N

N

Etude du comportement mécanique et des évolutions
microstructurales de ’acier austénitique Fe-22Mn-0.6C a
effet TWIP sous sollicitations complexes: approche
expérimentale et modélisation
David Barbier

» To cite this version:

David Barbier. Etude du comportement mécanique et des évolutions microstructurales de l'acier
austénitique Fe-22Mn-0.6C a effet TWIP sous sollicitations complexes: approche expérimentale et
modélisation. Autre. Université Paul Verlaine - Metz, 2009. Francgais. NNT: 2009METZ004S .
tel-01752619

HAL Id: tel-01752619
https://hal.univ-lorraine.fr/tel-01752619
Submitted on 29 Mar 2018

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://hal.univ-lorraine.fr/tel-01752619
https://hal.archives-ouvertes.fr

UNIVERSITE
DE LORRAINE

AVERTISSEMENT

Ce document est le fruit d'un long travail approuvé par le jury de
soutenance et mis a disposition de I'ensemble de Ila
communauté universitaire élargie.

Il est soumis a la propriété intellectuelle de l'auteur. Ceci
implique une obligation de citation et de réeférencement lors de
I'utilisation de ce document.

D'autre part, toute contrefacon, plagiat, reproduction illicite
encourt une poursuite penale.

Contact : ddoc-theses-contact@univ-lorraine.fr

LIENS

Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 122. 4

Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 335.2- L 335.10
http://www.cfcopies.com/V2/leg/leg droi.php
http://www.culture.gouv.fr/culture/infos-pratiques/droits/protection.htm




Ecole DoctoraldEnergieM écaniqueMA tériaux

THESE

Présentée a

/

|>aul
rlaine
universite- metz

L'UNIVERSITE PAUL VERLAINE DE METZ

Par

David BARBIER

Pour I'obtention du grade de :
Docteur de I'Université de Metz

SPECIALITE : Sciences des matériaux
OPTION : Physique

Etude du comportement mécanique et des évolutions

microstructurales de I'acier austénitique Fe-22Mn-0.6C a effet
TWIP sous sollicitations complexes.

Approche expérimentale et modélisation

Thése soutenue le 6 mars 2009 a I'Université Paul Verlaine de Metz devant le jury composé de :

Directeur de recherche CNRS, Centre des Matériaux, Ecole des Mines
de Paris, UMR CNRS 7633

FRS - FNRS Senior Research Associate, Université catholique de
Louvain La Neuve, Unité d'Ingénierie des Matériaux et des Procédés

M. Samuel Forest Rapporteur

M. Pascal J. Jacques Rapporteur

Mme Anne-Francoise Professeur, Centre des Matériaux,
Gourgues-Lorenzon Ecole des Mines de Paris, UMR CNRS 7633

Maitre de conférences HDR, Laboratoire d'Ingénierie des Matériaux

Examinatrice

Mme Véronique Favier UMR CNRS 8006, ENSAM Paris Invitée

M. Alain Sébastien Ingénieur de recherche, ArcelorMittal Research Invité

M. Olivier Bouaziz Ingénieur de recherche, ArcelorMittal Research Invité

M. Mohammed Cherkaoui Professeur, Georgia Institute of Technology UMI CNRS 2958 Co-directeur
M. Michel Humbert Professeur, Université de Metz, LETAM UMR CNRS 7078 Co-directeur
Mme Nathalie Gey Chargée de recherche CNRS, LETAM UMR CNRS 7078 Co-encadrante

Laboratoire dEtude desT extures efApplications auM atériaux - CNRS UMR 7078
Laboratoire déhysique et écanique deM atériaux — CNRS UMR 7554
lle du Saulcy 57045 METZ Cedex 01






Sommaire

SOMMAIRE

Introduction générale - Contexte et objectifs de la these

8
Chapitre 1 - Aspects métallurgiques des aciers a effet TWIP
13
1. Caracteres particuliers des aciers Fe-Mn-C 15
1.1.  Les aciers austénitiques : influence du carbone et du manganese 15
1.2. Récents développements relatifs aux aciers Fe-Mn-C 17
1.3.  Propriétés mécaniques 18
1.4.  Analyse de la microstructure de maclage 21
2. Mécanismes de déformation des aciers Fe-Mn-C 23
2.1. Glissement et dissociation des dislocations 23
2.2.  Maclage mécanique 24
2.2.1. Aspects cristallographiques 24
2.2.2. Parametres influencant le maclage 26
3. Origines de I’écrouissage dans les aciers Fe-Mn-C 28
3.1. Glissement des dislocations parfaites 28
3.2. Meécanismes d’interaction dislocations / obstacles 29
3.2.1. Effet du carbone en solution solide 29
3.2.2. Vieillissement dynamique 30
3.2.3. Maclage mécanique 32
3.3. Nature de I'écrouissage 34
4. Bilan de la situation 35
5. Références bibliographiques 35



Sommaire

Chapitre 2 - Méthodes expérimentales
43
INTRODUCTION 45
1. Essais mécaniques 46
1.1.  Essaide traction 46
1.2.  Essai de cisaillement simple et réversible 46
1.3.  Essais de déformation avec changements de trajet 48
1.4. Description du comportement mécanique 51
1.4.1. Courbes contrainte / déformation 51
1.4.2. Calcul des contraintes et déformations équivalentes 52
1.4.3. Paramétre de changement de trajets et effet Bauschinger 55
2. Outils de caractérisation microstructurale 60
2.1. Mesure et analyse de la texture macroscopique 61
2.1.1. Acquisition de figures de pdles 61
2.1.2. Détermination de la fonction de distribution des orientations (FDO) 63
2.1.3. Orientations stables de déformation 64
2.1.4. Facteur d’orientation 66
2.2. Analyse de la microstructure 67
2.2.1. Préparation des échantillons 67
2.2.2. Cartographies d’orientations par E.B.S.D. 67
2.3.  Analyse des microstructures par M.E.T. 69
3. Références bibliographiques 70



Sommaire

Chapitre 3 - Etude du comportement en traction - Influence des
évolutions de microstructure / texture sur
I’écrouissage
73
INTRODUCTION 75
1. Comportement en traction de I'acier TWIP Fe-22Mn-0.6C 76
1.1.  Caractéristiques du matériau a I'état initial 76
1.2. Comportement en traction de la nuance a petits grains 76
1.3.  Influence de la texture initiale sur le comportement en traction 78
1.4. Influence de la taille de grains sur le comportement en traction 79
2. Etude des évolutions microstructurales en traction DT 81
2.1.  Mise en place de la microstructure de maclage : stades
d’écrouissage Aet B 83
2.2.  Principales évolutions microstructurales lors des stades
d’écrouissage C-D 88
2.3.  Microstructure de maclage lors du stade d’écrouissage E
jusqu’a rupture 93
2.4. Discussion : Influence des évolutions microstructurales
sur I’écrouissage 94
3. Influence réciproque de la texture de déformation et du maclage 97
3.1. Influence de la texture sur I'activation du maclage 97
3.2. Contribution des orientations maclées a la texture macroscopique 99
3.3.  Proposition d’'une méthode pour I'estimation de la fraction
volumique de macles 100
4, Influence de la microstructure initiale sur la réponse en traction uni-axiale 103
4.1. Influence de la direction de traction 103
4.1.1. Evolutions de texture suivant la direction de traction 103
4.1.2. Evolution de la microstructure de maclage 106
4.1.3. Influence de la texture en traction DT/DL sur I'activité de maclage
et sur [|'écrouissage 108
4.2. Influence de la taille de grain 111



Sommaire

4.2.1. Effet de la taille de grains sur les évolutions de texture 111
4.2.2. Effet de la taille de grains sur les évolutions de microstructure 113
4.2.3. Influence de la taille de grains sur I'écrouissage 115
5. Conclusion 117
6. Références bibliographiques 119
Chapitre 4 - Etude des évolutions microstructurales lors de
trajets complexes - Influence sur le comportement
mécanique et analyse de I’effet Bauschinger
123
INTRODUCTION 125
1. Comportement en cisaillement monotone 126
1.1. Comportement mécanique 126
1.2.  Evolution de la texture de cisaillement 129
1.3.  Evolution de la microstructure 136
1.3.1. Microtextures durant les stades d’écrouissage A-B 136
1.3.2. Microtextures durant les stades d’écrouissage C a E
(rupture prématurée) 139
1.4. Discussion 141
1.4.1. Analyse de I’évolution de texture en cisaillement monotone 141
1.4.2. Analyse de I'activité de maclage en rapport avec I’évolution
de texture 142
1.4.3. Relation entre I’évolution de la microstructure en cisaillement et
I’évolution de I'écrouissage normalisé 145
2. Etude du comportement en cisaillement réversible 146
2.1.  Présentation des essais mécaniques 146
2.2.  Analyse de |'effet Bauschinger 150
2.3.  Analyse de la nature de |'écrouissage 152
2.4. Evolution de texture et de microstructure en cisaillement réversible —
influence sur I’évolution de I’écrouissage normalisé 157
2.4.1. Texture de déformation lors du trajet réversible 158



Sommaire

2.4.2. Evolution de microstructure lors du trajet réversible 162

2.4.3. Influence de la microstructure / texture de pré-déformation
sur I’évolution microstructurale lors du trajet retour 165

3. Changements de trajet 167

3.1. Les différentes séquences de chargement mises en ceuvrel167

3.2. Traction large DT / traction uni-axiale DL (a =-0.5) 170
3.3.  Expansion équibiaxée / traction uni-axiale DL (o = +0.5) 173
3.4. Traction plane DT / cisaillement monotone DL (a = 0) 176
3.5. Influence de la pré-déformation sur le comportement en traction
et en cisaillement 178
4. Conclusion 180
5. Références bibliographiques 182
Chapitre 5 - Etude des évolutions microstructurales lors de

trajet complexes de déformation - Influence sur le
comportement mécanique et I’effet Bauschinger

184

INTRODUCTION 186
1. Présentation générale du modéle 187
2. Modele élasto-viscoplastique 188
3. Stratégie d’identification des parametres et de validation du modele 192
31 Procédure d’identification 192

3.2 Rappel des bases expérimentales 194

3.3  Validation des résultats 195

4, Ajustement du modéle en traction 196
41 Détermination des parametres utilisés dans le modéle 196

4.2 Résultats en traction uni-axiale DL 198

4.2.1 Comportement mécanique et cinétique de maclage 198

4.2.2 Evolution de texture 202



Sommaire

5. Simulation des trajets monotones 205
5.1  Traction uni-axiale DT 205

5.2 Cisaillement monotone DL 208

6. Trajets complexes de déformation 212
6.1 Cisaillement réversible — simulation de I'effet Bauschinger 212

6.1.1 Analyse du comportement mécanique simulé 212

6.1.2 Analyse des évolutions microstructurales simulées 215

6.2 Changement de trajet orthogonal — traction plane / cisaillement 220

7. Perspectives et conclusions sur I'approche de modélisation développée 222
7.1 Formulation de I’écrouissage cinématique 222

7.2 Perspectives d’évolution de la modélisation 223

8. Conclusion 226
9. Références bibliographiques 227

Conclusion générales et perspectives
231

Annexe A - Combinaison de deux géométries de mesures en
diffraction de rayons X pour la détermination de la
texture d’échantillons cisaillés de faibles

dimensions
238
1. Définition des gé¢ométries de mesure 239
1.1. Géométrie classique de Schulz 240
1.2. Géométrie a angle d’incidence réel constant 242
2. Validation de la méthode 243
3. Application de la méthode aux échantillons cisaillés 244
4, Références bibliographiques 248



Sommaire

Annexe B - Caractérisation du matériau a I’état initial

249
1. Caractérisation de la texture initiale 250
2. Caractérisation de la microstructure initiale 251
Résumé
Abstract

253







Introduction générale — contexte et objectifs de la these

- Introduction générale -

Contexte et objectifs de la these




Introduction générale — contexte et objectifs de la these

Contexte de I’étude

Les développements et les choix de matériaux pour I'industrie automobile integrent
non seulement les propriétés intrinseques au matériau mais également des critéres
économiques et environnementaux. Il s’agit en particulier pour chaque véhicule de diminuer
les émissions de gaz a effet de serre et d’augmenter la sécurité. Une réponse a ces exigences
est l'utilisation d’aciers a trés haute résistance permettant de réduire les épaisseurs de
piéces, et donc le poids et la consommation des véhicules, tout en conservant de bonnes
performances en termes de résistance et de formabilité.

De nombreuses voies de développement d’aciers a trés haute résistance ont déja été
explorées, chacune faisant appel a différents mécanismes de durcissement parmi lesquels
nous pouvons distinguer :

- Laréduction de la taille de grains,

- Le durcissement par solution solide,

- Le durcissement par précipitation (aciers IF, HSLA),

- Lintroduction d’une seconde phase durcissante (martensite, perlite, bainite).

Chaque mécanisme de durcissement apporte un gain en résistance bien spécifique.
Cependant, I'augmentation de la résistance conduit souvent a une baisse de ductilité.

Une nouvelle nuance d’aciers récemment développée par le sidérurgiste
ArcelorMittal présente des propriétés significativement améliorées par rapport aux aciers
classiques a haute résistance (Figure i.1). Il s’agit des aciers a effet TWIP — Twinning Induced
Plasticity- qui ont I'avantage de présenter un excellent compromis entre ductilité (>50%) et
résistance mécanique (>1000MPa). Cette aptitude dépend principalement de I'activation du
maclage au cours de la déformation. Les aciers considérés sont austénitiques a température
ambiante grace a la présence d’une grande quantité de manganése (élément gammagene).
Parmi ces aciers, la nuance Fe-22%Mn-0.6%C (en pourcentage massique)[ALLO4][SCOO05] est
optimale a température ambiante en termes de ductilité et de résistance mécanique.

Cependant des travaux de recherche sont encore nécessaires pour mieux connaitre
et optimiser le comportement de ces aciers pendant la mise en forme. En effet dans la
réalisation de certaines piéces, les champs de déformation locaux et variables dans le temps
sont obtenus par des associations énergétiqguement appropriées de systemes de maclage et
de mouvements de dislocations. Ce type d’étude est entrepris dans un programme de
recherche créé en partenariat ArcelorMittal Research Maiziéres SA dans le cadre d’'une
Equipe de Recherche Technologique (ERT) ‘Mise en forme des aciers et développement
d’outils de simulation de leur comportement’. Cette équipe réunit les compétences de deux
laboratoires de I'université de Metz : le LETAM (Laboratoire d’Etude des Textures Appliquées
aux Matériaux UMR CNRS 7078) et le LPMM (Laboratoire de Physique et Mécanique des
Matériaux UMR CNRS 7554). Les travaux menés pour cette theése s’inscrivent dans le cadre
de cette ERT.
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Figure i.1 Diagramme allongement a rupture / résistance mécanique en traction pour
différent types d'aciers.

Objectifs de la thése

Un des aspects de ce travail était I’étude des relations qui lient le comportement
mécanique de l'acier Fe-22Mn-0.6C lors de différentes sollicitations mécaniques et les
évolutions de microstructures et de textures dans le cas notamment d’une nuance de
I'alliage a petite taille de grains. Nous nous sommes aussi particulierement attachés a
identifier et a caractériser l'activité de maclage et de mouvement de dislocations
concourant aux mécanismes de déformation locaux en fonction des orientations des grains.
Ces études ont été menées pour des essais de traction, de cisaillement simple et réversible,
et de changements de trajets de déformation pour se rapprocher des conditions de
déformation tres différentes observées localement dans I'élaboration des pieces. A 'aide
des différents résultats obtenus localement nous avons tenté d’expliquer les évolutions des
textures et des microstructures dans chacun des cas. Nous avons par ailleurs essayé
d’interpréter les variations de I’écrouissage du matériau au cours des différents chemins de
déformation en fonction des modifications de la microstructure de maclage.

Un autre aspect du travail consistait également a étudier les possibilités de
simulation du comportement mécanique offertes par I'emploi d’'un modele micromécanique
en utilisant les paramétres microstructuraux déduits de la premiere partie de I'étude. Il
s’agissait d’identifier les cas olu il y a bon accord entre la prévision et les résultats
expérimentaux en termes de comportement mécanique, de cinétique de maclage et des
évolutions de textures et ceci pour les différentes sollicitations mécaniques étudiées.

-10 -
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Plan de la thése

Le document est divisé en cing chapitres.

Le chapitre 1 est consacré au rappel des caractéristiques principales des aciers Fe-
Mn-C se déformant par maclage. Nous présentons en particulier certains aspects
métallurgiques des alliages Fe-Mn-C, les mécanismes de déformation (glissement des
dislocations et maclage mécanique) et les mécanismes d’écrouissage proposés dans la
littérature pour interpréter leur comportement mécanique remarquable.

Les différentes techniques expérimentales mises en ceuvre lors de cette étude sont
décrites dans le chapitre 2. Les outils et méthodes utilisés pour la campagne d’essais
mécanique (traction uni-axiale, cisaillement simple et réversible, changement de trajet) sont
indiqués. Nous présentons alors les différents outils d’investigation microstructurale.
L’évolution de la texture au cours de la déformation a été caractérisée par diffraction des
rayons X avec un goniometre de texture. Les évolutions de microstructures et de textures
locales ont été caractérisées par Microscopie Electronique a Balayage en utilisant un MEB
équipé d’un canon a effet de champ (MEB FEG) et doté d’un systeme E.B.S.D. (Electron Back
Scattering Diffraction). Pour obtenir une meilleure résolution spatiale, la microstructure a
également été analysée a I'aide d’un Microscope Electronique a Transmission (MET).

Dans le chapitre 3, nous détaillons les résultats expérimentaux obtenus pour les
essais de traction. Ces essais ont été réalisés pour deux directions de sollicitations DL et DT,
et plusieurs tailles de grains. Les évolutions microstructurales sont caractérisées en détail
pour différents niveaux de déformation interrompus, puis mis en relation avec les évolutions
du coefficient d’écrouissage. La corrélation entre I’évolution de texture et de maclage est
également discutée. Nous proposerons dans ce cadre une méthode d’estimation de la
fraction de macles.

Le chapitre 4 est consacré a I'étude du comportement de I'acier Fe-22Mn-0.6C lors
de sollicitations en cisaillement monotone et réversible et lors de changement de trajets.
L'influence du mode de sollicitation sur les évolutions microstructurales et I’écrouissage est
analysé. En particulier, nous mettons en évidence un fort effet Bauschinger, mesuré grace
aux essais de cisaillement réversibles. Il est discuté en relation avec les mécanismes des
déformations actifs et leurs interactions dans cet alliage a petit grains.

Le chapitre 5 rapporte les différentes simulations réalisées a I'aide d’'un modele
micromécanique élasto-viscoplastique polycristallin, formulé en petites déformations et
intégrant I'effet TWIP. Ce modéle a été développé par M.N. Shiekhelsouk [SHIO9]. En
utilisant les parametres microstructuraux déduits de lI'expérience, nous avons testé les
capacités du modele dans la prévision des comportements mécaniques et d’évolutions
microstructurales pour différents trajets de déformations examinés aux chapitres 3 et 4.

-11 -
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Chapitre 1 — Aspects métallurgiques des aciers a effet TWIP

Les aciers a effet TWIP - TWinning Induced Plasticity - ont des performances en
rupture par rapport aux aciers de structure classiquement utilisés dans I'automobile. lls sont
connus depuis les travaux Sir Robert Hadfield (1859 - 1940) et ont fait I’objet de nombreuses
études, en particulier pour la réalisation de pieces de forge. L’adaptation de ces aciers a la
réalisation de produits plats est plus récente et anime la communauté scientifique depuis les
travaux de L. Rémy [REM75]. De nombreux travaux de thése on été menés depuis, dont de
ceux de S. Allain [ALLO4a], S. Vercammen [VERO4a], L. Bracke [BRAO7a] et A. Dumay
[DUMO08a]. Nos travaux s’inscrivent dans le prolongement de ces études, en recourant a des
caractérisations microstructurales détaillées et a I'analyse du comportement mécanique,
pour des sollicitations complexes. Nous proposons ici un rappel des principaux aspects liés a
la métallurgie des aciers Fe-Mn-C utiles dans la suite de I'étude. Nous détaillons en
particulier les mécanismes de déformation et d’écrouissage de ces alliages.

1. Caracteéres particuliers des aciers Fe-Mn-C

Les aciers Fe-Mn-C présentent certaines caractéristiques meétallurgiques,
cristallographiques et mécaniques spécifiques auxquelles nous nous intéressons dans cette
partie.

1.1. Les aciers austénitigues : influence du carbone et du manganése

Les aciers faiblement alliés sont généralement de type ferritiques (structure cubique
centrée) ou sont constitués de différentes phases (ferrite, cémentite, bainite, martensite ou
austénite). L’addition d’éléments stabilisant I’austénite et ['utilisation de traitements
thermomécaniques appropriés peuvent donner une microstructure entierement
austénitique, de structure cristalline cubique faces centrées (cfc). Du nickel et du chrome
sont utilisés dans le cas des aciers inoxydables. L'utilisation du manganese comme élément
stabilisant I'austénite suscite de plus en plus d’intérét pour |'élaboration de nouvelles
nuances d’alliages.

Les premiers aciers austénitiques au manganese, contenant environ 1.2% de carbone
et 12% de manganese (% massique), ont été mis au point par Sir Robert Hadfield en 1882.
Les aciers Hadfield combinaient de remarquables propriétés d’usage : une bonne résistance
mécanique et ductilité (supérieures respectivement a 1000MPa et 60%), une forte capacité
d’écrouissage et une bonne aptitude au revétement. Bien que leur comportement en terme
d’écrouissage ait été attribué dans les premiers temps a la formation de martensite o’ et ¢,
le maclage mécanique était également considéré comme un des mécanismes responsables
du fort taux d’écrouissage [ADL86]. La stabilité de |'austénite et son aptitude a se déformer
par maclage ou par transformation martensitique sont principalement influencés par les
teneurs en carbone et en manganése.
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Chapitre 1 — Aspects métallurgiques des aciers a effet TWIP

Le diagramme de phases d’un alliage ternaire Fe-Mn-C est présenté Figure 1.1
d’apres les travaux de Schumann [SCH72]. Ce diagramme indique les phases en présence a
température ambiante apres trempe en fonction des compositions de carbone et de
manganese. Le carbone est en insertion et le manganése en substitution. Ces deux éléments
sont gammagenes, i.e. qu’ils stabilisent la phase austénitique y de structure cubique faces
centrées. Suivant la teneur en manganése et en carbone, d’autres phases peuvent
apparaitre telles que les martensites € (structure hexagonale compacte) et o’ (structure
quadratique centrée, proche de la structure ferritique o cubique centrée).

L’addition de carbone dans les aciers Hadfield influence la stabilité de I'austénite et
par conséquent les propriétés mécaniques. Cependant, en proportion trop élevée, les
atomes de carbone ne peuvent étre retenus en solution solide et forment des carbures. Cela
a pour effet de réduire la résistance mécanique et la ductilité. Le carbone en solution solide
est favorable au maintien des propriétés mécaniques en raison de son interaction avec les
dislocations (vieillissement dynamique) et de son influence sur le maclage mécanique. Les
atomes de carbone sont piégés en se déplacant de sites octaédriques a des sites
tétraédriques [KARO2]. Néanmoins, le principal inconvénient des aciers Hadfield réside dans
leur forte teneur en carbone qui nuit gravement a leur soudabilité, aptitude indispensable
en industrie automobile.
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Figure 1.1 Diagramme de phases de I'alliage ternaire Fe-Mn-C d’aprés [SCH72].

-16 -



Chapitre 1 — Aspects métallurgiques des aciers a effet TWIP

1.2. Récents développements relatifs aux aciers Fe-Mn-C

D’importants efforts de recherche et de développement ont été conduits récemment
par l'industrie sidérurgique sur les aciers a haute teneur en manganeése. En plus de leur fort
potentiel en termes de propriétés mécaniques, les besoins économiques motivent le
remplacement du chrome et du nickel par du manganese, élément d’alliage meilleur
marché.

De nombreux travaux ont été menés durant la derniére décennie sur les alliages Fe-
Mn-C, notamment dans la perspective d’applications automobiles. Ces travaux avaient
surtout pour but d’optimiser la composition des alliages et d’apporter une meilleure
compréhension des mécanismes fondamentaux de déformation [ALLO4a][VERO4a][BRAQ7a]
[DUMO08a][COLO7a,b]. Les travaux de thése menés par Allain [ALLO4a] ont conduit a la
réalisation d’'une nuance de référence : Fe-22%Mn-0.6%C (voir Figure 1.1). Elle a été concgue
pour étre entierement austénitique et présenter un effet TWIP optimisé a température
ambiante tout en évitant la formation de martensite € au cours de la déformation. Cette
nuance de référence a été I'objet de notre étude.

Les travaux de thése menés par Allain, Vercammen, Bracke, Dumay et Collet,
respectivement [ALLO4a][VERO4a][BRAO7a][DUMO08a][COL0O7a,b], se sont tous focalisés sur
des alliages de Fe-Mn-C proches et ont étudié les différents aspects suivants :

- L’élaboration de l'alliage. Cet aspect a principalement été abordé dans les
travaux de Vercammen [VERO4a,b] sur une nuance Fe-30Mn-0.5C et de Bracke
[BRAO7a] sur un alliage de référence Fe-22Mn. Les évolutions microstructurales
ont été suivies durant les traitements thermomécaniques, notamment durant le
laminage a froid. Bracke a également étudié en détail I'influence des parametres
de restauration et de recristallisation sur les microstructures finales.

- L'Influence des éléments d’alliage et de substitution. Les travaux réalisés par
Dumay [DUMO0S8a,b] et Bracke [BRAO7a,b] s’appuyaient sur une nuance de
référence a 22% de manganese, mais a teneur en carbone variable. Les travaux
de Dumay [DUMO08a] portaient surtout sur I'influence d’éléments d’alliages sur
les propriétés du matériau (résistance mécanique, ductilité, module d’Young et
limite élastique). Trois axes de développement étaient envisagés : I'addition de
cuivre en solution solide, de vanadium sous forme de précipités de carbures
intragranulaires et le recours a un composite de carbure de titane a matrice Fe-
Mn-C. Bracke [BRAQ7a] s’est intéressé a la substitution partielle du carbone par
de I'azote afin d’améliorer la soudabilité de I'alliage.
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- La caractérisation des mécanismes de déformation et d’écrouissage. Allain
[ALLO2][ALLO4a,b] a mené les travaux les plus approfondis dans ce domaine (nous
reviendrons en détail sur ces principaux résultats dans la partie suivante). Bracke
[BRAO7a], Dumay [DUMO08a] et Vercammen [VERO4a] ont également
systématiquement caractérisé les propriétés de I'alliage en traction.

1.3. Propriétés mécanigues

Le comportement mécanique de la nuance Fe-22Mn-0.6C a gros grains a été analysé
en détail dans les travaux de theése d’Allain [ALLO4a]. La Figure 1.2 présente les courbes de
traction (1.2a) et d’écrouissage (1.2b) obtenues pour différentes températures sur cette
nuance (taille moyenne de grains : 20um). Les propriétés mécaniques correspondantes sont
caractérisées par :

- Une faible limite d'élasticité

- Une résistance mécanique qui augmente lorsque la température diminue, pour
dépasser 1000 MPa a partir de 298K.

- Un allongement homogéne qui atteint 50% a 298K.

- Une striction diffuse des éprouvettes uniquement observée a haute température
(673K).

- Des instabilités de déformation plastique a température ambiante.

Le coefficient d’écrouissage est maximal a température ambiante (298K), plus faible a
haute température et minimal a faible température (77K). Il caractérise en particulier la
capacité d’un matériau a durcir suffisamment pour retarder I'apparition de la striction lors
d’une déformation en traction. Le meilleur compromis allongement - résistance mécanique
est donc obtenu a température ambiante. Allain a montré que I’évolution du coefficient
d’écrouissage a température ambiante est liée a I'activité de maclage. En effet, les macles
sont des obstacles forts au glissement des dislocations, au méme titre que les joints de
grains. En conséquence, le libre parcours moyen des dislocations diminue au cours de la
déformation avec I'augmentation de la fraction de macles, produisant un fort écrouissage
par un effet Hall-Petch dynamique.

Le coefficient d’écrouissage varie en fonction des modes de déformation activés, sur
lesquels I'énergie de faute d'empilement (EFE) a une influence de premier ordre. A
composition chimique donnée, I'EFE augmente avec la température [REM75]. Allain a étudié
en détail les différents modes de déformations de I'alliage Fe-22Mn-0.6C en fonction de la
température, qui incluent :

- Le glissement des dislocations parfaites a haute température (673K).
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- Le glissement des dislocations parfaites et dissociées a température intermédiaire
haute (523K).

- Le maclage mécanique et glissement des dislocations (température ambiante
298K).

- Le maclage mécanique, transformation martensitique et glissement des
dislocations a température intermédiaire basse (163K).

- La transformation martensitique et glissement des dislocations a basse
température (77K).

Bracke, Vercammen et Dumay se sont également intéressés aux propriétés de
I'alliage a effet TWIP en traction ou en compression. Ces études ont surtout porté sur
I'influence des éléments d’alliage ou de substitution sur les propriétés mécaniques.

Plus généralement, Asgari et al. [ASG97] ont mis en évidence que I'écrouissage
évolue suivant différents stades au cours de la déformation des matériaux a faible EFE. Ces
stades sont schématisés Figure 1.3 et sont analysés en fonction des évolutions
microstructurales et en particulier de I'activité de maclage. La chute d’écrouissage se
produisant au cours du stade A est interrompue par l'activation des premieres macles,
apparaissant au stade B. Ce stade est caractérisé par un niveau d’écrouissage constant.
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Figure 1.2 Courbes de traction (1.2a) et d’écrouissage (1.2b) obtenues pour I'acier Fe-22Mn-
0.6C a gros grains (20um), d’aprés [ALLO4a].
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Figure 1.3 Différents stades d’écrouissage suivant I’énergie de faute d’empilements du
matériau, d’aprés [ASG97].

1.4. Analyse de la microstructure de maclage

Les analyses en microscopie électronique a transmission ont mis en évidence des
macles de tailles nanométriques organisées en faisceaux [ASG97][REM78][REM81][SHU92]
[ALLO4a,b][ALLO2][VERO44a,b][BRAO7a,b][KARO2][ELD99]. Les macles observées par
microscopie optique (Figure 1.4) sont en réalité constituées d’'un empilement de macles,
généralement qualifiées dans la littérature de micromacles, séparées par des intervalles de
matrice austénitique (Figure 1.5).

La connaissance de la fraction de macles est un parametre important pour la
compréhension et la prévision du comportement des matériaux se déformant par maclage.
Certains auteurs ont quantifié cette fraction a partir de la caractérisation de la
microstructure de maclage en microscopie optique et en transmission [ASG97][ALLO2]
[REM78], en s’appuyant sur des considérations morphologiques sur la macle [FUL53]. Des
travaux actuellement en cours a I’'ESRF [COLO7a][COLO7b] sur l'alliage Fe-22Mn-0.6C tentent
de déconvoluer les différentes contributions plastiques (dislocations, faute d’empilement et
maclage) par I'analyse des largeurs des raies de diffraction. Différentes approches ont
également été développées pour estimer la fraction de macles par EBSD, et appliquées a
des matériaux a gros grains [MASO2][FANOS].

L’ensemble des techniques d’investigations mises en ceuvre jusqu’a présent sont soit
limitées en résolution (microscopie optique) ou en surface analysée (microscopie
électronique a transmission ou a force atomique [ALLO4a][FAR93][FREQ6]). Des tentatives
d’analyses par la technique EBSD en microscopie électronique a balayage standard ont été
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réalisées récemment sur des aciers se déformant par maclage [YANO6][LEEO7][UEJOS8]. Les
développements récents des microscopes a haute résolution équipés d’un canon a effet de
champ et des caméras EBSD de meilleures sensibilités permettent d’envisager des
caractérisations plus précises de microstructures de maclage.
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Figure 1.4 Analyse de la microstructure de maclage par microscopie optique. (a) Acier Fe-Mn-
C a effet TWIP déformé en traction a 0.35 de déformation vraie, d’apres [ALLO2]. (b) Laiton a
déformé en compression a 0.3 de déformation vraie, d’apres [ASG97].

2um

Figure 1.5 Analyse de la microstructure de maclage par microscopie électronique en
transmission d’aciers Fe-Mn-C. (a) Déformation en traction a 0.4 de déformation vraie,
d’apres [ALLO2]. (b) Déformation en laminage a 0.21 de déformation vraie, d’apres [VERO4b].
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2. Mécanismes de déformation des aciers Fe-Mn-C

Dans l'alliage Fe-22Mn-0.6C, deux mécanismes de déformation sont actifs a
température ambiante : le glissement des dislocations et le maclage.

2.1. Glissement et dissociation des dislocations

Par définition, une dislocation est un défaut linéaire dans les matériaux cristallins.
C’est par le mouvement de ces dislocations qu’un matériau se déforme plastiquement. En
général, le glissement des dislocations apparait suivant les plans et directions
cristallographiques denses. Dans le cas d’un matériau de structure cubique faces centrées, il
s'agit des plans {111} et des directions <110>. Le vecteur de Burgers d’une de ces

. . . a N \ . , , .
dislocations parfaites est de type E <110>, ou a est le parametre de maille de I'austénite.

Afin de minimiser leur énergie de ligne, ces dislocations parfaites sont susceptibles de
se dissocier en deux dislocations partielles de Shockley, de vecteurs de Burgers plus faibles

[HIR82]. Dans le cas d’une dislocation parfaite de vecteur de Burgers %[01]] glissant dans un

plan (111), sa dissociation en deux dislocations partielles glissiles se fait suivant la réaction
1.1:

1 1 1
1003y — =127 +g[112](m) t

Sur le plan énergétique, cette réaction est favorable. Néanmoins, le passage d’une
dislocation partielle conduit a la création d’un défaut, appelé faute d’empilement. La
seconde dislocation partielle reconstitue le cristal. La dissociation des deux dislocations
conduit alors a la création d’'un ruban de défauts entre les deux dislocations partielles
(défaut énergétiquement défavorable), provoquant une force de rappel entre elles. Cette
force par unité de longue de dislocation correspond a I'EFE [WEE70]. Il existe une distance
d’équilibre entre les partielles, appelée distance de dissociation, a laquelle la force de
répulsion élastique est compensée par la force de rappel due a I'énergie du défaut. La
distance de dissociation { est fonction de I'EFE I" et s’écrit [FRI64][BYUO3] :

c= —”gb]ljlrz)z 1.2
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. r

r=——
Hor,

1.3

ou u est le module de cisaillement du matériau et by;, la norme du vecteur de Burgers
des dislocations partielles de Shockley. L'EFE normalisée est définie par I’équation 1.3. Lorsque
ce paramétre est élevé, le glissement dévié est favorisé. Pour des valeurs faibles de I'EFE
normalisée, le glissement est majoritairement planaire.

La nature d'un défaut d’empilement dépend du nombre de plans atomiques
translatés durant le passage d’une des dislocations partielles. Les défauts dits intrinseques
ne déplacent qu’un seul plan alors que les défauts extrinseques en déplacent deux [OLS75].

La stabilité de la dissociation des dislocations parfaites en partielles est a I'origine de
I’existence des différents modes de déformations des alliages Fe-Mn-C, et en particulier du
maclage mécanique.

2.2. Maclage mécanique

La plupart des matériaux (structure cristalline cubique faces centrées, cubique
centré, hexagonale...), sous certaines conditions, peuvent se déformer par maclage
mécanique. Dans les matériaux ayant un nombre de systemes de glissement limités, le
maclage joue un role essentiel [FISO3]. Il compense le manque de systemes de glissement
indépendants pour accommoder la déformation (cas des matériaux de structure cristalline
hexagonale [ROS64] ou les alliages ordonnés par exemple [JIN95][FAR93]). Le maclage
mécanique joue également un role important dans les matériaux de structure cristalline cfc a
faible EFE, comme dans les aciers Hadfield [KARO1], les alliages Cu-Al [MOR80], Co-Ni
[REM78] ou les aciers inoxydables austénitiques [LEC72]. Une revue bibliographique trés
compléte a été proposée par Christian et Mahajan [CHR95] sur la déformation par maclage
mécanique.

2.2.1. Aspects cristallographiques

La structure cristallographique cubique faces centrées peut se schématiser comme
un empilement de plans compacts (plans {111}). Dans le modéle des spheéres dures, les plans
compacts peuvent prendre trois positions : A, B et C. La structure cfc est un empilement de
plans compacts selon la séquence : ABCABC. Une macle mécanique dans cette structure est
créée par le passage de dislocations partielles de Shockley identiques trainant des fautes
d'empilement intrinseques tous les plans atomiques {111}, dans une direction
cristallographique <112>. Une macle est une lamelle ayant une symétrie par rapport au plan
de type {111} (A, B ou C) frontiere entre la matrice et la macle (appelé plan de macle). Elle
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produit un glissement égal a 1/\/5. La figure 1.6 présente une coupe d’une macle selon un
plan de type {110}, plan contenant le vecteur de Burgers des dislocations partielles.

Les macles mécaniques sont dites cohérentes car les joints de macles assurent une
continuité parfaite entre les structures cristallographiques de I'austénite et de la macle sans
dislocation résiduelle a I'interface. Ainsi, une macle mécanique est un défaut d'empilement
cristallin d& a I'accommodation du réseau a la déformation macroscopique (cisaillement pur
[FISO3]). Une macle mécanique correspond a une lamelle de structure cubique faces
centrées, dont les interfaces cohérentes, appelées joints de macles, sont des plans de
symétrie du réseau cristallographique.

Dans une structure cubique a faces centrées, les éléments cristallographiques du
maclage sont [REM75][EDI75] :

— K1 le plan de maclage de type {111} correspondant au plan de glissement des
partielles de Shockley,

— n1 la direction de cisaillement de type <112> correspondant a la direction des
vecteurs de Burgers des dislocations partielles,

— K2 le plan non distordu au cours du cisaillement, de type {111},

—n2 lintersection des plans K2 et K1 de type <112>.

Le glissement produit par une macle parfaite d’origine intrinséque dans la direction
nl est donc égale a yo = b11, / d111 avec diq; la distance réticulaire entre deux plans denses
{111}. Dans le cas extrinseéque, le glissement est égal a yo / 2 [COU99].

De nombreux mécanismes a I’échelle des dislocations ont été proposés pour
expliquer la germination et la croissance des macles mécaniques pour les matériaux de
structure cubique a faces centrées. Deux grandes familles de mécanismes sont présentées
dans la littérature :

- Les mécanismes de poéle, dans lesquels une macle est produite par une seule et unique
dislocation partielle tournant autour d’une dislocation vis de la forét en émettant a
chaque tour une partielle sur un plan différent grace au caractere vis de la dislocation
pole [VEN64a,b][VEN63][SON95][WEE70][AZZ96]. Ce type de modele n’explique pas la
vitesse de développement d’une macle. Différents auteurs ont par ailleurs critiqué une
configuration trop particuliere des dislocations et des dissociations énergétiquement
défavorables pour ces modeles [COH63][VENG3].

- Les mécanismes basés sur la dissociation des dislocations dans un plan dévié en téte

d'empilement sous l'action des fortes concentrations de contrainte [COH63][VEN63]
[MORS8O0][FUJ72][CHR95].
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Figure 1.6 Représentation selon une coupe {110} de I'empilement ABC des plans denses {111}
dans un cristal cfc et d'une macle produite par le passage de 4 partielles de Shockley
identiques. Les fautes d'empilement successives reconstituent une structure cfc miroir.

2.2.2. Paramétres influencant le maclage

(i) Energie de faute d’empilement (EFE)

De nombreux travaux ont montré que I'EFE joue un role fondamental, et peut étre
vue comme un parametre d’influence de premier ordre sur I'activité de maclage. Rohatgi et
al. [ROHO01] sont arrivés a la conclusion que I'aptitude d’'un matériau a se déformer par
maclage augmente avec la diminution de I'EFE. L’influence de I'EFE sur les mécanismes de
déformation actifs est représentée Figure 1.7. L'EFE elle-méme dépend de deux parametres
métallurgiques et thermodynamiques: la composition chimique et la température
[ADL86][WANO1].

Venables [VEN63] a montré expérimentalement le lien entre la contrainte critique de
maclage et I'EFE, dans le cas d’alliages de structure cubique faces centrées a base cuivre
(Figure 1.8). Ses travaux ont permis également d’exprimer analytiquement I'effet de I'EFE sur
la contrainte critique de maclage [VEN64a] (expression 1.4) :

Z.c—int — r + Hb_uz 14

b112 RC

ou T est 'EFE, 7™ a cission critique intrinséque de maclage, by;, le vecteur de Burgers

d’une dislocation de Schockley, R est le rayon critique d’émission de la boucle de dislocation
et 1 le module de cisaillement.
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Figure 1.7 Influence de I'EFE sur les mécanismes de déformations actifs.
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Figure 1.8 Evolution de la contrainte critique de maclage pour différents alliages a base
cuivre, en fonction de I'EFE, d’aprés [VEN63].

(i) Taille de grains

Des études expérimentales ont montré que la fraction de macles tend a augmenter
avec la taille de grains [ARM73][ELD99]. Dans le cas d’un laiton a, des éprouvettes
déformées en compression ayant une taille moyenne de grains de 250um montrent une
densité de macles trés importante par rapport a celles ayant une taille moyenne de grains de
9 et 30um [ELD99]. Inversement, les petites tailles de grains peuvent conduire a l'inhibition
du maclage [CHU69][HUL61]. De plus, la taille de grains influence également I'épaisseur des
macles, qui augmente avec la taille de grains [HUL61].
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(iii) Vitesse de déformation

Certains travaux ont montré que l'augmentation de la vitesse de déformation
favorise la formation de macles. En particulier, dans le cas de chargements dynamiques

(£>107's™") [CHR95][ROHO1][WANO1], des macles se forment dans les matériaux cfc a forte
EFE, qui ne se déforment pas par maclage sous chargement statique. Dans des conditions de

vitesses de déformation intermédiaires (£<107°s™), la contrainte de maclage est
indépendante de la vitesse de déformation [KAROO][MEYO01].

3. Origines de I’écrouissage dans les aciers Fe-Mn-C

L’écrouissage est le résultat du mouvement des dislocations sur leur plan de
glissement contenant ou traversé par des défauts, constituant dans ce plan des obstacles
ponctuels ou étendus. Deux mécanismes interviennent principalement dans I’écrouissage : la
création et la multiplication des dislocations mobiles et les mécanismes d’interaction de
celles-ci avec les obstacles rencontrés. Ces deux mécanismes sont étroitement liés car les
dislocations mobiles d’un systéeme constituent des obstacles pour les autres, et le nombre et
la nature des obstacles mis en cause évoluent de maniere couplée. Dans le cas des aciers Fe-
Mn-C, plusieurs hypothéses sont envisagées dans la littérature permettant d’expliquer le fort
taux d’écrouissage observé.

3.1. Glissement des dislocations parfaites

Le glissement des dislocations est un mécanisme élémentaire d’écrouissage des
matériaux. D’'une maniere générale, au cours d’une déformation, la contrainte d’écoulement
plastigue d’un matériau augmente. Ce phénomene d’écrouissage, ou consolidation,
correspond a une augmentation irréversible de la limite d’élasticité liée a 'augmentation de
la densité de dislocations. Les mécanismes élémentaires de création et de multiplication des
boucles sont les sources de dislocations, la plus connue d’entre elles étant la source de Frank
et Read.

Pour les valeurs de contraintes supérieures a la limite d’élasticité macroscopique,
I'accumulation de dislocations sur les plans de glissement actifs géne le déplacement des
dislocations mobiles. Il en résulte qu’'une augmentation de la contrainte appliquée est
nécessaire pour que le glissement progresse sur ces plans. De plus, I'activation du glissement
conduit a une rotation progressive des axes cristallographiques des grains par rapport aux
axes de sollicitation. Ces deux effets conduisent a I'activation d’autres systémes de
glissement, initialement moins favorablement orientés (glissement multiple).

L'augmentation de la contrainte d’écoulement plastique résulte en grande partie de
I'interaction a courte portée entre dislocations. En traction uni-axiale, en admettant que
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I’écrouissage par dislocations est indépendant de la taille de grains, la contrainte
d’écoulement plastique s’écrit [TAY38]:

J:Mr:M(ro+apb,/p—po) 1.5

M correspond au facteur de Taylor, tg a la cission critique de glissement initiale, p et po
correspondent respectivement aux densités de dislocations a une déformation donnée et
initiale et a est une constante dépendant du matériau. Le durcissement par écrouissage est
représenté par le terme associé a I'augmentation de la densité de dislocations (p-po), car
pendant la déformation, p devient tres rapidement grand devant po.

3.2. Mécanismes d’interaction dislocations / obstacles

Hormis les interactions de nature élastique, les dislocations mobiles sont susceptibles
de rentrer en contact avec d’autres obstacles de la structure. Nous envisageons ici les trois
interactions pouvant contribuer a I'écrouissage des alliages Fe-Mn-C : |'effet de la solution
solide, le vieillissement dynamique et le maclage mécanique.

3.2.1. Effet du carbone en solution solide

La présence d’atomes étrangers en solution solide agit sur I'écrouissage de deux
maniéres : par la valeur de I'énergie de faute d’empilement dépendant de la teneur en
soluté et par l'introduction de discontinuités ponctuelles dans le réseau cristallin, freinant
ainsi le déplacement des dislocations par glissement. Il existe deux types de solution solide
dans les alliages métalliques, suivant 'emplacement des atomes des éléments d’alliage dans
le réseau cristallin du métal de base :

— Les solutions solides de substitution (atomes de soluté remplagant des atomes du
solvant - Fe - sur les sites du réseau cristallin).

— Les solutions solides d’insertion (atomes de soluté insérés entre les sites du
réseau cristallin du solvant - Fe -).

Les éléments d’addition les plus courants dans les aciers sont Mn, Si, Cr, Ni, Mo et Ti.
Il s’agit de solutés substitutionnels tandis que le carbone et I'azote sont des solutés
d’insertion. Le taux d’écrouissage d’un acier contenant des atomes en solution solide est
plus élevé que celui des métaux purs [PIC78]. Les atomes de soluté génent le déplacement
des dislocations mobiles et modifient les mécanismes d’annihilation et de recombinaison de
dislocations. La densité totale de dislocations est alors en moyenne plus élevée dans un
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matériau contenant des atomes en solution solide que dans les métaux purs. La valeur de la
contrainte d’écoulement plastique, a déformation donnée, est donc également plus élevée.

Dans le cas des alliages Fe-Mn-C a effet TWIP, le carbone en solution solide contribue
a I'écrouissage, comme cela est montré par Bouaziz et al. [BOUOS8]. Pour analyser cet effet,
des essais de traction ont été réalisés sur deux alliages Fe-22Mn de méme taille de grains,
mais avec une teneur en carbone de 0.6% et 1%. Il a été observé que I'augmentation de la
teneur en carbone conduit a une augmentation de la limite d’écoulement et de
I’écrouissage. Le carbone en solution solide contribue d’une part a I'augmentation de Ila
contrainte. Mais il a également pour effet 'augmentation de I'EFE, ce qui conduit a une
diminution de la cinétiqgue de maclage et une augmentation de la restauration dynamique
[SCH55]. L’écrouissage pour l'alliage contenant 1% de carbone devrait donc étre inférieur a
celui contenant 0.6%, ce qui va a I'encontre des résultats expérimentaux obtenus par
Bouaziz et al [BOUO8] et Allain [ALLO4a]. Néanmoins, il est montré que le carbone en
solution solide dans l'austénite conduit également a une diminution de la restauration
dynamique, du fait de 'augmentation de I'écrouissage.

Le carbone en solution solide contribue donc de maniere substantielle a I’écrouissage
des alliages Fe-Mn-C, sans en étre le seul responsable. L'effet du maclage joue également un
réle trés important.

3.2.2. Vieillissement dynamique

Le phénomene de vieillissement dynamique, ou de Portevin-Le Chatelier, correspond
a un mécanisme d’ancrage / désencrage des dislocations mobiles. Les courbes d’essais de
traction des aciers Fe-Mn-C présentent des sauts de contrainte, comme nous pouvons le voir
Figure 1.9 sur un acier Hadfield [DAS81].Ces sauts sont généralement attribués dans la
littérature a un mécanisme de vieillissement dynamique. Certains auteurs [DAS81][SHU92]
font par ailleurs I’"hypothése que les forts taux d’écrouissage observés sur les alliages Fe-Mn-
C sont principalement dus a ce phénomeéne de vieillissement dynamique et non pas au
maclage mécanique. La plupart des études conduisant a cette conclusion ont été réalisées
sur des aciers austénitiques Hadfield, qui sont plus chargés en carbone (%C>1%) que notre
alliage de référence Fe-22Mn-0.6C. D’apres ces auteurs, bien que de nombreuses macles
mécaniques apparaissent au cours de la déformation, la contrainte d’écoulement du
matériau dépend uniqguement du comportement individuel des dislocations dans I'austénite
non maclée. Conformément a un mécanisme de vieillissement dynamique, ces dislocations
subissent une suite d’épinglages due a la diffusion du carbone. Ce mécanisme suppose que
le carbone puisse diffuser assez rapidement autour des dislocations. Il se manifeste par
conséquent dans un domaine de température et de vitesse de déformation donné. Comme
une augmentation du nombre de dislocations mobiles est nécessaire pour compenser les
dislocations immobilisées par les atmosphéeres de Cottrell et pour continuer a assurer la
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vitesse de déformation macroscopique imposée, ce mécanisme nécessite un surcroit de
contrainte d’écoulement et induirait donc une augmentation du taux d’écrouissage.

Nous verrons dans le chapitre 3 que I'alliage étudié présente bien certaines
caractéristiques du vieillissement dynamique, notamment la présence de décrochements sur
les courbes de traction a température ambiante, traduisant une instabilité de la déformation
plastique. Ces instabilités ressemblent aux décrochements de type B observés par Dastur et
Leslie [DAS81]. Bracke [BRAO7] a supprimé le vieillissement dynamique dans I'alliage Fe-
22Mn-0.6C. Pour ce faire, le carbone a été substitué par de I'azote, en conservant I'énergie
de faute d’empilement ainsi que les propriétés mécaniques. Par conséquent, nous pouvons
en conclure que I'augmentation de I'écrouissage est fortement liée au maclage mécanique.
De plus, les travaux d’Allain [ALLO2][ALLO4a] renforcent I'idée que le fort taux d’écrouissage
de 'acier Fe-22Mn-C a effet TWIP est principalement lié a I'activité de maclage.
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Figure 1.9 Courbes de traction d’un acier Hadfield a température ambiante d’apreés
[DAS81].

-31-



Chapitre 1 — Aspects métallurgiques des aciers a effet TWIP

3.2.3. Maclage mécanique

L'activité de maclage joue trois roles importants sur le comportement mécanique.

- Elle contribue a la déformation plastique [MEYO01].

- Elle impacte le niveau d’écrouissage [MUL79][REM78][REM81][MAH73].

- Elle influence I'évolution de texture notamment par la création des
orientations des macles [VAN78][TOM91][PROO07].

L'importance de ces trois effets dépend de la fraction de macles générées
durant la déformation. Mais |'effet prédominant est le durcissement produit par les
macles. Les macles mécaniques agissent comme des barrieres infranchissables pour les
dislocations, au méme titre que les joints de grains. Cet effet réduit alors le libre
parcours moyen des dislocations. L'interaction glissement - maclage conduit a une
augmentation du taux d’écrouissage, comme cela a été interprété sur des alliages Co-Ni
[REM78], ou sur des aciers Fe-Mn-C [REM75][KAROOQ].

Différents parametres tels que la taille de grains, la température et la vitesse de
déformation influencent la formation et la morphologie des macles [CHR95]. La
morphologie des macles elle-méme influence le comportement en contrainte -
déformation du matériau. Une distribution homogéne de macles fines donne de
meilleures propriétés mécaniques qu’une distribution hétérogéne de macles tres
épaisses.

Les macles ont un réle majeur sur la résistance d’un matériau. Elles contribuent
principalement a augmenter la résistance mécanique grace a la création de nouveaux
obstacles au glissement des dislocations [KIM89] par la réduction de la taille de grains
effective par la formation de macles, conduisant a un effet Hall-Petch dynamique. La
transmission d’une dislocation a travers un joint de macle ne se fait jamais
directement, méme si les deux possedent un plan de glissement en commun. Les
dislocations s’empilent ou se décomposent au niveau du joint. Par conséquent, les
joints de macles contribuent de la méme maniere a I’écrouissage que les joints de
grains. L'augmentation du nombre de joints de macles avec la déformation conduit a
une augmentation de la dureté du matériau [RAN99]. Les régions maclées, i.e. les
grains contenant des macles, sont renforcées ou durcies du fait d’'une augmentation
locale du coefficient d’écrouissage.

La contrainte d’écoulement est reliée a la densité de dislocations selon I'expression
établie par Taylor [TAY38], donnée par I'équation 1.5. Cette loi a été vérifiée par de
nombreux résultats expérimentaux. La densité de dislocations stockées augmente au cours
de la déformation principalement du fait des joints de grains et de macles, et des
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interactions des dislocations de la forét. Cette évolution peut étre exprimée par |'équation
1.6:

do_1 1 1 F
— == =—+——"-+k - f 1.6
dy b(D 2e1-F, \/;] p

D est la taille de grains, e I'épaisseur d’une macle et Fy, la fraction de macles. Le
cisaillement total y, s’exprime par une loi de mélange en considérant la déformation par
glissement et par maclage [REM78] s’écrit :

dy=(@1- Rydy, +y,dF, 1.7

Ces expressions peuvent étre utilisées pour évaluer l'effet du maclage sur la
contrainte d’écoulement, comme cela a été proposé par Bouaziz et al. [BOUO1] et Allain et
al. [ALLO4]. L’évolution de la courbe d’écrouissage normalisée suivant un calcul avec et sans
maclage est présentée Figure 1.10 (Figure issue de [VERO4a]).

Ces différents éléments tendent donc tous a montrer le réle important que joue le
maclage sur le niveau d’écrouissage élevé dans les alliages Fe-Mn-C.
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Figure 1.10 Mise en évidence de la contribution du maclage sur I’écrouissage, d’apreés
[BOUO1][VERO4a].
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3.3. Nature de I'écrouissage

Comme nous venons de le voir, différents mécanismes de déformation peuvent
contribuer a I'écrouissage des alliages Fe-Mn-C. Concrétement, I'écrouissage peut comporter
une contribution isotrope et une contribution cinématique. Les origines physiques de la
nature isotrope ou cinématique de I'écrouissage sont différentes, chacune étant engendrée
par des mécanismes de déformation spécifiques.

Tout d’abord, la contribution isotrope est liée a I’écrouissage par les dislocations de
la forét statistiquement stockées ou géométriquement nécessaires. Son évolution au cours
de la déformation est donc liée a celle de la densité de dislocations.

La contribution cinématique est liée pour sa part aux hétérogénéités
microstructurales créant des champs de contraintes locaux. Plus généralement, il peut étre
admis que l'écrouissage cinématique est controlé par I'effet de ‘taille de grains’. Les
empilements de dislocations sur des obstacles générent des contraintes locales, appelées
‘back stress’, qui s’opposent a la contrainte appliquée sur les plans de glissement.
L'existence de la contrainte de ‘back stress’ a été démontrée expérimentalement par
Edwards et al. [EDW53] par des essais de cisaillement sur des monocristaux de zinc. Le cristal
est pré-déformé, déchargé, puis rechargé dans une direction opposée a la premiére. Lors de
cette recharge, la limite d’écoulement est plus faible que lorsqu’il a été déformé la premiere
fois. Cet effet est lié au développement de la contrainte de ‘back-stress’ générée par les
empilements de dislocations sur des obstacles durant la pré-déformation. Cette contrainte
facilite le mouvement des dislocations lorsque la direction de glissement est inversée avec le
sens de sollicitation. De plus, lorsque la direction de glissement est inversée, des dislocations
de signe opposé peuvent étre créées. Les dislocations de signe opposé s'attirent et
s’annihilent, conduisant a un adoucissement. Ceci explique le fait que la courbe
d’écoulement lors du second trajet soit adoucie. La baisse de la limite d’écoulement lors du
trajet de déformation en sens opposé est connue sous le nom d’effet Bauschinger.
Bauschinger [BAU81] avait en effet mis en évidence ce phénomene sur du fer sollicité en
traction puis en compression.

Différents types de barriéres peuvent conduire a des empilements de dislocations, a
I'origine de la contrainte de ‘back stress’. L'intersection de dislocations avec des plans de
glissement peut conduire a la formation de nouvelles dislocations dont la direction de
glissement n’appartient pas au réseau de base. Les dislocations ainsi produites sont dites
sessiles, caractérisées par leurs faibles mobilités. Une dislocation sessile n’appartient pas a
un plan de glissement dense, et peut jouer le role d’obstacle vis-a-vis des autres dislocations.
Cette réaction conduit a la formation de verrous de Lomer-Cottrell. Hamdi et Asagari
[HAMOS8] suggerent méme que le fort taux d’écrouissage des matériaux cfc se déformant par
maclage est lié a la formation de ces verrous. Néanmoins, la formation de verrous de Lomer-
Cotrell nécessite du glissement dévié. Du fait de leurs faibles énergies de faute
d’empilement, le glissement est majoritairement planaire dans les alliages Fe-Mn-C. Nous
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pouvons donc considérer que dans l'alliage Fe-22Mn-0.6C, les barriéres au glissement des
dislocations sont essentiellement les joints de grains et les joints de macles.

4. Bilan de la situation

Nous avons présenté dans ce chapitre les éléments nécessaires a la compréhension
de I'étude qui sera présentée dans les chapitres suivants. Cette étude a été menée sur un
acier austénitique Fe-22Mn-0.6C ou la complexité des mécanismes de déformation est
étroitement liée a I'énergie de faute d’empilement du matériau. Cette derniére est estimée
a environ 20 mJ.m™, conduisant a 'activation conjointe du glissement des dislocations et du
maclage mécanique. L’activation de macles au sein du polycristal joue un réle trés important
sur I’écrouissage, notamment pour son maintien a un niveau élevé.

Jusqu’a présent I'ensemble des études s’appuyant sur la caractérisation
microstructurale des aciers se déformant par maclage a fait appel principalement a deux
outils: la microscopie optique ou électronique a transmission qui ont des pouvoirs de
résolution et des champs d’application tres différents. De ce fait, peu de travaux ont porté
de maniere approfondie sur les liens entre le comportement mécanique et le couplage de la
texture et du maclage. Pour réaliser ce type d’étude en prolongement des études déja
menées nous avons eu, pour notre part, aussi recours a des techniques expérimentales
additionnelles spécifiques de caractérisations microstructurales et mécaniques. Ces moyens
expérimentaux décrits dans le chapitre suivant nous ont permis de développer une analyse
du comportement des aciers Fe-Mn-C a effet TWIP prenant en compte des caractéristiques
microstructurales plus complétes.
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INTRODUCTION

La mise en forme industrielle d’'un matériau comprend différents modes de
déformations tels que la traction uni-axiale, le cisaillement ou encore la traction
plane. L'étude expérimentale du comportement du matériau lors de la mise en forme
passe la I'analyse individuelle de ces modes de déformation. La mise en ceuvre d’un
ensemble d’essais pertinents et représentatifs doit nous permettre une meilleure
compréhension des états de déformations complexes rencontrés, de leurs
conséquences sur la microstructure et le comportement mécanique du matériau et
de leurs influences sur I'accommodation entre glissement plastique et maclage
mécanique. Nous nous proposons dans ce chapitre de décrire I'ensemble des ces
essais par complexité croissante, la traction uni-axiale étant le premier de nos essais.
Les techniques d’investigations de la microstructure et de la texture qui ont été mises
en ceuvre sont aussi alors brievement exposées.
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1. Essais mécaniques

1.1. Essai de traction

Les éprouvettes de Traction Uni-axiale (TU) utilisées sont de type ISO 20x80. Les
dimensions sont présentées sur la Figure 2.1. Les éprouvettes ont été découpées suivant
deux directions principales de la téle, la Direction de Laminage DL et la Direction Transverse
DT. L’épaisseur de la tole est de 1,3mm. La zone utile a été choisie tres large afin de faciliter
la mesure des figures de pdles par diffraction de rayons X.

R20 L,=80
I\ J
30 201
r 100 A\
250

Figure 2.1 Dimension en mm de I’éprouvette de traction uni-axiale.

Les essais ont été réalisés sur une machine Zwick-Roell permettant un effort maximum
de 100kN. La déformation a été mesurée avec une jauge d’extensométrique placée sur la
zone utile. La vitesse d’essai a été choisie a 1.10"35‘1, c'est-a-dire dans des conditions quasi-
statiques, afin d’éviter tout échauffement de I'éprouvette.

1.2. Essai de cisaillement simple et réversible

Les essais de cisaillement ont été réalisés au département ArGEnCO de l'université de
Liege sur un dispositif développé dans le cadre de Ila these de P.Flores
[FLOO5a][FLOO5b][FLOO05c]. La déformation de I'échantillon est assurée par deux vérins
hydrauliques, un vertical et un horizontal (Figure 2.2). La vitesse d’essai est également quasi-
statique, d’environ 9.10* s™.
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Figure 2.2 Dispositif de cisaillement [FLOO5a].

Ce dispositif permet de réaliser des séquences de cisaillement simple et réversible
grace au vérin horizontal. De plus, ce systetme permet le test d’échantillons
géométriguement tres simples (Figure 2.3).

I:horizontale

<€ >

Zone de serrage
supérieure

Zone utile

100mm

Zone de serrage
inférieure

vaerticaIe

Figure 2.3 Géométrie de I’échantillon de cisaillement et zone de déformation.

30mm

La déformation de la zone utile est mesurée optiquement (systeme de mesure
ARAMIS®). La déformation est déterminée par analyse d’images des variations d’un
mouchetis a I'aide de 2 caméras. L'utilisation de 2 caméras permet de déterminer les
variations tridimensionnelles et notamment la variation d’épaisseur de I’échantillon durant
I'essai. Le principe de la séquence utilisée pour étudier I'effet Bauschinger du matériau et le
champ de déformation correspondant est illustré Figure 2.4.
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Déplacement imposé

Mors supérieur
PR e B A
Mors inférieur
Etatinitial

1" trajet

Déplacement imposé

Mesure du champ de
déformation
2nd trajet

Figure 2.4 Séquence d’essai Bauschinger et champ de déformation associé.

1.3. Essais de déformation avec changements de trajet

Trois types d’essais additionnels ont été réalisés avec changement de trajet de
déformation.

(i) Traction plane / cisaillement simple
Ces essais ont été effectués sur I'installation décrite précédemment suivant la
séquence Figure 2.5.

Déplacement imposé

1¢"trajet

A

Mors supérieur

Mors inférieur
Etatinitial

2nd trajet

Déplacement imposé

Figure 2.5 Séquence d’essais orthogonaux traction plane / cisaillement simple.

(ii) Traction large / traction uni-axiale
Le premier chargement est réalisé suivant DT, le second suivant DL. Les
éprouvettes de traction uni-axiale sont prélevées dans des plaques ayant
subies une traction large (Figure 2.6). Ce mode de déformation est proche de la
traction uni-axiale. Les états de pré-déformation sont contrélés par lecture
d’une grille de déformation. Deux éprouvettes avec des états de pré-
déformation différents ont été étudiées.
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1°" trajet : traction plane 2" trajet : traction uni-axiale

Figure 2.6 Essai de traction large / traction uni-axiale.

(iii) Expansion equi-biaxiée / traction uni-axiale
Des éprouvettes de traction uni-axiale sont prélevées dans le fond d’un flan
embouti (Figure 2.7). L'axe de sollicitation de I’éprouvette de traction
correspond a DL. La déformation aprés expansion équi-biaxée est suivie par la
déformation d’une grille préalablement déposée. Deux éprouvettes avec des
états de pré-déformation différents ont été étudiées.

- —
T i

1°"trajet : expansion equi-biaxiée 2"d trajet : traction uni-axiale

Figure 2.7 Essai d’expansion equi-biaxiée / traction uni-axiale.

La table 2.1 ci-dessous synthétise I'ensemble des essais qui ont été réalisés dans le
cadre de ce travail.
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Traction uni-axiale
Traction uni-axiale

Cisaillement simple

Cisaillement réversible

Traction plane

Traction plane / cisaillement simple
Traction large / traction uni-axiale

Expansion equi-biaxée / traction uni-axiale

TU
TU
(&)

CR

TP
TP/ CS
TP/TU

Exp / TU

DL
DT
DL

DL

DT
DT

DL

DL
DL

DL

ev=0.02, 0.05, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5(rupture)

ev=0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5(rupture)
€12=0.05, 0.1, 0.15, 0.2, 0.3(rupture)

€12=0.05
€12=0.05
€12=0.09
€12=0.1
€12=0.1
€12=0.15
€12=0.18
€22=0.15

€22=0.22

ev=0.04

ev=0.08
€11=0.09 / £22=0.06
€11=0.17/ €22=0.13

Table 2.1 Récapitulatif des essais mécaniques.
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€12=-0.17
€12=-0.25
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1.4. Description du comportement mécanigue

1.4.1. Courbes contrainte / déformation

Les courbes de comportement en contrainte - déformation sont déterminées a partir
des mesures de force et de déformation durant les différents essais.

Essai de traction uni-axiale

Pour I'essai de traction uni-axiale, la contrainte et la déformation nominales, ou
conventionnelles, peuvent directement étre déduites des mesures suivant respectivement
les relations 2.1 et 2.2. Lors de I'essai de traction uni-axiale suivant DL (TUDL), on s’intéresse
aux composantes 0;; et €; des tenseurs respectivement de contrainte et de déformation.
Pour la traction uni-axiale DT (TUDT), on s’intéresse cette fois aux composantes 0,; et €;,.

F TUDL TUDT
Oy _S__Oll =0, 2.1
o
I -1 Al TUDL TUDT
& = S=—=g; TEy 2.2

ou F représente la force appliquée a la surface initiale de section So de I'éprouvette,
Al I'allongement de I'extensometre et | la longueur initiale de I'éprouvette. L’allongement a
rupture et la résistance mécanique correspondent aux valeurs relevées sur les courbes
nominales. La détermination de la contrainte et de la déformation vraies tient compte de la
variation de section de I'éprouvette durant I'essai. Leurs expressions respectives sont
données par les relations 2.3 et 2.4.

F Fl
OV === :GN-(1+8N) 23
S S,
|
oL
€ =|—=In|— [=In(1+¢ 2.4
== E=ntaee)

Par la suite, nous utiliserons le coefficient d’écrouissage normalisé définie en 2.5:

n, = do, G
de,

. 2.5

La détermination de la fonction f(€)= o représentative du domaine de déformation
plastique de la courbe contrainte — déformation expérimentale a été effectuée par
ajustement d’'un polyndme d’ordre sept. Le recours a l'ajustement d’'une fonction
polynomiale est en effet nécessaire car le calcul de la courbe d’écrouissage a partir des
données expérimentales brutes conduit a une courbe trés bruitée (fluctuations des mesures
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expérimentales). La plus grande attention sur le choix du polynéme a été portée afin de ne
pas introduire d’artefact numérique (oscillation de la courbe pour les polynémes de plus
haut degré par exemple) et de respecter |'évolution obtenue pour le calcul a partir des
données expérimentales. Le module de cisaillement Gy, a température ambiante a été
déterminé a partir de la relation 2.6.

E

= 2.6
2(1+v)

0

Le module de Young E et le coefficient de Poisson v sont déterminés
expérimentalement a partir d’un essai de traction.

Essai de cisaillement

Dans le cas de I'essai de cisaillement, on s’intéresse aux composantes 01, et €, des
tenseurs respectivement de contrainte et de déformation (les essais sont réalisés suivant
DL). La contrainte 01, est alors donnée par la relation 2.7 :

o.. = I:horizontale — I:h
12

S I*(eo—e)

La force F est mesurée sur le vérin horizontal. La section S tient compte de la

orizontale

2.7

variation d’épaisseur e. La déformation €, est déduite de la mesure de l'angle de
cisaillement.

1.4.2. Calcul des contraintes et déformations équivalentes

Comme nous venons de le voir, les différents essais mécaniques traduisent des
relations entre des composantes spécifiques des tenseurs de contrainte et de déformation.
Le calcul des contraintes et des déformations permet de réaliser une comparaison entre
chaque essai.

Pour I'essai de traction uni-axiale, la contrainte et la déformation vraies sont égales a
la contrainte et déformation équivalentes.

TU _ TU

o, _Gequ 2.8
TU - ~TU

Ev _Eequ 2.9
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Critére anisotrope de Hill48

Pour le calcul de la contrainte et de la déformation équivalente en cisaillement, nous
avons fait le choix d’utiliser le critére anisotrope de Hill48 [HIL48]. Ce critére quadratique
s’exprime dans le repere orthotrope (x,y,z) par :

cﬁqu =F(o,, -0,) +G(o,, -0, ) +H(o, —cryy)2 +2L0§Z +2Mo? + 2Nc5§y 2.10

Oequ €St la contrainte équivalente au sens du critere de Hill48 et (F,G,H,L,M,N) sont les
parameétres de Hill qui déterminent la forme de la surface de charge. Selon I'’hypothése de
contraintes planes, consistant a négliger toutes les composantes du tenseur des contraintes
hors plan de la tole (o,,= 0x= 0,,=0), le critere de Hill se réduit a I'expression suivante :

2 — 2 2 )
0., =(G+H)o, —2Ho, 0, +(F+H)o,, +2No;, 2.11

Le nombre de parameétres qui déterminent le critere est réduit a quatre (F,G,H,N). La
détermination de ces parametres se fait a partir des coefficients de Lankford rg-, rss- et roge
mesurés lors d’essais de traction uni-axiale effectués a 0°, 45° et 90° de la direction de
laminage. Les parametres de Hill sont alors définis suivant le systéeme 2.12 :

_ 2ry. _ 2,
fo00 (1 +ro°) 1 +ro° 2.12
_ (1 2r0 ) (e F1e) G= 2
2r,,(1+r1,.) 1+r,

La définition de la déformation équivalente au sens du critere de Hill48 fait appel a la
notion de travail plastique équivalent. Il s’agit de calculer la déformation équivalente &
permettant d’obtenir le travail plastique équivalent Wy" d’un essai a I'autre. Ce principe est
illustré sur la Figure 2.7.

% Traction plane
otractionplanel _ __ __ _
|
(o) . .
A Traction uni-axiale I\N
I 0 Cisaillement
obk—————
O—msa\llemem - —_—
|
WP
| I'w AP
| 1770
| |
| N ] | S
€ ep” £oP 0P I
traction plane cisaillement

Figure 2.7 Travail plastique équivalent pour les différents essais.
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Cas du cisaillement

Nous pouvons déduire de la relation 2.13 I'expression de la contrainte équivalente en
cisaillement.

— (1+2r,)(r, +r,,) 2.13
Gequ:012 2N:0-12\/ o =
fyo(1+1,)

La définition du travail plastique équivalent nous permet d’écrire :

WP =0:£=20,£,=0,,:¢ 2.14

equ equ

On peut donc déterminer a partir des équations 2.13 et 2.14 I'expression du taux de
déformation équivalent en cisaillement :

.2, 2.15
Eequ_ NEIZ

Conséquemment, la déformation équivalente en cisaillement est obtenue a partir de la
mesure de la déformation €;, et des coefficients de Lankford suivant I'expression:

e :\/ 2go(1+0) o 2.16
equ 12
TN+ 2r)(n +r)

Le coefficient d’écrouissage peut étre exprimé plus généralement a partir de la
contrainte et de la déformation équivalentes:

dcyequ
deequ

n=
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1.4.3. Parameétre de changement de trajets et effet Bauschinger

Lors d’opérations de mise en forme des toles (emboutissage, pliage...) le matériau
subit un changement de trajet de déformation. Lors de I'emboutissage d’un godet (Figure
2.8, d’aprés [MON]), un élément de matiere situé a la périphérie du flan subit d’abord un
rétreint (déformation plane dans le plan (r,0), avec €,,= 0) puis une traction plane (plan (r,z),
€gg = 0). Ces changements de trajets de déformation ont des répercussions sur la contrainte
d’écoulement du matériau. L'analyse des variations de la contrainte d’écoulement suivant le
chemin de déformation se fait a partir de la combinaison d’essais simples et du parametre a,
introduit par Schmitt et al. [SCH94], permettant de quantifier I'amplitude du changement de
trajet. Il s’agit d’un paramétre scalaire, défini par I'expression 2.18.

E, €

1/£p:£p\/£:£ 218

€p et € définissent respectivement les tenseurs de déformation du premier et du second

a=

trajet. Le parametre a possede plusieurs valeurs particulieres, relatives au type de
changement de trajet.

- o =-1:trajet de type Bauschinger.
- o =-0.5 : changement de trajet a 90°.
- o =0:trajet de déformation dur.

Les études expérimentales sur les changements de trajets font intervenir des
séquences de déformations telles que traction uni-axiale / traction uni-axiale (suivant deux
axes de sollicitations distincts), traction uni-axiale / cisaillement [SCH94] ou cisaillement /
cisaillement [BAC95]. Ce parametre permet de décrire I'amplitude du changement de trajet

Urech arge

g

référence

et est associé au rapport de contraintes d’écoulement R, = . La Figure 2.9 donne

I’évolution de ce rapport en fonction de o pour un acier doux, d’apres [SCH94]. Il est
généralement observé que R, est supérieur 1, et est d’autant plus élevé que le paramétre a
est proche de 0 [BAC95][SCH94]. Cette augmentation de la contrainte lors du second trajet
de déformation est généralement interprétée vis-a-vis de la microstructure de dislocations
et en particulier de la résistance de I'obstacle représenté par les parois de dislocations.

La détermination des contraintes de référence et de recharge relatives au parameétre
de Schmitt, respectivement Or¢rérence €t Orecharge, €5t présentée Figure 2.10. La contrainte de
référence est mesurée sur I'essai monotone, celle a la recharge sur le second trajet de
déformation. Les deux contraintes ont été déterminées avec un décalage de 0.2% a |'origine.
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Dans le cas particulier ol a=-1, le rapport R, devient inférieur a 1. Le matériau est alors
testé dans des conditions d’essais Bauschinger. Cet essai permet de quantifier les différentes
composantes de I'écrouissage, i.e. isotrope et cinématique. L'influence de ces composantes
est de premiere importance en mise en forme, notamment pour la prédiction du
comportement, des propriétés en service et en crash. Myoung et al. [MYOO05] ont montré
que la prise en compte de I'écrouissage cinématique est nécessaire dans les codes de mise
en forme pour obtenir des résultats de simulation fiable. Comme nous pouvons le constater
sur la Figure 2.11, la prise en compte ou non de cette composante cinématique conduit a
des différences importantes des états de contraintes et de la géométrie d’une piece lors de
la simulation d’un crash.

L'analyse détaillée de la nature de I'écrouissage de I'alliage Fe-22Mn-0.6C est donc
nécessaire. Cette analyse se fait grace a la réalisation d’essais de cisaillement réversibles,
permettant la quantification de I'effet Bauschinger.

En mise en forme, les changements de trajets de déformation impliquent des
mécanismes d’écrouissage complexes qui influent directement sur I'état local comme global
du matériau. Un des effets de ce changement de trajet de déformation est I'effet
Bauschinger. Bauschinger a observé qu’apres avoir déformé du fer en traction, la limite
d’élasticité était atteinte en compression pour une valeur inférieure a la limite d’élasticité en
traction [BAU81]. Ce phénomeéne est I'exemple typique de |'anisotropie induite par
écrouissage. Plus généralement, les essais réversibles (de cisaillement en I'occurrence dans
le cas présent) nous permettent d’établir la nature précise de I'écrouissage, que I'on appelle
écrouissage isotrope ou cinématique. La Figure 2.12 illustre l'effet de la nature de
I’écrouissage sur la surface de charge initiale du matériau. Un écrouissage purement
isotrope transforme la surface de charge initiale par homothétie par rapport a I'origine. Dans
le cas d’un écrouissage purement cinématique, la surface de charge initiale subie une
translation, sans rotation ni déformation. Le point de référence n’est pas conservé et est
déplacé de la quantité 0, caractérisant I’écrouissage cinématique proprement dit.
L’écrouissage d’'un matériau est le résultat d’'une combinaison de ces deux types de
comportement. On parle alors d’écrouissage mixte.

Une manifestation directe de I"écrouissage cinématique est |’effet Bauschinger qui est
définie par:

BE =20, 2.19

En décomposant la contrainte d’écoulement totale ¢ suivant I'expression 2.20
[LEM92], nous pouvons quantifier I'écrouissage isotrope et cinématique :

0=0,+0;+0, 2.20

(i) 0o représente la limite élastique initiale et est liée a la contrainte de friction de
réseau

-56-



Chapitre 2 — Méthodes expérimentales

(ii) os est liée a I'écrouissage isotrope. Ce terme sera noté R.

(iii) op est lié a I'écrouissage cinématique, ou encore contrainte retour (« back-
stress »). Ce terme sera noté X. Il est positif pour le trajet aller de déformation
et négatif pour le trajet retour.

Ces deux grandeurs macroscopiques (écrouissage isotrope et cinématique) ont pour
origine physique des mécanismes bien particuliers et différents. Tout d’abord, I'écrouissage
isotrope est lié a I'écrouissage par les dislocations de la forét statistiquement stockées ou
géomeétriguement nécessaires. Son évolution au cours de la déformation est donc liée a celle
de la densité de dislocations. L’écrouissage cinématique est lié pour sa part aux
hétérogénéités microstructurales créant des champs de contraintes locaux. Plus
généralement, il peut étre admis que I'écrouissage cinématique est contrdlé par l'effet de
‘taille de grain’. Le maclage, de par son effet Hall-Petch dynamique, réduit de maniere
continue avec la déformation la taille de grain. On peut alors s’attendre a un tres fort impact
du maclage sur I’écrouissage cinématique, que I'on quantifiera avec le plus grand soin.

La méthode de détermination géométrique de I'écrouissage cinématique X et
isotrope R a partir des essais de cisaillement réversible est présentée sur la Figure 2.13. Dans
le cas d’un écrouissage purement isotrope, la valeur absolue de la contrainte d’écoulement
lors du second trajet est égale a la contrainte d’écoulement initiale 0o”.

Rétreint

Traction plane

Traction plane

Rétreint

Figure 2.8 Schéma de I'’emboutissage d’un godet et chemin de déformation d’un élément de
matiere sur I’embouti, d’apres [MON].
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Figure 2.9 Evolution du rapport de contraintes R, =—""* en fonction du paramétre q,
référence
d’apres [SCH94].
Contrainte Courbe apres
1 pré-déformation
0-recharge
o

référence

5

0.2% Déforr'nation

Figure 2.10 Détermination des contraintes d’écoulement de référence (Or¢srence) €t lors du
second trajet de déformation (Orecharge)-
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Figure 2.11 Simulation des états de contraintes suite a un crash sur une piece de structure
automobile. (A) Ecrouissage purement isotrope. (B) Ecrouissage isotrope et cinématique.

D’aprés [MYOO05].
| 26,° | 264 20¢°< 200°+| 60"’ | <20
O 074 Oy4
Surface de
charge initiale
an oob' o-oa UOb
0° O'Ob o2} 0¥ f X oobcl Oo X (2]
Surface de
charge apres
déformation
Ecrouissage isotrope Ecrouissage cinématique Ecrouissage mixte

Figure 2.12 Evolution d’une surface de charge suivant la nature de I’écrouissage.
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Ecrouissage cinématique
Ecrouissage mixte

Figure 2.13 Détermination des paramétres d’écrouissage lors de I'essai de cisaillement
réversible.

2. Outils de caractérisation microstructurale

Afin de caractériser les évolutions microstructurales relatives aux différents trajets de
déformation, nous avons utilisé des outils de caractérisation adaptés aux différentes échelles
d’investigation :

(i) a I'échelle macroscopique : la diffraction de rayons X (DRX) pour la mesure de la
texture macroscopique,

(ii) a I'échelle mésoscopique : la microscopie électronique a balayage haute
résolution (MEB FEG) couplée a la technique EBSD,

(iii) a I"échelle microscopique : la microscopie électronique a transmission (MET)
couplée a la cartographie d’orientation locale.
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2.1. Mesure et analyse de la texture macroscopique

Un matériau polycristallin est formé de grains dont les orientations par rapport au
repere de I'échantillon ne sont pas quelconques mais liées au processus d’élaboration. La
texture cristallographique du matériau décrit la distribution statistique de ces orientations
Elle est caractérisée par la fonction de texture f(g), appelée Fonction de Distribution des
Orientations (F.D.O.). Elle est a la fois une caractéristique fondamentale pour Ia
compréhension des propriétés anisotropes du matériau, mais aussi un outil essentiel de
I'analyse des mécanismes de déformation. Nous nous proposons ici de présenter la
méthodologie utilisée pour la mesure et I'analyse de la texture cristallographique.

2.1.1. Acquisition de figures de péles

Le goniomeétre de texture permet de déterminer l'intensité l,(y ) diffractée dans une

direction macroscopique de I'échantillon et est défini par :

P Ko
Ihkl_2u thl‘f 'Pth+IBF 2.21

m

K : constante dépendant de I'appareillage, de la longueur d’onde utilisée et de I'intensité du
rayonnement,

Mm : coefficient d’absorption linéique du matériau,

f': fraction volumique de la phase i,

Rh : coefficient de réflexion du plan du plan {hkl},

Igr : intensité du bruit de fond.

Cette intensité est reliée a la densité des pdles, notée Phq(y) qui correspond a la

fraction volumique de cristaux dont les normales aux plans {hkl} sont paralleles a une
direction macroscopique Y liée a I’échantillon (relation 2.22).

dv _ 1 _
v oam™

La fonction de texture f(g) peut étre déterminée a partir d’'un nombre suffisant de
figures de poles. L'acquisition de ces figures de poles a été réalisée sur un goniometre de
texture Siemens D5000 muni d’'une anode de chrome (rayonnement K,; de longueur d’onde
A=0,229 nm), équipé d’un détecteur linéaire et muni d’un collimateur sphérique de diamétre
0.8 mm. Trois figures de poles sont me