. Les
points de transformation sont donnés dans le Tableau I11.4.
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Figure 111.27 : Régime bainito-martensitique a) Evolution de la dilatation thermique et b) Evolution du taux de
dilatation au refroidissement lors de la trempe pour des tailles de grains austénitiques allant de 12um a 70um
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Le premier point de transformation (déterminé a 5% du taux de transformation total) est proche de
la température de transformation bainitique théorique (Bs=598°C). Cette température augmente
légerement de 555°C a 600°C, lorsque la taille de grains ¢, passe de 70pm a 26pm.

La température de début de la deuxieme transformation est beaucoup plus difficile a déterminer.
Nous notons dans le Tableau 111.4 la température qui correspond a 1’épaulement sur la courbe du
taux de dilatation. Le traitement du signal global nous permet aussi d’évaluer par déconvolution le
point de début de transformation (noté ‘Estimation de My’).

L’interprétation des variations des points de transformation est délicate compte tenu de la précision
de leur mesure. Nous pouvons toutefois citer que dans la littérature, pour des transformations
displacives, les températures de transformation augmentent légérement avec la taille de grain
[Lee05, Graham59], alors que la tendance inverse est observée pour les transformations diffusives
[Yamamoto95]. Ceci est en accord avec nos mesures aux erreurs de mesure pres.

Taille ¢, (um) 70 50 26 12

Température de début de transformation (°C)
B, théorique : 598°C 555 575 600 600

Estimation M; (°C)
Valeur théorique : 440°C 550 500 502 475

Température épaulement (°C) 428 440 437 445

Tableau 111.4 : Evolution des températures de transformation en fonction de la taille de grains ¢,

La Figure 111.28 illustre les microstructures obtenues apreés traitement thermique a 1000°C pendant
5 minutes, soit une taille de grains ¢, de I’ordre de 50pm. Nous observons par microscopie optique
et microscopie électronique une microstructure composée de lattes paralleles d’épaisseur supérieure
a 2um, plus épaisses qu’en régime martensitique. Il est cependant difficile de distinguer les lattes de
martensite et les lattes de bainite.

b) 20kVv  X1,000 10pm 10 60 SEI

a)

Figure 111.28 : Double microstructure en lattes bainite/martensite obtenue par attaque Nital 3% aprés trempe
pour ¢,=50um a) en microscopie optique et b) au MEB
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Les données EBSD (Figure 111.29.c) révélent une évolution de la distribution des désorientations
angulaires lorsque la température d'austénitisation varie de 1100°C a 900°C. En effet, méme si les
fortes désorientations angulaires entre lattes restent majoritaires a la température de 1000°C
(typique d’une microstructure martensitique), la proportion de faibles désorientations augmente
progressivement (en particulier celles inférieures a 5° caractérisant les domaines en lattes
faiblement désorientées). Les axes correspondant aux désorientations angulaires de 60° se
concentrent progressivement davantage selon 1’axe <111>, axe observé pour la bainite. Par contre,
les axes correspondant aux désorientations autour de 10° restent proche d’un axe <331>, axe
observé pour la martensite (Figure 111.29.b).
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Figure 111.29 : Données EBSD de I’échantillon & 1000°C (¢,=50um) a) Carte des désorientations angulaires, b) Axe de
rotation des désorientations angulaires comprises entre 8 et 12°, entre 58 et 62°, ¢) Superposition des histogrammes
des désorientations angulaires suite aux TT 1100, 1000, 900°C
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La microstructure trempee apres traitement thermique a 900°C, soit ¢,=12um, est differente.
Comme on peut le voir sur la Figure 111.30, il est difficile d’identifier de la martensite. De plus,
certaines zones en lattes faiblement désorientées sont progressivement remplacées par des grains
aux formes irréguliéres. Une augmentation des désorientations entre 20 et 45° est parallelement
observée. Cela initie la transition vers le troisieme régime.
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Figure 111.30 : Microstructure de I’échantillon trempé avec ¢,=12um a) Carte des désorientations angulaires, b) Axe
de rotation des désorientations angulaires comprises entre 8 et 12°, entre 58 et 62°

I11.4.1.3. Double transformation a caractere ferrito/bainitique

Le troisieme régime correspond a une double transformation avec des points de début de
transformation plus élevés, surtout pour la premiere transformation, qui est proche de 640°C. Ce
régime est obtenu pour la plus petite taille de grains austénitiques. La Figure 111.32 illustre la
microstructure correspondante.

La taille moyenne ¢, est obtenue par extrapolation de la loi de croissance des grains austéniticues :
elle est estimée a 7um (Figure 111.21).

La microstructure heritée est mixte : elle comprend une structure granulaire qui correspond a de la
ferrite polygonale d’une taille moyenne de Sum, et une structure de type bainite en lattes dont
I’épaisseur n’excéde pas 2um. La microdureté est de I’ordre de 270HV. L’histogramme de
désorientations entre proches voisins n’est plus gouverné par [’existence d’une relation
d’orientation stricte lors de la transformation ; les désorientations comprises entre 20° et 50° ont
augmenté. Un léger pic reste observable pour les désorientations autour de 60°. Il est di a la
présence de bainite en lattes dans la microstructure. L’analyse des axes de rotation des
désorientations montrent que 1’axe <I111> est majoritaire autour de 60° et que I’axe <110> est
majoritaire autour de 10°, tendance observée lors de 1’analyse de la ferrite.
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Lorsque la taille de grains austénitiques devient inférieure a 12um pour la nuance CMn-1, la
formation de ferrite polygonale ne peut étre évitée, méme apres une trempe a 80°C/s. Il est courant
d'observer que la réduction de taille des grains austénitiques réduit la trempabilité de I'acier. Ce
phénomeéne est illustré sur le TRC d'un acier d'une méme nuance avec deux tailles de grains
austenitiques différentes présenté dans le chapitre I (Figure 1.5). La diminution de la taille de grains
déplace les courbes de début de transformation ferritique vers la gauche. La formation de ferrite
enrichie en carbone I’austénite environnante, ce qui a pour conséquence de diminuer la température
de début de deuxieme transformation.

Dans le projet européen ACTRESS, les auteurs ont également réalisé des traitements thermiques a
850°C - refroidissement 75°C/s avec la méme chimie [Cobo09]. Leur diagramme TRC indique que
la transformation démarre a des températures Iégerement inférieures a 700°C avec formation de
bainite granulaire (microscopies électroniques présentées au chapitre I, Figure 11.5). Pourtant, leurs
micrographies sont assez proches des nétres. Il n'y a pas d'arguments pour distinguer clairement la
bainite granulaire et la ferrite polygonale.

En fait, la bainite granulaire se caractérise par la présence de dislocations et devrait donc présenter
des désorientations intraganulaires plus fortes que la ferrite polygonale. Cependant, avec des
mesures EBSD standard avec une résolution angulaire <1°, il est aussi difficile d'évaluer la présence
d'une faible densité de dislocations (d'ailleurs uniquement les dislocations géométriquement
nécessaires induisant une courbure de réseau sont détectables). Plus largement dans la littérature, la
distinction entre bainite granulaire et ferrite n'est pas toujours argumentée [Bramfitt90], [Bainite92],
[Bhadeshia02].

Au vu de nos différents résultats, il nous a semblé plus approprié de considérer cette structure
granulaire comme de la ferrite polygonale.
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Figure 111.31 : Régime de double transformation ferrito/bainitique a) Evolution de la dilatation thermique et b)
Evolution du taux de transformation lors de la trempe pour des tailles de grains austénitiques de 7um et 12um
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T,(°C) 900 850
Taille ¢, (um) 12 7
Température de début de 1° transformation (°C)
(Ars=699°C) 600 640
Estimation de la température de 2°™ transformation (°C) 475 475
Température épaulement (°C) 445 447

Tableau 111.5 : Evolution de la température de transformation en fonction de la taille de grains @,
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Figure 111.32 : Double microstructure ferrite/bainite en lattes obtenue par attaque Nital 3% lors du traitement
thermique a 850°C (¢,=7um) a) au MEB, b) Carte des désorientations angulaires, ¢) Histogramme des désorientations
angulaires, d) Axe de rotation des désorientations angulaires comprises entre 8 et 12°, entre 58 et 62°
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[11.4.2. Effet du carbone : une unique transformation- Nuance CMn-2

L’analyse de courbes dilatométriques de la nuance CMn-2, dont la teneur en carbone est plus
élevée, révele une unique transformation de phase. Cela est vrai pour toute la gamme de
température d'austénitisation de 1200°C a 850°C suivie d’un refroidissement par trempe, soit pour
des tailles de grains austénitiques de 27um a 210um (Figure 111.33). La température de début de

transformation est comprise entre 340°C et 365°C pour des tailles de grains ¢, allant de 27pum a
210um (Tableau I11.6).
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Figure 111.33 : Suivi du signal dilatométrique au refroidissement aprés trempe en fonction de la température
d’austénitisation pour toute la gamme de tailles de grains de la nuance CMn-2

Taille ¢, (M) 1200 | 1150 | 1100 | 1050 | 1000 | 950 900 850

Température de début de transformation (°C) 365 347 353 350 358 340 348 354
M théorique : 378°C

Tableau 111.6 : Evolution de la température de début de transformation en fonction de la taille de grains @,

Une évolution de microstructure est pourtant traduite par la mesure de la microdureté. Le passage
d’une température d’austénitisation de 1200°C a 850°C conduit a une diminution de la microdureté
de I’ordre de 40HV pour la nuance CMn-2 (Figure 111.34). Cette évolution est confirmée par

I’analyse EBSD : une diminution de la taille de grains ¢, favorise une microstructure de type bainite
supérieure au détriment d’une microstructure martensitique.
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Figure 111.34 : Evolution de la microdureté (HV 0.5) en fonction de la température d’austénitisation et du taux de
carbone, ainsi que les courbes de tendance correspondantes.
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Pour des tailles de grains ¢, les plus élevées allant de 55pum a 210um, la microstructure héritée a les
caractéristiques cristallographiques de la martensite. La Figure 111.35 présente par exemple la
microstructure héritee pour le traitement thermique a 1000°C, soit ¢,=55um. Elle est composée de
fines lattes d’épaisseur inférieure a 1um et fortement désorientées. Les fortes désorientations de 60°
autour d’un axe <665> sont majoritaires. L.’axe majoritaire des désorientations angulaires de 10° est
autour de <441>, ce qui ne change pas beaucoup par rapport a la nuance CMn-1 ou I’axe
majoritaire correspondait au pole <331>. Elles sont également présentes en plus faible proportion
autour d’un axe <110>,

Pour des tailles de grains ¢, inférieures a 55um, la microstructure évolue progressivement vers une
microstructure en lattes plus épaisses. Elles s’élargissent jusqu’a obtenir des lattes de tailles
supérieures a 2um (Figure 111.36) : la microstructure est mixte composée de martensite et de bainite
supeérieure. Localement on retrouve un peu de ferrite allotriomorphe aux anciens joints de grains
austenitiques.

812" [12620pts
om [12620pts)

Half width:4°
Cluster size:0°

Exp. densities (mud)
Min= 0.31, Max=2.31

P—
FR—
1

Half width:6°
Cluster size:0”

101

58-62° (116234pts)

Exp. densities [mud):
Min=0.00, Max=20.38

[ —
|
—

c) SR TR SR d)

Figure 111.35 : Microstructure martensitique — Nuance CMn-2 — Traitement thermique a 1000°C suivi d'une trempe

(¢,=55um), a) Microscopie optique apres attaque Nital 3%, b) Carte des désorientations angulaires acquise sur une

autre zone, c¢) Carte de répartition des désorientations de 60° selon un axe <110> en rouge, <111> en bleu et <334>
en jaune et d) Axe de rotation des désorientations angulaires comprises entre 8 et 12°, entre 58 et 62°
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Figure 111.36 : Nuance CMn-2 - Contraste de bandes des microstructures mixtes héritées apreés trempe pour les tailles
de grains austénitiques a) ¢,=54pm et b) ¢,=27um

La distribution des désorientations entre lattes est aussi légérement modifiée (Figure 111.37). Les

désorientations ayant un angle inférieur a 5° et autour de 60° diminuent avec la taille de grains ¢,
alors que celles ayant un angle autour de 10° et de 50° augmentent.
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Figure 111.37 : Superposition des histogrammes de désorientations suite aux traitements thermiques a 850, 900, 950 et
1000°C

123



Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

I11.5. Bilan de I'application de MERENGUE pour la reconstruction
cristallographique de l'austénite

Dans cette partie, nous dressons un bilan de I’application de MERENGUE 2 pour la reconstruction
des cartes austénitiques parentes a partir d’exemples caractéristiques tirés de 1’ensemble de la
campagne d'analyse par EBSD. Nous évaluons l'apport et les limites de la méthode de
reconstruction en fonction des trois types de produits de transformation hérités a température
ambiante.

Les contours des grains y reconstruits par MERENGUE 2 sont également comparés a ceux réveéles
par les désorientations angulaires o/a compris entre 20° et 45° de la carte héritée. Cette derniere
approche est trés simple et peut étre envisagée dans certains cas pour estimer les contours des grains
austénitiques et leur taille [Hutchinson11]. MERENGUE 2 donne en plus I’orientation des grains y.

Pour caractériser la résolution angulaire avec laquelle les orientations parentes sont calculées, nous
utilisons un indicateur : le GOS (Grain Orientation Spread). En analyse EBSD, le GOS est la
moyenne des écarts angulaires a 1’orientation moyenne d’un grain. Ainsi, dans une microstructure
ou les grains ont une unique orientation, les valeurs de GOS sont de I’ordre de la résolution
angulaire de carte EBSD, soit <1°. Dans les microstructures reconstruites, les valeurs de GOS sont
supérieures du fait de la relation d’orientation qui n’est pas stricte et des conditions de
transformation qui, localement, introduisent de la plasticité. Par ailleurs, un calcul de GOS passe
par I’identification préalable des grains dans la carte EBSD a partir d'un critére de désorientation
angulaire. Dans toute cette partie, les grains y reconstruits ont été identifiés en utilisant un angle
critique de 6°.

[11.5.1. Cas d’'une microtexture martensitique

La Figure 111.38 compare la méthode basée sur les désorientations a/o d’angles compris entre 20 et
45° a une reconstruction pour identifier les contours des grains parents (traitements thermiques a
1000°C et a 850°C suivi d’une trempe pour la nuance CMn-2). Avec la méthode basée sur les
désorientations o/a, les contours des anciens grains sont quelques fois visibles mais discontinus. Il
est possible de les fermer en s’appuyant sur le contraste de bande (démarcation entre colonies
d’orientations morphologiques différentes). Mais cette meéthode reste trés approximative. La
reconstruction est plus efficace et montre des macles et des joints spéciaux (en blanc sur la
reconstruction) completement ignorés par I’analyse des désorientations o/a.

La reconstruction donne de trés bons résultats a partir d’une microstructure martensitique : jusqu’a
98% de la microtexture parente est reconstruite. En effet, dans une microstructure martensitique, le
nombre de variants hérités au sein d’'un méme grain austénitique est élevé, ce qui favorise la
reconstruction. En contre partie, pour les échantillons a gros grains, 1’acquisition de données EBSD
doit étre réalisée sur de tres grandes surfaces pour obtenir une statistique raisonnable, mais avec un
pas relativement fin, conséquence de la microstructure martensitique. Ce type d’analyse nécessite
donc des temps d’acquisition des données EBSD tres élevés.
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Figure 111.38 : Microstructure Martensitique de la Nuance CMn-2 Traitements thermiques 1) a 1000°C et 2) a 850°C.
a) Carte des désorientations angulaires comprises entre 20° et 45°, b) Cartographie d’orientation y reconstruite et
c) Carte de GOS de la phase y
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Certains contours de macles reconstruits peuvent étre erronés. C'est le cas lorsque les variants se
formant au niveau du joint de macle sont communs a 1’orientation maclée et au grain parent. Ces
variants forment alors des domaines ambigus. Par conséquent, suivant le paramétrage utilisé pour le
calcul, la délimitation d’une méme macle peut étre 1égérement différente. Ceci est illustré Figure
I11.39 sur un nouvel exemple de reconstruction appliquée a la nuance CMn-1. La Figure 111.40
illustre la proximité des variants hérités du parent et de la macle pour une zone maclée de la Figure
111.39.

a)

Figure 111.39 : Microstructure Martensitique de la Nuance CMn-1 Traitement thermique a 1200°C suivi d 'une trempe.
Cartographies d’orientation y reconstruite avec un élargissement de a) ax,=2°et b) @.,=3°

Figure 11140 : a) Cartographie d’orientation d’un grain y reconstruit avec sa macle (désorientation 60°<111> en
fuchsia), b) Figure de pbles {100} correspondante, c) Cartographie d’orientation des variants hérités de ce parent, d)
Figure de pdles {001} correspondante avec en noir les variants hérités de l'orientation parente et en rouge les variants

hérités de I’orientation de la macle
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Un profil de désorientations dans un grain austénitique reconstruit donne une image du bruit de
mesure associé a la reconstruction (Figure 111.41). Ce profil est relativement plat. Les fluctuations
oscillent autour de 2° avec des pics locaux atteignant 4°.

Désorientation (°)
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Figure 111.41 : Profil de desorientations par rapport & une origine fixe le long de la ligne blanche tracée dans le grain
austénitique reconstruit présenté en Figure 111.40

Les cartes de GOS de la Figure 111.38 permettent d’évaluer la dispersion des orientations a
I’intérieur des grains reconstruits. La distribution des GOS (Figure 111.42) est caractérisée par une
moyenne de 2.33 et 2.18° et un écart type de 0.12 et 0.20° pour les températures d’austénitisation de
1000 et 850°C respectivement. Ces valeurs de GOS sont supérieures a 1° car la relation
d’orientation n’est pas stricte et les conditions de transformation induisent localement de la
plasticité. Il est intéressant de noter que les valeurs de GOS varient trés peu d’un grain a un autre ou
selon la taille de grain.

Le GOS a été initialement développé pour aider a discriminer les grains recristallisés des grains
déformés sur une carte EBSD [AlviO4]. Une valeur seuil est généralement choisie entre 1 et 3°
selon les microstructures. Dans le cas des cartes reconstruites, cette valeur devra donc étre
augmentée pour tenir compte du bruit introduit par la reconstruction.
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Figure 111.42 : Histogramme de répartition des GOS pour la nuance CMn-2. Traitements d’austénitisation a 1000°C et
850°C refroidi par trempe.
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[11.5.2. Cas d’'une microtexture bainitique

La microstructure analysée dans cette partie a été obtenue pour la nuance CMn-1 apres un
traitement d’austénitisation a 1000°C et une vitesse de refroidissement de 20°C/s (Figure 111.43).
L’analyse de la microstructure obtenue par le contraste de bande et des désorientations angulaires
o/a. comprises entre 20° et 45° permet de visualiser certains anciens joints de grains austénitiques.
Les anciens grains sont cependant plus difficiles a définir visuellement ici qu’avec une
microstructure martensitique.

L’efficacité de la reconstruction (90% dans cet exemple) diminue légérement par rapport a une
microstructure martensitique due en partie a la réduction du nombre de variants par grain y. Les
macles thermiques sont aussi reconstruites avec plus de difficulté.

Les valeurs de GOS sont similaires a celles obtenues pour une microstructure martensitique (Figure
I11.43.c et d). La distribution est caractérisée par une moyenne de 2.1° et un écart type de 0.3°.
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Figure 111.43 : Microstructure majoritairement bainitique de la nuance CMn-1 - Traitement thermique a 1000°C et
refroidi & 20°C/s. a) Carte des désorientations angulaires comprises entre 20° et 45°, b) Cartographie d’orientation y
reconstruite, ¢) Carte de GOS et d) Histogramme de répartition des GOS
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I[I1.5.3. Limite des reconstructions a partir de microtextures
progressivement granulaires

La présence de ferrite limite les possibilités de reconstruction. Nous traitons dans cette partie deux
microstructures obtenues pour la nuance CMn-1. La premiere est obtenue pour un traitement
d’austénitisation & 1000°C et un refroidissement a 5°C/s : la microstructure est principalement
bainitique et présente quelques grains ferritiques (Figure 111.44.1). La seconde est obtenue pour une
température d’austénitisation de 850°C et un refroidissement par trempe : la microstructure est
principalement ferritique et contient quelques zones de type bainite en lattes (Figure 111.44.2).

La premiére microstructure permet d’illustrer la limite des reconstructions. L’analyse de la
microstructure obtenue par le contraste de bande et des désorientations angulaires comprises entre
20° et 45° ne permet plus de définir les anciens joints de grains austénitiques. Apres reconstruction,
certaines zones granulaires présentant une relation d’orientation avec 1’austénite sont reconstruites
(Figure 111.44.2.b). D’autres zones, dont 1’écart a la relation d’orientation moyenne est trop élevé, ne
seront pas reconstruites.

Pour la seconde microstructure, les anciens grains austénitiques et les structures bainitiques sont de
tailles équivalentes. Le nombre de variants hérités par anciens grains austénitiques est plus faible, ce
qui n'est pas favorable & la reconstruction. Par ailleurs, les désorientations d'une sous-unité
bainitique par rapport a sa voisine induisent des dispersions d'orientations importantes au sein d'un
domaine bainitique. Il devient difficile de relier I'ensemble du domaine bainitiqgue a un parent
unique avec une tolérance faible. Cela implique que le pourcentage de zones reconstruites diminue.
Les zones les plus facilement reconstruites correspondent a de la bainite en lattes présente en faible
quantité dans ces microstructures (Figure 111.44.2.b).

La valeur moyenne des GOS augmente avec la fraction de structures granulaires (Figure 111.45). La
distribution devient bimodale. Le premier pic correspond aux grains strictement reconstruits a partir
de variants respectant la RO avec une faible tolérance. Comme précédemment, ce pic est situé
autour de 2.3°. Le reste s’étale beaucoup plus et correspond aux grains austénitiques a I’intérieur
desquels des structures granulaires ont été intégrées.

Deux grains avec des GOS de 3° ont été isolés dans la microstructure (Figure 111.46). Dans le
premier grain, les domaines de Bain sont bien définis, ce qui signifie que le nombre de variants est
important et que la dispersion associée est faible. Dans le second grain, les domaines de Bain sont
difficiles a distinguer, mais malgré tout le nombre de variants reste suffisant pour déterminer de
facon univoque 1’orientation parente.
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Figure 111.44 : Microstructure a tendance ferritique de la nuance CMn-1 — Traitements thermiques 1) & 1000°C
refroidi a 5°C/s et 2) a 850°C refroidi par trempe. a) Carte des désorientations angulaire comprises entre 20° et 45°
superposé au contraste de bande, b) Cartographie d’orientation y reconstruite et c) Carte de GOS.

Sur les cartes b) et ¢), le contraste de bande correspond aux zones non reconstruites
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Figure 111.45 : Histogramme de répartition des GOS pour la nuance CMn-2. Traitements thermiques a 1000°C refroidi
a 5°C/s et 850°C refroidi par trempe.
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Figure 111.46 : Nuance CMn-1 traitement thermique a 1000°C refroidi par trempe — Contrastes de bande et figures de
poles des orientations des variants hérités pour une zone a) de type majoritairement bainite en lattes et b) a tendance
ferritique. Ces zones sont issues de la carte présentée en Figure 111.44.2.h
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II1.6. Conclusion

La campagne de traitements thermiques a différentes tempeératures d'austénitisation suivi d'un
refroidissement a différentes vitesses a permis d'établir pour les deux chimies, les diagrammes TRC
des deux nuances daciers CMn-1 et CMn-2. Cette analyse avait pour objectif d'identifier les
domaines de formation des principaux produits de transformation en fonction des conditions de
traitement : la martensite, la bainite et la ferrite polygonale/perlite.

Cependant, les microstructures héritées a température ambiante suite a un refroidissement continu
sont souvent mixtes et leurs différents constituants sont souvent difficiles a distinguer a partir de
I'imagerie optique ou électronique. L'analyse approfondie des cartes EBSD a montré qu'il est
possible d'enrichir les caractérisations des produits de transformation par des aspects
cristallographiques. L'histogramme de distribution des désorientations angulaires déja
classiqguement utilisé dans la littérature, fait parti de cette démarche. Nous avons approfondi cette
analyse par la recherche de la RO moyenne et I'analyse des désorientations 'angle - axes' entre
variants hérités, observes expérimentalement et calculés théoriquement. Ces analyses
cristallographiques approfondies donnent les résultats synthétisés dans le Tableau I11.7. Elles ont été
appliquées a l'ensemble des microstructures héritées lors de notre campagne de traitements
thermiques, en particulier pour distinguer les produits de transformation dans les microstructures
mixtes.

En diminuant la vitesse de refroidissement (de 80°C/s (trempe) a 0.1°C/s), la microstructure évolue
classiquement d'une martensite en lattes vers la bainite supérieure puis la ferrite polygonale/perlite.
Cette évolution va de pair avec l'augmentation de la température de début de transformation de
phase. L'augmentation du carbone de 0.06% (CMn-1) a 0.2% (CMn-2) a pour effet de ralentir cette
évolution. Par ailleurs, des hétérogénéités de microstructure o ont été mises en évidence pour la
nuance CMn-2. Ces hétérogénéités sont I’image de I'hétérogénéité chimique du manganése présente
dans I’austénite a haute température. La nuance CMn-2 ne sera donc pas retenue pour la campagne
de déformation dans le domaine austénitique.

En diminuant la température d’austénitisation de 1200°C a 850°C, nous avons obtenu une large
gamme de taille de grains y allant de 270um a environ 7um (pour la nuance CMn-1). L’attaque
thermique s’est révélée étre une méthode pratique pour mettre en évidence les anciens joints de
grains austénitiques et leurs nombreuses macles. Elle n’est cependant pas efficace pour les grains de
tailles inférieures a 20um : soit la surface est trop oxydée, soit elle présente des joints fantdmes.

La réduction de la taille de grains austénitiques diminue la trempabilité de I'acier, phénomene
classiquement observé. Cela modifie la microstructure héritée en accélérant la formation de bainite
et de ferrite polygonale et a pour conséquence de diminuer la dureté finale. Pour la nuance CMn-1,
lorsque la taille de grains austénitiques devient inférieure a 10pum, la formation de ferrite polygonale
ne peut étre évitée, méme avec une trempe de 80°C/s.

132



Chapitre 111 : Influence de la taille de grains y et de la vitesse de refroidissement

Enfin la grande variété de microstructures obtenues lors de cette campagne de traitements
thermiques et a laquelle nous avons appliqué les reconstructions cristallographiques de l'austénite,
nous permet de faire un bilan de l'apport et des limites de cette approche, en fonction des
microstructures héritées. Le taux de reconstruction varie beaucoup avec la microstructure. La
martensite en latte donne un taux de reconstruction proche de 100% car localement les données
héritées sont peu dispersées et correspondent a différents variants. Par contre, le taux de
reconstruction chute (surtout pour la fraction de fragments) avec l'augmentation de la fraction de
bainite supérieure. En effet, localement le nombre de variants est souvent limité a 2 et les
orientations héritées sont trés dispersées. Nos analyses ont également permis de caractériser le bruit
introduit par la reconstruction, dans le calcul de l'orientation parente. Au sein d'un grain parent
recristallisé, I'orientation parente calculée se caractérise par une dispersion de 2/3° indépendamment
de la taille de grain. Cette valeur est supérieure a 1° du fait de la relation d’orientation qui n’est pas
stricte et des conditions de transformation qui, localement, introduisent de la plasticité.

Cette campagne nous aura permis de sélectionner les conditions de pré-traitement thermique des
essais de compression : il s'agit d'obtenir une microstructure trempée favorable a la reconstruction
de l'austénite tout en limitant les tailles de grains y pour avoir une bonne statistique sur des cartes
EBSD de taille standard. Sur ces deux critéres, nous avons opté pour un pré-traitement de 5 minutes
a 1000°C. Le diagramme TRC est donné en annexe A. La taille moyenne de grains austénitiques est
de 50um. La microstructure trempée est majoritairement martensitique avec présence de bainite, ce
qui est cohérent avec un point de début de transformation & 575°C (M théorique=440°C, B
théorique=598°C). On rappelle que la déformation sera appliquée a 800°C aprés trempe depuis
1000°C.
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MARTENSITE BAINITE FERRITE
Taille caractéristique (um) 1 (épaisseur) 3 (épaisseur) 40
Regroupement des lattes cPP Bain i o
en paquets g
Angles de S
désorientation Pic a 60° <20° et pic a 60° 20° - 45°
caractéristiques oo o B w0 '; %
Désorientation angulaire (°)
S5 o
RO Proche de GT a2°de GT Proche de KS 2, e
vers Bain » —er
T s
= s,
£
Dispersion de la RO faible forte - 3 6
0 1 2 3 4 5
Bplan, angle entre (110) et [111)7 )
. 8127 55-62°
Axe de desorlentatlonso <331> <310> <110>
des angles entre 8 et 12
Axe de désorientations <665> vers
des angles entre 58 et 62° <665> <111> <111>

m

Tableau I11.7 : Synthése des analyses cristallographiques des produits de transformation
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de
I'austénite lors de la compression a chaud

L'objectif de ce chapitre est de caractériser la microstructure de l'austénite lors d'une déformation a
chaud par compression. La difficulté majeure réside dans le fait qu'il est impossible de figer I'état de
l'austénite apres déformation a température ambiante car la transformation de phase est inévitable
pour la chimie considérée.

Pour contourner ce probléme, beaucoup d'études analysent le comportement d'aciers austénitiques a
EFE proche des aciers C-Mn pour lesquels il est possible de tremper I'état déformé a haute
température. Ces travaux ont été synthétisés dans le chapitre | (section 1.4). Cependant,
I'extrapolation des résultats a l'analyse du comportement en déformation a chaud des aciers C-Mn
reste limitée. Les mécanismes de déformation mis en jeu sont complexes, dépendent de beaucoup
de parameétres et il reste toujours une incertitude quant a la représentativité des matériaux modeles
choisis. De plus, lI'objectif final pour les aciers C-Mn est d'analyser I'état déformé de I'austénite pour
comprendre son impact sur la microstructure de transformation de phase. Aussi, pour progresser
dans ce domaine, il est indispensable d'avoir acces a la fois a I'état microstructural avant et apres
transformation de phase.

Aujourd'hui avec les progres faits dans les méthodes de reconstruction cristallographique, il semble
possible d'obtenir des informations sur I'état déformé avant transformation de phase des aciers C-
Mn. Aussi dans ce chapitre, nous nous proposons d'appliguer MERENGUE 2 aux microtextures de
transformation de phase aprés compression a chaud de notre acier et d'évaluer les potentialités de
ces methodes a reconstruire la microtexture déformée de l'austénite. L’impact de la déformation de
’austénite sur la transformation de phase sera traité dans le chapitre V.

La premiére partie de ce chapitre (IV.1) détaille le comportement rhéologique de I'acier CMn-1 lors
de la compression a chaud, déduit des éprouvettes a géométrie adaptée au suivi ultérieur de la
transformation de phase par dilatométrie.

La suite du chapitre concerne l'analyse de [|’évolution des microstructures/microtextures de
l'austénite lors de la déformation a chaud. Ces microstructures ont été évaluées indirectement a
partir des microstructures o héritées par trempe. En effet, le refroidissement par trempe favorise la
formation de martensite et limite la formation de structure granulaire pour se rapprocher d'une
microtexture de transformation favorable a la reconstruction cristallographique (comme cela a été
détaillé dans les résultats du chapitre I11).

Par consequent en partie 1V.2 et 1V.3, nous analysons d’abord les microstructures et textures a
héritées a température ambiante. L'objectif est triple : dégager les informations qualitatives sur
I'évolution morphologique de grains parents, veérifier que le produit de transformation répond au
cadre d'applications des méthodes de reconstruction et évaluer les évolutions de texture oo comme un
marqueur de I'évolution de texture y.

Puis nous evaluons I'aptitude de MERENGUE 2 a reconstruire les cartographiques d'orientation de
l'austénite déformée (IV.4). Nous nous interrogeons sur la possibilité de caractériser la sous-
structure de déformation de l'austénite et la présence de grains issus d'une recristallisation
dynamique. Il s'agira la d'une premiere tentative avec une telle méthodologie, en rupture avec les
méthodologies qui consistent a travailler avec des matériaux modeles.

Enfin, nous détaillons dans une derniére partie les microtextures de déformation a chaud de
I’austénite obtenues sur un matériau modele, I’alliage Fe-Ni, pour mettre en parallele les résultats
obtenus avec les deux approches.
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IV.1. Comportement rhéologique de I'austénite en compression a
chaud

Le Tableau IV.1 résume les conditions de déformation retenues suite aux essais de compression a
chaud sur éprouvettes cylindriques de géométrie standard (comme décrit au chapitre Il, section
I1.1.3). Ces conditions de déeformation ont alors été appliquées a des éprouvettes géométriqguement
adaptées au suivi dilatométrique sur la nuance CMn-1 uniquement. Ce sont ces derniers essais qui
sont analysés dans ce chapitre.

1000°C - 300s

800°C N° 1 2 3 4
Vitesse de déformation (s*) | 0,1 10 10 10
Hélium
Déformation maximale 0.6 0.6 0.15 0.47

Tableau IV.1 : Récapitulatif des 4 conditions de déformation appliquées lors des essais de compression a chaud se
concluant par une trempe a I’hélium (80°C/s)

Les courbes 'contrainte-déformation’ obtenues avec les nouvelles éprouvettes géométriquement
adaptées au suivi dilatométrique apres déformation a chaud sont données en Figure IV.1 et sont
comparées aux courbes obtenues avec les éprouvettes de géométrie standard (Figure 1V.2).

On note une différence importante de comportement entre les deux types d’éprouvette. L’éprouvette
pour le suivi dilatométrique présente un adoucissement & la vitesse de déformation de 0,1s™, qui
n’est pas visible a la méme vitesse sur une éprouvette de géométrie cylindrique standard. De méme,
les valeurs des contraintes sont plus élevées (jusqu'a 50MPa) pour la nouvelle geométrie. Par
conséquent, les états de déformation intermédiaires définis au chapitre Il sur les éprouvettes
standards pour obtenir des états équivalents en contrainte, déformation et travail, ne sont plus
valables avec la nouvelle géométrie.

Dans ce chapitre, on se limite aux courbes obtenues avec la nouvelle géométrie. On peut relever les
valeurs caractéristiques suivantes. La limite d’élasticité est ici évaluée a 175 MPa dans le cas d’une
vitesse de déformation de 10s™ et & 110 MPa dans le cas d’une vitesse de déformation de 0,1s™. Les
contraintes maximales sont respectivement de 180 MPa et de 255 MPa pour les vitesses de
déformation de 0,1 et 10s™. Avec la diminution de la vitesse de déformation, la déformation critique
pour initier la recristallisation dynamique diminue et on observe une allure de courbe classique des
matériaux a faibles EFE, soumis a une recristallisation dynamique. La phase d’écrouissage est
suivie d’un maximum unique pour une déformation £=0.3 et le régime stationnaire se met
progressivement en place pour des déformations e<1.
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Figure IV.1 : Comportement mécanique en compression a chaud a 800°C de [’austénite comprenant 0,06%C
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Figure IV.2 : Comparaison du comportement rhéologique en compression suivant la géométrie des éprouvettes
en pointillés : géométrie cylindrique standard — trait plein : éprouvette permettant le suivi dilatométrique
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Figure IV.3 : Courbes contrainte-déformation pour un acier contenant 0,15%C a) déformé avec une vitesse de
déformation égale & 0,7s™ pour une gamme de température allant de 800°C & 1100°C et b) déformé & 900°C & des
vitesses de déformation comprises entre 0,07 et 70s™*[Hurley01]
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Ces caracteéristiqgues mécaniques et leurs évolutions avec la vitesse de déformation sont cohérentes
avec les expériences déja réalisées sur des aciers austénitiques. On peut citer les travaux de Hurley
et coll. qui se sont intéressés au comportement de ’austénite en compression uniaxiale (Figure
IV.3) [Hurley01]. Ces essais concernent un acier contenant 0,15% de carbone. La déformation
appliquée est de 0,8 sur une gamme de température allant de 800 a 1100°C et avec une vitesse de
déformation de 0,7s™. L’étude conclue a un mécanisme de recristallisation dynamique pour une
température de 900°C et plus, comme on peut le voir sur la Figure IV.3. En déformant a la
température de 900°C, mais en faisant varier la vitesse de déformation de 0,07 & 70s™, ils observent
un adoucissement uniquement pour des vitesses de déformation inférieures a 7s™*. Dans notre étude,
nous observons un adoucissement de 20 MPa au-dela de 0.3 de déformation appliquée pour la
vitesse de 0,1s™. Ce résultat, en accord avec I’étude de Hurley et coll., indique qu’il y a
recristallisation dynamique dans de telles conditions expérimentales.

IV.2. Analyse des microstructures héritées par trempe en vue de
reconstruire celles de I'austénite

Nous présentons succinctement dans cette section les microstructures et les microtextures héritées
aprés déformation et refroidissement qui sont utilisées pour reconstruire les microstructures
austénitiques. Dans ce chapitre, elles sont uniquement analysées en vue d'obtenir des informations
sur l'austénite déformée avant transformation de phase. L’axe de compression est noté AC. L’axe
X0 d’acquisition des données EBSD correspond a I’axe de compression.

Nous nous intéressons dans cette partie uniquement aux deux états déformés a la vitesse de
déformation ¢=10s™. Notre objectif est de décrire les caractéristiques générales des microstructures
et microtextures héritées et de préciser les difficultés pour reconstruire les microtextures parentes.

Les microstructures et microtextures o, obtenues avec une vitesse de déformation de ¢=10s" et
pour des déformations de 0.15 et de 0.6 sont données en Figure 1V.4 pour la microscopie optique, et
en Figure V.5 pour les cartographies EBSD. Ces cartes EBSD sont nos cartes de référence acquises
sur un champ de taille intermédiaire avec un pas de 0.2um. L’ensemble de la campagne comprend
des cartes acquises sur des champs plus grands avec un pas de 1um et des cartes acquises sur un
champ réduit avec un pas de 50 a 80nm.

IV.2.1. Analyse de la microstructure a héritée

La microstructure o héritée est composée d'une structure en lattes au coeur des ex-grains
austenitiques et de petits grains équiaxes de 1’ordre de 3um aux ex-joints de grains austénitiques
(Figure IV.4).

Ces grains équiaxes révelent ainsi I'évolution morphologique des grains austénitiques lors de la
déformation. Initialement les grains y ont une taille moyenne de 50um. Ils s'aplatissent
progressivement dans le plan de compression avec l'augmentation de la déformation. Le rapport
d’aspect des grains passe de 1,25 a 3,7 lorsque la déformation maximale passe de 0.15 a 0.6.

Par ailleurs, la fraction de grains équiaxes augmente avec la déformation. Nous I’avons quantifi¢e a
partir d’un grand nombre d’images optiques. Elle passe de 5% a €=0.15, a 25% pour £=0.47 et
correspond a 30% a £=0.6.
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Figure 1V.4 : Micrographies optiques apres attaque Nital 3% de la microstructure héritée permettant de mettre en
évidence les anciens joints de grains austénitiques dans le cas d’une déformation @ é=10s" et une déformation
maximale de @) é=0.15 et b) &=0.6. L axe de compression est horizontal.

Figure IV.5 : Cartographies EBSD des microstructures héritées aprés déformation & & =10s™ et 1) £=0.15 et 2) £=0.6.
a. Cartes des désorientations angulaires comprises entre 20° et 45° en vert superposé au contraste de bande,
b Cartes des désorientations angulaires selon notre code couleur de référence pour ce type de carte

1°-5°

5°-20°

20° - 45°
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IV.2.2. Analyse de la microtexture a héritée

Sur les cartes EBSD de référence de la phase o héritée (Figure 1V.5), les lignes de désorientations
angulaires comprises entre 20° et 45° permettent de dessiner certains contours de grains parents
(voir chapitre 111) et confirme les évolutions morphologiques observées en microscopie optique.

Apres une déformation de 0.6, la structure granulaire couvre 30% de la fraction surfacique de la
carte EBSD. La taille des grains n’augmente pas significativement, mais ces grains se regroupent
par endroit en amas de 10 a 20um. Dans ces zones, ces petits grains ont des désorientations
angulaires aléatoires avec leur voisinage, avec une proportion importante de désorientations
comprises entre 20° et 45° (en noir sur la Figure 1V.5.2.b). Par conséquent leur voisinage direct ne
correspond pas a des variants cristallographiques hérités par RO de la méme orientation parente
avec des tolérances angulaires faibles. Il sera difficile de trouver des fragments de parents dans cette
zone. Au mieux, il sera possible d’¢largir des fragments voisins recalculés dans les zones en lattes,
en ouvrant les tolérances lors de la phase d’élargissement.

Des cartes EBSD additionnelles ont été acquises avec un pas de 50 a 80nm pour mieux préciser
I’environnement cristallographique de la structure granulaire et tenter d’identifier de I’austénite
résiduelle (Figure IV.7, Figure 1V.6 - un agrandissement d’une zone de la Figure IV.7, Figure 1V.8).

Le premier exemple présenté en Figure IV.7 est obtenu aprés traitement & £=10s" et £=0.15.
L’austénite résiduelle se situe a I’intérieur d’une zone en lattes grossiéres se développant le long
d’un joint austénitique de forte désorientation (52°). MERENGUE 2 recalcule I’orientation des
deux grains austénitiques. On note d’ailleurs que la zone en lattes grossiéres n’est majoritairement
pas incluse dans un fragment calculé avec MERENGUE 2 a wfaq=3° (Figure 1V.7.d) et la phase
d’¢largissement montre qu’elle est ambigiie en étant compatible avec les deux grains austénitiques
(Figure 1V.7.e). Ce calcul montre surtout que 1’orientation du grain y ‘verte’ recalculée est trés
proche de I’orientation y résiduelle mesurée. Par ailleurs, nous avons vérifié que cette latte grossiere
et I’austénite résiduelle sont localement en relation d’orientation (en moyenne a 2°/3° de KS — voir
Figure 1V.6.b).

Figure 1V.6 : a) Austénite résiduelle (en rouge) dans la microstructure ¢ aprés déformation a ¢ =10s™ £=0.15 et b)
écart a la relation de KS jusqu’a 6° de I’austénite résiduelle avec I’environnement local selon le code couleur suivant

10-20 20-30
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.- - £C P, 5ttp-0.0863 m; G SOxia

Ogom=2° €t Weom=0°
RO :3.89/46.30/5.47

(Dfrag=3° et wen=3°

Figure IV.7 : Microstructure héritée aprés déformation & ¢ =10s™ £=0.15 a) Carte des désorientations superposées au
contraste de bande, b) Carte d’orientation a, c) Carte a en contraste de bandes et mise en évidence de [’austénite
résiduelle selon le code couleur de I'IPF//AC, d) Fragments y reconstruits aveC ak,q=3°(ALGRID @yom=2° et @xom=0°),
e) Carte d’orientation de I’austénite reconstruite mywag=3° et my=3° : mise en évidence des ambiguités en blanc et en
gris

145



Chapitre IV : Evolution de la microstructure de ’austénite lors de la compression & chaud

Le deuxiéme exemple présenté en Figure 1V.8 est obtenu aprés traitement & ¢=10s" et £=0.6. Les
zones encadrées de la Figure 1V.8.b pointent des configurations caractéristiques de la microtexture
héritée apres déformation qui compliquent le recalcul et dans le voisinage desquelles il serait
intéressant de mesurer de 1’austénite résiduelle.

Dans la zone A, on retrouve des lattes grossiéres qui se forment aux joints de grains austénitiques.
Des amas de grains équiaxes s’étendent sur 10 a 20um dans la zone B. Enfin dans la zone C, la
transformation de phase progresse dans le grain austénitique a partir de la structure granulaire, en
formant également des lattes grossiéres. On ne détecte pas de désorientations marquées entre la
structure granulaire et la structure en latte. Le recalcul avec MERENGUE 2 confirme a nouveau
qu’il est difficile de trouver des fragments austénitiques dans ces zones en lattes grossieres ou
granulaires. La mesure de 1’austénite résiduelle est alors la seule voie pour dégager des
informations.

L’austénite détectable par EBSD est donnée Figure 1V.8.c. Elle se localise & nouveau
essentiellement dans les zones granulaires ou en lattes grossieres. Pour cette carte, on observe un
écart entre 4° et 6° a la relation de KS entre I’austénite résiduelle et son environnement o. Les
orientations de 1’austénite résiduelle (Figure 1V.8.e) et celles recalculées (Figure 1V.8.f) sont
globalement semblables. Il n’y a que la zone encadrée en blanc qui révele une orientation
austénitique résiduelle tres différente de celle recalculée. Il s’agit d’une orientation y en relation de
macle avec le grain y vert. La latte grossiere qui se développe dans ce voisinage est commune aux
deux orientations y. MERENGUE 2 ne peut donc pas trouver cette orientation maclee.

Gréace a cette analyse de la microtexture o héritée, on retiendra qu’il sera difficile de recalculer des
fragments fiables dans les zones granulaires — donc majoritairement au voisinage des joints de
grains austénitiques. Le taux de recalcul de fragments sera donc inversement proportionnel a la
fraction surfacique des zones granulaires dans les différents états déformés.

Par contre, grace a la détection de 1’austénite résiduelle dans ces zones, nous pouvons conclure que
les zones granulaires se développent majoritairement en RO avec 1’austénite détectée dans son
voisinage proche. De plus, I’orientation de cette austénite résiduelle est proche de 1’austénite
recalculée a proximité. On ne soupconne pas de nouvelles orientations issues de grains y
recristallisés. Par conséquent, on peut s’autoriser a ouvrir les tolérances angulaires durant la phase
d’élargissement pour intégrer les zones granulaires, et mieux restituer les désorientations qui se
développent au niveau des joints de grains austénitiques.
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®Ogom=2° et Weom=1°

RO :3.75/46.22/5

Fragments g = 3° (24% reconstruit)

Elargissement wen =3°

o0 o

78% de la carte reconstruite

Figure 1V.8 : Condition de déformation &=10s" £=0.6 a) Carte des désorientations «, b) Carte des orientations ¢,
) Carte d’orientation de I’austénite résiduelle, d) Carte d’orientation de I’austénite reconstruite, e) Figures de pbles
de ['austénite résiduelle et f) Figures de pbles de [ ’austénite reconstruite
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de ’austénite lors de la compression & chaud

IV.3. Reconstruction et analyse des textures y de déformation a
chaud

Dans cette partie, nous évaluons les évolutions de textures oo comme un marqueur de 1’évolution de
texture vy. Les textures de la phase o ont été déterminées par diffraction des rayons X pour obtenir
une meilleure statistique qu'en EBSD. L’acquisition des donnees se fait dans les conditions décrites
au chapitre 11 section 11.2.3. Cependant les textures a héritées sont peu marquées. L’exploitation des
figures de pOles expérimentales est alors assez sensible aux corrections appliquées. Par conséquent,
le résultat de I’analyse sera analysé de maniere qualitative.

La Figure IV.9 donne les 4 figures de pdles recalculées de la phase o pour 3 conditions de
déformation : a la vitesse de déformation de 10s™ pour des déformations de 0.15 et de 0.6, et & la
vitesse de déformation de 0.1s™ pour une déformation de 0.6. L’axe de compression est paralléle &
la direction normale de ces figures. La texture de transformation o se renforce progressivement
autour de la composante de fibre <111>. Une faible fraction de la phase a concentre également ses
axes autour de <100>//AC et <211>//AC (les intensités associées sont trop faibles pour voir que
cette fraction forme une fibre ou uniquement une composante particuliére de la fibre).

A la vitesse de déformation de 10s™, I'augmentation de la déformation de 0.15 & 0.6 contribue &
homogénéiser la distribution des orientations o autour des composantes de fibre avec une légére
augmentation des densités de pbles <111>//AC. Nous comparons ici les Figure 1V.9.a et b. Les
intensités de texture restent cependant faibles suite a une déformation de 0.6. Pour interpréter ce
résultat, il faut garder a I’esprit que la texture o prend en compte la contribution de la structure
granulaire (30% de la microstructure totale). Cette structure rajoute de la dispersion dans la texture
de transformation, lorsque la déformation augmente. Cette hypothése est confirmée par I'analyse
des cartes EBSD sur des zones plus restreintes (Figure 1V.10). La séparation de la structure
granulaire et de la structure en latte est possible pour la déformation a 0.6. Les composantes de la
structure granulaire sont en moyenne proches de celles de la structure en lattes, mais sont plus
dispersées. Qualitativement, I’intensité maximale de la figure de p6les pour la structure granulaire
est de 3, alors que pour la structure lamellaire elle est de 5.66.

Pour un méme taux de déformation £=0.6, mais en réduisant la vitesse de déformation de 10s™ &
0.1s%, on n'intensifie que légérement les composantes de fibres. Nous comparons ici les Figure
IV.9.b et c. Avec la diminution de la vitesse de déformation, la fibre <100>//AC semble se
renforcer et se compléter. Pour ¢£=0.1s, la microstructure héritée est majoritairement en lattes,
mais comporte probablement des grains parents austénitiques ayant davantage recristallisés
dynamiquement. Par ailleurs, la fraction de structure granulaire est moins importante. Ce qui peut
expliquer la légére variation.
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de 1’austénite lors de la compression a chaud

a)

Figure IV.9 : Figures de poles de « non symétrisées obtenues pour les états ¢ =10s™ a) £=0,15 (indice de texture IT :
1.25; Max=1.78) et b) £&=0,6 (IT=1.52 ; Max=2.45) et ¢) ¢ =0.1s" £&=0.6 (IT=1.7 ; Max=2.7) (noter que les directions
radiale sont repérées de facon aléatoire - il n'y a que I'axe de compression AC qui est une direction macroscopique fixe

d'un échantillon a un autre)
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Figure 1V.10 : Microstructure héritée aprés déformation & ¢ =10s" et £=0.6 1) Mise en évidence sur le contraste de
bande de la structure granulaire par rapport a la structure lamellaire et 2) Figures de pdles des zones a. granulaire et
b. lamellaire




Chapitre IV : Evolution de la microstructure de ’austénite lors de la compression & chaud

Connaissant la texture héritée par transformation de phase avec une relation d'orientation connue, il
est possible d'évaluer la texture macroscopique de la phase parente, ou a minima de donner ses
composantes majoritaires, comme détaillé au chapitre 11.2.3.2. Pour réduire les temps de calcul, la
texture o héritée a été symétrisée en imposant une symétrie axiale par rapport a 1’axe de
compression (Figure 1V.11.a).

L’évaluation de la texture parente obtenue avec les codes développés au LEM3 (et avec une RO de
type GT) est donnée Figure IV.11.b. Elle montre que l'austénite développe majoritairement lors de
la compression a chaud une fibre <110>//AC. Ce calcul reste qualitatif. Il est cependant conforme
aux textures de compression a chaud reportées dans la littérature [Wittridge01]. Plus récemment, ce
résultat est aussi obtenu par Miyamoto et coll. a l'aide des méthodes de reconstruction appliquées a
des cartes EBSD d'acier bas carbone, ou par Gong et coll. a partir de l'austénite résiduelle d'un acier
a 1% de carbone [Miyamoto12], [Gong13].

Par ailleurs, nous avons realis¢ une simulation avec le code LS-TAYLOR qui donne des
composantes proches de celles recalculées a partir des textures obtenues par diffraction des rayons
X (Figure 1V.11.c) [Toth94]. La simulation confirme I'étalement de la composante majoritaire de la
position <110> vers la position <102>, étalement également obtenu par la méthode indirecte. La
composante minoritaire <114> obtenue par simulation differe légerement de celle calculée plus
proche de <225>.

D'un point de vue méthodologique, nous avons donc montré qu'il est possible de calculer les
composantes majoritaires de déformation a chaud de I'austénite a partir de la texture macroscopique
de la phase héritée. Ce calcul est d'autant plus quantitatif que la phase a est obtenue avec respect
des relations d'orientation et sans sélection de variants. 1l offre une méthode rapide de détermination
des textures parentes en travaillant directement sur les chimies ne permettant pas de figer I'austénite
a température ambiante et évite ainsi le recours a un matériau modele.
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Figure IV.11 : Textures représentées sous la forme de figures de pdles inverses paralleles a AC a) de la phase «
symétrisée par rapport a l'axe de compression, b) de la phase parente y déterminée par méthode itérative de
I’échantillon déformé jusqu’a €=0,6 et avec une vitesse de déformation de 10s™ (IT=2.16 ; Max=3.56), c) simulation de
la texture de compression par un modele de Taylor (la texture initiale est aléatoire, version non relaxée, sans
écrouissage, avec les systémes de glissement {111}[110] pour atteindre une déformation de 0.6).
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de 1’austénite lors de la compression a chaud

La connaissance des textures o macroscopiques nous permet aussi de définir la taille des cartes
EBSD nécessaire pour bien traduire la statistique de distribution des orientations héritées et donc
des orientations parentes. La Figure 1V.12 montre les cartes EBSD obtenues sur un large champ
(1.1*0.8mm?) et un pas de 1um, ainsi que les figures de pdles dans le plan de compression pour les
deux déformations extrémes £=0.15 et £=0.6 & £=10s". En comparant les figures de pdles déduites
de I'EBSD a celles mesurées par DRX, on note que cette taille de carte permet de traduire les
tendances majoritaires de la texture de transformation de phase. En effet, par EBSD avec un faible
grandissement, nous obtenons les mémes résultats que par diffraction des rayons X.
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Figure IV.12 : Cartes d’orientation selon le code couleur de I'IPF//AC et figures de pbles des microstructures «
héritées pour les états déformés a) & £=0.15 et b) & £=0.6 pour une vitesse de déformation ¢ =10s™.
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IV.4. Analyse de l'austénite déformée a chaud: évolution de la
microtexture

Nous évaluons dans cette partie 1’aptitude de MERENGUE 2 a reconstruire les cartographies
d’orientation de ’austénite déformée. Aprés avoir pointé les différents parameétres du recalcul qui
fiabilisent le résultat, nous présentons les cartes reconstruites tout d’abord a partir des cartes EBSD
o de référence (pas de 0.2um), puis a partir des cartes a champ plus grand (pas de 1um).

L’exploitation des cartes austénitiques reconstruites doit permettre de dégager les informations sur
la sous-structure de déformation de 1’austénite en fonction des conditions de déformation. Les
résultats obtenus seront exploités au chapitre V pour comprendre 1’effet de la déformation sur la
microstructure de transformation.

IV.4.1. Parametres importants pour fiabiliser le recalcul

L'analyse de la microtexture o héritée a mis en évidence les configurations difficiles a traiter avec
un programme de recalcul. Il s'agit en particulier de la présence de la structure granulaire et la
présence de lattes épaisses a fort gradient de désorientation (que nous pointons a nouveau dans
I’encadré de la Figure 1V.13.a).

Pour obtenir un recalcul fiable avec ce type de configuration, notre étude a montré que deux options
maintenant disponibles dans MERENGUE 2 sont importantes : [l'utilisation d'ALGRID et
I'identification de la RO moyenne (adaptée aux cartes parentes déformées). Par contre, l'option
‘parent déformé' (Chapitre 11, section 11.3.3.3) n'a pas apporté d'améliorations significatives.

L'identification des domaines D; avec ALGRID est illustrée Figure 1V.13.c et d. Les domaines
détectés avec une procédure classique (Figure 1V.13.c avec wgom=2°) integrent dans un méme
domaine la structure granulaire et la latte grossiére (voir le domaine encadré en blanc Figure
IV.13.a). L'orientation moyenne de ce domaine ne sera pas représentative de l'orientation locale
avec sa dispersion. Cela limite la reconstruction du parent avec une tolérance resserrée. La Figure
IV.13.d montre qu'ALGRID subdivise ces zones en plusieurs sous-domaines et identifie la structure
granulaire séparément des lattes.

La détermination de la RO moyenne sur des cartes déformées (carte de référence en priorité) a été
réalisée selon la méthodologie détaillée au Chapitre 2, section 11.3.3.2. Dans le cas des cartes
déformées, la RO locale est identifiée a partir des désorientations mesurées entre deux domaines
héritées de la carte EBSD pour pouvoir considérer que l'orientation parente varie peu dans le
voisinage. Les RO moyennes obtenues sont visualisées sur la Figure 1V.14 pour les 3 états
déformés. Elles se positionnent entre la RO calculée pour la martensite et la bainite (calculée au
Chapitre 111). Cela semble assez cohérent au vue des microstructures de transformation de phase
mixte que nous observons. Dans le cas de la microstructure déformée & £=0.15 et & =10s™, travailler
avec la RO moyenne permet de reconstruire 55% de fragments, alors que la RO GT ne permet de
reconstruire que 35% de fragments.
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Désorientation (°)

Figure IV.13 : Etat déformé & &=0.6 & £=10s" a) Cartographie d’orientation o (pas de 50nm), b) Profil de
désorientation le long de la fleche blanche, ¢) Grains en couleur aléatoire détectés avec une procédure classique
(wgom=2°), d) avec ALGRID (@gom=2° €t wxom=1°)

A
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Figure IV.14 : Décalage entre la RO déterminée par recherche itérative et la RO de KS pour les microstructures
héritées apreés les différentes conditions de déformation. En référence, sont ajoutées les RO calculées pour la martensite
et la bainite issues de grains austénitiques non déformés. Pour optimiser la RO, la détection de fragments et la phase
d’élargissement sont faites a [ aide des tolérances angulaires faibles @iag=2° et @n=2°
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IV.4.2. Principales cartes reconstruites

Les cartes de référence (pas de 0.2um) reconstruites pour les 3 états de déformation sont données en
Figure IV.15 et Figure 1V.16 avec I'ensemble des parameétres du calcul. Ces éléments sont rarement
précisés dans les travaux publiés. lls sont pourtant essentiels pour évaluer la qualité de I'analyse.

Le résultat montre que nous sommes capables de reconstruire de maniere fiable jusqu’a 95% des
cartographies, en limitant les tolerances angulaires mfag €t wen @ 4°. Le taux de recouvrement avec
des fragments est de 55% pour I'état le moins déformé. Pour un état non déformé avec une taille de
grains vy initiale de 50um, le taux de recouvrement des fragments est également de 1’ordre de 55%.
Il diminue a 36% pour I'état déformé de 0.6 a faible vitesse (adoucissement visible sur la courbe
contrainte-déformation) puis a 26% pour I'état le plus déformé a vitesse élevée. Cette évolution de
la fraction de fragments reconstruits suit I'évolution inverse de la fraction granulaire. L'étude
préliminaire de ces cartes avait déja pointé qu'il serait difficile d'identifier des fragments dans les
zones granulaires.

Les zones au cceur des grains austénitiques transformées en lattes fines sont globalement bien
recouvertes par des fragments, méme dans les cas les plus déformés & £=0.6 et £=10s". Cela
confirme qu'a partir d'une structure en lattes fines, il est possible d'obtenir une bonne qualité de
recalcul, méme pour les états tres déformés.

La phase d'élargissement permet ensuite de reconstruire jusqu'a 80/90% des cartes. Une partie de la
structure granulaire est intégrée dans la reconstruction. Pour intégrer complétement la structure
granulaire aux grains v, il est nécessaire d’augmenter la tolérance angulaire jusqu’a wen=15°.

Pour s’assurer d’une part de la fiabilité de I'orientation individuelle y (Ol) calculée et d’autre part
que nous n’avons pas généreé artificiellement de faux petits grains recristallisés par la reconstruction,
nous avons comparé les Ol o mesurées avec celles héritées de 1’OI y calculée. La question de la
fiabilité de 1’0l y se pose particuliérement pour I’état déformé a £=0.1s" et e= 0.6. En effet, c’est
pour cet état que nous nous attendons a de la recristallisation dynamique de 1’austénite. La carte
reconstruite en Figure 1V.16.2.c contient de nombreux petits grains y, dont la taille est de 1’ordre de
20um.
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®gom=2° et ®eom=1°
RO :4.01/46.14/4.92
Fragments o = 4° (25% reconstruit)
Elargissement ey =4°

80% de la carte reconstruite

®gom=2° et ®cem=1°

RO :3.71/46.31/5.9

Fragments of.g = 4° (55% reconstruit)

Elargissement ey =4°

97% de la carte reconstruite

Figure V.15 : Microstructures obtenues a 1) ¢ =10s" £=0.6 contenant 30% de bainite granulaire et 2) & =10s £=0.15
contenant 5% de bainite granulaire a) Désorientations comprises entre 20° et 45° de la phase « superposées au
contraste de bande, b) Etape de reconstruction des fragments de la phase ¥ Orag = 4°, ¢) Carte d’orientation y selon
I’IPF//AC et conditions de reconstruction (Désorientations entre 15° et 58° en noir, supérieures a 58° en blanc)
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®gom=2° et Weom=1°
RO :4.01/46.14/4.92
Fragments g = 4° (25% reconstruit)
Elargissement ey =4°

80% de la carte reconstruite

2.a.
Ogom=2° €t Weom=1°
RO:4.1/465/5.2
Fragments o, = 4° (36% reconstruit)
Elargissement gy =4°
91% de la carte reconstruite
2.c.

Figure IV.16 : Microstructures obtenues & 1) ¢ =10s" £=0.6 contenant 30% de bainite granulaire et 2) ¢ =0.1s" £&=0.6
contenant 3% de bainite granulaire a) Désorientations comprises entre 20° et 45° de la phase « superposées au

contraste de bande, b) Etape de reconstruction des fragments de la phase rag = 4°, ¢) Carte d’orientation y selon
I’'IPF//AC et conditions de reconstruction (Désorientations comprises entre 15° et 58° en noir, supérieures a 58° en

blanc)
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Nous présentons le cas de deux petits grains y issus de cette carte. Le premier se situe a 1’intérieur
d’un grain déformé (Figure 1V.17), le second en bordure d’un autre grain y déformé (Figure 1V.18).
A l’aide de la figure de poles des Ol o mesurées superposées aux Ol o obtenues a partir de 1’01 y
marron recalculée (Figure 1V.17.2.b), nous confirmons que les deux jeux d’OI a sont compatibles.
Nous montrons aussi qu’elles ne sont pas compatibles avec 1’OI y verte, en tragcant la superposition
des figures de pdles des Ol a mesurées avec celles héritées du grain y vert (Figure 1V.17.2.c). Ce
petit grain y généré n’est donc pas un artefact de la reconstruction. Le deuxiéme exemple suit la
méme démarche de vérification (Figure 1V.18) et confirme la validité du petit grain rose, qui est par
ailleurs en relation de macle avec le grain vert. Pour mettre en évidence la trace du plan de macle,
les figures de poles sont tracées dans le repére d’acquisition des données EBSD.

oo} e me oy
// » \‘.\\ o \.\'x\ /"/ \"‘
F A, i b
/4 lrf/ o / ‘\
( [ 8 % G 'u
\ i T
v - \ v
4 \
\ / \ / \¢ . 7
N S ; pd . S
\-\.\____ _‘_‘,_.-/ \\_‘_ o g o
2.a. ““’ - -
ogy e o —— o e
o g S "‘\-_\ /-:'f ]
wy o o s I
/ \I | . ot o IJI | s |
SRS AYEI A
\ ) NEE bws N\ /
N : Nt i /'; Nooate i
\.__\_5_ _‘_)/ \\_‘_ ; ._‘_’/ \,_‘"_:"E _‘_;/
2.b. “’ — —
1o} — il —r— oy ——
/ . ‘\_\ o -+ ‘“\_ . "
/ X e ,{':ﬂ \ \
7, | ————— 20 -; BC-+GE-+PF_X0; Step=0.1427 um; Grid467x1087 / x b \ Y& P o™ \ I'/ F \\
[ 2 2 _ :{: :|| £ -.*’-{_ I P IE
m . F T L il R i £ LN
AC = X0 E\ ¥ 3 / k IS ¢y ) \ 5 o /
NEARYZA U LB AN Y
gt Y A NI S
2.C. — - -

ol 101

Figure 1V.17 : Microstructure obtenue & £=0.1s" &=0.6 - 1) Carte d’orientation yrecalculée avec mise en évidence
d’un petit grain marron recristallisé selon I'IPF//AC, 2) Figures de p6les (AC=X0) a) du grain y marron et des variants
hérités du b) grain ymarron et c) du grain yvert superposés aux variants « expérimentaux
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Figure IV.18 : Microstructure obtenue & ¢ =0.1s™ £&=0.6 1) Carte d’orientation ) yrecalculée et b) o héritée du grain
yrose, 2) Figures de pbles (AC=X0), a) des deux grains y rose et vert situés dans [’encadré noir, ainsi que celle b) des
variants théoriques hérités du grains y rose superposés aux variants « expérimentaux

[V.4.3. Effet de la vitesse de déformation et du taux de déformation
1V.4.3.1. Etat faiblement déformé &=0.15 a ¢ =10s1

L'analyse de I'état de l'austénite apreés une déformation jusqu’a €=0.15 (6~200MPa) s'appuie sur la
carte de référence (pas de 0.2um) présentée Figure 1V.15.2 et sur une carte additionnelle acquise sur
un champ plus grand (pas de 1um - surface de 1.6*1.2mm?) présentée Figure 1V.19. Les cartes a
ont été présentées respectivement en section 1V.2.1, Figure IV.5.a et section 1V.3, Figure 1V.12.a. A
faible déformation (¢=0.15), la microstructure héritée est principalement martensitique. Le nombre
de variants mesures au sein d'un méme grain y est elevé. Donc le taux de recalcul est trés bon,
méme sur un champ large acquis avec un pas de 1um. Cela permet une analyse un peu plus
statistique des caracteéristiques de la microstructure initialement détectées sur une carte EBSD 'en
haute résolution spatiale'.

A ce taux de déformation, les grains austénitiques n'ont subi qu'une légére évolution morphologique
(rapport d'aspect évalué a 2 a partir des cartes recalculées - Figure 1V.19, et a 1.25 a partir de
I'imagerie optique). La structure granulaire n'excede pas 5% de la surface totale et se localise
uniquement aux ex-joints de grains y. Elle est complétement intégrée dans le recalcul a la phase
d'élargissement avec une tolérance wen=4°.

La texture macroscopique évaluée a partir des orientations y recalculées est donnée Figure 1V.19.c.
On note que la fibre <110>//AC se développe progressivement. Les grains appartenant a cette fibre
sont representés en vert Figure 1V.19.b (conformément au code de couleur de triangle standard) :
34% des grains en fraction surfacique appartiennent a cette fibre avec une tolérance angulaire de
15%.
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Figure 1V.19 : Conditions de déformation ¢ =10s™ £=0,15 a) Carte des désorientations comprises entre 20° et 45° de la
phase « superposée au contraste de bande, b) Carte d’orientation y selon I'IPF//AC, c) Figure de p6les inverse de y, d)
Carte des désorientations angulaires de y supérieures & 15° en noir, en bleu les désorientations 60°<111>, e) Carte du
GOS de y (critére angulaire pour la détection des grains : 8°)

160



Chapitre IV : Evolution de la microstructure de 1’austénite lors de la compression a chaud

Les macles thermiques sont encore visibles. La Figure 1V.20.1 présente un gros plan sur un grain y
maclé de la Figure 1V.15.2. Pour ce grain vy, nous retrouvons visuellement la morphologie et la trace
du plan de macle. Cependant, les rotations cristallines induites par la déformation plastique
modifient progressivement les caractéristiques de la macle thermique : le joint n'est plus strictement
désorienté de 60°<111> et le plan de macle s'écarte d'un plan {111}. Sur la carte y reconstruite sur
un champ large, présentée Figure 1V.19.d, on visualise les joints y/y proches d'une relation de
macle. Cette carte confirme que les macles thermiques sont encore visibles apres une déformation
de 0.15.

2.a.

111}

2.b.

001 101

Figure IV.20 : 1) Carte d’orientation y reconstruite selon I'IPF//AC (¢=10s" £=0.15). En noir les désorientations
supérieures a 58°, en bleu les désorientations 60°<111> & 5° pres. 2) Figures de péles a) de I’ensemble du grain et b)
au niveau du joint de macle avec mise en évidence de la trace du plan de macle
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de ’austénite lors de la compression & chaud

Sur cet état déformé, il est intéressant d'analyser I'aptitude de MERENGUE 2 a révéler les gradients
d'orientation de I'austénite induits par la déformation. Pour cette analyse, il est important de préciser
que seuls les gradients transmis a la phase héritée sont détectables et a condition d’étre supérieurs a
I’incertitude de calcul de I’Ol .

Pour cela, on trace en premier lieu la carte du GOS (Grain Orientation Spread) donnée Figure
IV.19.e. Les grains y présentent des GOS allant de 4° a 23°. On rappelle que les méthodes de
reconstruction donnent en moyenne des valeurs du GOS de 2 a 3° dans un grain recristallisé, qui ne
devrait pas présenter de dispersion d'orientation (Chapitre 111, section 111.2.1). Cela permet d'évaluer
I'incertitude dans I'évaluation des désorientations locales par recalcul. Pour I'état déformé jusqu’a
€=0.15, le GOS de la majorité des grains est significativement supérieur. En moyenne, les grains ont

By

un GOS de 7° a 10°. Par conséquent, le recalcul permet bien de traduire les effets de la déformation.

Les Figure 1V.21 et Figure 1V.22 présentent un gros plan sur deux grains vy, sélectionnés
respectivement sur les cartes Figure 1V.15 et Figure 1V.19. On rajoute un nouveau type de
cartographie : a chaque pixel d’un grain parent précédemment identifié, on affectera la
désorientation du pixel par rapport a I’orientation moyenne du grain (partie b. des figures). La sous-
structure de déformation peut ainsi étre mise en évidence.

Le premier grain déformé (GOS=7.4) de la Figure 1V.21 présente deux caractéristiques
remarquables. D'une part, deux microbandes de déformation traversant le grain parallélement a un
plan {111} sont visibles a la fois sur la cartographie d’orientation (en bleu) et sur la carte de
dispersion de I’OI y (ce plan ne correspond pas a un plan ayant un facteur de Schmidt élevé). C’est
au niveau de ces microbandes que 1’OI y est la plus dispersée. La désorientation entre le grain et la
microbande au niveau du trait blanc est de 28°. La seconde microbande présente une désorientation
plus faible de I’ordre de 10°. D'autre part, au voisinage d'un joint de grains y, un sous-domaine
désorienté de 10° par rapport au reste du grain se forme. Afin de valider son existence, nous avons
comparé les Ol a mesurées avec celles héritées de 1’OI y locale calculée. En prenant en compte a la
fois les dispersions liées a la transformation de phase et & la déformation en v, les contours restitues
pour ce grain vy et la présence du sous-grain sont fiables.

Figure 1V.21 : Conditions de déformation ¢ =10s™ =0.15 a) Carte d’orientation y selon I’IPF//AC et figures de poles
prises uniquement a la frontiére de la bande avec mise en évidence de la trace du plan de glissement {111}, b)
Dispersion de 'Ol dans le grain ypar rapport a I’OI moyenne (¢,=235.42 ¢ =65.87 ¢,= 161.35) et figures de poles de
l’ensemble du grain
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de 1’austénite lors de la compression a chaud

Le deuxiéme grain déforme, présenté en Figure 1V.22, est exceptionnellement allongé avec une
taille supérieure a la taille moyenne de 50um. Son GOS est de 24. On voit a nouveau des
désorientations importantes au voisinage du joint de grain et on devine de possibles traces de
bandes de glissement, qui semblent réparties de facon plus homogéne dans le volume du grain (ces
traces sont compatibles avec un plan de glissement {111} de facteur de Schmidt élevé). La aussi,
nous avons Vérifié qu'il ne s'agit pas d’un artefact, car ces bandes correspondent a plusieurs variants
visibles sur la cartographie d’orientation en o.. Lorsqu’une macle thermique sépare le grain en deux
parties, on note que ces microbandes se développent de part et d’autre de la macle (Figure 1V.22.c).

{100}

m

AC = X0

C) N - 50 v BC +IPF_X0; Step=1.024 um; Grl o0 0

Figure 1V.22 : Conditions de déformation ¢ =10s™ £=0.15 a) Carte d’orientation y selon I'IPF//AC et figures de pdles
prises uniquement a la frontiére de la bande avec mise en évidence de la trace du plan de glissement {111}, b)

Dispersion de 1’OI dans le grain y par rapport a I’OI moyenne (¢=169 ¢=122.7 ¢,=294.1) et figures de pdles de
[’ensemble du grain, c) Mise en évidence d ‘une macle traversant la bande et figures de poles de la zone encadrée en

rouge
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de ’austénite lors de la compression & chaud

1V.4.3.2. Etat fortement déformé £=0.6 a & =10s"1

L'analyse de I'état de l'austénite apres une déformation de €=0.6 (6~250MPa) s'appuie sur la carte
de référence (pas de 0.2um) présentée Figure 1V.15.1 et redonnée Figure 1V.24, et partiellement sur
une carte additionnelle acquise sur un champ plus grand (pas de 1um - surface de 1.6*1.2mm?)
présentée Figure 1V.23. Les cartes a ont été présentées respectivement en section 1V.2.1, Figure
IV.5 et section V.3, Figure 1VV.12. Avec un pas de 1um, le taux de reconstruction chute a 29% (il
était de 80% sur une carte de référence - pas 0.2um). Dans certaines zones, le voisinage entre les
variants mesurés (avec une résolution spatiale de 1um) ne permet pas de déterminer des fragments
fiables avec une tolérance angulaire de 3° a 4°. Pourtant, localement, le nombre d'orientations reste
important. Il semble donc que cette chute du taux de reconstruction soit liée a une forte dispersion
d'orientation dans la matrice austénitique, et il devient impossible de relier des variants distants de
quelgues microns a un parent unique avec une faible tolérance angulaire. L'essentiel de I'analyse de
cet état s'appuiera donc sur I'analyse de la carte de référence.

On rappelle qu'a ce taux de déformation, les grains austénitiques sont fortement aplatis (rapport
d'aspect évalué a 4 a partir de la Figure 1V.15.1, et a 3.7 a partir de I'imagerie optique). La structure
granulaire recouvre 30% de la surface totale. La taille de ces grains reste faible (en moyenne 3um).
Mais ils forment des amas de 10 a 20 um, qui se développent a partir des joints de grains y (Figure
IV.15.1). lls peuvent donc dans certaines zones recouvrir toute la largeur d'un grain austénitique
déforme.

La texture macroscopique évaluée a partir des orientations vy recalculées est donnée Figure 1V.23.c.
Malgré un faible taux de reconstruction, on confirme le renforcement de la fibre <110>//AC. Ce
résultat est compatible avec le recalcul indirect global obtenu a partir des données de diffraction des
rayons X (Figure 1V.11.b). Les grains appartenant a cette fibre sont isolés sur la carte de référence
(Figure 1V.24.a) et le résultat est donné Figure 1V.24.c (les grains complémentaires sont donnés
Figure 1V.24.d). Les grains n'appartenant pas a cette fibre ont un axe <225> parallele a I’axe de
compression (40% en fraction surfacique, sur cette carte). Ils correspondent a la composante
minoritaire évaluée par méthode de recalcul a partir des textures héritées (Figure 1V.11) et qui peut
étre surestimée sur cette carte de référence.
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Figure V.23 : Conditions de déformation & =10s™ £=0.6, a) Carte des désorientations comprises entre 20° et 45° de «

superposées au contraste de bande, b) Carte d’orientation de y selon I'IPF//AC, c) Figure de pdles inverse de la phase
yrecalculée par rapport a ’axe de compression horizontal
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Figure IV.24 : Carte de référence pour les conditions de déformation & =10s™ et £&=0.6, a) Carte d’orientation y selon

I’'IPF//AC et b) Carte du GOS de y (critere angulaire pour la détection des grains : 8°). Mise en évidence des grains c)
majoritairement orientés selon la fibre <110>//AC avec une tolérance de 15° et b) majoritairement de composante
<225> par rapporta AC
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Figure 1V.25 : Conditions de déformation &=10s" &=0.6. a) Dispersion de 1’OI dans le grain y par rapport a 'Ol

moyenne (¢=296° ¢p=42° ¢»,=53°), b) Figures de pbles du grain y recalculé, c) Cartographie d’ orientation y selon
I’IPF//AC et d) Profil de désorientations le long de la fleche blanche
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Figure 1V.26 : Conditions de déformation ¢=10s" &=0.6. a) Dispersion de 1’Ol dans le grain y par rapport d 1’0l

moyenne (¢= 201.3° ¢=138.9° ¢»,=92.8°), b) Figures de poles du grain yrecalculé et ¢) Cartographie d’orientation y
selon I'IPF//AC, d) Profil de désorientation le long de la fleche blanche
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de ’austénite lors de la compression & chaud

A nouveau, nous tentons d'évaluer la sous-structure de déformation de l'austénite. Deux exemples
sont étudiés. Les Figure 1V.25 et Figure 1V.26 présentent un gros plan sur deux grains y (GOS=9.7
et GOS =11.8) sélectionnés sur la carte Figure 1V.24. Les cartographies de la dispersion de 1’0l
dans le grain par rapport a 1’0OI moyenne sont présentées en Figure 1V.25.c et Figure 1V.26.c. Un
écart d'orientation par rapport a la moyenne de 20° est obtenu dans certaines localisations des grains
(aux joints de grains et dans les zones a forte concentration de microbandes de déformation). Dans
les deux cas, on révele aprés recalcul un gradient de désorientation cumulé au maximum de 20° sur
60um (Figure 1V.25.d et Figure 1V.26.d). Le profil en Figure 1V.26.d est moins continu que celui de
la Figure 1V.25.d. Ce dernier présente en effet des sauts marqués (> 10°) au passage des trois zones
de localisation de la déformation. A l'inverse, nous avions vu dans le chapitre Il que dans des
grains y non déformés, il n’y a pas de gradient de désorientations cumulées (chapitre Ill, section
[11.2.1.1). Ce gradient est donc significatif et traduit la dispersion induite par la déformation
plastique.

Le premier grain y ne possede pas de localisation marquée de microbandes de glissement. Il y a un
gradient continu dans le grain (Figure 1V.25.d). Il appartient a la fibre <110>//AC. Par ailleurs, les
plus fortes désorientations par rapport a lI'orientation moyenne se situent au voisinage du joint de
grains y, ou la microstructure héritée est de type granulaire.

Le second grain vy, n’appartenant pas a la fibre <110>//AC posséde deux zones denses de
microbandes, d’une épaisseur inférieure a 10um et désorientées chacune de 20° par rapport a leur
voisinage (Figure 1V.26.d).

1V.4.3.3. Effet d’'une diminution de la vitesse de déformation

L'effet de la vitesse de déformation est illustré sur les états fortement déformeés (¢=0.6) avec les
vitesses de déformation variant de 10s™ & 0.1s. Nous rappelons que la courbe rhéologique
présentée en Figure IV.1 montre un adoucissement & la vitesse de déformation &=0.1s™, qui n'est
pas observé a £=10s"". Par conséquent, la contrainte pour ces deux états aprés déformation & £=0.6
est de 250MPa pour ¢&=10s"et 170MPa pour £=0.1s". Les microstructures o obtenues avec des
vitesses de déformation de 10s™ et de 0.1s™ sont comparées en Figure 1V.27 pour la microscopie
optique. La Figure 1V.29 compare les cartographies EBSD de référence de la phase o héritée (pas
de 0.2um) et les cartes austénitiques reconstruites correspondantes. Ces cartes ont déja été
presentées précedemment en Figure 1V.16.

La fraction surfacique de structure granulaire diminue significativement avec la vitesse de
déformation. Elle passe de 30% & 3% lorsque la vitesse de déformation varie de 10s™ et de 0.1s™.
Pour une vitesse de 0.1s™, la microstructure héritée présente majoritairement une structure en lattes.
Cela améliore la reconstruction de I’austénite, comme déja discuté en section 1V.2.2.

Avec la diminution de la vitesse de déformation, il devient difficile de mettre en évidence les
anciens joints de grains austénitiques par microscopie optique (Figure 1V.27.a) ou par le tracé des
désorientations comprises entre 20° et 45° (Figure 1V.28.2.a). Les tendances qui se dégagent sont
les suivantes. Le rapport d’aspect des grains y diminue avec la vitesse de déformation : il passe de 4
a4 1.7 pour £=0.1s". La distribution de taille de grains est bimodale : on retrouve de grands grains
allongés et d’autres plus équiaxes de petites tailles. Les desorientations comprises entre 20° et 45°
laissent apparaitre des petits grains équiaxes y d’environ 20um. Il peut s’agir de petits grains
recristallisés dynamigquement. L’existence de ces grains est confirmée par le recalcul, puis validée
comme dans les exemples des Figure 1V.17 et Figure 1V.18.
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de 1’austénite lors de la compression a chaud

Figure IV.27 : Micrographies optiques apreés attaque Nital 3% de la microstructure héritée dans le cas d’une une
déformation maximale de 0.6 & une vitesse de a) ¢ =10s™ et b) & =0.1s™. L axe de compression est horizontal

Figure V.28 : Cartographies EBSD des microstructures aprés déformation & £=0.6 et 1) ¢=10s", 2) £=0.1s"
a) Cartes des désorientations angulaires « comprises entre 20° et 45° en vert, b) Cartes des désorientations angulaires

a selon le code couleur suivant

1°-5° | 5°-20° [Pl
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de 1’austénite lors de la compression a chaud

Figure 1V.29 : Cartographies EBSD des microstructures aprés déformation & ¢=0.6 et 1) ¢ =10s™, 2) ¢ =0.1s™.
a. Cartes des désorientations angulaires « comprises entre 20° et 45° en vert, b. Carte d’orientation y selon I'IPF//AC,

¢. Dispersion de 1’0l dans le grain y par rapport a I’OI moyenne. Le contraste de bande correspond aux zones dont la
désorientation est supérieure a 30°.
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Figure 1V.30 : Grains y reconstruits aprés déformation a ¢ =0.1s™ £=0.6. a) Cartographie d’orientation y selon
I’IPF//AC, b) Dispersion de 'Ol dans le grain y par rapport a I’OI moyenne (Grainl : ¢;= 84.5° ¢p=48° ¢,=274.6°,
Grain2 : ¢,= 108.5° ¢=75° »,=240°, Grain3 : ¢,= 294° ¢=86.7° ¢»=185°), ¢) Figures de poles du grain yrecalculé,
d) Profil de désorientation le long de la fleche noire
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Chapitre IV : Evolution de la microstructure de ’austénite lors de la compression & chaud

Cet état de deformation permet de mettre en évidence les sous-structures de déformation. La Figure
IV.30 présente un gros plan de trois grains austénitiques issus de la carte Figure 1V.29.2.c. Les
grains A, B et C ont respectivement des GOS de 9.5, 15 et 21.

Le grain A vert (conformément au code de couleur de triangle standard) est homogene en
déformation. Il ne présente pas de zones denses de microbandes de déformation. Sur la figure b, on
semble distinguer les traces de deux plans de glissement. L'activation de ces deux plans est
compatible avec l'orientation du grain, tres symétrique par rapport a I'axe de compression (figure c).
Par ailleurs, deux sous-domaines désorientés de 10° avec le reste du grain se forment a gauche le
long du joint de grain v.

Les grains B et C s’écartant de la fibre <110>//AC ont tendance a présenter de fortes concentrations
de microbandes de déformation. Dans le grain B, en violet, deux microbandes de déformation d’une
largeur n’excédant pas 10um et désorientées de 20° par rapport a 1’0l moyenne du grain sont
visibles.

Le grain C présente quant a lui une unique microbande de déformation, toujours d’une largeur
n’excédant pas 10um. Elle est fortement désorientée et scinde le grain en deux. La désorientation de
part en part de la microbande est de 1’ordre de 45° sur 8um. Il y a un gradient de 60° entre le
sommet et le bas du grain.

Nous n’avons pas retrouvé de telles configurations pour les états déformés a la vitesse de
déformation de 10s™. Cependant, nous n'avons approfondi qu'un nombre limité de grains
austénitiques. Une analyse sur un plus grand nombre de grains serait nécessaire pour attribuer ces
configurations spécifiques a un effet de la vitesse de déformation sur 1’évolution des
microstructures de déformation.
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IV.5. Alliage Fe-Ni

[V.5.1. Matériau modele 30%Fe-70%Ni

Pour améliorer notre compréhension sur le comportement a chaud de 1’austénite, nous avons choisi
de compléter 1’étude de I’acier bas carbone 0.06%C par une étude sur un acier austénitique mode¢le.
Elle s’appuie sur des échantillons de 30%Fe-70%Ni élaborés antérieurement a nos travaux pour une
¢tude interne d’ArcelorMittal [Réglé06]. La campagne a été détaillée au chapitre 11, section 11.1.1.
L’ensemble de la campagne d’essai intégre des essais de compression uniaxiale, de laminage et de
compression plane a tres haute température du type ‘channel die’.

€ 0,36 0,7 1,2 2,1 4,9
700°C Déformé Déformé Déformé Recristallise
dynamiquement
800°C Déformé Déformé Partlgllemept Partlgllemept Recrl_stalllse
recristallisé recristallisé dynamiquement
900°C Déformé Partlgllemept Partlgllemer)t Recrl_stalllse Recrl_stalllse
recristallisé recristallisé dynamiquement dynamiquement

Tableau 1V.2: Etat de I'alliage Fe-70Ni aprés déformation & ¢ =10s™ par compression uniaxiale allant de 700°C &
900°C, suivie d'une trempe immédiate. La taille de grains initiale est de plus de 100um.

Les résultats de compression uniaxiale & la vitesse de déformation £=10s™ ont été synthétisés par
H. Réglé dans le Tableau 1V.2. Ce tableau confirme qu’il n’y a pas de recristallisation dynamique a
800°C pour I’alliage 30%Fe-70%Ni jusqu'a la déformation £=0,7. Les micrographies optiques des
microstructures déformées a 0.36, 0.7 et 1.2 sont présentées en Figure 1V.31. A faible déformation
(€=0.36), les macles thermiques sont encore clairement visibles. Pour une déformation £=0.7, il est
difficile de reconnaitre la morphologie des macles. Le long de quelques joints de grains déformés
commencent a apparaitre de petits grains recristallisés. Enfin pour une déformation &=1.2,
localement certaines zones sont totalement recristallisées, alors que dans d’autres, les grains sont
encore dans 1’¢tat déformé. Malheureusement, ces échantillons n'ont pas pu étre mis a disposition
pour une étude plus approfondie par EBSD.

Les échantillons que nous avons analysés ont été laminés & 700°C avec un taux de réduction en
épaisseur de 50% (£=0,8) et une vitesse de déformation de 10s™. Le temps de maintien aprés
déformation est inférieur a 10s. La taille de grains initiale était de 38um pour I'échantillon noté E7
et de 580um pour I'échantillon E11.
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Figure IV.31 : Microstructure des échantillons Fe-Ni aprés compression uniaxiale sur éprouvette cylindrique de 30, 50
et 70% a 800°C. La microstructure initiale est constituée de grains grossiers (tble a chaud 70P, Tr.=1100°C et
refroidissement air) [Regle06]

IV.5.2. Analyse de la sous-structure de déformation de I'austénite

Différentes cartographies EBSD ont été acquises sur les échantillons E7 et E11 pour approfondir
notre connaissance de la sous-structure de déformation de l'austénite et la comparer aux résultats
dégagés sur I'acier CMn-1 par reconstruction.

Les cartes de référence, pour les tailles de grains de 38um (taille proche de la taille de grain de
notre alliage) et 580um, ont respectivement été acquises avec un pas de 0.5um sur une surface de
380*285um?2 et un pas de 1um sur une surface de 1.1*0.8mmz2. Elles sont présentées en Figure
IV.32. La direction de laminage est selon I’axe horizontal des cartes EBSD.

Quelques soient leur taille, les grains déformés présentent de nombreuses désorientations
intragranulaires, en majorité des désorientations inférieures a 15° (Figure 1V.32.a). Par souci de
clarte, nous avons simplifié notre code de couleur pour les désorientations : les désorientations
inférieures a 15° ne sont pas tracées. Il est possible de reconnaitre des macles thermiques a leur
morphologie. Par contre, les désorientations mesurées le long de ces joints de ‘macle’ s’écartent
fortement de 60° et vont jusqu’a atteindre 45° (voir Figure 1V.32.a : les joints noirs caractérisent les
désorientations de 45° & 58°). Ainsi aprés déformation, il n’y a plus de relation de macles. Les
rotations cristallines de part et d’autre du joint de macle font que leur désorientation avec la matrice
n’est plus de 60°<111> strictement. Seuls les nouveaux grains recristallises visibles dans 1’encadré
de la Figure 1V.32.2.a contiennent des macles cohérentes.

Pour évaluer la dispersion d’orientations dans les grains, nous tragons a nouveau pour chaque grain
(identifié avec un critere angulaire de 10° sur la carte EBSD), la carte de dispersion de 1’0l locale
par rapport a la moyenne du grain (Figure 1V.32.b) et la carte du GOS, correspondant pour chaque
grain & la moyenne de ces dispersions (Figure 1V.32.d).

On observe des écarts élevés des GOS d’un grain a un autre : les valeurs maximales du GOS
peuvent atteindre jusqu’a 25°. Il faut noter que les grains identifiés pour le calcul du GOS
correspondent a des zones appartenant au méme grain parent, subdivisé par les anciennes macles.

L’analyse des dispersions de I’Ol moyenne par grain permet de mettre en évidence les zones de
fortes désorientations. Quelque soit la taille initiale des grains austénitiques, les désorientations
s’accumulent le long des joints de grains. Dans certaines zones, on observe des écarts par rapport a
1’01 moyenne de 30°. Par ailleurs, ce type de carte révéle a nouveau la trace de microbandes de
déformation se formant dans les grains déformés. Il est également remarquable de noter que les
différentes parties d’un méme grain parent, subdivisé par les anciennes macles, adoptent souvent un
comportement semblable (méme répartition des microbandes de part et d’autre d’une macle —Figure
IV.32.2.b).
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Figure 1V.32 : 1) Echantillon E7 et 2) Echantillon E11 - a) Carte des désorientations 15°<@ <45°: en jaune;
45°< @ <58° en noir; € >58°: en rouge, b) Dispersion de I’OI dans le grain y par rapport a 1’OI moyenne, ) Carte
d’orientation selon I'IPF//DL et désorientations supérieures a 15° en noir, d) Carte de GOS (les grains sont identifiés

avec un critére angulaire de 10°)
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Les tendances concernant la sous-structure de déformation de I'austénite, que nous avons déduites
pour la nuance CMn-1 a partir de nos reconstructions, sont effectivement observées directement sur
un alliage austénitique ‘'modele’ déformé a chaud.

Apres déformation, les macles thermiques reconstruites pour 1’acier CMn-1 ne sont plus cohérentes
et ne présentent méme plus de désorientations de type 60°<111> selon les conditions de
déformation. Morphologiquement, elles sont encore visibles pour I’état déformé & &£=10s™ et
€=0.15 (Figure IV.15). Les désorientations s’écartent de 60° jusqu’a 50°. Pour les états déformés
jusqu’a €=0.6, nous n’avons pas pu les mettre en évidence. Nous supposons qu’elles n’ont pas été
reconstruites, car ce sont des zones fortement désorientées favorisant la transformation de phase et
générant préférentiellement une structure granulaire défavorable au recalcul. L’analyse de
I’austénite résiduelle en Figure IV.8 supporte cette hypothése.

Certains grains déformés ont des GOS tres élevés. On obtient des GOS jusqua 15° par
reconstruction et jusqu'a 25° en observation directe, pour des tailles de grains équivalentes (a noter
gue le mode de déformation varie aussi entre les deux observations). Il est cependant assez probable
que I'on sous-estime la désorientation moyenne dans un grain lors de la reconstruction. En effet, les
zones fortement désorientées aux joints de grains sont souvent peu reconstruites par la présence de
structure granulaire. De facon générale, la reconstruction ne révélera qu'une partie des
désorientations parentes : celle intégralement transmise par la transformation.

De fortes désorientations (jusqu'a 30° sur le Fe-Ni) s'accumulent au niveau des joints de grains.
Cela donne une image de la structure de déformation de l'austénite ayant conduit a la formation de
zones granulaires. Nous avions noté qu'il était nécessaire d’ouvrir les tolérances angulaires lors de
la phase d’élargissement jusqu'da we,=15° pour intégrer une partie de ces grains. Cela devient
cohérent au vue des désorientations mesurées dans la microstructure de 1’alliage Fe-Ni.

Au sein des grains, des lignes de désorientations inférieures a 15° révelent la trace de microbandes
de déformation, également mises en évidence par le recalcul dans la nuance CMn-1. Dans la suite,
nous faisons quelques gros plans sur des grains Fe-Ni particuliers, afin de mieux analyser les profils
de désorientation dans certaines zones caractéristiques.

1V.5.2.1. Formation de microbande de déformation

Dans les grains déformés de Fe-Ni (voir un exemple Figure 1V.33), nous observons de nombreuses
microbandes de déformation qui se développent parallelement a des plans {111} ayant un facteur de
Schmidt élevé. Cela correspond donc a un glissement planaire paralléle au plan {111}. On distingue
cependant deux types de configurations.

Dans la zone encadrée en noir, les espacements entre microbandes sont visibles et plutdt réguliers.
Cette configuration conduit a un gradient de désorientation constant de 15° pour 50um (Figure
IV.33.d). Ce type de gradient a également été obtenu par recalcul pour 1’acier CMn-1 apreés
déformation & £=10s" jusqu’a £=0.6 (Figure 1V.25).

L'encadré rouge pointe une zone a forte concentration de microbandes de déformation (I'espacement
entre bandes n'est plus visible avec la résolution spatiale de la carte EBSD). L'épaisseur de cette
zone peut atteindre 20um, dans I’exemple présenté en Figure 1V.33 elle a une largeur de 10um. Le
profil perpendiculairement a la trace des plans {111} est trés différent. En effet au sein de cette
zone, se développe un saut de désorientation tres important : on observe des désorientations de 20°.
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Ces deésorientations internes sont dues a une rotation locale du cristal au sein de la microbande pour
accommoder le cisaillement imposé par la déformation du grain. Cette rotation est visible sur les
figures de podles (Figure 1V.33.c). Ce type de gradient a également été obtenu par recalcul pour
I’acier CMn-1 aprés déformation & & =10s™ jusqu’a €=0.6 (Figure IV.26). Des marches de 20° sont
visibles lors de la traversée de microbandes épaisses.

En étudiant la structure de déformation a chaud par compression plane d'un acier 304SS et 30%Fe-
70%Ni, Taylor et coll. avait montré une dépendance des sous-structures de déformation en fonction
de ’orientation du grain déformé [Taylorl1]. Deux types de sous-structures se forment en fonction
de I’orientation Cube ou non-Cube du grain (Chapitre I, Figure 1.30). Pour une orientation non-
Cube, ils mettent en évidence de fines microbandes que nous mettons également en évidence avec
le recalcul, mais pour des grains orientés <110>//AC. Pour une orientation Cube, le grain se
fragmente en sous-grains équiaxes. Cette configuration est rarement observée dans notre étude.

{11}

c)

204 —— Microbandes fines
——— Microbande épaisse

Désorientation (°)
=

T T T T T
0 10 20 30 40 50 60

d) Distance (um)

Figure 1V.33 : Echantillon E11 a) Cartographie en contraste de bande, b) Dispersion de 1’OI dans le grain y par
rapport a I’Ol moyenne ($=43.66, ¢=21.34, ¢,= 36.86), C) Figures de pdles d une bande de cisaillement avec X0=DL
(encadré rouge), d) Profils de désorientation le long des fléches rouge et noire
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Certains grains développent deux systemes de glissement (Figure 1V.34). L’intersection de bandes
de glissement accélére la formation de ces microzones fortement désorientées. Au niveau de ces
intersections, la mesure d’orientation par EBSD est difficile. Un pas d’acquisition de 70nm a
pourtant été utilisé pour la cartographie de la Figure 1V.34. La surface cartographiée est de
76*57um?2. Cette configuration doit exister dans 1’acier CMn-1 déformé (voir Figure 1V.30 — grain
A). Elle est cependant rarement mise en évidence, peut étre du fait du peu de grains analysés ou du
fait d'une limitation du recalcul.

L’intersection d’une ancienne macle thermique et de microbandes de cisaillement est également
possible (Figure 1V.35). Dans le plan d’observation, le cisaillement de la macle conduit a la
formation d’une marche sur ses joints, ici d’une hauteur de 3 pum. Les désorientations, a
I’intersection de la bande de cisaillement et de la macle, sont trés élevées. Elles sont de I’ordre de
20 a 30°. Ce type de configuration est détectable par MERENGUE 2 (encadré noir Figure 1V.15.2).

Figure 1V.34 : Echantillon E7 a) Contraste de bande, b) Carte des désorientations intragranulaires par rapport a 'Ol
moyenne du grain (¢,=354.7, ¢=40.3, ¢,=104.4) — [’ensemble des pixels non indexés ont été extrapolés

Figure V.35 : Echantillon E7 a) Carte des désorientations supérieures a 5°, b) Cartographie d’orientation selon
I’'IPF//DL et ¢) Dispersion de 1’OI dans le grain y par rapport a I’OI moyenne ($=152.8, ¢=8.1, $,=64.2)
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Dans I’alliage Fe-Ni, ces microbandes de déformation deviennent des sites potentiels de
germination lors de la recristallisation de 1’austénite. Il est cependant plus aisé de les mettre en
évidence dans le cas d’une taille de grains élevée. Les microbandes s’accumulent alors jusqu’a
former des bandes d’une largeur allant jusqu’a 40um. Dans ces bandes se forment des grains
recristallisés maclés (Figure 1V.36.2.a). Les grains recristallisés dans 1’échantillon E7 (taille de
grains de 38um, hors microbande) présentent également des macles vérifiant rigoureusement la
relation 60°<111> (Figure 1V.36.1.a). Les grains recristallisés ont une taille inférieure & 10pum pour
I’échantillon E7 et en moyenne de 15um pour I’échantillon E11. Ces grains ont des orientations
aléatoires par rapport aux grains austénitiques dans lesquels ils se forment (Figure 1V.36.b). Cela
conduit a une texture de recristallisation peu marquée ne présentant plus les composantes de
déformation.

Ce type de grains recristallisés n'a pas été obtenu par recalcul sur I'état déformé jusqu’a £=0.6 a la
vitesse de déformation £=10s™. Au cours du chapitre Ill, nous avions mis en évidence que la
réduction de la taille de grains austénitiques réduisait la trempabilité de I'acier : méme lors d’une
trempe a 80°C/s, les grains austénitiques de petites tailles se transforment en ferrite polygonale. On
peut donc s'interroger sur la présence de petits grains y recristallisés avant transformation, qui
auraient favorisé la formation des structures granulaires. Cette hypothése ne peut pas étre
définitivement exclue. Cependant deux observations ne confirment pas cette hypothése :

(1) l'orientation de structure granulaire est souvent compatible, certes a une tolérance
angulaire élevée, avec l'orientation austénitique au cceur du grain,

(2) l'austénite résiduelle mesurée dans les zones granulaires est en moyenne proche de
I'orientation de I'austénite recalculée au ceeur du grain.

Par conséquent, la structure o granulaire observée pour la nuance CMn-1 ne peut pas étre héritée de

grains y desorientés aléatoirement. Elle se forme plutdt & partir des zones de fortes localisations de
la déformation, présentant des désorientations importantes (section 1V.5.2.2).
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I - 0 -; 5C+PF_X0; Step=0.07 pm; Grid652x463

=50 pm; BC-+PF_X0; Step=0.3 um; Grid518x421

Figure 1V.36 : 1) Echantillon E7 et 2) Echantillon E11 a) Carte de répartition des désorientations de 60° selon un axe
<111> en bleu dans les grains recristallisés, b) Carte d’orientation selon I'IPF//DL. 2.c. Dispersion de 'Ol dans le
grain y par rapport a 'Ol moyenne (§=62.5, ¢=24.7, ¢,= 74.7)
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1V.5.2.2. Localisation de la déformation aux joints de grains

Des désorientations importantes se développent egalement aux niveaux des joints de grains. Il s’agit
principalement de désorientations supérieures a 45° (Figure 1V.32.1.a). Pour I’acier CMn-1, les
désorientations entre les grains reconstruits sont comprises entre 20 et 58°. Le long de ces joints de
grains fortement désorientés germent des structures granulaires de petites tailles (3um) qui limitent
I’acces a I’information cristallographique.

Pour I’alliage Fe-Ni, ces joints de grains fortement désorientés sont des sites privilégiés pour la
germination de grains recristallisés. En effet, il est possible d’observer des sous-structures équiaxes
au niveau du joint de grain déformé de 1’ordre du micrométre. Elles sont plus présentes dans le cas
d’une petite taille de grains austénitique initiale, illustrées ici sur 1I’échantillon E7 (Figure 1V.37.1).
Le réseau de faibles désorientations au voisinage du joint se désoriente progressivement pour
former de nouveaux grains désorientés de 20° par rapport a leur voisinage. La réduction de la taille
de grains austénitiques favorisant la formation de ferrite, nous pouvons supposer que cette sous-
structure développée le long du joint de grain austénitique est a 1’origine des structures granulaires
décorant les anciens joints de grains austénitiques dans la microstructure héritée de 1’acier CMn-1.

La formation de nouveaux germes fortement désorientés avec le reste de son environnement est
également possible a partir de ces sous-structures (Figure 1V.37.1.b). Le second exemple met en
évidence un grain recristallis¢ de Sum a ’interface d’un joint de grain et d’une ancienne macle
thermique (Figure 1V.37.2.b).

Figure 1V.37 : Echantillon E7 Formation de sous-structures au niveau des joints de grains déformés a) Cartographie
du contraste de bande, b) Carte des désorientations superposées au contraste de bande
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IV.6. Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés a la reconstruction de la microstructure et de la
microtexture de la phase parente y déformée a 800°C & partir des données issues de la phase a
héritée, pour la nuance CMn-1.

Le comportement rhéologique de lI'austénite a été déterminé en réalisant des essais de compression a
chaud a plusieurs vitesses de déformation. Ces essais montrent des comportements rhéologiques
différents en fonction de la vitesse de déformation. En particulier, nous avons observé un
phénoméne d'adoucissement pour la seule vitesse de déformation &£=0,1s™ & partir d'une
déformation €=0,3. Les analyses successives présentées dans ce chapitre ont permis de confirmer
que, dans ces conditions de déformation, I’austénite recristallise dynamiquement.

Les microstructures/microtextures o héritées par trempe, utilisées pour reconstruire les
microstructures austénitiques ont tout d'abord été caractérisées. Dans ce chapitre, elles sont
uniquement analysées en vue d'obtenir des informations sur lausténite déformée avant
transformation de phase et pour préciser les difficultés a reconstruire les microtextures parentes.
Parmi les principaux résultats, nous avons mis en évidence que :

- L’augmentation du taux ou de la vitesse de déformation favorise la formation d’une
structure o granulaire dont la taille est de ordre de quelques micrométres le long des
anciens joints de grains austénitiques. Cette structure granulaire apparait aux dépens de la
formation d'une microstructure martensitique. On note que la fraction de grains équiaxes
augmente avec la déformation et la vitesse de déformation.

- Ces grains de petite taille présentent des désorientations angulaires aléatoires avec leur
voisinage, avec une proportion importante de désorientations comprises entre 20° et 45°. Ce
type de zone n’est pas favorable a la reconstruction.

- La texture de transformation o se renforce avec l'augmentation de la déformation a vitesse
de déformation imposée (¢ =10s") autour d'une composante de fibre majoritaire <111>//AC,
et de composantes minoritaires <100>//AC et <211>//AC.

Ces observations permettent de dégager les informations suivantes sur 1’état métallurgique de
I’austénite déformée a chaud :

- L’augmentation du taux ou de la vitesse de déformation conduit a un allongement des grains
austénitiques perpendiculairement a I’axe de compression.

- L’austénite développe une fibre majoritaire <110>//AC ainsi qu’une fibre <225>//AC de
plus faible intensité pour les fortes déformations. Ces résultats sont confirmés par une
modélisation de la texture parente a partir du code LSTaylor prenant en compte les systemes
de glissement {111}[110]
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Malgré les difficultés rencontrées dans les zones granulaires et la forte dispersion des orientations
héritées dans un grain parent, les récents développements de MERENGUE 2 (ALGRID, recherche
de la RO optimale) couplés a des analyses cristallographiques plus poussées permettent de suivre
I’évolution de la microtexture austénitique de maniere fiable.

Les zones granulaires restent cependant problématiques a reconstruire. Grace a la détection de
I’austénite résiduelle dans ces zones, nous avons montré que les zones granulaires se développent
majoritairement en RO avec I’austénite détectée dans son voisinage proche. On ne soupgonne pas
de nouvelles orientations issues de grains vy recristallises. Par conséquent, nous avons augmenté les
tolérances angulaires durant la phase d’élargissement de la reconstruction pour intégrer les zones
granulaires, et mieux restituer les désorientations qui se développent au niveau des joints de grains
austénitiques.

S'appuyant sur ces outils de reconstruction, plusieurs caractéristiques de la microstructure et de la
microtexture de la phase parente déformée a chaud ont été obtenues en fonction de la vitesse de
déformation et du taux de déformation.

Selon que les grains de la phase parente appartiennent ou non a la fibre majoritaire <110>//AC, les
grains auront tendance a se déformer de facon différente induisant ainsi une forte hétérogénéité dans
la microstructure. Nous avons ainsi mis en évidence deux types de sous-structures, caractéristiques
de la déformation :

- une structure déformée de facon homogene lorsque les grains appartiennent a la fibre
majoritaire <110>//AC. De fortes désorientations (jusqu'a 20° par rapport a l'orientation
moyenne du grain) se localisent tout de méme au voisinage des joints de grains, ou la
microstructure héritée est souvent de type granulaire.

- la formation de zones a fortes densités de microbandes de déformation, zones présentant des
sauts de désorientation de plus de 20° avec leur environnement, pour les grains hors de la
fibre majoritaire.

Nous avons également noté que les macles thermiques sont encore visibles pour une déformation de
0.15 mais la relation de macle 60°<111> n'est plus respectée sous l'effet de la déformation plastique
imposée. Par contre, ses ex-macles thermiques sont peu restituées par recalcul aux fortes
déformations. Il est possible qu'elles se transforment preférentiellement en structure granulaire.

A la vitesse de déformation de 0.1s™, par la comparaison des variants hérités théoriques avec ceux
mesures, nous avons validé la présence de grains d’austénite recristallisés de 1’ordre de 20pum. Par
ailleurs, le facteur de forme des grains d'austénite est en moyenne beaucoup plus faible. Cela nous
permet de confirmer la recristallisation dynamique au cours de I'essai de compression a chaud.

Une analyse sur I’alliage modele 30%Fe-70%Ni nous confirme que les structures de déformation
reconstruites par MERENGUE 2 sont bien présentes lors de la déformation a chaud de matériaux de
type CFC a faible EFE.
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Chapitre V : Effet de la déformation de 1’austénite sur les microstructures de transformation de phase

Chapitre V : Effet de la déformation de I'austénite sur
les microstructures de transformation de
phase

Ce chapitre traite de l'effet de la déformation par compression a 800°C de l'austénite sur les
microstructures et microtextures héritées a température ambiante. Deux types de refroidissement,
déja décrits au chapitre 11, ont été réalisés directement aprés la compression a chaud :

- un refroidissement par trempe, qui a conduit aux états métallurgiques déja présentés au
chapitre 1V, pour évaluer la sous-structure de déformation de l'austénite en fonction des conditions
de déformation,

- un refroidissement par trempe jusqu'a 525°C pour réaliser un maintien bainitique isotherme
de 5 minutes a cette température. Comme cette campagne de compression a été réalisée sur des
éprouvettes adaptées au suivi dilatométrique, le signal dilatométrique enregistré lors du maintien
isotherme permet de suivre la cinétique de transformation bainitique.

Pour chaque type de refroidissement, nous caractérisons en détail I'évolution des microstructures et
microtextures héritées en fonction des conditions de déformation de l'austénite. Pour interpréter les
évolutions observees, nous nous appuyons sur la texture et la microtexture de déformation de
I'austénite que nous avons évaluées au chapitre IV a l'aide des méthodes de reconstruction.
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V.1. Analyse des états trempés apres compression a chaud de
I'austénite

Les différentes conditions de déformation par compression de l'austénite, réalisées dans le
simulateur thermomécanique GLEEBLE 3500, sont rappelées dans le Tableau V.1.

1000°C - 300s

N° 1 2
800°C 3

Vitesse de déformation (s*) | 0,1 10 10

Hélium

Déformation maximale 0,6 0,6 0,15

Tableau V.1 : Récapitulatif des conditions de déformation appliquées lors des essais de compression a chaud se
concluant par une trempe a l’hélium (80°C/s)

V.1.1. Evolution de la microstructure suite a la déformation de 1'austénite

La déformation par compression de 1’austénite suivie d’une trempe conduit aux microstructures
héritées rappelées en Figure V.1 pour les microscopies optiques et en Figure V.2 pour les
cartographies EBSD. Les cartographies EBSD correspondent aux cartes de référence étudiées dans
le Chapitre IV.

a) 4 S b) T o) A vl

Figure V.1 : Micrographies optiques aprés attaque Nital 3% de la microstructure « aprés déformation & la vitesse de
déformation & =10s™ et une déformation maximale de a) £=0.15 et b) £=0.6, ainsi que ¢) & =0.1s™ et &=0.6

At

Quelques soient les conditions de déformation suivies d’une trempe, la microstructure a héritée est
trés complexe (décrite au Chapitre 1V, section 1V.2). On peut distinguer trois types de structure qui
se forment dans cet ordre lors de la trempe :

- des petits grains de 2-3um, qui germent principalement aux niveaux des joints de grains
austenitiques et probablement également au niveau des anciennes macles thermiques déformées
pour les états fortement déformés & la vitesse de déformation €=10s™ (comme discuté au chapitre
IV, section 1V.2.1). Lorsque le taux de déformation augmente de €=0.15% a 0,6% pour une méme
vitesse de déformation de 10s™, le taux de structure granulaire passe de 5 & 30%.
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- des lattes bainitiques plus grossieres (>2um) qui se développent le long d'un joint de grain
austenitique (déja observées suite a un traitement thermique) ou vers le cceur du grain a partir d'un
grain équiaxe (Chapitre 1V, Figure 1V.8)

- des lattes martensitiques plus fines (<1um) qui se développent principalement au ceeur des
ex-grains austénitiques (Chapitre IV, Figure 1V.5). Leur fraction surfacique décroit avec
l'augmentation de la déformation et la vitesse de déformation.

Cette évolution de microstructure avec la déformation de I'austénite influence la microdureté finale :
elle diminue de 345HV a 310HV (Tableau V.2).

Malheureusement le montage utilisé lors de ces essais, associé a une vitesse élevée de
refroidissement, ne permet pas de suivre dans ces conditions la cinétique de transformation durant
le refroidissement. Pour ces traitements, il ne nous est donc pas possible de déterminer les
différentes températures de formation de ces structures. Les essais réalisés dans le dilatometre sans
déformation au Chapitre Il montrent que la température de début de premiere transformation est
estimée a 555°C suite a une trempe. La microstructure sans déformation est majoritairement
martensitique avec présence de bainite (sous forme de paquets de lattes faiblement désorientées).
Cela donne une image de la microstructure obtenue sans déformation (de légeres différences sont
cependant possibles entre les essais dans le dilatométre et dans le simulateur Gleeble du fait des
différences de géomeétrie d'échantillon et de dispositifs de refroidissement).

L'évolution de microstructure avec le taux de déformation est aussi traduite par I'histogramme des
désorientations angulaires pour nos cartes de référence présenté en Figure V.3. Avec I’augmentation
du taux de déformation, les désorientations comprises entre 20° et 45° augmentent légerement alors
que les désorientations autour de 60° diminuent. Cette évolution est liée a I’augmentation du taux
de microstructure granulaire au niveau des ex-grains parents et a une faible augmentation de lattes
grossieres faiblement désorientées au détriment des lattes fines désorientées de 60°<655>.

L'analyse des axes de désorientations réalisée précédemment sur la campagne de traitements
thermiques (et synthétisée dans le Tableau 111.7 de la conclusion) a également été réalisée sur les
états hérités aprés déformation. Les axes aux désorientations de 8-12° sont beaucoup plus dispersés
que dans le cas des traitements thermiques. Par contre, les axes aux désorientations de 58-62°
traduisent les caractéristiques déja observées pour une microstructure bainito-martensitique. En
effet, les axes s'étalent de la position <665> vers <111>.

Pour ces microstructures mixtes héritées apreés déformation, nous avons déterminé a 1’aide de
MERENGUE 2 des relations d’orientations comprises entre celles de la martensite et de la bainite
issues de grains non déformés (Chapitre IV, Figure IV.14). La RO s’éloigne d’autant plus de GT
pour tendre vers la RO d'une bainite que le taux de déformation augmente.

Vitesse de déformation (s™) 10 0.1
Déformation maximale 0,15 0,6 0,6

Taux de microstructure granulaire (%) 5 30 3
Microdureté (HV 0.5) 345 310 345

Tableau V.2 : Evolution du taux de microstructure granulaire et de la microdureté en fonction des conditions de
déformation
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Figure V.2 : Cartographies EBSD des microstructures héritées aprés déformation suivie d'une trempe & & =10s™*
1) £&=0.15 et 2) £=0.6, 3) £ =0.1s" &=0.6. a. Cartes des désorientations angulaires comprises entre 20° et 45° en vert
superposée au contraste de bande, b. Cartes des désorientations angulaires selon le code couleur suivant

1°-

5°

5°-20°
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La réduction de la vitesse de déformation de 10s' & 0.1s' modifie significativement la
microstructure austénitique. Cela se répercute au niveau de la microstructure héritée : la fraction
surfacique de structure granulaire diminue significativement avec la vitesse de déformation. Elle
passe de 30% & 3%, lorsque la vitesse de déformation varie de 10s™ & 0.1s™. Cette diminution du
taux de structure granulaire s’accompagne d’une augmentation de la microdureté : elle passe de
310HV & 345HV. Comme pour &=10s, I’histogramme des désorientations présente un pic
majoritaire aux faibles désorientations et un pic minoritaire aux fortes désorientations.

0.25

§=10s" £=0.15
- < L
0.20 4 £=10s ) £=0.6
_ ¢=0.1s" £=0.6
X
(0]
2 0154
k5]
[
[0]
e
$ 0.10
- |
o
)
[V
0.05 4
0.00 T T X I ' T y 1 ¢ T ' T
0 10 20 30 40 50 60

Désorientation angulaire (°)

Figure V.3 : Histogrammes des désorientations angulaires des états de référence obtenus & partir des cartes présentées
en Figure V.2

V.1.2. Analyse de la texture de transformation

Les textures de la phase a, déterminées par diffraction des rayons X, ont été présentées sous forme
de figures de pdles au Chapitre IV (Figure 1V.9), pour les différentes conditions de déformation.
Méme si les textures o restent globalement peu marquées, elles développent tout de méme des
fibres particuliéres autour de I'axe de compression (AC) avec l'augmentation de la déformation.

La texture obtenue pour I’état déformé a ¢=10s" £=0.6 est finalement représentée sous forme de
figure de poles inverse par rapport a AC aprés avoir été symétrisée (Figure V.4.a). La texture se
renforce progressivement autour de la composante de fibre <111>//AC avec une extension vers la

position <112>. Une faible fraction de la phase o concentre également ses axes autour de
<100>//AC.

Pour interpréter la genése de ces composantes de fibre, il est essentiel d'avoir une image de la
texture parente. Grace a la méthode de reconstruction (Chapitre I, section 11.2.3.2), nous avons pu
calculer la texture parente pour la condition de déformation ¢ =10s" £=0.6 (rappelée Figure V.4.b).
Le resultat du calcul montre que 1’austénite développe une fibre majoritaire <110>//AC avec une
extension vers la position <102> et une composante minoritaire <225>.

La connaissance de la texture parente permet de simuler les textures héritées, dans un premier temps
sans sélection de variants, comme donnée Figure V.4.c. Cette simulation reproduit parfaitement les
différentes composantes de la texture expérimentale, avec toutefois une composante <100> plus
marquée. Les différences d'intensité de certaines composantes de texture sont relativement faibles.
Par conséquent, a I'échelle de la texture globale, ce résultat montre qu'il n'y a pas de sélection de
variants importante lors de la transformation de phase.
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11

101

102

b) 07 087 105 123 141 161 181 203 227 252 281 319

C) 025 075 125 175 225

Figure V.4 : Textures représentées sous la forme d'une figure de p6les inverse paralléle & AC a) de la phase «
symétrisée par rapport a I’axe de compression, b) de la phase parente y calculée de I’échantillon déformé jusqu’a
£=0,6 et avec une vitesse de déformation ¢ =10s™, c) de la phase o simulée sans sélection de variants a partir de la
texture austénitique calculée en b)

Par la suite, nous distinguerons les orientations héritées par les différentes composantes de texture
de la phase parente. En effet, au Chapitre 1V, nous avons montré que les grains y développent deux
types de sous-structures en fonction de leur appartenance a la fibre <110>//AC ou non. Notre
objectif est donc d'étudier comment cette différence se traduit lors de la transformation de phase.

Par ailleurs, nous synthétisons également les données obtenues sur le développement de la structure
granulaire au voisinage des joints de grains austénitiques. Rappelons que nous avons montré dans le
chapitre 1V, que ces grains avaient les mémes composantes de texture que la structure en latte, mais
avec plus de dispersions. Comme leur fraction surfacique augmente avec la déformation, ils
contribuent a réduire l'intensité de la texture globale.
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V.2. Analyse des différents produits de transformation en lien
avec la sous-structure de déformation austénitique

V.2.1. Produits de transformation dans les grains y <110>//AC

Nous avons montré au Chapitre IV qu'en moyenne, les grains austénitiques appartenant a la
composante majoritaire de compression a chaud <110>//AC se déforment de facon homogene. Des
traces de plans de glissement {111} semblent visibles dans les cartes reconstruites (Chapitre 1V,
Figure 1V.22). Elles sont forcément mieux visibles sur les cartes de I'alliage modéle déformé par
laminage (Chapitre 1V, Figure 1V.34). Un systéme est majoritairement activé, mais en fonction de
I'orientation des grains y, un systeme secondaire peut également étre actif. Dans les grains y de la
fibre <110>//AC, les traces de plan de glissement sont visibles dans tout le volume du grain avec
des espacements a intervalle régulier (dans la limite de la résolution des cartes EBSD et de la
reconstruction).

Pour approfondir la microtexture de transformation dans ces grains, les grains y appartenant a cette
fibre ont été isolés sur la carte de référence reconstruite de I'état déformé a £=10s" £=0.6, tout
comme les orientations héritées correspondantes sur la carte EBSD (voir Figure V.5.a et b). Les
cartes EBSD « et y sont tracées avec le code de couleur de I'lPF//AC. Les grains y de la fibre
<110>//AC apparaissent donc vert, les grains o appartenant aux fibres <111> et <100>//AC sont
respectivement en bleu et en rouge. Ceux qui s'écartent de <111>, vers la position <112>, sont dans
des tons violets.

Par ailleurs, nous avons calculé les textures partielles des grains y et simulé la texture o héritée sans
sélection de variants (Figure V.5.e) pour la comparer a la texture oo expérimentale déduite des
orientations mesurées dans ces grains (Figure V.5.d). La comparaison de ces textures partielles a
expérimentale et simulée montrent des différences plus marquées que les textures globales (Figure
V.4). En effet, expérimentalement, on renforce les pdles qui s'étalent vers la position <112>, et on
attenue la fibre <100>//AC. Cela traduit un mécanisme de sélection de variants.

Pour approfondir ce mécanisme, nous avons considéré différents grains y et analysé les produits de
transformation au sein de ces grains, comme détaillé sur les Figure V.6 et V.7. Il s'agit de grains
<110>//AC sélectionnés respectivement aprés une vitesse de déformation de 10s™ et 0.1s. 1
apparait clairement qu'une majorité de lattes, d'abord grossiéres, se propagent a partir des joints de
grains austénitiques et progressent ensuite vers le cceur du grain en se ramifiant pour former des
lattes plus fines, désorientées de 60°. Par ailleurs il est intéressant de noter que ces lattes
progressent parallelement a la trace des plans {111}, de facteurs de Schmid éleveés. Les textures
partielles données sous formes de figures de pdles inverses confirment que I'on renforce les
composantes a qui s'écartent du pdle <111>, vers le pole <112>,,.
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Figure V.5 : Microstructures aprés déformation & £ =10s™ et &=0.6. a) Carte d orientation des grains y d orientation
<110>//AC, b) Carte d’orientation des grains o hérités des grains yvert, Textures représentées sous la forme d'une
figure de poles inverse paralléle a AC c) de la phase y calculée, d) de la phase « déduite des orientations
expérimentales, e) de la phase « simulée sans sélection de variants & partir de la texture austénitique calculée en c)
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111
Half width:6°
Cluster size:3*

Half width:6*
Cluster size:3"
Exp. densities (mud):
Min=0.00, Max= 4.73

Exp. densities [mud):
Min=0.00, Max=10.73
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Figure V.6 : Microstructure héritée aprés déformation & & =10s™ et &=0.6. a) Dispersion de 'Ol dans le grain ypar
rapport a I’OI moyenne (¢1=296° ¢ =42° p,= 53°), b) Carte des désorientations « superposée au contraste de bande,
¢) Carte d’orientation a selon I'IPF//AC avec la trace des différents plans de glissement {111}, d) Grains « en couleurs
aléatoires définis avec un critére angulaire de 3°, e) Figures de p6les (AC=X0) du grain yrecalculé avec mise en
évidence de la trace du plan {111}, f) Figure de pdles inverse du grain y, g)Figure de pdles inverse « hérité du grain y
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0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
| |

{100}

fy 001 101

Half width:6*
Cluster size:3°

Exp. densities (mud):
Min=0.00, Max=21.45

SR =
—_——
QO WO L)

g) 001

101

Half width:6*
Cluster size:3°

Exp. densities (mud):
Min=0.00, Max= 4.83

Figure V.7 : Microstructure héritée aprés déformation & & =0.1s™ et £&=0.6. a) Dispersion de I’OI dans le grain y par
rapport a I’OI moyenne (¢;=84.5° ¢ =48° p,= 274.6°), b) Carte des désorientations « superposée au contraste de
bande, c¢) Carte d’orientation a selon I’IPF//AC, d) Grains « en couleurs aléatoires définis avec un critére angulaire de
3°, e) Figures de pdles (AC=X0) du grain yrecalculé avec mise en évidence de la trace du plan {111}, f) Figure de

p6les inverse du grain y, g) Figure de poles inverse « hérité du grain y
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Pour le grain de la Figure V.6 d'orientation moyenne (296°/42°/53°), nous avons simulé les 24
variants théoriques (projetés dans la figure de poles inverse de fagcon discrete Figure V.8.a et en
densité de poles Figure V.8.b). Chacun de ces variants peut classiqguement étre associé a un couple
de plan-direction de l'austénite du type {111}[110], en s'appuyant sur la relation de KS. Ces
couples de plan-direction de l'austénite correspondent aussi aux systemes de glissement de
l'austénite pour lesquels nous avons calculé les facteurs de Schmid (le tableau de correspondance
est donné Figure V.8.d - I'axe de compression est selon X0).

Les 24 variants sont également projetés sous forme de figures de pbles projetées dans le plan (X0,
Y0) d'acquisition des données EBSD (Figure V.8.c). Les symboles sur la figure de pdles {110},
localisent la position des 4 poles parents {111},, chacun associé a un méme plan de glissement
{111}, donnant 6 variants a (selon le tableau de correspondance qui rassemble par couleur les 4
paquets de 6 variants).

En analysant les Figure V.6 et V.8, il apparait clairement que les variants majoritaires de ce grain se
développent parallélement a un plan {111} ayant un facteur de Schmid élevé de 0.44 (la position de
la normale a ce plan est marquée par le losange vert clair Figure V.8.c). Les variants présents
expérimentalement le long de la trace de ce plan (colorés en violet et en rouge sur la carte EBSD)
sont désorientés de 60°<655> et ont effectivement des orientations proches des variants V13 et V16
associees aux 2 systemes de glissement (si on considére une direction de glissement et son oppose).
La position des variants V13 et V16 sur la figure de p6le inverse (Figure V.8.a) est localisée par des
losanges. Ce sont ces variants sélectionnés preférentiellement qui renforcent les composantes o qui
s'écartent du pble <111>, vers le pole <112>, sur les textures expérimentales (Figure V.5.d et
Figure V.6.9).

Ce résultat montre que les variants associés aux systemes de glissement les plus actifs dans la
relation de KS sont préférentiellement sélectionnés lors de la transformation au refroidissement. Ce
mécanisme de sélection de variants a déja rapporté dans la littérature pour la martensite
[Miyamoto12], la bainite [Malet09] ou encore la nanobainite [Gong10], [Gong13].

Cependant méme si ce mécanisme semble présent dans les grains, et en particulier dans les grains
appartenant a la composante majoritaire de déformation a chaud <110>,//AC, la distribution des
lattes et leurs orientations semblent plus complexes. On retrouve egalement des lattes qui se
développent suivant les plans {111}, ayant un facteur de Schmid proche de zéro. La trace de
certains de ces plans pour le grain particulier considéré Figure V.6 est proche de la direction
XO0=AC. Les poles correspondants sont repérés par des étoiles Figure V.8.c. Des lattes grossiéres se
développant parallelement a I'axe de compression (axe X0 des cartes EBSD) sont visibles dans un
grand nombre de grains appartenant a la fibre <110>,//AC.
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c)
Ol parente 296° 42° 53°
N° variants plan direction | FS*100
1.-1.0. 0.08
-1.0. 1. -0.14
0.1.-1. 0.07
1.-1.0. -0.08
-1.0. 1. 0.14
0.1.-1. -0.07
1.1.0. -0.47
-1.0.-1. 0.11
0.-1.1. 0.36
1.1.0. 0.47
-1.0. -1. -0.11
-1, -1 0.-1.1. -0.36
13 -1.-1. 1 -1.1.0. 0.44
14 -1.-1. 1. 1.0. 1. -0.12
15 -1.-1. 1. 0.-1.-1. -0.33
16 1.1.-1. -1.1.0. -0.44
17 1.1.-1. 1.0. 1. 0.12
18 1.1.-1. 0.-1.-1. 0.33
19 1.-1.1. -1.-1.0. -0.05
20 1.-1. 1. 1.0.-1. 0.08
21 1.-1. 1. 0.1.1. -0.03
22 -1.1. -1, -1.-1. 0. 0.05
23 -1.1. -1, 1.0.-1. -0.08
24 -1.1. -1, 0.1.1. 0.03

Figure V.8 : Projection des 24 variants issus de I’OI (296°/42°/53°) dans la figure de péles inverse a) de fagon discréte,
b) en densités de poles, ¢) dans la figure de pbles projetée dans le plan d’acquisition (X0,Y0) avec AC=X0, Tableau de
correspondance entre les couples plan-direction et les valeurs du facteur de Schmid
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V.2.2. Produits de transformation dans les grains y a fortes densités de
microbandes de déformation

Aprés avoir analysé en détail la transformation dans les grains y de la fibre <110>//AC, nous allons
nous focaliser sur les grains n'appartenant pas a cette fibre. Dans le Chapitre IV, nous avons mis en
évidence que ces grains développaient lors de la compression a chaud, des zones a fortes densités de
microbandes de déformation. Cela se traduit par la présence de bandes de 10um d'épaisseur qui se
propagent dans I'ensemble du grain y parallelement a la trace d'un plan {111},. Des sauts de
désorientation pouvant atteindre 20° ont été mis en évidence a la traversée de ces bandes (Chapitre
IV Figure 1V.26). Cette différence de sous-structure en fonction de I'orientation des grains y pourrait
partiellement s'expliquer par les approches développées par Toth et coll. [Toth10]. En effet les
auteurs montrent par modélisation que les grains les plus éloignés de la composante de déformation
stable, sont ceux dans lesquels les fortes désorientations sont les plus localisées et qui fragmentent
le plus.

Les grains y n'appartenant pas a la fibre <110>//AC ont été isolés sur la carte reconstruite de
référence de I'état déformé & ¢=10s" £=0.6, tout comme les orientations héritées correspondantes
sur la carte EBSD (voir Figure V.9) pour également approfondir la microtexture de transformation
dans ces grains.

A nouveau, les cartes EBSD o et y sont tracées avec le code de couleur de I''lPF//AC. Les grains y
sont dispersés autour de la composante <225> (dans les tons violets sur la carte Figure V.9.a et c),
composante minoritaire de la texture y recalculée (Chapitre IV section IV.3). Les orientations des
grains a sont beaucoup plus dispersées que dans les grains de la fibre majoritaire. Cela est visible
par la variété des couleurs de la carte EBSD (Figure V.9.b) et traduit par la distribution des densités
d'orientations sur la figure de pdles inverse (Figure V.9.d). La taille des domaines d'orientation
proches (lattes ou grains o)) semblent également avoir une taille moyenne plus faible que sur la carte
Figure V.5.b.

La texture partielle des grains y a de nouveau été utilisée pour simuler la texture o héritée sans
sélection de variants (Figure V.9.e). Cette simulation sans sélection de variants reproduit bien les
tendances de la texture expérimentale. La sélection de variants semble donc réduite dans les grains y
n'appartenant pas a la fibre <110>//AC.

Pour analyser plus en détail la transformation de phase dans ces grains y (et en particulier au sein
des zones a forte densité de microbandes), nous avons considére différents grains y et analysé les
produits de transformation au sein de ces grains, comme détaillé sur les Figures V.10 et 11. Il
apparait clairement que dans ces zones de fortes désorientations, se développent un grand nombre
de petits domaines o correspondant a des variants différents. Ces zones contribuent donc a
augmenter le nombre de sites de germination de la phase o et & réduire la sélection des variants. Le
processus est semblable a celui qui conduit a la formation de structures granulaires au voisinage des
joints de grains vy.

Dans certaines zones du grain, on retrouve la formation de lattes qui traverse le grain y et qui se
développent parfois sur les systemes de glissement actifs. Cependant, les zones fortement
désorientées forment des obstacles a la propagation de ces lattes. C'est pourquoi elles sont en
moyenne moins longues.
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Figure V.9 : Microstructure héritée aprés déformation & & =10s™ et ¢=0.6. a) Carte d orientation des grains y
d’orientation <225>//AC, b) Carte d’orientation des grains o hérités des grains y rouge, Textures représentées sous la
forme d'une figure de pbles inverse paralléle a AC c) des grains y d orientation <225>//AC, d) de la phase « déduite
des orientations expérimentales, €) de la phase « simulée sans sélection de variants a partir de la texture austénitique
calculée par méthode itérative
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»
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BC+IPF_XD0; Step~0.2048 um; Grb68x333

Figure V.10 : Microstructure héritée aprés déformation a & =10s™ et £&=0.15 : a) Dispersion de 1°OI dans le grain y
par rapport a IOl moyenne (¢,=235.42° ¢ =65.87° ¢,= 161.35°), b) Carte des désorientations « superposée au
contraste de bande, ¢) Carte d’orientation a selon I’'IPF//AC, d) Grains « en couleurs aléatoires définis avec un critere
angulaire de 3°, e) Figures de pbles (AC=X0) « de la zone définie en ¢)
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Figure V.11 : Microstructure héritée aprés déformation 1) & & =10s™ et &=0.6 et 2) & =0.1s™ et £&=0.6 : a) Dispersion
de I’Ol dans le grain y par rapport a I’OI moyenne (1- ¢1=201.3° ¢ =138.9° ¢,= 92.8°, 2- ¢, =108.5° ¢ =75° ¢,=
240°), b) Carte des désorientations « superposée au contraste de bande, c) Carte d’orientation o selon I'IPF//AC, d)
Grains « en couleurs aléatoires définis avec un critere angulaire de 3°, ) Figures de pdles (AC=X0) des zones «
encadrées en blanc sur la carte ¢)
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V.2.3. Structure granulaire et sous-structure de déformation aux joints y/y

Enfin, une derniére conséquence de la déformation de 1’austénite sur la microstructure héritée
concerne le développement d’une structure granulaire principalement au niveau des anciens joints
de grains austénitiques. Dans ces zones, 1’austénite présente de fortes désorientations, jusqu'a plus
de 20° tres localement. Ces désorientations sont mises en évidence & la fois sur les reconstructions
de la nuance CMn-1, et lors de I’analyse des joints de grains déformés de 1’alliage mod¢le Fe-Ni
(Chapitre 1V, section 1V.5.2.2). Nos différentes investigations, déja partiellement détaillees au
Chapitre IV, nous permettent de dresser les caractéristiques suivantes pour cette structure :

- Ces grains sont en relation d’orientation avec l'austénite résiduelle détectable dans leur
voisinage proche, austénite résiduelle qui est aussi proche de I'orientation du grain austénitique dans
lequel la structure granulaire se développe (Chapitre 1V, Figure 1V.6).

- Ces grains présentent entre proches voisins des désorientations qui s'écartent des
désorientations spécifiques entre variants hérités d'un méme grain parent. En fait, a proximité des
joints déformés, l'austénite presente de fortes désorientations locales et par conséquent les différents
germes issus de la transformation de phase ne sont pas liés a une orientation austénitique unique et
peuvent ne pas présenter de fagon stricte les désorientations angulaires 'spécifiques'’.

- Avec les codes de reconstruction, la majorité de cette structure peut étre associee a
I'orientation du grain austénitique lors de la phase d'élargissement avec des tolérances de 10° a 15°,
ce qui correspond aux écarts d'orientations mesurés sur un alliage modéle entre I'orientation
moyenne d'un grain déformé et l'orientation au voisinage du joint. Un exemple de structure
granulaire décorant un ancien grain austénitique et obtenue pour £=10s" et £=0.6 est présenté en
Figure V.12.a. Sur cette carte, les zones granulaires non intégrées au grain étudié sont associées aux
grains voisins.

- Leur fraction augmente avec le taux de déformation de l'austénite et la vitesse de
deformation mais leur taille reste constante, de I’ordre de 3pum. Cela traduit qu'ils résultent d'un
processus de germination multiple sur des sites créés par la déformation plastique. L’énergie
accumulée au niveau des joints de grains déformés agit alors comme une force motrice
supplémentaire pour la germination. L absence de grossissement des grains peut se justifier a la fois
par une forte densité de germes au niveau des anciens joints y, mais également par la présence de
sous-joints austénitiques de fortes désorientations limitant alors la croissance des germes. De ce fait,
les structures granulaires ne présentent pas de désorientations spécifiques avec leurs proches
voisins.

- Les regroupements de grains équiaxes sont les seules zones ou il est possible de retrouver de
l'austénite résiduelle entre les grains o. Nous pouvons donc supposer que le mécanisme de
formation de ces structures tend vers un mécanisme diffusionnel avec enrichissement progressif de
I'austénite en carbone.

- Leurs désorientations intragranulaires sont inférieures a 1°, qui est aussi la résolution
angulaire de I'EBSD (Figure V.12.b). Nous avons tenté de mettre en évidence la présence d’une
sous-structure au sein de ces grains a I’aide d’images en haute résolution de contraste ECCI -
Electron Channeling Contrast Imaging [Mansour14] (Figure V.13).

Nous observons un léger contraste dans les grains qui traduit un faible gradient d’orientations. Cette
structure se distingue de celle que nous avons observé dans un grain ferritique (obtenu dans la
campagne de traitements thermiques) exempt de désorientations intragranulaires, et possédant un
contraste homogene en imagerie rétrodiffusée.

- Par endroit, les zones granulaires grossissent vers le cceur des grains sous forme de lattes
épaisses de type bainite supérieure (Chapitre 1V, Figure 1V.8).
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Par ailleurs, nous verrons dans la partie suivante que cette structure progresse lors du palier
bainitique a 525°C, avec les mémes caractéristiques morphologiques et cristallographiques. Par
conséquent, I'ensemble des éléments recensés concernant cette structure granulaire montre qu'elle
résulte plutdét d'une transformation de type bainitique, plutdt que d'une transformation ferritique.
C'est pourquoi nous la qualifions par la suite de bainite granulaire.

L'augmentation de structure granulaire avec la déformation de l'austénite a souvent été reportée
dans la littérature. Certains auteurs considerent qu'il s'agit d'une microstructure ferritique obtenue
par DIFT (Deformation Induced Ferrite Transformation) [Matsumura87], [Sun08], [Basabel0]. Ces
différents auteurs rapportent que la fraction de ferrite augmente avec [’augmentation du taux de
déformation de 1’austénite. Matsumura et coll., aprés laminages successifs et Sun et coll. aprés
compression a la température de Ars+70°C, obtiennent avec des chimies proches de petits grains
ferritiques d’une taille de I’ordre de S5um. Contrairement a notre étude, I’augmentation du taux de
déformation conduit a transformer tout le grain y en petits grains ferritiques équiaxes, et non
simplement a décorer 1’ancien joint de grain y. A noter que plus la vitesse de refroidissement aprés
déformation est lente ou la température de déformation proche de Ars, plus la transformation par
DIFT sera favorisée [Hong03].

Basabe et coll. montrent également que la transformation ferritique est favorisée dans un acier
micro-alli¢ contenant du niobium en déformant par torsion I’austénite. Cependant la ferrite
présentée sur les micrographies optiques n’a pas la méme morphologie que celle obtenue par les
auteurs précédents. Les grains sont nettement moins équiaxes et peuvent atteindre une taille de
20um. Ce type de microstructure se rapproche plus de celles obtenues par Zajac, qu’il qualifie de
bainite granulaire [Zajac05] tout comme celles obtenues lors du projet ACTRESS [Cobo09]. He et
coll. observent également la formation de ferrite polygonale aux joints de grains austénitiques
déformés, ayant par ailleurs subi une transformation bainitique isotherme a 400°C [He06]. Ils
I'attribuent a une accélération de la transformation ferritique lors du refroidissement du fait de I'état
déformé de l'austénite.

Nos microstructures et leur évolution en fonction des conditions de déformation et de
transformation sont sensiblement différentes de celles rapportées dans ces articles. Cependant, une
transformation de type ferritique pour au moins une fraction de la structure granulaire observée, ne
peut étre exclue.
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Figure V.12 : Microstructures héritées aprés déformation a & =10s™ et £=0.6 a) Mise en évidence de la structure
granulaire sur la carte de contraste de bande, b) Carte des désorientations angulaires de la structure granulaire, ¢)
Dispersion de 'Ol dans le grain y par rapport a 'Ol moyenne (¢,=201.3° ¢ =138.9° ¢,= 92.8°)

Figure V.13 : Microscopie MEB de la microstructure granulaire obtenue a [’aide de la technique ECCI — Exemple pris
dans la microstructure héritée de I’état déformé a & =10s™ et £=0.15
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V.3. Effet de la déformation de l'austénite sur la transformation
bainitique

V.3.1. Cycle thermique et cinétique de transformation

Nous nous intéressons dans cette partie & 'impact de la déformation de l’austénite a haute
température sur les microstructures héritées lors d’une transformation bainitique isotherme a 525°C.
Le début du cycle thermomécanique est identique a celui employé jusqu’a présent: une
austenitisation a 1000°C pendant 300s pour obtenir une taille de grains austénitiques initiale de

50um, suivie d’une déformation a 800°C.

Deux séries d'essais sont réalisées avec le simulateur thermomécanique GLEEBLE 3500 : une
premiere série sans maintien bainitique (ces échantillons correspondent aux échantillons trempés
décrits précédemment) et une deuxiéme série avec un maintien a 525°C pendant 5min, que nous
analysons dans cette partie. A la fin de chacun de ces essais, 1’éprouvette est refroidie par trempe a
I’hélium (Figure V.14).

1000°C - 300s

Vitesse de déformation (s) | 0.1 10

525°C - Smin
Déformation maximale 06 | 0.6 | 047 | 0.15

Figure V.14 : Schéma des cycles thermomécaniques appliqués lors de la campagne de déformation

Un essai supplémentaire est réalisé dans le dilatométre Bahr pour caractériser la microstructure
héritée aprés transformation bainitique sans déformation dans le domaine austénitique. Le cycle
thermique ainsi que 1’évolution de la fraction de bainite formée lors du maintien a 525°C sont
présentes en Figure V.15. La transformation bainitique s’achéve apres 40s.

1000°C - 300s

0.8+

0.6+

525°C - 5min

0.4+

Fraction de bainite

024

0.0 T T T
a) 0.01 01 1 10 100

b) Temps (s)

Figure V.15 : a) Cycle thermique réalisé dans le dilatométre & 525°C et b) Evolution de la fraction de bainite formée en
fonction du temps de maintien a 525°C

206



Chapitre V : Effet de la déformation de 1’austénite sur les microstructures de transformation de phase

La microstructure obtenue sans déformation de l'austénite est composée principalement de
bainite en lattes. La surface analysée par EBSD est de 228*171um? avec un pas de déplacement de
0.2um, surface comparable a celle des cartes de référence présentées au cours du Chapitre IV. Des
lattes d’épaisseur supéricure a 2um caractérisent la microstructure. Elles sont majoritairement

faiblement désorientées entre elles (<20°), comme illustré par la carte des désorientations en Figure
V.176.b.

L’histogramme des désorientations est caractéristique d’un produit bainitique (Figure V.16.c). Il est
important de noter 1’absence de structure granulaire dans cette microstructure.
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c) Désorientation angulaire (°)

Figure V.16 : Microstructure héritée apres transformation bainitique isotherme & 525°C sans déformation & chaud de
I"austénite - a) Contraste de bande, b) Carte des désorientations angulaires, ¢) Histogramme des désorientations

207



Chapitre V : Effet de la déformation de 1’austénite sur les microstructures de transformation de phase

Le contraste de bande présente des zones sombres non indexées, indépendamment de 1’état de
surface de I’échantillon. Des analyses EBSD additionnelles a haute résolution spatiale avec un pas
de 16nm sur une surface de 13*7um? ont permis de déterminer qu’il s’agit d’ilots de
Martensite/Austénite (M/A) (Figure V.17). Ces Tilots sont absents pour cette chimie lors des
traitements anisothermes présentés au Chapitre I11.

Le taux d’ilots M/A est estimé a 3% pour ce traitement thermique. L’austénite résiduelle se situe
entre les lattes martensitiques d’une taille inférieure a 500nm, formant ainsi des ilots de taille
inférieure a 5um. La formation des flots est la conséquence de la diffusion du carbone lors de la
progression de la transformation bainitique isotherme. Progressivement, 1’austénite non transformée
s’enrichit en carbone augmentant ainsi sa stabilite. Elle se transformera donc a plus basse
température, conduisant a la formation de martensite lors du refroidissement par trempe a la fin du
traitement thermique.

Figure V.17 : Microstructure héritée aprés transformation bainitique isotherme a 525°C sans déformation a chaud de
l"austénite - a) Contraste de bande avec en rouge mise en évidence des Tlots M/A, b) Contraste de bande en haute
résolution angulaire, c) Carte d’orientation o
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La réalisation des essais de déformation avec les éprouvettes adaptées au suivi dilatométrique nous
donne acces a la cinétique de transformation bainitique. Les résultats sont donnés en Figure V.18.

Sans déformation, un temps d'incubation de 0.3s est nécessaire avant le début de transformation.
10% de la transformation totale est atteinte au bout de 1s. La transformation bainitique est terminée
au bout de 40s. Apres déformation, le temps d’incubation est réduit : un plateau inférieur a 0.1s est
nécessaire pour débuter la transformation, qui s’achéve au bout de 20s. Cependant 1'augmentation
du taux de déformation de 0.15 & 0.6 ou la diminution de la vitesse de déformation de 10s™ 4 0.1s™
influence peu la cinétique de transformation bainitique.

1.0

£=0.1s" :=0.6

£=10s" ¢=0.6

084 _— l‘:=105" £=0.47
——=10s" £=0.15

=0

0.6+

Fraction de bainite formée

0.2 4

0.0 4
0.01 0.1 1 10 100

Temps (s)

Figure V.18 : Evolution de la fraction de bainite en fonction de temps de maintien & 525°C aprés déformation.
Les courbes se superposent pour les conditions (& =0.1s™ — £=0.6) et (& =10s™ — £=0.47).

V.3.2. Evolution de la microstructure avec le taux de déformation de
I'austénite

Les microstructures héritées lors du palier bainitique pour les différentes conditions de déformation
de I’austénite sont présentées Figure V.20 et Figure V.21 a I’aide du contraste de bande des cartes
EBSD. Les cartes EBSD présentées par la suite possedent les mémes dimensions que les cartes de
référence présentées au cours du Chapitre V. Elles sont acquises sur un champ de taille
intermédiaire (220*168um?) avec un pas de 0.2um.

Avec I’augmentation du taux de déformation pour & =10s?, la transformation isotherme & 525°C
forme de plus en plus de bainite granulaire au détriment de la structure bainitique lamellaire
(Tableau V.3). Les zones granulaires sont mises en évidence en gris sur les cartographies (Figure
V.20, Figure V.21). Suite au maintien isotherme, la morphologie et la taille des grains n’évoluent
pas : leur taille reste comprise entre 2 et 3um. Cette augmentation du taux de bainite granulaire
s’accompagne également d’une diminution du taux d’ilots M/A dans la microstructure. Lors du
maintien isotherme, la transformation bainitique progresse vers 1’intérieur des grains y en formant
d’une part de la bainite en lattes et d’autre part de la bainite granulaire, dans la continuité des
premiers grains formés le long des joints des anciens grains y directement apres déformation suivie
d’une trempe.

La Figure V.19 présente cette structure granulaire en gros plan. Elle est en effet trop fine pour étre
visible sur les cartes Figure V.20 et Figure V.21. Elle a les mémes caracteristiques morphologiques
et cristallographiques que la structure granulaire observée aprés trempe. Nous confirmons que cette
structure progresse lors du palier bainitique, ce qui permet de la qualifier définitivement de bainite
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granulaire. Les défauts cristallins introduits lors de la déformation de 1’austénite agissent donc
comme des sites de germinations de nouvelles unités bainitiques au détriment de leur croissance en
lattes, impliquant une diminution du temps d’incubation de la transformation bainitique (Figure
V.18).

Figure V.19 : Exemple de bainite granulaire obtenue suite & une déformation dans les conditions (£ =10s™ - £=0.6) &
800°C et un maintien & 525°C pendant 5 min

La vitesse de déformation a la méme influence que le taux de déformation sur la transformation
bainitique isotherme. Le taux de bainite granulaire augmente quand la vitesse de déformation
augmente, alors que le taux d’ilots M/A diminue (Tableau V.3). Les grains conservent leur
morphologie et leur taille de ’ordre de 3um. Cependant la structure en lattes est moins bien
définie : les lattes sont plus courtes, plus épaisses et également plus faiblement désorientées entre
elles.

Vitesse de déformation (s™) 0.1 10
Déformation maximale 0.6 0.6 0.47 0.15
Taux de bainite granulaire (%) 25 65 39 15
Taille de grains (um) 3 3 3 2
Taux d’flots M/A (%) 3 1 3 3.6

Tableau V.3 : Evolution du taux de bainite granulaire, de la taille de grains bainitiques et du taux d’ilots M/A en
fonction des conditions de déformation

Figure V.20 : a) Contraste de bande et b) mise en évidence de la bainite granulaire dans la microstructure héritée
apreés transformation bainitique isotherme a 525°C et déformation de I'austénite @ & =10s™ - £=0.15
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Figure V.21 : 1) Contraste de bande et 2) mise en évidence de la bainite granulaire dans les microstructures héritées
apreés transformation bainitique isotherme a 525°C et déformation de 'austénite & & =10s™ et a) £=0.47 et b) £=0.6,
ainsi que c¢) & =0.1s" et £=0.6.
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V.3.3. Evolution de la microtexture avec le taux de déformation de
l'austénite

L’analyse des distributions de désorientations angulaires (Figure V.22.a) et les cartes de
désorientation (Figure V.23) traduisent I'évolution de la microstructure lors du maintien isotherme
avec une augmentation de la bainite granulaire au détriment de la bainite en lattes. Les domaines
bainitiques sont parcourus par un réseau de faibles désorientations (<10°) qui est de moins en moins
marqué avec I’augmentation de la déformation (Figure V.22.b). Comme nous 1’avions déja observé
sur les échantillons de la premiere campagne de déformation, les désorientations comprises entre
20° et 45° augmentent légérement par rapport a la microstructure obtenue aprés un palier bainitique
sans déformation de I’austénite. Cette augmentation est due a la présence de microstructure
granulaire. A contrario les fortes désorientations (>50°) diminuent lorsque ’austénite est déformée,
toujours en se référant a la microstructure bainitique obtenue sans déformation. Le Iéger pic a 60°
est présent quelles que soient les conditions de déformation, conséquence d’une microstructure
héritée a caractere bainitique.
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Figure V.22 : Diagramme des désorientations des microstructures héritées aprés palier bainitique a 525°C pendant
Smin avec et sans déformation de I’austénite, a) Plage angulaire de 0° a 65°, b) Agrandissement de la plage de 0° a 20°
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c)

Figure V.23 : Microstructures héritées apreés transformation bainitique isotherme a 525°C et déformation de I’austénite
a £=10s" et a) £&=0.15, b) &=0.47 et c) £=0.6, ainsi que d) £ =10s" et &=0.6 — Carte des désorientations et axes de
rotations des désorientations angulaires comprises entre 8° et 12°, entre 58° et 62°

1°-5° 5°-20° 20° - 45°

La microtexture o de transformation reste aprés transformation bainitique isotherme
majoritairement autour de la composante de fibre <111>, et s’étale vers <211> quand le taux de
déformation augmente (Figure V.24). Une fraction concentre également ses axes autour de
<100>//AC, comme pour la microtexture obtenue directement par trempe aprés déformation de
I’austénite (Figure V.4).
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Figure V.24 : Microstructures héritées apreés transformation bainitique isotherme a 525°C et déformation de I’austénite
a £=10s" et a) £=0.15, b) £=0.47 et ¢) £&=0.6, ainsi que d) & =10s™ et £=0.6. 1. Carte d orientation selon le code
couleur de I’IPF//AC et 2. Figures de péles inverses

214



Chapitre V : Effet de la déformation de 1’austénite sur les microstructures de transformation de phase

Nous avons appliqué le code de recalcul MERENGUE 2 a ces derniéres microstructures. Cependant
l'augmentation de la bainite granulaire lors du palier bainitique limite de plus en plus la
reconstruction. 1l subsiste tout de méme des zones lamellaires permettant une reconstruction
partielle de la microtexture austénitique.

Par exemple aprés déformation & £ =10s™ et £=0.6, la microstructure héritée est constituée a 65% de
structure granulaire. Il subsiste de grandes zones lamellaires faiblement désorientées de type
bainitique s’étendant sur plus de 100pm (Figure V.25). A I’aide de MERENGUE 2, nous montrons
que ces zones lamellaires sont principalement issues de grains y appartenant a la fibre <110>//AC.
Les grains y appartenant a cette composante se déforment de maniére homogene et présentent un
gradient de désorientation continu. Nous avions montré en premiére partie de ce chapitre que ces
grains favorisent le développement d’une microstructure en lattes parallélement aux plans de
glissement {111}, lors d’une transformation de phase anisotherme (Figure V.6). Nous pouvons
donc supposer que la bainite granulaire s’est principalement développée a partir des zones les plus
désorientées par la déformation plastique des grains vy, c'est a dire les joints de grains, les macles
thermiques déformées, les zones a forte concentration de microbandes.

Ogom=2° €t weom=1°
RO :3.77/46.14 1 4.92
Fragments o = 3°

Elargissement gy =3°

Figure V.25 : Carte d’orientation y reconstruit selon le code couleur de I’IPF//AC (Désorientations entre 15° et 58° en
noir, supérieures & 58° en blanc). Conditions de déformation avant maintien bainitique & 525°C : & =10s™ £&=0.6
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V.4. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons montré que la sous-structure de déformation de 1’austénite suite a la
compression a 800°C influence fortement les mécanismes de transformation de phase et par
conséquent les microstructures et microtextures héritées a température ambiante a la fois par trempe
et apres un maintien bainitique a 525° de 5 minutes.

Pour un refroidissement par trempe, I’augmentation du taux ou de la vitesse de déformation favorise
progressivement la formation de la structure granulaire de taille moyenne limitée a 3um le long des
anciens joints de grains austénitiques et la formation de lattes bainitiques dans le cceur des grains au
détriment de lattes martensitiques. Par conséquent, la dureté de I’acier décroit. Cette évolution de
microstructure montre que la déformation de I’austénite accélére la cinétique de transformation
bainitique en augmentant le nombre de sites de germination.

Cette évolution est observée lors d’un refroidissement par trempe et elle est amplifiée suite au
maintien bainitique. En effet, pour une méme vitesse de déformation, la fraction de structure
granulaire passe de 5 a 15% aprés déformation a £=0.15, et de 30 a 65% apres déformation a €= 0.6
lors du palier bainitique. Par ailleurs le suivi de la transformation lors du palier bainitique confirme
que la transformation démarre plus rapidement lorsque 1’austénite a été préalablement déformée.
Par contre, les conditions de déformation influencent peu le temps d’incubation.

Grace a la mise en ceuvre de méthodes indirectes de reconstruction cristallographique des textures et
microtextures parentes, nous avons pu caractériser la texture de déformation par compression de
I'austénite et mettre en évidence des hétérogénéités dans sa sous-structure de déformation. Dans ce
chapitre, nous avons montré que ces hétérogénéités influencent fortement la transformation au
refroidissement pour engendrer des mécanismes parfois antagonistes.

Les grains y qui s'orientent rapidement vers la composante de compression a chaud, c'est-a-dire la
fibre <110>//AC, présentent souvent une déformation homogéne avec présence de traces de
glissement planaire {111}, uniformément réparti dans les grains. Dans ces grains, nous avons
montré que les lattes de bainite et de martensite progressent parallélement a la trace des plans de
glissement {111}, selon les deux orientations preferentielles a 60°<111> associées dans la relation
de KS aux systemes de glissement les plus actifs.

Par contre, dans les grains y n’appartenant pas a la composante de déformation majoritaire, des
microbandes de déformation se développent. Ces zones présentent de fortes désorientations (>20°)
et augmentent ainsi le nombre de sites de germination pour la transformation de phase. Par
consequent, la germination de sous-unités bainitiques est accélérée. La microstructure héritée dans
ces zones est alors constituée de nombreux petits domaines correspondants a des variants différents.
Il n’y a pas plus de sélection de variants marquée dans ces zones. De plus ces zones constituent
aussi des frontiéres qui bloguent la propagation des lattes a travers le grain austénitique, lattes qui se
sont formées dans des zones de déformation plus homogene des grains.
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Enfin, une structure a granulaire formant des amas de grains inférieurs a 2/3um se développent tres
rapidement au niveau des joints de grains austénitiques déformés. Ces grains sont présents lors
d'une trempe et leur fraction augmente lors du palier bainitique au cours duquel ils envahissent les
2/3 des grains.

Nos différentes investigations nous améne a conclure qu'il s'agit d'unités bainitiques qui germent en
premier lieu a partir des zones fortement désorientées au voisinage des joints austenitiques. Lors du
palier bainitique, la transformation de phase progresse par germination de nouvelles unités
bainitiques a partir de défauts cristallins intragranulaires de l'austénite (macle thermique déformee,
microbande de déformation). Il n'y a que dans les grains de la composante <110>//AC, qui
présentent la déformation la plus homogéne, que la bainite se développe sous forme de lattes,
semblables a celles observées sans déformation.
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Conclusions

Compte-tenu des traitements thermo-mécaniques appliqués dans le domaine austénitique de plus en
plus complexes pour produire les aciers tres haute résistance, il est important de mieux appréhender
I’impact de I’état métallurgique de ’austénite (recristallis¢é ou déformé) sur les mécanismes de
transformation de phase. Nos objectifs ont été de caractériser a la fois les
microstructures/microtextures de 1’austénite et leurs conséquences sur les produits de
transformation. Pour ces nuances d’acier, la principale difficulté rencontrée est qu’il est difficile de
tremper 1’austénite obtenue a haute température pour une observation directe a température
ambiante. L’originalité de nos travaux a donc été de tester 1’apport des outils de reconstruction
cristallographique pour caractériser la microstructure et la texture de l'austénite avant
transformation de phase.

Pour mener a bien cette étude, nous nous sommes intéressés a deux nuances mod¢les d’aciers bas
carbone de composition 0.06%C-2.4%Mn-0.3%Si (CMn-1) et 0.2%C-2.4%Mn-0.3%Si (CMn-2).
Différents traitements thermiques suivis d'analyses cristallographiques approfondies des
microstructures héritées nous ont permis d’établir les diagrammes TRC de ces deux chimies. Une
large gamme de taille de grains austénitiques a été obtenue en variant la température dans le
domaine austénitique pour étudier I'effet de la taille de grains d’austénite sur les microstructures
héritées. Enfin nous avons réalisé pour la nuance CMn-1 deux campagnes d’essais de compression
a chaud a 800°C (Ar3+100°C) a deux vitesses de déformation jusqu'a des déformations de 0.6 pour
étudier I'impact des conditions de déformation sur le développement des produits de transformation
suite a un refroidissement par trempe, puis lors d’une transformation bainitique isotherme a 525°C.

L'ensemble de nos résultats peut étre synthétisé en 4 parties :
1. Apport des méthodes de reconstruction pour restituer la microstructure austénitique et
réaliser une analyse cristallographique approfondie des produits de transformation
2. Effet de la taille de grains et de la vitesse de refroidissement sur les microstructures héritées
Analyse de la microstructure et microtexture de 1’austénite déformée
4. Produits de transformation en lien avec la sous-structure de déformation austénitique
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1. Apport des méthodes de reconstruction pour restituer la microstructure
austénitique et réaliser une analyse cristallographique approfondie des produits de
transformation

L’originalit¢ de ce travail a été d’utiliser et d’adapter principalement 1’un des outils de
reconstruction des microtextures parentes a partir des microtextures héritées développé lors de
précédents travaux de these au LEM3. Le code MERENGUE 2 a été enrichi et éprouvé sur des
microstructures diverses et variées pour caractériser la microstructure austénitique a partir de
microstructures qui, dans le cadre de cette étude, peuvent étre qualifiées de complexes. En effet les
microstructures héritées sont mixtes et constituées généralement des trois produits de
transformation de 1’austénite : martensite, bainite et ferrite. Plusieurs améliorations ont été
apportées au code pour pallier aux difficultés liées a la transformation de phase dans les aciers.

Les domaines cristallins définissant 1’orientation moyenne et le voisinage utilisés pour la recherche
de I’orientation parente sont définis avec plus de précision a 1’aide d’une nouvelle procédure de
‘complétion de joints de grains’ baptisée ALGRID. La recherche de la Relation d’Orientation (RO)
optimisant la reconstruction est désormais intégrée dans le code, méme dans le cas d’une
microstructure déformée. Les domaines hérités peuvent présenter de fortes dispersions
d’orientations, I’orientation moyenne d’un domaine n’est donc plus représentative de 1’orientation
parente locale. Une nouvelle option est donc maintenant disponible : elle permet d’identifier
I’orientation parente & partir des désorientations locales aux frontiéres des domaines cristallins. A
cela s’ajoute également une procédure automatisée de correction des domaines ambigus faisant
suite a 1’étape d’élargissement des fragments parents reconstruits.

La distribution spatiale des variants cristallographiques hérités par transformation de phase est une
caractéristique importante de la microtexture de transformation. A I’issue de la reconstruction,
MERENGUE 2 nous permet désormais d’obtenir les cartes de distribution spatiale des variants,
ainsi qu’une carte de dispersion de la RO. Le laboratoire dispose donc a ce jour d’un outil fiable et
complet de reconstruction cristallographique des microtextures parentes.

La grande variété de microstructures heritées ainsi obtenues, et a laquelle nous avons appliqué
MERENGUE 2, nous permet de déterminer les microstructures favorables a la reconstruction. La
martensite, possédant des Orientations Individuelles (Ol) peu dispersées et suivant de maniére
relativement stricte une RO proche de GT, est la microstructure idéale pour la reconstruction. La
bainite, dont localement le nombre de variants est limité et les Ol plus dispersées, limitera le taux
d’austénite non déformée reconstruite. L’analyse cristallographique nous a également permis de
confirmer que les variants martensitiques s’organisent en paquets partageant un méme plan
d’habitat proche de {111}, alors que les variants bainitiques s’organisent en paquets appartenant au
méme domaine de Bain. Les zones ferritiques ne seront pas reconstruites : la ferrite n’est plus en
RO avec le grain austénitique dans lequel elle croit et présente par conséquent des désorientations
angulaires aléatoires avec leur voisinage, avec une proportion importante de désorientations
comprises entre 20° et 45°. Comme [’attaque thermique, MERENGUE 2 permet de mettre en
évidence les macles thermiques 60°<111> dans les grains austénitiques non déformeés.
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2. Effet de la taille de grains et de la vitesse de refroidissement sur les microstructures
héritées

En diminuant la vitesse de refroidissement (de 80°C/s (trempe) a 1/0.1°C/s), la microstructure
évolue classiquement d'une martensite en lattes vers la bainite supérieure puis la ferrite
polygonale/perlite. Cette évolution va de pair avec l'augmentation de la température de début de
transformation de phase. L'augmentation du carbone de 0.06% (CMn-1) a 0.2% (CMn-2) a pour
effet de ralentir cette évolution.

En baissant la température d’austénitisation de 1200°C a 850°C, nous avons obtenu une large
gamme de taille de grains y allant de 270um a environ 7um (pour la nuance CMn-1). L’attaque
thermique s’est révélée étre la méthode la plus rapide pour mettre en évidence les anciens joints de
grains austénitiques et leurs nombreuses macles. Elle n’est cependant pas efficace pour les grains de
tailles inférieures @ 20um. La réduction de la taille de grains y diminue la trempabilité de 1’acier : la
microstructure héritée évolue vers une microstructure constituée de bainite et de ferrite, au
détriment de la martensite.

Cette campagne d’essai thermique nous aura également permis de sélectionner les conditions de
pré-traitement thermique des essais de compression, soit une austénitisation de 5 minutes a 1000°C.
Ces conditions permettent d’obtenir aprés trempe une microstructure favorable a la reconstruction
tout en limitant la taille des grains y pour obtenir une bonne statistique sur des cartes EBSD
standards.

3. Analyse de la microstructure et microtexture de I’austénite déformée

Apreés traitement d’austénitisation a 1000°C de la nuance CMn-1, I'austénite est déformée par
compression a 800°C dans différentes conditions. L’augmentation du taux de déformation a la
vitesse de déformation de 10s® conduit & un allongement des grains austénitiques
perpendiculairement & 1’axe de compression. L’austénite développe une fibre majoritaire <110>
parallele a I’axe de compression (//AC) qui s’étale vers <112> ainsi qu’une fibre minoritaire
<225>//AC.

La texture de déformation a chaud de I'austénite a été calculée indirectement a partir de la texture
macroscopique de la phase héritée. Ce calcul est d'autant plus quantitatif que la phase o est obtenue
avec respect des relations d'orientation et sans sélection de variants. 1l offre une méthode rapide de
détermination des textures parentes en travaillant directement sur des chimies ne permettant pas de
figer l'austénite a température ambiante et évite ainsi le recours a un matériau modele.

Les microtextures austénitiques déformées sont plus difficiles a reconstruire que les microtextures
recristallisées, car les grains y déformés présentent de fortes dispersions d'orientations. De plus,
pour la chimie étudiée, une structure granulaire se développe le long des anciens joints de grains
austénitiques, créant des zones ou il n'y a pas assez d'informations cristallographiques locales pour
reconstruire des fragments d'austénite. Les récents développements de MERENGUE 2 (ALGRID,
recherche de la RO optimale) couplés a des analyses cristallographiques plus poussées permettent
cependant de suivre 1’évolution de la microtexture austénitique de maniére fiable.

Les zones granulaires restent cependant problématiques a reconstruire. Grace a la détection de
I’austénite résiduelle dans ces zones, nous avons montré qu’elles se développent majoritairement en
RO avec Dausténite détectée dans leur voisinage proche. On ne soupgonne pas de nouvelles
orientations issues de grains vy recristallisés. Par conséquent, nous avons augmenté les tolérances
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angulaires durant la phase d’¢largissement de la reconstruction pour intégrer les zones granulaires.
Cela conduit a reconstruire au niveau des joints de grains des zones présentant souvent de fortes
désorientations (>20°) par rapport au cceur du grain. Ces fortes désorientations sont également
observées en direct dans les grains déformés de 1’alliage modéle Fe-70Ni.

La réduction de la vitesse de déformation & 0.1s™ conduit & la recristallisation dynamique de
I’austénite déformée. Cela se traduit au niveau du comportement rhéologique par un adoucissement
a partir d’'une déformation £€=0.3. L analyse des microtextures reconstruites confirme que les grains
y sont en moyenne moins déformés aprés déformation & £=0.6 et £=0.1s™. La présence de grains
recristallisés de 1’ordre de 20um a également été validée par comparaison des variants hérités
théoriques avec ceux mesureés.

Nous avons mis en évidence deux types de sous-structures de déeformation caractéristiques :

- Lorsque le grain y appartient & la fibre majoritaire <110>//AC, le grain se déforme de
maniére homogene : les microbandes de déformation sont espacées réguliérement dans le grain, qui
présente alors un gradient de désorientations continu.

- Lorsque le grain y n’appartient pas a la fibre majoritaire, les microbandes de déformation
se concentrent en bandes d’épaisseur de I’ordre de 10um et présentent des sauts de désorientations
jusqu’a 20° avec leur environnement.

Nous avons également montré que la relation de macle 60°<111> n’est plus respectée sous 1’effet
de la déformation plastique. La trace de ses anciennes macles est difficile & mettre en évidence avec
le code MERENGUE 2 car ces zones sont des sites de germination préférentiels pour la structure
granulaire.

4. Produits de transformation en lien avec la sous-structure de déformation
austénitique

Apreés un refroidissement par trempe directement apres déformation, nous avons mis en évidence
une microstructure héritée mixte, composée de bainite granulaire d’une taille moyenne limitée a
3um, de lattes bainitiques et martensitiques. De I’austénite résiduelle a également été détectée dans
les zones contenant de la bainite granulaire.

Une augmentation du taux ou de la vitesse de déformation favorisera la formation de bainite
granulaire le long des anciens joints de grains austénitiques et la formation de lattes bainitiques dans
le cceur des grains austénitiques au détriment des lattes de martensite. Cela a pour consequence de
diminuer la dureté de I’acier.

Lors d’un maintien bainitique a 525°C apres déformation, la formation de bainite granulaire est
accentuée : elle envahit les 2/3 des grains y tout en conservant une taille de 3um. La transformation
de phase progresse par germination de nouvelles unités bainitiques a partir de défauts cristallins
intragranulaires de l'austénite (macle thermique déformée, microbande de déformation).

Le suivi de la transformation lors du palier bainitique confirme que la transformation de phase
démarre plus rapidement, lorsque I’austénite a été préalablement déformée.
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Méme si les textures globales de transformation sont peu marquées apres déformation de
I’austénite, elles se renforcent tout de méme autour de la composante de fibre <111>//AC vers la
composante <211>//AC avec I’augmentation de la déformation. Une fraction concentre également
ses axes autour de <100>//AC. Cette evolution de texture est liée au développement dans 1’austénite
de la fibre majoritaire <110>//AC vers la composante <102>//AC et de la composante minoritaire
<225>//IAC.

En s’appuyant sur les microtextures austénitiques reconstruites, nous avons caractérisé les
microstructures héritées en fonction des deux principales sous-structures de déformation
austénitique :

- Lorsque le grain y appartient a la fibre majoritaire <110>//AC, la microstructure héritée
est principalement constituée de bainite et de martensite. Les lattes des deux produits se
développent principalement dans le grain y déformé parallélement a la trace de plans de glissement
{111} de facteurs de Schmid élevé. Nous avons montré qu’il y sélection de variants dans cette
catégorie de grains v.

- Lorsque le grain y n’appartient pas a la fibre majoritaire, la germination est accélérée
dans les microbandes de déformation. La microstructure dans ces zones est constituée de nombreux
petits domaines correspondant a des variants différent. Il n’y a pas de sélection de variants dans ces
zones. La concentration de microbandes de déformation est un obstacle au développement des
produits lamellaires.

Lors de la transformation bainitique isotherme, la bainite se développe sous forme de lattes,
semblables a celles observées sans déformation, uniquement dans les grains y appartenant a la
composante <110>//AC.

Perspectives

Différentes perspectives de travail sont envisagées pour approfondir I'analyse des mécanismes de
transformation dans les aciers aprés déformation dans le domaine austénitique.

Nous avons mis en évidence la formation de bainite granulaire lors de la transformation bainitique
isotherme apres déformation de 1’austénite. Il serait intéressant d’approfondir la caractérisation de la
bainite granulaire pour mieux la distinguer de la ferrite polygonale a 1’aide d’analyses en imagerie
haute résolution en contraste ECCI couplées aux analyses EBSD en haute résolution angulaire,
permettant ainsi d’imager les défauts cristallins propres a ces microstructures. Ces analyses
pourront étre associées a des essais in-situ de suivi de transformation de phase bainitique a l'aide
d'une platine chauffante pour mieux appréhender son mécanisme de formation.

La caractérisation des microtextures des différents produits de transformation a été réalisée de
maniere bidimensionnelle durant ces travaux. Des analyses tridimensionnelles permettraient
d’obtenir une image plus réaliste de I'enchevétrement des variants et de I'évolution des dispersions
d'orientation avec le front de propagation de la transformation lors d’essais interrompus de
transformation de phase.
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En fonction du produit de transformation, nous avons mis en évidence avec MERENGUE 2 une
évolution de la RO optimale pour la reconstruction de la microtexture austénitique. Pour vérifier
que ce calcul reflete une réelle évolution de la RO, une comparaison entre la RO estimée et celle
mesurée dans d’autres nuances modéles présentant de l'austénite résiduelle peut étre intéressante.

La meéthode de reconstruction développée au LEM3 a aujourd’hui atteint un certain degré de
maturité pour apporter des éléments de réponses sur 1’évolution de la microstructure austénitique
avant transformation : elle peut dorénavant étre appliquée plus largement sur des nuances
industrielles et pour différents modes de déformations.
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Annexe A : Diagrammes TRC

L’annexe A regroupe les diagrammes TRC construits a partir des traitements thermiques pour les
nuances CMn-1 et CMn-2.

- Nuance CMn-1 : traitements thermiques a 1200°C, a 1000°C et a 850°C
- Nuance CMn-2 : traitements thermiques a 1000°C et a 850°C
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Diagramme TRC : 1200°C (270 um) Nuance 0.06%C
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Diagramme TRC : 1000°C (50um) Nuance 0.06%C
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Diagramme TRC : 850°C (7um) Nuance 0.06%C
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Diagramme TRC : 1000°C (55um) Nuance 0.2%C
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