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Résumé

Les exigences d’allegement des piéces structurales automobiles ont conduit au développement de
nouvelles nuances d’aciers aux propriétés mécaniques de plus en plus élevées. Parmi ces nuances dites
Trés Haute Résistance (THR), les aciers dual phase, avec leur microstructure composite ferrite-
martensite, offrent un trés bon équilibre entre résistance mécanique et formabilité. Cependant, des
observations récentes ont montré que I’étape de découpe avait tendance a altérer ces bonnes propriétés.
L’objectif de la présente étude est d’améliorer notre connaissance des mécanismes mis en jeu au cours
de la découpe afin de pouvoir les prendre en compte pour le développement des futures nuances.

Un premier travail d’observation et de caractérisation (MEB, microdureté, essais mécaniques...), a été
effectué de maniere a mettre en évidence les effets de la découpe a la cisaille sur la microstructure et
les propriétés mécaniques des tbles. Ces résultats révelent I’existence d’une zone affectée par la
découpe qui s’étend sur environ 200 um. Cette zone se caractérise par un écrouissage et une
déformation microstructurale importants. Cette déformation conduit localement a la décohésion des
phases ferritique et martensitique.

La formation de cette zone en cours de découpe a été étudiée a travers deux approches distinctes :
d’une part, le développement d’un montage de cisaille instrumentée permettant d’observer I’évolution
de la microstructure, et, d’autre part, la simulation numérique du procédé qui donne acces aux
grandeurs mécaniques locales dans la tole. Il apparait que I’endommagement et la rupture de I’acier
sont pilotés par la décohésion des interfaces ferrite-martensite, elle-méme fortement dépendante de
I’état de triaxialité des contraintes.

L’étude du comportement des bords découpeés, au cours de sollicitations postérieures a la découpe, a
permis de confirmer I’amorcage rapide des fissures dans la zone affectée par la découpe et I'impact
direct de la taille de cette derniére sur la perte de ductilité des piéces découpées.

Enfin, de nombreux traitements thermiques, appliqués a une nuance sélectionnée, ont permis de
désigner deux voies distinctes d’amélioration du comportement des nuances dual phase face a la
découpe: d’une part la transformation d’une troisieme phase lors du recuit, d’autre part le rééquilibrage
des propriétés au sein de la microstructure par I’application d’un traitement de revenu.
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Je suis aussi trés reconnaissant envers Jacques Besson qui m’a guidé dans les
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au métier accumulé a I’atelier du Centre des Matériaux. Pour cela, un grand merci a
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Introduction

L_e développement des aciers
Tres Haute Resistance pour
application automobile

« Le Parlement européen, [...]

- insiste pour que, a compter du ler janvier 2020, les émissions
moyennes ne dépassent pas 95g de COy/km [...]

- considére qu'a compter du ler janvier 2015, aucun nouveau
modéle de voiture dépassant I'objectif des émissions de 120g de
CO,/km de plus de 100% ne devrait étre placé sur le marché de

I'UE. »
Citroén C4 Picasso 211 g COy/km
Peugeot 407 coupé 242 g COy/km
Renault Espace IV 255 g COy/km
Ford Mondéo V6 247 g COy/km
Volkswagen touareg 6L 375 g COy/km

Toyota Land Cruiser 387 g COy/km






INTRODUCTION

Les nouveaux défis de l'industrie automobile

D’aprés les chiffres de I’ADEME, le secteur des transports, avec I’automobile
comme premier contributeur, représente 40% des émissions de CO, en France. La
législation européenne, de plus en plus restrictive a ce sujet, combinée a la pression du
marché pétrolier, impose aux constructeurs automobiles de réduire au maximum les
émissions et la consommation des véhicules. Outre les efforts réalisés pour le
développement de motorisations plus propres et plus sobres, I’allegement des véhicules
apparait comme I’une des principales voies de réduction de la consommation.
Cependant, cette tendance s'oppose a plusieurs phénomeénes qui ont conduit a
I'alourdissement général des véhicules jusqu'a la fin des années 90 :

- I'ajout de renforts structuraux et d’élément de sécurité comme les air bags
pour répondre aux exigences des qualifications EURONCAP

- I'apparition des equipements d'aide a la conduite (direction assistée, ABS,
ESP...)

- la multiplication des équipements de confort (climatisation, électronique
embarquée...)

Face a cette prise de poids continue des véhicules, les exigences d’allegement se
sont donc reportées de la conception des véhicules a la sélection des matériaux.

Les aciers trés haute résistance

L’ acier constitue le principal matériau utilisé par I’industrie automobile : il
représente 40% du poids total des véhicules et 98% de celui de la caisse en blanc, c’est
a dire le squelette structurel de la voiture. Les producteurs d'aciers se sont donc vu
contraints de répondre aux nouvelles exigences de poids pour ne pas perdre de part de
marché face a d'autres matériaux comme l'aluminium ou les matériaux composites a
matrice polymére. En 2001, 33 groupes producteurs d'aciers, réunis dans le programme
ULSAB*, présentent le projet "Advanced Vehicle Concept" qui, via I’intégration de
nouvelles nuances d’acier et I’optimisation de leur mise en ceuvre, a conduit a la
fabrication, sans surcodt, d’une caisse en blanc 25% plus légére que les conceptions
traditionnelles, tout en étant plus rigide. Ce projet s’appuie essentiellement sur
I’intégration des aciers THR (trés haute résistance) dans les véhicules. Les THR
regroupent trois grandes familles d’aciers :

- High Strength Low Alloy steels (HSLA): aciers peu alliés présentant
généralement une structure ferrite + perlite, durcis par affinement de la taille
de grain et par addition d’éléments d’alliage en solution solide.

- Dual Phase (DP): aciers présentant une structure ferrite-martensite qui
permet d’obtenir un durcissement par effet composite dans lequel la ferrite
joue le réle de matrice ductile et la martensite le role de renfort.

! UltraLight Steel Automotive Body
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- TRansformation Induced Plasticity (TRIP) : aciers a structure complexe
(ferrite, bainite, austénite résiduelle) qui offrent un potentiel de
durcissement supplémentaire par rapport aux DP grace a la possibilité
d’activer la transformation martensitique de I’austénite au cours de la
déformation.

La principale qualité de ces aciers est d’offrir un meilleur compromis
résistance/ductilité que leurs prédécesseurs (Figure 1). Malgreé leur trés grand potentiel,
I’intégration sur vehicule des aciers TRIP est encore freinée par leur co(t et celui de leur
mise en oeuvre. A I’inverse, les DP, qui représentaient déja la plus grosse part des aciers
utilisés dans le projet AVC [AVCO01], sont déja tres présents sur produits finis.
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Figure 1 Position des aciers THR dans le diagramme contrainte maximale / allongement a
rupture [Bre07]
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L’élaboration des aciers dual phase

De maniere générale, la microstructure ferrite-martensite des aciers dual phase est
obtenue par trempe a partir du domaine intercritique : le maintien dans le domaine
intercritique permet d’obtenir une structure ferrite + austénite et I’austénite est ensuite
transformée en martensite lors de la trempe.

Dans le cadre de I’industrie automobile, les aciers dual phase sont tous issus de la
coulée continue (Figure 3). Deux modes d’obtention sont possibles (Figure 4) : le
maintien intercritique et la trempe peuvent étre appliqués a la tble soit lors de I’étape de
refroidissement consécutive au laminage a chaud, soit, lors d’une étape de recuit
continu aprés un laminage a froid. Le laminage a froid est généralement plus utilisé
pour les applications automobiles car il permet d’obtenir des épaisseurs de tble plus
faibles, donc plus facilement emboutissables et permettant de produire des pieces plus
légeres. Qu’ils soient issus du laminage a chaud ou a froid les produits sont
conditionnés et livrés au client sous forme de bobines.

Steelmaking plant
C.Mn, Cr. Si. ...

% Cooling and coiling Cold rolling  Continuous

Continuous

Temper
rolling

casting
Hot rolling m m '
t rolled Cold rol

product product

annealing

Figure 3 Elaboration des aciers dual phase [Res05]
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Figure 4 Obtention de microstructures DP par traitement thermique apres laminage a
chaud (LAC) et a froid (LAF) ; «: ferrite, y: austénite, &’ : martensite
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La mise en ceuvre des toles et les défauts liés a la découpe

La mise en forme des tbles par emboutissage constitue la premiere étape de la
fabrication d’une voiture. Les bobines sont deroulées et découpées a la cisaille sous
forme de flans qui sont ensuite acheminés aux presses d’emboutissage. Selon les piéces,
le procédé d’emboutissage implique une ou plusieurs passes de déformation et des
étapes de découpe supplémentaires plus ou moins complexes.

La matrice ferritique des aciers dual phase leur apporte une bonne formabilité au
regard de leur résistance mécanique. Cependant, sur certaines nuances de laboratoire,
présentant des propriétés mecaniques de plus en plus élevées, des cas de déchirures ont
été détectés lors d’essais d’emboutissage (Figure 5). Ces apparitions de fissures n’ont
pas pu étre corrélées aux propriétés mécaniques des nuances. Par contre, le fait que
I’amorcage des fissures s’effectue systématiquement sur les bords des piéces embouties
a conduit a incriminer le procédé de découpe, sans pour autant pouvoir expliquer ce qui
différencie les nuances sensibles a la découpe des autres.

Figure 5 Fissure apparue en cours d’emboutissage au bord d’un flan de téle DP780

Problématique et démarche générale de I'étude

La présente étude vise a offrir des solutions métallurgiques permettant d’amoindrir,
si ce n’est supprimer, la sensibilité des nuances dual phase a I’endommagement de
découpe. Cependant, les procédés de découpe mécanique, bien que trés répandus, ne
sont que peu étudiés du point de vue du matériau découpé, et nous devons donc d’abord
déterminer la nature de cet endommagement et comprendre les mécanismes qui
I’induisent.

Pour cela, la premiére partie de I’étude va étre consacrée a la caractérisation et la
quantification de I’impact de la cisaille sur les bords découpés. Ce travail s’appuiera sur
de nombreuses observations, essentiellement au microscope électronique a balayage
(MEB) et au microscope optique, et sur des essais mécaniques realises sur six nuances
dual phase différentes.

Apres avoir sélectionné une nuance pour la suite de I’étude, nous aborderons, dans
la deuxiéme partie, I’observation et la compréhension des mécanismes
d’endommagement en cours de découpe en lien aves la microstructure de la nuance
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choisie. Pour cela nous nous appuierons sur un montage de cisaille instrumentée,
développé pour I’étude, et sur la simulation par éléments finis du procédé de découpe.

La troisiéme partie va s’attacher a décrire le comportement des toles découpées au
cours des sollicitations postérieures a la découpe. Cette partie permettra de mettre en
avant les mécanismes de formation des fissures observées en cours d’emboutissage.

Enfin, dans la quatrieme partie, nous explorerons des traitements thermiques
susceptibles d’améliorer, en modifiant la microstructure, le comportement des aciers
dual phase face a la découpe. La sélection de ces traitements, ainsi que I’analyse de
leurs effets, se fera grace aux conclusions des parties précédentes.

Références
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Premiére Partie

Mise en evidence de
I'impact du procede de découpe
sur le comportement des aciers

Dual Phase

Dans cette premiére partie nous présenterons le procédé
de découpe a la cisaille ainsi que six nuances dual phase
utilisées pour mettre en évidence les effets du procedé
sur le comportement ultérieur des toles. Les six nuances
seront caractérisées microstructuralement et
mécaniquement. Nous présenterons un essai simple
permettant de quantifier I'endommagement de découpe.
L'impact local du procédé sera lui aussi étudié. En
conclusion nous essaierons de rapprocher le
comportement en découpe des six nuances de leurs
propriétés usuelles.
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| Description du procédé de decoupe alacisaille

La découpe a la cisaille constitue le procédé le plus répandu et le moins colteux
pour séparer des panneaux de tbles a partir d’une bobine. La technologie du procéde,
notamment en ce qui concerne le réglage de I’outillage, repose essentiellement sur
I’expérience acquise dans les ateliers. Cette acquisition empirique de connaissances
s’est faite au détriment de I’étude théorique des phénomenes mis en jeu en cours de
découpe. Nous présenterons dans cette premiere partie les caractéristiques principales
du procédé, une étude bibliographique plus détaillée sur le sujet sera présentée dans la
deuxiéme partie de ce manuscrit.

ILA Géométrie du procédé

Le découpage regroupe plusieurs opérations telles que la découpe a la cisaille, la
découpe a I’emporte-piéce, ou le poingonnage. Le principe de chacun de ces procédés
consiste a « détacher un coutour donné d’un produit plat : une tole, I’opération se faisant
par une presse par I’intermédiaire d’un outil dont les parties travaillantes sont les lames
et les matrices » [Cha78]. Ces procédes permettent d’obtenir des pieces de formes plus
ou moins complexes en fonction de la géométrie des outils.

Dans le cadre de notre étude, nous nous limiterons & la découpe & la cisaille
standard : une découpe en ligne droite sur toute la largeur de la t6le par I’action d’une
lame mobile, perpendiculairement au plan de la téle (Figure 1). Cependant, les
observations réalisées sur des cisailles de technologie différente ainsi que les résultats
obtenus lors de campagnes d’essais d’expansion de trou, nous conduisent a supposer
que les conséquences métallurgiques de la découpe sont équivalentes d’une géométrie
de découpe a une autre.

Lame mobile

bridage

I

support Lame statique

Figure 1 Géométrie du procédé de découpe a la cisaille
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|.B Description physique du procéde et analyse de la courbe de
découpe

La premiére description du procédé (que nous avons rencontrée) dans la littérature
est celle proposée par Dieter [Die61]. Celui-ci décrit le mécanisme de découpe comme
la déformation par cisaillement jusqu’a rupture de la fine bande de matiere située entre
les deux lames. La qualité de la découpe est alors caractérisée par le chemin de la
fissure entre les deux points de contact de la tole avec les lames (Figure 2). Il ne
différencie les bonnes des mauvaises découpes que par I’espacement des deux lames
qu’il évalue idéal entre 2 et 10% de I’épaisseur de la tole. Il associe par cette approche
un endommagement minimal a une forte localisation.

/- Moving
7, | blode

NN

% r—Cleoronce A e
Staticnary 7/ 7 Cleorance

blade

|
|
-7/>- ]H—Clearance

Jeu idéal Jeu insuffisant : deux plans de rupture Jeu excessif : plasticité étendue et bavure

Figure 2 Influence de I’écartement des lames sur la découpe selon Dieter

Les travaux de Johnson et Slater [Joh67] offrent une premiére décomposition du
procédé. S’appuyant sur I’enregistrement de courbes d’effort de poingonnage (Figure
3), ils distinguent :

une phase de déformation élastique [OA]

- une phase de déformation plastique avec écrouissage [AB]

une phase de déformation plastique avec réduction de section [BC]

I’amorcage de la fissure en C et sa propagation jusqu’a la rupture au point D.

La charge résiduelle enregistrée apres le point D est attribuée aux frottements entre
la lame et le morceau de tble resté sur la matrice. Les descriptions 2D du poingonnage et
de la découpe 2 la cisaille étant identiques’, on transpose naturellement les observations
de Johnson et Slater a notre géométrie.

Concernant le chemin de chargement rencontré en cours de découpe, deux points de
vue s’opposent (Figure 4):

- Selon les travaux de Pyttel et al sur la découpe des alliages d’aluminium, la
premiere phase de la course de la lame (jusqu’au maximum de la courbe)
correspond au cisaillement élastoplastique de la tdle sans changement
important dans la section de coupe. La seconde phase consiste alors en une
indentation plastique pour laquelle une réduction de section intervient
[Pyt00]. Il s’agit de la description la plus couramment adoptée.

L seules les géométries 3D différent : symétrie plane pour la cisaille et axisymétrie pour le poingonnage
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- Selon Osaki et Yoshikai, qui ont travaillé avec de I’aluminium pur, le chemin
est inverse : la lame indente d’abord la t6le puis les fibres de la tdle sont
cisaillées jusqu’a apparition et propagation de la fissure [Osa78].

Dans les deux cas, les auteurs présentent des chargements peu endommageants : le
cisaillement et la compression. Nous verrons que ces conclusions ne s'accordent pas
avec les observations réalisées au cours de cette étude

Effort 4 . B /

D/

L

E

o

o Pénétration
>

Figure 3 La courbe effort / pénétration d’une découpe

Pyttel et al.
i
cisaillement indentation rupture
Osaki et
Yoshikai
indentation cisaillement rupture

Figure 4 Chemins de chargements proposés pour décrire la découpe
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|.C Profil de découpe

Dans sa thése [Mai91], Maillard rapproche les différentes phases de la découpe
décrites par Johnson et Slater des différentes zones observées sur un bord de découpe
(Figure 5) :

- le bombé forme par la flexion de la tdle au cours de la phase AB

- la zone cisaillée, d’aspect brillant, formée par le contact de la lame au cours
des phases AB et BC

- la zone rompue, présentant un faciés de rupture ductile et dont une partie
constitue la bavure formée lors de la propagation de fissure CD.

La géométrie du bord découpé a longtemps constitué le principal critére de qualité
de la découpe. Les caractéristiques les plus recherchées sont :

- une taille de bavure minimale, pour faciliter les assemblages ou simplement
I’empilement des piéces

- une zone cisaillée maximale pour assurer la rectitude des cotes dans le cas,
par exemple, d’un trou poingonne.

Ces exigences ont conduit a I’établissement de «régles de métier » basées
essentiellement sur le réglage du jeu entre les lames [Hug69].

Des problemes spécifiques a certains champs d’application, ou a certains
matériaux, ont aussi conduit a la définition d’autres exigences concernant la découpe
comme la réduction des contraintes résiduelles, qui influent sur les propriétés
magnétiques des aciers pour applications électriques [Mau02], ou I’élimination de la
pollution par production de paillettes liée a la découpe des alliages d’aluminium
[Bac06].

La géométrie du bord découpé est, en effet, fortement liée a la nature du matériau
découpé (Figure 6). Ainsi les matériaux trés ductiles, tels les alliages de cuivre, rompent
trés tardivement au cours du procédé, ce qui conduit a une trés grande zone cisaillée
visible sur le faciés de découpe. L’émission de paillettes pour les alliages d’aluminium
est, quant a elle, due a I’interaction de la lame avec une protubérance qui nait de la
trajectoire convexe de la fissure de rupture (Figure 7). Elle se traduit sur le profil par la
formation d’une zone cisaillée secondaire.

La littérature ne répertorie pas d’étude portant sur I’impact de la découpe sur la
formabilité des tbles. Dans cette premiére partie nous allons donc explorer les
conséquences du procédé d’une part a I’échelle du bord découpé mais aussi a I’échelle
de la téle. Six nuances de laboratoire différentes sont intégrées dans cette partie de
I’étude de maniére a éventuellement établir des corrélations entre la sensibilité a
I’endommagement de découpe et la composition chimique, la microstructure ou les
propriétés mécaniques.
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Zone
bombée

Zone
cisaillée

Zone
rompue

Bavure

e
Grand = 200K X

Figure 5 Profil et faciés d’un bord de découpe

B "-/secondaire

Figure 6 Facies des bords découpés pour trois métaux différents : a) acier DP, b) alliage
de cuivre [GreQ7], c) alliage d’aluminium [Bac06]

Zone Paillette
cisaillée
NG secondaire

Figure 7 Formation d’une paillette du fait d’un trajet de fissure convexe
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Il Présentation des six nuances de I’étude préliminaire

Un code constitué d’une lettre et deux chiffres est adopté pour désigner les nuances
d’aciers de cette étude :

la lettre rend compte de la teneur en carbone de la nuance, H pour les haut
carbone (taux de carbone supérieur a 0.1% massique) et B pour les bas
carbone (taux de carbone inférieur a 0.1% massique)

les deux chiffres sont les chiffres des centaines et des dizaines de la valeur de
la résistance meécanique en traction de la nuance (mesurée dans le sens du
laminage et exprimee en MPa).

Ainsi la nuance H86 désigne une nuance haut carbone dont le Rm vaut entre 860 et

869 MPa.

IILA Compositions chimiques et microstructures

Les compositions et les microstructures des six nuances sont respectivement
présentées dans le Tableau 1 et sur la Figure 8.

Les six nuances se répartissent entre deux gammes de résistance DP600 et DP780.
Toutes ont été obtenues par laminage a froid. Leur épaisseur est d’environ 1.5 mm pour
les DP600 et 1.3 mm pour les DP780. Toutes sont galvanisées a I’exception de la
nuance H60 qui est nue.

Au niveau des compositions chimiques, I’effet des différents éléments d’alliage
peut se résumer ainsi :

le carbone conduit a la formation de la maille quadratique de la martensite
lors de la trempe de I’austénite ; la dureté de la martensite est liée a son taux
de carbone

les éléments gammagenes (C, Mn, Ni, Cu) favorisent la formation de
I’austénite a haute température et augmentent ainsi le taux de martensite
obtenu a I’ambiante (pour des traitements thermiques identiques)

les éléments alphagenes (Si, Cr, Mo) durcissent la ferrite par solution solide
et retardent la formation de perlite

le titane, le vanadium et le niobium peuvent entrainer la formation de
carbures et carbonitrures qui apportent un durcissement supplémentaire dans
la ferrite et limitent sa recristallisation

le phosphore et le soufre constituent des impuretés qui nuisent a la soudabilité
et sont susceptibles de former des inclusions fragiles.

En comparant les six compositions, on constate essentiellement I’effet de balance
entre les éléments gammageénes : les nuances bas carbone présentent de plus forts taux
de manganese de maniere a assurer une résistance équivalente a celles des nuances haut

carbone.
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H62 125 11438 <1 4.5 20 [ 359 | 14 24 | 228 | 29 2 58 4 2 <1 10 <1
B64 85.8 11974 1 4.1 19 | 157 [ 20 18 | 107 | 26 3 53 2 7 <1 2 <1
H60 118 | 1450 360 200 | 39 63

H86 138.6] 1963 | 2 6 15 | 203 11 19 192 29 <2 101 5 <2 4 22 <1l

w

B79 85.7 | 2040 3.5 67 | 370 12 18 | 409 | 30 2 60 <2 1 4 <1

N

H82 144.21 1798 | 2 7 9 190 | 10 55 | 452 | 37 <2 8 7 <2

Tableau 1 Compositions chimiques des six nuances étudiées (x0.001% massique)

Grand = 100K X

ST

=t S

Grand = 100K X

Grand = 100K X l I

Figure 8 Microstructures des six nuances étudiées, observées au quart de I’épaisseur des
toles, L :sens du laminage, ST sens travers court i.e. épaisseur (MEB, électrons
rétrodiffusés, attaque Nital)
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Les microstructures des six aciers ont été observées au MEB apres attaque au Nital
pour faire apparaitre la martensite en relief par rapport a la ferrite. Sur les clichés de la
Figure 8, on peut remarquer que :

- Les microstructures sont toutes déformées dans le sens due laminage. La
martensite a tendance a s’organiser en bandes sans doute a cause de la
ségrégation des éléments gammagenes. Cet effet est plus visible parmi les
DP780 que parmi les DP600.

- La martensite se présente sous forme de gros Tlots (3 a 5 um) reliés les uns
aux autres, soit par des bandes fines pour les haut carbone, soit par une
dentelle de tres petits ilots pour les bas carbone.

- Le taux de martensite est visiblement plus élevé dans les DP780 que dans les
DP600.

- Le H60 laisse paraitre beaucoup moins de martensite que les autres nuances
malgré un taux de Mn comparable a celui du H62. Une observation a plus fort
grossissement montre la présence de structures en lattes en bordure des grains
de ferrite qui traduisent la formation de bainite.

- Le H82 se distingue par une structure tres fine par rapport aux autres DP780.

II.B Caractéristiques mécaniques
1) Comportement en traction

Les essais de traction ont été effectués a une vitesse de déplacement de
1,5mm/minute soit ¢=5.10"s™" dans le sens long. Le plan des éprouvettes est reporté
dans I’annexe A.12. La charge a été mesurée via une cellule de 20kN. La déformation
longitudinale a été suivie par extensometre et la déformation dans le sens travers long
par acquisition et traitement d’image (mesure de la largeur de I’éprouvette sur les
clichés via Scion Image®). L’acquisition des images se fait & une fréquence de 0.5 Hz et
son declenchement est asservi a la mesure d’une charge seuil (500N) de maniere a
pouvoir synchroniser la mesure de déformation transverse et les autres données
enregistrées. La conservation du volume permet de calculer la variation d’épaisseur de
la tole au cours de I’essai et ainsi de déterminer le coefficient de Lankford, égal a la
déformation transverse divisée par la déformation dans I’épaisseur de la tole.

La Figure 9 présente les courbes obtenues. Les caractéristiques conventionnelles
des aciers sont répertoriées dans le Tableau 2. Le coefficient de Lankford est obtenu en
faisant la moyenne des acquisitions sur I’intervalle de deformation 4% - A%;eparti.

La séparation entre les deux gammes de résistance est assez flagrante. On peut
remarquer que le H82 et le H60 ne suivent pas le compromis habituel Rm/A% : ils
présentent des résistances inférieures a celles des autres aciers de leur gamme respective
malgré un allongement a rupture plus faible.

2 Hormis exception précisée dans le texte, les éprouvettes sont usinées a la fraise
® Logiciel d’analyse d’image disponible sur www.scioncorp.com
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On remarque que ces aciers souffrent de faibles coefficients de Lankford qui
traduisent une forte anisotropie de la téle. Cette anisotropie ne peut cependant pas étre
évoquée comme cause unique de la fissuration a I’emboutissage car les fissures
observées a I’emboutissage ne s’initient pas dans des zones ou la tole est
particulierement amincie.

Enfin, seul le H60 présente un palier de Luders (d’environ 0.5%). Cette
particularité conforte I’idée selon laquelle le H60 n’est pas uniquement composé de
ferrite et de martensite car, dans le cas d’un «vrai» dual phase, la différence de
propriétés mécaniques des deux phases génére assez de dislocations d’accommodation

pour éviter la formation du palier [Gal02].

A% A% Coefficient de Coefficient
R MPa . . .
Po ( V|| R réparti rupture Lankford d'écrouissage
H62 352 627 19.5 30.7 0.9 0.2
B64 367 644 15.7 29.7 0.59 0.23
H60 350 601 17.3 29.5 0.82 0.19
H86 530 863 13.4 20.2 0.67 0.17
B79 342 792 15.9 24.5 0.55 0.21
H82 421 828 15.4 18.0 0.69 0.19
Tableau 2 Caractéristiques mécaniques issues des essais de traction (5.10'4 st 20°C)
900
H86 —H86
B79
800 - \ H82
— H62
700 - B64
H60
T ————
600 -
\ B62
T 500
= H60
W
] T 400 -
300 A
H60
200
100 44
0 ; ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35

Alll

Figure 9 Courbes conventionnelles de traction (5.10* s ; sens long, 20°C)
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2) Essais de ténacité

Comme I’endommagement de découpe se manifeste par I’amorcage et la
propagation de fissure, il est intéressant d’évaluer la ténacité de nos nuances.

La ténacité des produits plats peut étre determinée a partir d’essais de déchirure sur
éprouvettes Kahn (plan des éprouvettes reportés dans I’annexe A.1). Les essais suivent
les directives de la norme ASTM B 871-01 [Ast02] qui definit I'essai de déchirure pour
les alliages d’aluminium. L’ouverture est suivie au cours de I’essai via un extensometre
clip et I’avancée de fissure par acquisition d’images. La charge est suivie par une cellule
de 20 kN. Les éprouvettes sont orientées T-L : traction dans le sens travers de la tdle et
propagation de fissure dans le sens long.

La norme définit I’énergie unitaire de déchirure U comme étant égale a I’aire en-
dessous de la courbe charge en fonction de I’ouverture, divisée par la surface initiale du
ligament S,. Cette énergie se divise entre I’énergie d’amorcage, U, calculée
conventionnellement avant le maximum de la courbe et I’énergie de propagation, U,,
calculée au-dela du maximum de la courbe. Les courbes obtenues sont reportées sur la
Figure 10.

L’exploitation des clichés d’avancée de fissure nous permet de calculer le taux de
dissipation d’énergie R proposé par Turner et Kolednik [Tur94], qui prend en compte la
réduction de surface du ligament au cours de la propagation de la fissure :

1 AU,
R=— diss 1
B, Aa @)

avec B, épaisseur initiale de la téle et AU .. énergie dissipée au cours de I’avancée de

la fissure sur la longueur Aa. L’intervalle Aa doit étre choisi dans la zone de régime
stationnaire de la propagation de fissure. L intervalle 3 - 8mm a été conservé pour notre
étude.

Toutes les données chiffrées de ces essais sont reportées dans le Tableau 3. La
nuance H60 conduit a des résultats largement supérieurs a ceux des autres nuances,
notamment grace a une ouverture a I’amorcage tres importante. Parmi les DP 780, c’est
la nuance B79 qui présente les plus fortes énergies d’amorcage et de propagation.

ch imal Energie Energie de Eneraie totale U
arg(«:/lg:)xlma € d'amorcage U, propagation U, ?/ 2 R (J/mm?
(I/mm?) (J/mm?) (/mm’
H62 234 0.27 0.62 0.89 1.10
B64 243 0.32 0.67 0.99 1.37
H60 230 0.43 0.92 1.35 2.13
H86 282 0.17 0.46 0.63 0.71
B79 276 0.21 0.73 0.94 1.04
H82 282 0.19 0.65 0.84 0.94

Tableau 3 Caractéristiques de ténacité des 6 nuances
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Figure 10 Courbes des essais de ténacité des 6 nuances d'acier
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[l Impact du procedé de découpe

l1l.LA Quantification de I'impact de la découpe sur la formabilité

Maintenant que nos six nuances sont caractérisées, il nous faut pouvoir quantifier
I’impact de la découpe sur la formabilité de chacune. Pour cela, nous avons effectué une
série de tests de traction sur bandes cisaillées (rectangles de 200x20 mm? découpés sur
une cisaille d’atelier*). Des essais identiques ont été réalisés sur des bandes de mémes
dimensions dont les bords ont été fraises sur 0.2 mm dans le but d’éliminer
I’endommagement induit par la cisaille.

Les courbes de traction obtenues montrent que les bandes cisaillées rompent
précocement alors que les bandes fraisées présentent des allongements a rupture
équivalents a ceux mesurés sur éprouvettes standard. L’observation des éprouvettes
démontre un changement de mécanisme de rupture selon le type de bords : alors que les
éprouvettes fraisees rompent par striction, les éprouvettes cisaillées sont rompues par la
propagation d’une fissure initiée sur un des bords de découpe (Figure 11). Dans la
majeure partie des cas, la fissure qui rompt I’éprouvette se propage a partir du bord de la
bande qui était bridé lors de la découpe. On en déduit que, lors de la découpe, le
morceau de tole bridée est plus endommagé que le morceau de tole libre.

La comparaison des allongements a rupture permet de définir la perte de ductilité
P% (Figure 12, Tableau 4):

—_ A% 0. ( fraisée)— A%.rugfture (cisaillée) 100 @
A%, ... (fraisée)

rupture

Une perte de ductilité d’environ 50% est mesurée pour I’ensemble des nuances a
part pour le H60 qui se détache avec une perte d’allongement a rupture inférieure a
25%.

Lorsque I’on essaie de corréler les pertes de ductilité avec les principales
caractéristiques mécaniques des six nuances (Figure 13), on constate qu’aucune des
caractéristiques ne permet de prédire le comportement de la téle découpée. Ainsi, alors
que I’excellente ténacité de la nuance H60 semble permettre de retarder au maximum la
propagation de fissure, la nuance B79, la plus tenace des nuances DP780, présente la
plus importante perte de ductilité parmi les six nuances.

L’observation des bords des bandes cisaillées apres I’essai de traction (Figure 14)
révele que la fissure qui a rompu I’éprouvette n’est pas unique. En effet, on distingue un
réseau régulier de fissures amorcées sur le bord de découpe. Leur densité varie entre une
et deux fissures par millimétre en fonction des nuances et leur profondeur est d’environ
200pm.

La détection de ces fissures finit d’incriminer le bord de découpe comme une zone
critiqgue pour la formabilité et nous pousse a explorer plus en détail I’impact local du
procédé sur les propriétés et la microstructure des aciers.

# 200 mm dans le sens long, 20 mm dans le sens travers
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Figure 11 Courbes de traction sur bande: comparaison des ruptures des bandes cisaillées
et fraisées®, nuance B64
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Figure 12 Comparaison des allongements a rupture des bandes cisaillées et fraisées

0, 0,

bords faisés | bords seailes | %€ P
Ho2 316 152 16.4 51.9
Bo4 311 15.1 16.0 51.4
H60 294 221 73 248
H86 212 102 111 52.1
B79 291 12.3 16.8 57.7
H82 24.0 123 117 488

Tableau 4 Allongements a rupture des bandes cisaillées et fraisées, écarts absolus et
relatifs

® La longueur utile I, de bande comprise entre les mors est de 150mm
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Figure 13 Comparaison entre les principales caractéristiques mécaniques des 6 nuances
et leur perte de ductilité induite par la découpe : a) Rm, b) allongement réparti, c)
coefficient de Turner et Kolednik
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Figure 14 Observations a la binoculaire et au microscope optique des bords d’une bande
cisaillée, apres traction
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[11.B Impact métallurgique du procédé sur le bord découpé

Cette section présente les observations réalisées sur les bords découpés de nos six
nuances (avant traction). Les résultats des tractions sur bandes cisaillées indiquaient un
endommagement plus important pour les bords restés sur la machine au moment de la
découpe. Les observations présentées dans cette partie concernent ce type de bord.

L’observation des bords de découpe au microscope optique permet de révéler la
déformation subie par les échantillons au moment de la découpe grace a I’attaque Nital
qui fait ressortir les bandes de ségrégation (Figure 15). On remarque immeédiatement
que la rupture ne résulte pas uniquement d’une sollicitation en cisaillement, une
déformation en flexion apparait. Afin de mieux pouvoir comparer les différentes
nuances nous avons numérisé et superposé une bande de ségrégation pour chaque acier
(Figure 16).

H86 B79 H82

Figure 15 Profil des bords de découpe (microscope optique attaque Nital)
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Figure 16 Comparaison de la déformation subie par les bandes de ségrégation de chaque
acier
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On remarque que la zone de déformation se concentre dans une bande de 200
microns dans les DP780 alors qu’elle peut dépasser les 500 microns pour les DP60O0.
Une telle déformation s’accompagne nécessairement d’un ecrouissage local de la
matiere. Pour quantifier cet écrouissage, on a effectué des filiations de microdureté
(Vickers 50g) a partir des bords de découpe.

Nous avons reporté, Figure 17 et Figure 18, le gain de dureté, que nous avons
assimilé a I’écrouissage, en fonction de la distance au bord.

HV (1) — HV ()
HV ()

Ecrouissage = x100 3)

avec HV(I) dureté Vickers mesurée a la distance | du bord et HV(c) dureté mesurée
loin du bord (bien au-dela de la zone déformée).

La taille des empreintes est d’environ 20 micrometres, soit une taille supérieure aux
dimensions caractéristiques de la martensite. On peut, par contre, étre sujet aux effets de
la ségrégation en bandes, ce qui expliquerait les variations de dureté constatées au-dela
de 0.7 mm. Les données chiffrées issues de cette campagne sont reportées dans le
Tableau 5. Ligy est définie comme la distance au bord au-dela de laquelle on ne mesure
plus d’écrouissage supérieur a 10%. Elle permet de rendre compte de la taille de la zone
mécaniquement affectée par la découpe.

Ecrouissage max L1006
H62 50% 0.7 mm
B64 30% 0.25 mm
H60 74% 0.9 mm
H86 38% 0.4 mm
B79 44% 0.5 mm
H82 36% 0.3 mm

Tableau 5 Données chiffrées issues des courbes d’écrouissage local

On remarque que les Ligs, dépassent les 200 microns fraisés lors des essais sur
bandes. Cependant, les résultats obtenus en termes d'allongement a rupture sur les
bandes (Tableau 4) et sur éprouvettes standard (Tableau 2) sont assez proches pour
supposer que les effets de I'endommagement de découpe n'affectent plus les bandes
fraisees.

Ces données confirment largement les observations relatives a la Figure 16 : les
DP780 ont un comportement plus homogene entre eux que les DP600. Parmi les
DP600, le B64 s’avere étre le moins sensible au point de présenter un écrouissage
maximal inférieur a ceux des DP780. Le H60 se distingue par un tres fort écrouissage,
supérieur a celui du H62 malgré une déformation apparemment équivalente (cf. Figure
16 et Figure 17).

-27-



Mise en évidence de l'impact du procédé de découpe sur le comportement des aciers Dual Phase

80

70 A

60 -

50 q

40 q

30

Ecrouissage (%)

20 1

10 4

-10

Distance au bord (mm)

Figure 17 Ecrouissage des téles de DP600 a proximité des bords de découpe (moyenne de
deux filiations de 20 points de dureté pour chaque acier)
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Figure 18 Ecrouissage des téles de DP780 a proximité des bords de découpe (moyenne de
deux filiations de 20 points de dureté pour chaque acier)
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Les effets de la déformation sur la microstructure ont été aussi observés. La Figure
19 présente des clichés réalisés au microscope électronique a balayage sur lesquels on
peut observer la formation de cavités aux interfaces ferrite/martensite. La fragilité de la
martensite n’est donc pas en cause.

Figure 19 Cavités a proximité des bords découpés (MEB, électrons rétrodiffusés, attaque
Nital) : a) B79, b) H62, c) B64

On constate que les cavités se forment dans I’alignement des Tlots de martensite par
décohesion des deux phases (clichés a et b). Certaines coalescent le long des lignes
formées par les Tlots (cliché c). Dans chaque gamme de résistance, on observe plus de
cavités dans les aciers haut carbone que dans les aciers bas carbone a I’exception du
H60, qui ne présente quasiment pas de cavités. La différence de dureté entre les phases
semble donc étre le moteur de cet endommagement. Concernant la nuance H60, deux
hypothéses peuvent étre avancées pour expliquer ses bons résultats en traction sur
bande, d’une part sa faible teneur en martensite offrirait moins de sites d’amorcage pour
les cavités, d’autre part la bainite pourrait permettre de réduire les différences de dureté
au sein de la microstructure.

L’existence d’une zone, formée au cours de la découpe, dont la taille varie entre
200 et 500 microns et dans laquelle se concentrent un fort écrouissage mécanique et un
endommagement microstructural a été mise en évidence. Les essais sur bandes
cisaillées conduisent a supposer que la dégradation de la formabilité de pieces
découpées est liée a I’amorcage de fissure dans cette zone. Cependant I’ utilisation de six
nuances différentes ne nous a pas permis d’établir de liens entre les caractéristiques des
aciers et I’endommagement de découpe. Il convient donc d’explorer plus en avant la
formation de cette zone au cours de la découpe et son comportement lors des
sollicitations ultérieures. Ceci n’est possible qu’en limitant les paramétres
métallurgiques influant sur le comportement en découpe, c'est-a-dire, en se limitant a
une seule nuance qui sera utilisée pour le reste de I’étude.
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IV Présentation de la nuance retenue

La nuance retenue est un DP780 bas carbone dérivé du B79. Ce choix est justifié du
fait que I’endommagement par la découpe est plus souvent constaté sur des nuances
DP780 que sur des DP 600 et que les nuances bas carbone sont actuellement favorisées
dans le développement des toles Arcelor pour des raisons de stabilité de process et de
soudabilité. Contrairement aux six nuances précedentes, cette nuance est disponible
sous deux formes : sous forme galvanisée (B85) et sous forme laminée a froid (B85L).
La forme galvanisée va étre utilisée pour I’étude des mécanismes d’endommagement en
cours de découpe (dans la deuxiéme partie du manuscrit) et I’étude du comportement
des tdles découpees (troisieme partie). La quatrieme partie, qui vise a fournir des
traitements thermiques permettant de minimiser I’endommagement de découpe,
s’appuiera sur les deux nuances en fonction du type de traitement étudié : recuit des
toles B85L et revenu des tles B85. Dans cette section nous ne caractériserons la nuance
que sous sa forme galvanisée B85.

IV.A Composition chimique et microstructure

Les compositions chimiques de la nuance B85 ainsi que de la nuance B79 sont
reportées dans le Tableau 6. La principale différence entre les deux nuances concerne le
taux de phosphore qui a été divisé par quatre entre les deux compositions, toujours dans
un souci d’améliorer la soudabilité. On peut aussi noter le taux de molybdéne supérieur
dans la nuance B85 qui présage d’une ferrite plus dure.

C Mn S N P Si Cu Ni Cr Al As Mo \ Sn Nb Ti Zr
B85 90.3 | 2136 4 5.5 15 360 7 14 404 26 2 112 2 <2 1 24 <1
B79 85.7 | 2040 3 3.5 67 370 12 18 409 30 2 60 2 <2 1 4 <1

Tableau 6 Compositions chimiques des nuances B85 et B79 (x0.001% massique)

La microstructure de la nuance B85 est assez semblable a celle de la nuance B79 :
la martensite est présente sous forme de petits Tlots qui ont tendance a s’aligner dans le
sens de laminage mais sans former de bandes continues. L’analyse d’image permet
d’évaluer le taux de martensite a 23%.

Figure 20 Microstructures des nuances B85
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IV.B Caractéristiques mécaniques

Le travail de caractérisation mécanique a été plus approfondi pour la nuance B85
que pour les six premieres nuances, notamment pour alimenter la modélisation du
comportement de la nuance présentée dans la deuxiéme partie. Ainsi la campagne
d’essais intégre des essais de traction sur éprouvettes lisses et entaillées dans trois
directions de prélevement ainsi que des essais sur éeprouvettes Kahn suivant deux
directions. Dans cette partie nous ne rapportons que les résultats obtenus en traction
(Tableau 7) et ténacité (Tableau 8), les courbes correspondantes ainsi que celles
obtenues sur éprouvettes entaillées sont reportées dans I’annexe A.2.

Rpo. (MPa) Rm (MPa) ré':(?rti ruﬁfﬁre COf:ri](IJ(i%%de
L1 530 853 15.2 20.8 0.97
L2 540 856 15.9 233 0.81
L3 504 864 15.6 21.2 0.83
moyenne L 525 858 15.6 21.8 0.87
T1 488 853 13.1 19.2 0.76
T2 496 858 147 19.8 0.80
T3 458 849 14.4 19.6 0.82
moyenne T 481 853 141 195 0.79
45°-1 526 852 14.5 22.3 0.87
45°-2 462 848 15.2 22.3 0.79
45°-3 508 844 14.8 19.2 0.84
moyenne 45° 499 848 14.8 21.3 0.83

Tableau 7 Caractéristiques mécaniques issues des essais de traction sur la nuance B85
(trois essais dans chaque direction de prélevement.) Pour rappel les propriétés de la
nuance B79, Rpo, : 342MPa, Rm : 792 MPa, A% rgparii 15.9, A% ruprure - 24.5 et Coefficient
de Lankford 0.55

Charge maximale | Energie d'amorcage | Energie de propagation [ Energie totale U
(MPa) Ua (I/mm?) Up (I/mm?) (I/mm?)
TL1 273 0.164 0.425 0.589
TL2 268 0.166 0.495 0.661
moyenne TL 271 0.165 0.460 0.625
LT1 262 0.161 0.455 0.616
LT2 263 0.172 0.504 0.676
moyenne LT 263 0.167 0.479 0.646

Tableau 8 Caractéristiques mécaniques issues des essais de ténacité sur la nuance B85
(deux essais dans chaque direction de prélevement) Pour rappel les propriétés de la
nuance B79, charge maximale : 276 MPa ; U, : 0.21 J/mm?, U, : 0.73 J/mm?
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Le comportement de la nuance B85 apparait comme étant quasi-isotrope dans le
plan L/T, par contre, la valeur du coefficient de Lankford reste significative d’une
anisotropie de comportement assez marquée dans I’épaisseur par rapport au plan de la
tole.

IV.C Sensibilité a ’'endommagement de découpe

Un centaine d’indentations de microdureté (50g) ont été réalisées pour établir une
cartographie de I’écrouissage induit par la découpe au bord des tbles de B85 (Figure
21). La zone tres écrouie (> 320 HV) semble un peu plus étendue au cceur de la tble que
pres des surfaces supérieure et inférieure. Le gain de dureté moyen a 50 microns du
bord est de 42% et la longueur Ligy de 0.5 mm, soit des résultats tout a fait comparables
a ceux des DP780 déja étudiés (cf. Tableau 5), et plus particulierement a ceux du B79.

Figure 21 Cartographie des duretés a proximité d’un bord découpé

L’observation des lignes de ségrégation, visibles sur la Figure 21, et les
observations MEB ont révélé le méme type de déformation et d’endommagement de la
microstructure a proximité des bords découpés dans I’acier B85 que dans les autres
nuances étudiées plus haut.

Pour détecter un éventuel effet de la découpe sur la texture du matériau,
I’orientation de 125 grains de ferrite, répartis entre le cceur du matériau et les environs
du bords (& environ 50um), a été déterminée par EBSD®. Les figures de pdles
correspondantes, reportées sur la Figure 22, montrent une répartition des orientations
tout aussi aléatoire au cceur du matériau qu’a proximité du bord. Ceci démontre d’une
part, que notre matériau n’hérite pas de texture particuliére du mode de production (ou
tout du moins, celle-ci a t-elle été effacée par le traitement thermique), et d’autre part,

8 Electron backscatter diffraction : diffraction des électrons rétrodiffusés
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que la déformation induite par la découpe n’impose pas d’orientation particuliére aux
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Figure 22 Figures de p6les dans trois directions cristallographiques des orientations des
grains a proximité du bord découpé et au cceur du matériau

Les résultats obtenus sur bandes cisaillées et fraisées (Tableau 9) montrent que la
perte de ductilité induite par la découpe sur la nuance B85 est du méme ordre que pour
les autres aciers DP780 testés dans cette partie. Les bords des bandes cisaillées
présentent aussi un réseau de fissures courtes.

0, 0,
A% ruptgn’a A% ru_ptu_re’ bords delta P
bords fraisés cisaillés
B85 19.3 9.1 10.2 52.8
H86 21.2 10.2 11.1 52.1
B79 29.1 12.3 16.8 57.7
H82 24.0 12.3 11.7 48.8

Tableau 9 Résultats des essais sur bandes fraisées et cisaillées de la nuance B85
compareés a ceux des autres nuances DP780
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Conclusion partielle

Cette premiére partie nous a permis :

- de mettre en évidence I’impact de la découpe sur la formabilité des nuances
dual phase (perte de ductilité relative allant jusqu’a 50%) ;

- de quantifier, via un essai trés simple, cette perte de ductilité ;

- de démontrer I’aspect local des effets de la découpe via la mise en évidence
d’une zone fortement écrouie et microstructuralement endommagee par
cavitation aux interfaces ferrite - martensite.

Devant I’impossibilité de relier la sensibilité a I’endommagement de découpe aux
caracteristiques macroscopiques des aciers, nous avons sélectionné une nuance pour
laquelle nous allons étudier en détail la formation de la zone endommagée en cours de
découpe et, dans un second temps, le comportement de cette zone endommagée lors des
sollicitations de mise en forme. Nous étudierons ces effets sur le bord de la tdle bridé au
cours de la découpe qui apparait comme le plus endommagé. Une fois ces mécanismes
compris, nous pourrons proposer des voies d’amélioration du comportement de notre
nuance via le traitement thermique.
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Deuixieme Partie

Compréehension des mecanismes
mis en jeu au cours de la découpe
a la cisaille des toles en acier dual

phase

Pour pouvoir améliorer le comportement des bords
découpés de nos aciers, il convient de mieux comprendre
le déroulement du procédé de découpe. Dans cette partie
nous présenterons deux approches complémentaires de
la découpe a la cisaille : d’une part ['utilisation d’un
montage expérimental permettant d’observer [’évolution
de la microstructure en cours de découpe et d’autre part
la simulation numérique du procédé donnant acces aux
grandeurs mécaniques locales. L’exploitation de ces
deux approches permettra d’expliquer [’origine
mécanique de |’endommagement des bords découpés.






Compréhension des mécanismes mis en jeu au cours de la découpe a la cisaille des téles en acier dual phase
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| Avant-propos : Rupture ductile a faible taux de triaxialité des
contraintes

Nous avons vu dans la premiére partie que la zone rompue, visible sur les facies des
bords de découpe, présentait des cupules caractéristiques d’un mode de rupture ductile.
La rupture ductile se déroule en trois étapes : germination des cavités, le plus souvent
sur des inclusions, croissance des cavités et finalement rupture par coalescence des
cavités. Ces mécanismes ont largement ét¢ modélisés lorsque le matériau est soumis a
des contraintes dont le taux de triaxialité est ¢levé. L application de ces modéles dans le
cadre de la cisaille reste, par contre, sujet a discussion du fait qu’intuitivement le
procédé étant dominé par le cisaillement le taux de triaxialit¢ des contraintes devrait y
étre proche de zéro.

I.A Le role de la triaxialité des contraintes dans la rupture ductile

Le taux de triaxialité des contraintes 77 est défini par :

Tr =" (1)

avec o, la pression hydrostatique et o,, la contrainte équivalente de Von Misés. Tr

rend compte du mode de sollicitation appliqué au matériau (Tableau 1). Dans le cadre
de la découpe a la cisaille, on peut supposer que I’on travaille avec un taux de triaxialité
des contraintes proche de zéro. En détaillant différents modéles de rupture ductile nous
allons tenter d’évaluer en quoi cela impacte la rupture du matériau.

Tr -1/3 0 1/3 2/3 +00
Mode de | Compression | Cisaillement | Traction Traction Traction
sollicitation uniaxiale pur uniaxiale biaxiale triaxiale avec

avec 01—=0, O01=02= O3

Tableau 1 Modes de sollicitation correspondant a quelques valeurs remarquables du taux
de triaxialité des contraintes

1) Germination des cavités

Plusieurs mod¢eles de germination des cavités, basés sur la définition d’une
contrainte critique G, de rupture de 1’inclusion ou de son interface avec la matrice, ont
¢été proposés. Parmi ceux-ci, Argon et al. présentent une expression mettant en avant le
role de la pression hydrostatique sur la germination des cavités [Arg75]:

o.=0,+0, ()
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Cette expression, issue de la théorie de la plasticité continue, ne fait pas apparaitre les
hétérogénéités de déformation entre la matrice et I’inclusion. C’est pourquoi, un critére
légerement différent, développé par extension de la théorie d’Eshelby au domaine
plastique, a été proposé par Beremin [Ber81-1]:

O-c = 21 +k(6eq _Jy) (3)

avec X, contrainte principale maximale, k& constante dépendant de la forme des
inclusions et o, contrainte d’écoulement du matériau constituant la matrice. En faisant

I’hypothése d’un écrouissage lin€aire, on peut réécrire cette expression en faisant
apparaitre la pression hydrostatique:

c.=0,+ [% + /Ijaeq 4)

avec A facteur de forme de I’inclusion (pour une particule sphérique A =1).
2) Croissance des cavités

Les premiers mod¢les de croissance de cavité se sont intéressés a la croissance
d’une cavité isolée dans un matériau infini parfaitement plastique. Ainsi McClintock
obtient I’expression de la croissance du rayon R d’une cavité cylindrique dans un
matériau soumis a un chargement axisymétrique (o, ,o, ) [Cli68] :

dR |3 . o, 1 (43 1) 1
ar _ {7 s1nh(\/§ —J - 5} de, = {7 smh(ﬁ Tr - 5) - 5} de,, (5

R o, —0,
avec ¢, la déformation plastique équivalente au sens de Von Mises.

Rice et Tracey ont proposé un modele plus réaliste en partant d’une cavité
sphérique dans un matériau infini soumis a un chargement axisymétrique [Ric69]:

dR 3
— 0283 exp(E Trj de,, (6)

Aux forts taux de triaxialité, on montre que les deux modeles sont sensiblement
équivalents.

Plutét que de ne s’intéresser qu’au développement d’une cavité sans interactions
avec le comportement mécanique, il semble plus commode d’étudier le comportement
des matériaux poreux. Pour cela, Gurson a introduit une équation de la surface
d’écoulement du matériau dépendante de la fraction volumique de cavités, f [Gur77]:

(Gqu +2fcosh(§ﬂ}—1—f2 =0 )
o, 2 o,

¢
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avec o, la contrainte d’écoulement du matériau non endommagé. L expression de la

vitesse de déformation selon les dérivées partielles de ¢ par rapport a o, eto, fait

eq
apparaitre un terme de variation de volume qui s’ajoute au terme de déformation
plastique habituel ¢, . On déduit de ce terme I’expression de la variation du rayon des

cavités qui est, lui aussi, fonction exponentielle du taux de triaxialité des contraintes
[Fra95].

3) Coalescence des cavités et rupture

Le modeéle le plus simple pour prédire la rupture consiste a introduire un rayon de
cavités critique R, [Cli71, Ber81-2]. Appliqué a 1’équation 6, ce critére permet d’écrire
qu’il y a rupture lorsque :

0

10g[ ]Iic ] =0.283 (gR -&, )exp(% Trj (8)

avec R, la taille initiale des cavités, &, et &, respectivement les déformations

plastiques équivalentes a rupture et a la germination des cavités. On définit facilement
la fraction volumique de cavités f, a partir de R.. On exprime ainsi la déformation a

rupture :

Ep =&y T+

log /. exp[—iTrj 9)
0,849 fo 2

Cette décroissance de la déformation a rupture avec le taux de triaxialité¢ des
contraintes, qui se retrouve pour tous les modeles de croissance de cavité, a été mise en
¢vidence expérimentalement sur différents aciers, mais ce, pour des taux de triaxialité
des contraintes supérieurs a 1/3 [Pin81, Pin92]. Sa validité pour les faibles triaxialités
reste cependant a démontrer.

I.B Essais mécaniques a faible taux de triaxialité des contraintes

La triaxialité des contraintes apparaissant comme le moteur de la germination et de
la croissance des cavités, la premicre question que ’on est amené a se poser est de
savoir s’il existe une valeur seuil de 7r en-deca de laquelle la rupture ductile n’est plus
possible.

Des ¢éléments de réponse a cette question ont été apportés par Bao et Wierzbicki
[Bao05], qui se sont appuyés sur la base expérimentale de Bridgman : 350 essais de
traction sur éprouvette entaillée, sur une vingtaine d’aciers différents, sous différentes
conditions de pression hydrostatique environnementale [Bri64]. Bridgman observe que
pour les conditions de forte compression hydrostatique, I’éprouvette ne rompt pas
ductilement mais strictionne jusqu’a ce que le rayon de 1’éprouvette soit localement nul.
Sur une sélection de 124 tests, Bao et Wierzbicki ont déterminé le taux de triaxialité
moyen en cours d’essais a partir de simulations par éléments finis. En confrontant les
taux de triaxialité calculés et les modes de rupture observés par Bridgman, ils montrent
qu’aucune éprouvette soumise a un 77 inférieur a -1/3 ne rompt ductilement (Figure 1).
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Figure 1 Reésultats des essais de Bridgman [Bao05]
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Figure 2 Evolution du nombre de cavités et de la forme de la zone de rupture avec
l'augmentation de la compression hydrostatique [Kao90]
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D’autres expériences, reprenant le mode opératoire de Bridgman, ont été réalisées
pour quantifier 1’évolution du développement des cavités en fonction de la pression
appliquée [Bro83, Kao90]. Le décompte des cavités sur des coupes métallographiques
de la zone de striction montre que 1’augmentation de la pression hydrostatique retarde la
germination des cavités (Figure 2). Ce frein a ’endommagement correspond a la
réduction de plus en plus importante de I’aire a rupture dans la zone de striction.

Si la germination des cavités est freinée pour les faibles taux de triaxialité¢ des
contraintes, on peut se demander s’il n’y a pas un changement de mécanisme de la
rupture. Le test de torsion a été le premier utilisé pour solliciter les matériaux en
cisaillement. Mc Clintock a publi¢ une revue de mesures de la déformation a rupture
obtenues en traction et torsion pour différents matériaux [Cli71] (Tableau 2). On
constate que pour la plupart des matériaux testés, les déformations a rupture mesurées
sont plus faibles en torsion qu’en traction. Ceci va a I’encontre des modeles de
croissance de cavités pour lesquels la déformation a rupture doit décroitre entre 77=0 et
Tr=1/3 (cf. équation 9).

Grace a une vaste gamme d’éprouvettes (Figure 3), Bao et Wierzbicki ont pu tracer
&y en fonction de 77 sur 'intervalle [-1/3 ;1] pour un alliage d’aluminium 2024 (Figure

4). Les valeurs de &,et 7r dans la zone rompue ont été obtenues par simulation

numérique des essais. Leurs résultats montrent que, pour cet alliage, la déformation a
rupture passe par un maximum local pour les sollicitations en traction et un minimum
en cisaillement pur [Bao04]. L’observation des éprouvettes de compression montre une
trajectoire de rupture oblique a la surface, ce qui indique un mode de rupture en
cisaillement. Pour 77 compris entre -1/3 et 1/3, la rupture semble donc ne plus étre due a
la croissance des cavités mais @ un mécanisme de cisaillement. La bonne adéquation
entre les résultats expérimentaux et les prédictions de la déformation a rupture, obtenues
en appliquant un critére de contrainte de cisaillement critique, semble confirmer cette
hypothese [Wie05].

Matériau Références | Rm (MPa) Deformatlon.a Deformatlon.a
rupture - traction rupture - torsion

Aluminium 1100-0,
recuit & 350°C Hal62 90 2.62 7.3
Laiton 60-40 laminé Hal62 390 0.68 0.51
;_lt_\elsllage d’aluminium 7075- Hal62 580 037 0.34
?Elsllage d’aluminium 7075- Nei68 580 0.44 048
Acier 4340
trempé a 'huile a partir de Hal62 1870 0.52 0.16
830°C revenu a 200°C
Acier 1045
* trempé a I'eau a partir de .

860°C revenu a 430°C Bri52 1300 0.88 0.39
* trempé bain de sel a partir .

de 860°C revenu a 430°C Bri52 550 0.93 0.38
* trempé bain de sel a partir .

de 860°C revenu & 590°C clir 430 0.89 0.43

Tableau 2 Déformations a rupture en traction et torsion [Cli71]
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Figure 4 Evolution de la deformation a rupture d'un alliage d'aluminium 2024 avec le
taux de triaxialité des contraintes [Bao04]
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Figure 5 Evolution de la déformation a rupture d'un alliage d'aluminium de fonderie avec
le taux de triaxialité des contraintes et géométrie des éprouvettes papillon [Mae07]
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Une étude du méme type a €té menée par Mae et al. sur un alliage d’aluminium de
fonderie [Mae07]. Cette fois les faibles taux de triaxialité¢ des contraintes sont explorés
en faisant varier I’angle de sollicitation sur des éprouvettes papillon. La courbe obtenue
ne marque pas de minimum local pour 77=0 mais suit une loi exponentielle de type Rice
et Tracey (Figure 5). Les auteurs en concluent que, méme aux faibles taux de triaxialité
des contraintes, la rupture de ce matériau est controlée par la croissance de cavités.

En conclusion, les matériaux ductiles se classent selon deux types de comportement
lorsqu’ils sont soumis a un faible taux de triaxialité de contrainte :

- ceux dont la rupture reste controlée par la germination et la croissance de
cavités malgré 1’état de contrainte : les alliages d’aluminium de la série 1000,
les alliages de fonderie, le cuivre OFHC, et le fer pur [Hal62, Mae07, Gor85]

- ceux pour lesquels le mécanisme de rupture change pour étre controlé par le
cisaillement : les alliages d’aluminium des séries 2000, 4000, et 7000, ainsi
que les aciers 1045 et 4340 [Bao04, Hal62, Cli71, Gor85].

Dans le cadre de la découpe, le type de comportement impacte directement sur la
rupture. Ainsi, Bacha a montré que le comportement en découpe d’alliages d’aluminium
de la série 6000 ne pouvait étre simulé en utilisant un modele de croissance de cavités,
ce qui I’a conduit a développer un modele de rupture par cisaillement [Bac06].
Cependant, la comparaison des surfaces rompues des bords découpés de ’alliage utilisé
par Bacha et de notre nuance B85 (Figure 6) montrent de grandes différences en termes
de taille et de densité de cupules. Ces observations, ainsi que celles réalisées dans la
premiere partie, nous conduisent a faire I’hypothése que la germination et la croissance
de cavités restent les moteurs de la rupture au cours de la découpe pour les aciers dual
phase. Cette hypothése, qui va déterminer nos choix de modéles matériau, sera discutée
au cours de cette partie.

Figure 6 Facies de rupture des bords découpés d’un alliage d’aluminium [Bac06] et d’un
acier dual phase
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Il Modélisation du procédé de découpe : Etat de I'art

Contrairement a ce qui peut paraitre de prime abord, le procédé de découpe a la
cisaille s’avere trés complexe en termes de chemin de chargement et de déformation.
Pour comprendre I’origine de ’endommagement, il semble primordial d’avoir acces aux
grandeurs mécaniques locales, notamment au taux de triaxialit¢ des contraintes. Ce
chapitre recense les travaux antérieurs réalisés sur la modélisation du procédé de
découpe.

Il.LA Modeéles analytiques

La littérature fournit quelques modeles analytiques visant a prédire le profil de la
courbe effort/déplacement de découpe. Méme si ces modeles ne nous permettent pas
d’avoir acces aux grandeurs locales, ils offrent une premicre approche mécanique en
introduisant des concepts simples.

1) Modéle en cisaillement pur

Le modele le plus simple est proposé par Atkins [Atk80]. Il considere un canal, de
largeur w, dans lequel la déformation de cisaillement est homogene :

0 ¥/2 0
e=\y/2 0 0 (10)
0 0 O

Pour un déplacement de lame « on a,

y=tanf="2 (11)
w
En négligeant les frottements, la force de découpe s’écrit :
F=Le-u)r (12)

avec L longueur de coupe, 7 contrainte de cisaillement et e I’épaisseur de la tdle.

Si on suppose que le comportement en cisaillement du matériau est régi par une loi
du type :

T=1,7" (13)

L’équation 12 se réécrit :

F=L(e—u) TO(EJH (14)
w
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PourdF=Oona:

ne
n+l1

u =

(15)

L’effort de découpe admet donc un maximum pour lequel la déformation dans le
canal de largeur w vaut :

L (16)

\/gw(n+l)

>
w

Figure 7 Géométrie du modele de cisaillement homogene [Atk80]
2) Modéle en zone de tension

A partir d’observations expérimentales, Zhou et Wierzbicki proposent un modele
avec une largeur de canal de déformation w dépendante de la profondeur p dans la tole
[Zho96]. Ils veulent ainsi prendre en compte le fait que les déformations subies par les
fibres situées a I’extérieur de la tole sont plus importantes que celles supportées par les
fibres au coeur de la tole (Figure 8).

La largeur du canal est définie comme suit :

Vp e {O,ﬂ , w(p) =w, + Z(MJP
e

(17)

Vpe } ge} , w(p) =w, + 2(MJ(,7 —e)
e

Pour calculer les déformations, les auteurs introduisent un concept d’empilement de
poutres de longueur w(p). Chacune de ces poutres est soumise a un effort de traction
axiale dN , les interactions entre poutres relevant d’un effet du second ordre (Figure 9).

A chaque poutre est rattaché un repere (§,n) défini par le sens longitudinal et le
sens transverse de la poutre. Pour un angle de cisaillementé = arctany ,on a :

I w(p)/cosf _

= () Inq/1+y (18)

4

-48-



Compréhension des mécanismes mis en jeu au cours de la découpe a la cisaille des téles en acier dual phase
En appliquant les hypothéses d’incompressibilité et d’état de déformations planes,
on déduit :
1

—_— 19
= (19)

En supposant que I’écrouissage du matériau est régi par une équation du type

& :—glen

o= o, e, on peut évaluer la contrainte longitudinale puis la force de traction dN :

o, = [%)1 , (m(W )y (20)

n+l n
In{y/1+ *
& 0
ﬁ w/1+72

dN se décompose selon x ety en dP et dQ :

dQ =dNsinf = (%j’” o, (ln1/1+7,2y 7 dp (22)

1+;/2

n+l
dPZdNCOSQZ(%] O'0(1n1/1+7/2)n1 ! ~dp (23)

7y

Pour obtenir I’effort de découpe Q on integre 1’expression 22 sur ’ensemble de
I’épaisseur en prenanty =u/w(p).

Méme si Zhou et Wierzbicki le négligent dans la suite de leur analyse, il est a noter
que leur modele introduit un effort de tension horizontal qui s’additionne au
cisaillement pur. Ce modele suppose donc un taux de triaxialité des contraintes positif
dans le canal de déformation.

w centre

A

\ 4

Figure 8 Géométrie du canal de déformation défini par Zhou et Wierzbicki [Zho96]
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dp N
u
dp
~
do dN

Figure 9 Elément représentatif du modeéle de Zhou et Wierzbicki

3) Modele avec élongation curviligne

Klingenberg et Singh présentent, quant a eux, un mod¢le prenant en compte la
forme du bord découpé en introduisant une déformation curviligne (Figure 10) [K1i03].

Le modele décompose le procédé en deux étapes : pour u < w la fibre extérieure de
la tole est courbée, pour u > w, la fibre s’allonge de manicre rectiligne. Le rayon de
coupure r et ’angle d’enroulement ¢ de la fibre sont donnés par :

witu’
2u
Vu <w, (24)

w
= arctan( j
r—u

7’

On en déduit la déformation de la fibre externe :

Vu <w, &, = ln(ﬁj

w

%r+(u—w) 3)

Vu>w, &,=In
w

Le gradient de déformation dans le plan P;P,P3 est supposé étre linéaire entre le
point P ou la déformation est supposée nulle, et le point P, soumis a &, :

Eoone = lga (26)
e
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Pour déterminer la force de coupe, les auteurs corrigent 1’expression de la force
¢tablie en cisaillement pur (équation 5) par un terme rendant compte de I’effort
supplémentaire nécessaire a la déformation curviligne :

Fu) = (k)" Fsiomen () (27)
avec,

_Inlgr/w)

Iny1+7°
In(z/2+y—1)

Iny1+7°

Yu<w K(u)

(28)

Yu>w k(u)=

4 f "

Figure 10 Géométrie du modele avec élongation curviligne [KIi03]

4) Forme des champs de déformation

Les trois modeles présentés dans la partie précédente permettent d’évaluer la
déformation équivalente en cours de découpe. Pour souligner les limitations de ces
modeles nous allons comparer les formes des courbes d’isodéformation avec le profil de
dureté établi sur un bord découpé dans la premicre partie de notre étude (Figure 11).
Des mesures de dureté réalisées sur des essais de traction interrompus permettent
d’établir une équivalence entre HV et la déformation équivalentee . Cependant, la
déformation répartie en traction n’excédant pas 0.15, nous n’avons pas de donnée pour
les duretés supérieures a 320HV.

Pour chacun des modeles, on a tracé I’effort de coupe en fonction de la pénétration
de la lame u, puis on a calculé les valeurs de déformation équivalente obtenues lorsque
I’effort maximum de découpe est atteint (2 partir des équations 16,18, 19, 25 et 26). On
peut supposer qu’a ce niveau de pénétration de la lame, la majeure partie de
I’écrouissage est atteinte ce qui justifie notre comparaison avec les duretés mesurées sur
un bord complétement découpé. La répartition des duretés observées expérimentalement
tend a justifier la forme du canal de déformation adoptée par Zhou et Wierzbicki : plus
large au cceur de la tole qu’a la surface. On fixe w de maniére a reproduire la largeur du
canal de déformation mesurée expérimentalement soit w = 0.6 mm pour les modeles
d’Atkins et de Klingenberg et Singh, wy = 0.2 mm et Wn,.—0.6mm pour le modele de
Zhou et Wierzbicki.
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Mesures  expérimentales
de microdureté

Zone | Dureté HV &
1 > 360

2 320-360 >0.15

3 280-320 |0.05-0.15

4 <280 <0.05

Modg¢le en cisaillement pur
Atkins
2
] j—
B Zone £
1 0.24
\ 2 0
i Modgéle en zone de tension
SN Zhou et Wierzbicki
M Sy
4 TN =
\T\\\\ ;\\\\\\\ . Zone &
N \“}\\\\, 1 0.68-1.02
N 2 0.41-0.68
\ 3 0.30-0.41
- 4 0
] Mode¢le avec ¢élongation curviligne
- Klingenberg et Singh
2/ —
4 73 Zone £
7 4 1 0.25-0.37
2] 2 0.12-0.25
Y 3 0-0.12
3 4 0

Figure 11 Comparaison des lignes d’isodéformation prédites par les trois modeéles lorsque
Ieffort de coupe est maximum avec une cartographie d’isodureté déterminée
expérimentalement
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L’absence de données expérimentales sur la déformation au cceur du canal de
déformation ne permet pas d’apprécier la validité des valeurs de déformation maximale
calculées par chacun des modeles. On peut juste constater qu’elles respectent la borne
minimale 0.15. Les calculs montrent que les modéles en zone de tension et élongation
curviligne permettent de traduire un gradient de déformation dans 1’épaisseur. Méme si
la simulation numérique confirmera 1’existence de ce gradient, la cartographie des
duretés fait avant tout apparaitre un gradient suivant le sens long de la tdle, qui lui n’est
mis en évidence par aucun des modeles. Le modele de Klingenberg et Singh, malgré
une approche intéressante en termes d’écoulement de la matiere, conduit a une forme de
champ peu réaliste avec une déformation nulle au point de contact des lames. Il est aussi
important de noter que parmi un ensemble de matériaux testé par Zhou et Wierzbicki les
aciers sont ceux dont le comportement est le moins fidélement reproduit par les modéles
analytiques [Zho96], sans doute a cause de la difficulté¢ a modéliser leur comportement
par une loi puissance.

Finalement, la principale limite de ces modeles est que la taille de la zone déformée
en constitue une des données d’entrée alors qu’il s’agit d’une des principales
caractéristiques que nous souhaitons pouvoir prédire.

II.B Simulation par éléments finis

Les approches analytiques s’aveérent donc assez vite limitées pour prédire le
comportement local du matériau au cours de la découpe. De plus, la modélisation du
comportement du matériau est limitée a des modeles simples de maniére a assurer la
faisabilité des calculs. Pour pouvoir prédire I’endommagement de découpe, il nous faut
donc avoir recours a des calculs de structure via une méthode par éléments finis.

De nombreuses €tudes antérieures se sont attachées a simuler par éléments finis les
procédés de découpe (Tableau 3). L’objectif industriel de ces simulations se situait
généralement dans I’optimisation des parametres machine dans 1’optique soit de réduire
I’usure des outils soit d’optimiser la géométrie du bord de découpe. Nous n’avons
recensé aucune étude visant a prévoir ’endommagement du matériau en fin de découpe.

L’objectif de cette partie est de situer notre étude par rapport aux travaux déja
réalisés :

Code :

Nous utiliserons le code ZEBULON développé a I’Ecole des Mines de Paris. Il
intégre déja les modeles de comportement et d’endommagement que nous souhaitons
utiliser.

Géométrie :

L’augmentation de la puissance des machines de calcul a permis d’aboutir a des
simulations 3D tres détaillées [Wis00, Bel05, Gho05]. Ces études ont permis de prédire
les déformations macroscopiques de type cintrage généralement observées lors de la
découpe sur des longueurs importantes. Dans le cadre de notre étude, on ne s’intéresse
qu’a prédire les données locales d’endommagement, on se contentera donc d’une
simulation 2D en déformations planes de maniere a limiter les temps de calcul.
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Stratégie

e Code A A A Loide TS
Auteurs Référence Procédé/ Géométrie de 1 Objectif principal
E.F. . comportement
maillage
Cisaillage/ Prédicti 1 be d
Maillard Mai91 CASTOR Aucune Elastoplastique redic 10n,de acourbe de
déformation plane découpe
Poingonnage/ Prédiction de la fi d
Taupin et al. Tau96 DEFORM Remaillage Elastoplastique rediction e' a 01:me .
axisymétrique bord découpé
Poingonnage/ Thermo - Détermination 1
Ko etal. K097 DEFORM Remaillage | octerminationfe
déformation plane viscoplastique I’échauffement des picces
Poingonnage/ Adaptati Prédiction de la f d
Brokken et al. Bro98 MARC apration, Elastoplastique redietion e, a orrme 4
déformation plane ALE bord découpé
Hambli Poingonnage/ El lasti Prédicti la f¢
am.b iet Hamo1 ABAQUS Aucune astoplastique rédiction de, a or]me du
Potiron axisymétrique endommageable bord découpé
Lo . Cisaill t Refendage/ | Adaptation, . Prédiction du cint ds
Wisselink Wis00 propre }sal age.: N ap-ation Elastoplastique rediction Au N
déformation plane et 3D ALE toles
Poingonnage/ Prédicti 1
Maiti et al Mai00 ANSYS Aucune Elastoplastique rédic 1on,de a courbe de
déformation plane découpe
Poingonnage/ Adaptati Prédiction de be d
Goijaerts et al. Goi01 MARC apiation, Elastoplastique redie 10n, © 1a courbe de
déformation plane ALE découpe
Rachik et al. Rac02 ABAQUS Poingonnage/ Adaptation, Elastoplastique Prédiction,de la courbe de
axisymétrique ALE endommageable découpe
Poingonnage/ Prédiction de la f d
Fang et al. Fan02 DEFORM Remaillage Elastoplastique redietion e, a m:me .
axisymétrique bord découpé
Poingonnage/ Détermination des
Chen et al. Che02 propre . . Remaillage Elastoplastique champs de contraintes et
axisymetrique de déformations
Cisaill Refendage/ Elastoplastique e .
. 1saillage et Refendage . . Prédiction du cintrage des
Belamri Bel05 ABAQUS Remaillage anisotrope, toles
3D endommageable
Cisaillage/ Adaptati Elastoplasti Prédicti la f
Ghosh et al. GhoOS ABAQUS daptation, astoplastique rédiction de, a or]me du
déformation plane et 3D ALE endommageable bord découpé
Poingonnage/ Elastoplastique Validation d’ i
Mediavilla Med05 propre Remaillage anidation ¢-une nc?uve ¢
axisymétrique endommageable approche du remaillage
Cisaillage/ Adaptati Prévision de 1’émission d
Bacha Bac06 ABAQUS apiation, Elastoplastique revision 'e crmssion de
ALE paillettes

déformation plane

Tableau 3 Chronologie des études traitant de la simulation numérique de la découpe

' La notion de comportement élastoplastique endommageable n’est attribuée qu’aux approches couplant
endommagement et loi de comportement.
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Stratégie de maillage

Les déformations rencontrées en cours de découpe sont trés importantes.
Appliquées aux maillages, elles peuvent conduire a la dégénérescence des éléments et
nuire a la convergence du calcul. Pour faire face a ce probleme, deux stratégies sont
généralement utilisées : le remaillage ou I’adaptation (Arbritrary Lagragian Eulerian
formulation ou ALE). Ces méthodes permettent d’obtenir une trés bonne prévision de la
géométrie du bord découpé.

Par contre, ces deux méthodes integrent une étape de transport des variables qui
s’avere critique, notamment en ce qui concerne les variables d’endommagement. Leur
application est donc limitée dans le cadre des approches couplant endommagement et
loi de comportement.

Actuellement, méme si des solutions de remaillage sont en développement sous
Z¢bulon, le transport des variables d’endommagement ne semble pas encore
satisfaisant. Nous nous priverons donc de correction du maillage de maniére a
privilégier la prédiction de 1’état métallurgique par rapport a celle de la géométrie du
bord découpé.

Loi d’écrouissage

Concernant le comportement élastoplastique du matériau, la plupart des auteurs se
contentent de caler les parameétres d’une loi isotrope sur un essai de traction. Bacha
utilise un essai de compression dans I’épaisseur de maniére a solliciter le matériau dans
une direction plus proche de la géométrie de découpe. Cet essai lui permet aussi
d’atteindre des niveaux de déformation bien supérieurs a ceux obtenus par essai de
traction [Bac06].

L’anisotropie du matériau n’a été intégrée dans la simulation du procédé que par
Belamri, via un critére de Hill [Hil48], déterminé a partir d’essais de traction selon
plusieurs directions dans le plan de laminage [Bel05]. Cet aspect du comportement du
matériau semble cependant important du fait du plan de sollicitation inhabituel induit
par la découpe.

Loi d’endommagement
Deux types d’approches de la rupture ductile sont possibles :

- L’utilisation d’un critére de rupture ductile découplé du comportement du
matériau : une variable d’endommagement D, fonction de la déformation
plastique équivalente est définie a partir des grandeurs mécaniques locales.
La rupture intervient lorsque D atteint une valeur critique Dc. Dans le cadre
de la découpe, le critere de Cockroft et Latham [Coc68], qui exprime D
comme fonction du rapport de la contrainte principale a la contrainte
équivalente, ainsi que les critéres de Mc Clintock [Cli68] et Rice et Tracey
[Ric69] ou D dépend du taux de triaxialité des contraintes (cf. .A.2, p.41),
sont les plus souvent rencontrés.

- Les approches couplées a la loi de comportement qui modélisent I’'impact de
I’endommagement sur la réponse mécanique du matériau. Dans ce cas la
rupture correspond a un effondrement des propriétés mécaniques du matériau.
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Les modeles couplés les plus utilisés dans le cadre de la découpe sont ceux de
Gurson [Gur77] et Lemaitre [Lem85].

La dégradation des propriétés du matériau par la découpe, telle que nous souhaitons
I’identifier, n’est modélisable que par I’utilisation d’une approche couplée.

En conclusion, par rapport aux études antérieures, nous allons particuliérement
nous attacher aux aspects métallurgiques en intégrant un modele matériau le plus
complet possible (anisotropie plastique avec couplage entre le comportement et
I’endommagement). Par contre, en termes de techniques numériques, nous serons
limités par ’absence de stratégie de maillage évoluée. Ceci risque de nuire, d’une part, a
la convergence de nos calculs, et, d’autre part, a la validité de nos résultats dans
certaines zones particulierement déformées.
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lll Approche expérimentale et simulation numérique

lllLA Présentation du montage développé pour I’étude

Outre I’approche numérique, il nous a semblé capital de pouvoir suivre
expérimentalement le déroulement du procédé de découpe, d’une part pour justifier nos
choix en termes de modele d’endommagement pour la simulation numérique, mais
surtout pour comprendre les mécanismes a prendre en compte afin de fournir une
solution métallurgique permettant de s’affranchir de I’endommagement de découpe.

Pour appréhender ces mécanismes nous avons développé un montage expérimental
adapté sur une machine d’essais de traction compression de laboratoire (Instron 250
kN). Ce montage a pour but, d’une part, de permettre d’enregistrer la courbe de découpe
via I’instrumentation de la machine d’essais et, d’autre part, de permettre des arréts
précis du procédé de maniére a effectuer des observations par microscopie €lectronique
du développement de I’endommagement.

A notre connaissance, seulement deux études font état de campagnes
expérimentales visant a observer le comportement du matériau en cours de
découpe [San73 et Ste99]. L’objectif de ces études était de mesurer les champs de
déformation en cours de poingonnage respectivement par analyse de grilles et
corrélation d’images. Aucune ne décrit I’évolution de I’endommagement.

Le montage est présenté sur la Figure 12. Les plans détaillés sont fournis dans
I’annexe B.1. Les deux principales contraintes dans le développement du montage
¢taient :

- I’alignement, afin d’éviter toute contrainte parasite liée a des phénomenes de
porte a faux ou d’arc-boutement

- la rigidité, afin d’assurer la précision des mesures et éviter des ruptures
précoces par relachement de I’énergie €lastique stockée dans le montage.

On effectue deux découpes en parallele de maniere a symétriser 1’effort par rapport
au vérin. Les lames du montage ont ¢ét¢ découpées dans une lame de cisaille d’atelier
(cf. annexe B.2). L’alignement est assuré par quatre axes en acier cémenté solidaires de
la partie inférieure du montage, qui coulissent dans la partie supérieure a travers des
bagues de bronze. Toujours dans ’optique d’assurer I’alignement, I’effort est transmis
du vérin de la machine de traction au montage via une bille d’acier. Le jeu entre les
lames est réglé grace a des feuillets de clinquant disposés dans le logement des lames
supérieures. Le jeu retenu pour cette campagne d’expérience est de 0.1mm soit 6% de
I’épaisseur de la tole. Cet écart entre dans la gamme préconisée par Dieter [Die61].

Malgré les épaisseurs utilisées pour réaliser le montage, des problémes de rigidité
sont vite apparus. Pour passer outre, nous avons mis en place un extensometre dont les
points de fixation sont directement solidaires des lames. La Figure 13 compare les
résultats obtenus avec le vérin et D’extensometre. Le pilotage de D’essai via
I’extensometre permet d’obtenir un trés bon controle du mouvement relatif des lames,
notamment au-deld du maximum de la courbe. L’écart de mesure entre le vérin et
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I’extensometre présenté sur la Figure 13-b permet d’estimer la fleche subie par le

montage a environ 0.5mm.

Serre-flan

Figure 12 Montage de cisaillage instrumenté

b)

mise en contact
de la lame supérieure
et de la tole

amorgage de la
fissure

—Veérin

— Extensomeétre

a) 1.2
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>
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Figure 13 Utilisation d’un extensométre pour mesurer le déplacement des lames :
a) Comparaison des courbes de découpe obtenues pour un essai piloté par

temps s

[’extensomeétre et un essai piloté par le déplacement du vérin
b) Comparaison entre la course du vérin et celle mesurée par I’extensomeétre
lors d’un essai piloté par [’extensométre.
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La Figure 14 présente les niveaux d’interruption du procédé qui serviront a illustrer
la suite de notre étude. Les courbes expérimentales correspondantes, qui mettent en
¢vidence la reproductibilité de 1’essai, sont reportées dans I’annexe B.3. La précision du
dispositif nous a permis d’effectuer des arréts particulierement précis dans le domaine
de décroissance de la courbe pour observer le développement de I’endommagement.

pénétration
0.07 0.20 0.35 0.40 0.45 0.50
800 1 (mm)

700 e e B
600 |
500 |
400
300 |

200 4

Effort de découpe (N/mm)

100 4

0 Pénétration (mm)

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

Figure 14 Niveaux d’interruption du procédé de découpe

lll.B Présentation de la simulation numérique du procédé
1) Modéle matériau

Ecrouissage isotrope :

Plusieurs lois d’écrouissage ont été testées pour simuler des essais de traction sur
éprouvettes lisses et entaillées. La loi d’écrouissage retenue est de la forme :

R=R,+K &, +K,(1-e ") (29)

L’écrouissage est essentiellement régi par le terme exponentiel aux faibles
déformations et par le terme linéaire aux fortes déformations

Le critére anisotrope de Bron et Besson [Bro04]

Dans I’optique de prendre en compte 1’anisotropie de nos tdles dans la simulation
du procédé de découpe, nous avons adopté le critere de Bron et Besson [Bro04]. Sa
formulation repose sur la fonction d’écoulement suivante :

X Va
&= (Zak(ak )j (30)
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ou les K fonctions & définissent une surface d’écoulement et les a® sont des
coefficients positifs dont la somme vaut 1. En pratique, on utilise seulement deux
fonctions (K=2) définies par :

& =()" (31-a)

% =%US; s fsi-s +s —S;\”lj (31-b)
2 3b2 2P 2|2 2P

% =2b2+2(\sl\ +[s3:]" +|s3) j (31-¢)

\ y . . . , k ’ .
ot les S/ sont les valeurs propres du déviateur de contraintes modifié s" défini comme

suit:
s'=L":0 (32-a)
_(k k) k 7
c, +¢ G ¢ 0 0 0
3 3 3
A ldd)  d .
3 3 3
b d ) oy
L' = 3 3 3 (32-b)
0 0 0 ¢ 0 0
0 0 0 0 ¢ 0
0 0 0 0 0 cf)

Les 16 parametres matériau se répartissent entre :

- a,b',b>eta=a' qui influent sur la forme de la surface d’écoulement
(e’ =1-a')

- les ¢! qui contrdlent I’anisotropie via le calcul du déviateur modifié.

Ce critere a été sélectionné du fait qu’il a spécialement été développé pour rendre
compte de I’anisotropie des tdles laminées et que sa formulation recouvre la plupart des
criteres d’écoulement classiques. Le Tableau 4 décrit les valeurs des parametres
permettant de retrouver les modeles de Karafillis et Boyce [Kar93], Barlat [Bar91],
Hosford [Hos72], Von Mises et Tresca [Fra91].
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\ . Valeurs spécifiques des parametres
MioiEl RITIEE du mod¢le de Bron et Besson
1 2
. Cici-3 = Cizi3
Karafillis et Boyce 1993 L
a=b =b
1 2
Cisis = Cimi3
Barlat 1991 a=hb'=b>
a=1
-
Hosford 1972 a=hb"=b>
a=1
i =1
Von Mises 1913 a=b'=b*=20u4d
a=1
chs =1
Tresca 1864 a=b'=b*=1o0u + o
a=1

Tableau 4 Valeurs spécifiques des paramétres du modeéle de Bron et Besson permettant de
retrouver des criteres d’écoulement plus anciens

Le modéle d’endommagement Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN)

Le modele GTN a été choisi car il introduit la porosité comme variable
d’endommagement, ce qui, au vu des observations réalisées sur les bords découpés,
semble pertinent pour décrire les effets de la découpe sur le matériau. Ce modele
découle du potentiel plastique initialement introduit par Gurson [Gur77]:

2
c 3
p=| 2| +21*q, coshl =g, [<1(1+ g,/ *)=0 (33)
o, 270,
avec o, la contrainte d’écoulement du matériau non endommage, o, la contrainte

hydrostatique,q,, ¢, ,q; les parametres matériaux introduits par Tvergaard
[Tve82]. f * est la fraction volumique de porosité modifiée par Tvergaard et Needleman
pour rendre compte de I’interaction entre cavités lors de la coalescence [Tve84]:

/ vf </,

fr=q 1 (34)
G (rf) s g
fc+ff_fc(f 1) vr=f.
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ou f est la fraction réelle de cavités, f. la fraction de porosité a coalescence et f; la
fraction de porosité a rupture. La loi d’évolution de f'se décompose comme suit :

f = ]Fcroissance + germination (35)

La croissance des cavités s’exprime grace a la trace du tenseur des vitesses de
déformation (conservation de la masse):

j;'i'oissanc‘e = (1 - f) (glli + 8;2 + 8{3 ) (36)

I1 est généralement admis que la germination a lieu continuellement au cours de la
déformation plastique. Le fait que la germination soit un phénomene contrdolé par la
contrainte ou par la déformation porte a débat. Cependant, les études menées par Pineau
et Joly, et Bugat et al. ont permis de conclure que la germination était essentiellement
contrdlée par la déformation dans les aciers duplex austéno-ferritiques [Pin91, Bug99].
On peut supposer que la germination dans les aciers dual phase répond au méme
mécanisme, méme si dans notre cas ce sont les interfaces qui rompent et non la phase
dure. On introduit donc la constante A telle que :

/, germination Ae, P (37)

Cette expression ne prend pas en compte I’effet de la triaxialité des contraintes sur
la germination tel qu’il a pu étre mis en évidence par Kao et al. [Kao90] (cf. I.B, Figure
2). Pour y remédier on introduit la fonction 77(T r) (Figure 15), qui va inhiber la
germination aux faibles taux de triaxialité des contraintes:

fgermination = U(TV) Agp (38-3')
0 VTre|o;—1/3]
77(Tr): ETr+l VTre}—l;l{ (38-b)
2 2 33
1 VTre{l;—i—oo[
3
7
A
1

/ | "

-1/3 0 173

Figure 15 Evolution de la fonction 1] avec le taux de triaxialité des contraintes
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Finalement, des mesures réalisées par microtomographie sur des éprouvettes de
traction ont montré que la germination des cavités dans les aciers dual phase n’était
significative qu’a partir de la striction [Bou06]. On introduit donc I’allongement réparti
maximal en traction comme valeur seuil dans notre loi de germination :

0 $1&, < A% i 9)
n(Tr)Az, siz,>A%

f germination

réparti

La rupture est simulée en conférant au matériau un comportement élastique
dégénéré (E= 1MPa) aux points de Gauss pour lesquels la valeur de f'est supérieure a f.

2) Optimisation des paramétres matériau

Apres quelques simplifications classiquement admises (a = b, =b,, gs=1), il reste
24 paramétres a optimiser”.

L’identification des parameétres matériau, réalisée sur la nuance B85, repose sur une
campagne d’essais mécaniques comprenant trois géométries d’éprouvettes : lisse (TR),
entaillée (EU2) et Kahn. Les essais ont été réalisés selon plusieurs directions du plan de
la tole :

- L, Tet45°pour les éprouvettes de traction lisses et entaillées
- LT et TL pour les éprouvettes Kahn

Les plans des éprouvettes sont reportés dans I’annexe A.l. Afin d’avoir plus de
données pour I’identification du modele anisotrope, le coefficient de Lankford a été
mesuré¢ lors des essais de traction sur éprouvette lisse.

L’identification des paramétres est faite via I’optimiseur intégré de Zebulon. Les
maillages utilisés pour effectuer les calculs des éprouvettes EU2 et Kahn sont présentés
sur la Figure 16. Par symétrie, les calculs sont effectués sur un huitiéme d’éprouvette
EU et un quart d’éprouvette Kahn. Le modele GTN étant sensible a la taille de maille,
celle-ci est ajustée, dans la zone de propagation de fissure du maillage de 1’éprouvette
Kahn, de mani¢re a ce que la méme taille d’¢lément puisse étre utilisée dans la
simulation de la découpe (environ 35 pm de c6té). La taille des éléments dans
I’épaisseur de la tole est de 150 um pour les EU et 250 um pour les Kahn.

Le nombre de paramétres a identifier étant trés important, on dissocie la procédure
d’optimisation en plusieurs étapes (les courbes correspondant a chaque étape sont
détaillées et commentées dans I’annexe C):

Etape 1 : Ecrouissage isotrope

Lors de cette étape les paramétres de 1’équation 29 sont identifiés. Pour cette
premicre étape les calculs sont effectués en utilisant le critére de Von Mises. La
contrainte d’écoulement initiale Ry est déterminée a partir des courbes expérimentales
de traction. Les paramétres K;, K, k» sont optimisés par rapport aux courbes

“Pour les propriétés élastiques, les valeurs classiquement mesurées pour les aciers sont attribuées au module
d’Young et au coefficient de Poisson : E=210 GPa et v=0,3

-63-



Compréhension des mécanismes mis en jeu au cours de la découpe a la cisaille des téles en acier dual phase

expérimentales des essais de traction sur €éprouvettes lisses et entaillées prélevées a 45°.
L’optimisation sur les deux géométries permet de couvrir un domaine de déformation
plus étendu.

Etape 2 : Parameétres isotropes du modeéle de Bron et Besson :

Pour cette étape on va s’intéresser aux parametres qui influent sur la forme de la
surface d’écoulement : @ , a, by, b, (€quations 30 et 31). Comme le préconisent Bron et
Besson pour la modélisation du comportement des téle d’aluminium [Bro04], on se
place dans le cadre simplifié ou a = b, = b,. L’identification va donc se réduire a deux
parametres a et a. La forme de la surface d’écoulement ne modifie pas le
comportement uniaxial du matériau. On va donc utiliser les essais de traction sur
éprouvettes entaillées dans les trois directions pour optimiser ces parametres. On
conserve les paramétres d’écrouissage déterminés précédemment et on remplace le
critére de Von Mises par le critére de Bron et Besson en fixant les ¢/ égaux a 1.

Etape 3 : Paramétres anisotropes du modeéle de Bron et Besson

Les paramétres anisotropes ¢y, sont optimisés simultanément sur les essais de

traction sur éprouvettes lisses et sur éprouvettes entaillées dans les trois directions (en
intégrant aussi les coefficients de Lankford).

Les paramétres de cisaillement hors du plan L/T ¢/’ ne sont pas accessibles via

les essais de traction. Le seul essai a notre disposition permettant de solliciter

I’épaisseur de la tole en cisaillement est 1’essai de découpe. Les ¢/ sont donc

optimisés via une simulation de découpe simplifiée (cf. annexe C) arrétée avant
I’apparition de 1’endommagement’. Pour ne pas multiplier les calculs, on suppose que

les efforts de découpe sont les mémes que 1’on coupe dans le sens long ou le sens

k=12 k=124
travers (¢; " =c¢, 7).

Etape 4 Parameétres d’endommagement

Les quatre paramétres du modele GTN (q,, ¢, f., fy) ainsi que le coefficient 4 de la
loi de germination sont identifiés grace aux essais sur éprouvettes Kahn.

Le Tableau 5 référence 1’ensemble des parametres optimisés. On constate que
I’anisotropie dans le plan L/T est assez peu marquée (les cl.k:]f’zzﬁg , sont proches de 1). Par
contre les valeurs des paramétres c, 5, justifient I’utilisation du modéle de Bron

Besson. L’apport du mode¢le par rapport au critére de Von Mises est mis en évidence sur
la Figure 17.

3 Clest-a-dire jusqu’a 4 0.3 mm de pénétration de la lame, valeur déterminée via les essais de découpe
interrompus (cf.IV.C)
% Ce qui est vérifié expérimentalement cf. annexe B.3
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EU I Kahn

Figure 16 Maillages des éprouvettes EU et Kahn, détail 3D des zones de rupture

R, MPa) | K, MPa) | K, MPa) ks 7 a

A

484 1176 330 479 0.59 12.8

e c % c, & .

1.03 1.00 0.95 0.97 1.12 1.12
B

& “ c? z c? c?

1.06 1.05 0.98 1.00 1.13 1.13

q. q: fe Ir A4 A%:epari
C

1.91 0.92 0.07 0.28 0.31 0.16

Tableau 5 Parameétres du modele matériau : A) écrouissage isotrope, B) écrouissage
anisotrope, C) endommagement (pour une taille d’élément de 35 pim)
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Figure 17 Comparaison avec [’expérience des courbes de découpe prédites pas les
modeles de Bron Besson et Von Mises (avant endommagement du matériau)
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Figure 18 Maillage du procédé de découpe a la cisaille
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Figure 19 Comparaison des courbes de découpe expérimentale et numérique
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3) Présentation du maillage

La Figure 18 présente le maillage utilisé pour la simulation du procédé de découpe.
Le maillage inclut la tole et les deux lames dont la géométrie (rayon de courbure, angle
de dépouille) est la méme que celle du montage expérimental (cf. annexe B.2). Le jeu
entre les lames est ici aussi fixé a 6% de I’épaisseur de la tole.

Du fait de la géométrie du procédé, on se situe dans le cadre de I’hypothese des
déformations planes. Le comportement de la tole est celui décrit plus haut tandis que les
lames sont parfaitement ¢élastiques (E=210 MPa). Les contacts entre les lames et la tole
sont de type Coulomb avec un coefficient de frottement fixé a 0.1. Nous utilisons des
¢léments quadratiques a intégration réduite. La taille des éléments dans la zone de
rupture est de 35 um.

Les conditions aux limites retenues sont :
- le blocage, selon y, du segment AB pour simuler le serre-flan

- dans un premier temps on impose un petit déplacement a la lame inférieure
(EF +0.001 mm selon y) de maniére a imposer une légére compression a la tole
comme dans le cas du serre-flan lors de la découpe

- on impose ensuite le déplacement du segment CD selon y, vers le bas, pour
découper la tole. CD est bridé selon x.

lll.C Confrontation des résultats des approches expérimentale et
numérique a I’échelle macroscopique

Avant d’utiliser les deux approches présentées dans cette partie pour décrire plus en
en détail le procédé de découpe, nous allons confronter leurs résultats macroscopiques
afin de nous assurer de la validité des choix effectués pour la simulation numérique.

4) Courbe effort/pénétration

La Figure 19 présente les courbes de découpe obtenues expérimentalement et
numériquement. La courbe simulée recouvre bien I’expérience jusqu’a une pénétration
de la lame de 0,37 mm. Au dela, ’effort de découpe calculé par la simulation dépasse
légeérement 1’effort réel (écart maximal 27MPa/mm). De plus, la simulation conduit a
une rupture pour un enfoncement de la lame environ 50 um moindre que celui observé
expérimentalement.

L’écart dans I’effort peut s’expliquer par le fait que notre loi d’écrouissage a été
identifiée sur des essais ne couvrant pas un domaine de déformation assez important.
Sur une éprouvette entaillée, la déformation plastique équivalente ne dépasse pas 0.5
alors qu’en cours de découpe, elle dépasse 2 localement, d’ou cette divergence dans le
calcul de I’effort maximum. De méme, une forme plus complexe de la fonction 77(T r),
qui a volontairement ¢été choisie linéaire pour ne pas augmenter le nombre de
parametres du modele, permettrait sans doute de faire encore mieux correspondre la
rupture simulée avec la rupture expérimentale.

Cependant, ces écarts paraissent acceptables au regard de I’importance des
contraintes et a I’amplitude des déformations imposées au matériau pendant la découpe.

-67-



Compréhension des mécanismes mis en jeu au cours de la découpe a la cisaille des téles en acier dual phase

2
fi
ﬂll{l/l/{{{/i{‘

yy.

LT
/,/_f’
rero

(F 77

i,
£ 47

=2

LT
e
Dt
77

T

T
s
ﬂv‘rzfglll

e
L7
7

I,

£

0.6

e

s

L
=

g e

AN
!\\‘f.‘?‘#’# 0.65
Zone | Dureté HV £ » < e
1 > 360
2 320-360 >0.15
3 280-320 |0.05-0.15
4 <280 <0.05

Figure 20 Comparaison entre une cartographie de microdureté et la déformation

plastique cumulée calculée par la simulation

éléments
rompus

100 pm

Figure 21 Profil des bords découpés obtenus expérimentalement et numériquement
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5) Prévision de I'état métallurgique du bord fixe aprés découpe

Dans la premiere partie, nous avons vu que la zone affectée par la découpe se
caractérisait principalement par un important écrouissage local. La Figure 20 compare
le profil de dureté obtenu dans la premiére partie avec les valeurs de déformations
équivalentes obtenues par la simulation. Contrairement aux modéles analytiques
(présentés en II.A.), la simulation permet d’obtenir un profil de déformation réaliste
autant au niveau des valeurs obtenues que de la forme des lignes d’isodéformation.

Pour éprouver le réalisme de notre modele d’endommagement, la cartographie des
¢léments rompus au cours de la simulation est comparée avec le profil du bord de
découpe obtenu expérimentalement (Figure 21). Outre un chemin de fissuration réaliste,
la simulation conduit a une bonne prédiction de la taille des différentes régions du bord
découpé : bombé, zone cisaillée, zone rompue et bavure.

En conclusion, la confrontation des résultats obtenus via les deux approches nous
conduit a valider les hypothéses formulées dans le cadre de la mise en place de la
simulation numérique. Nous allons donc pouvoir utiliser conjointement la méthode
expérimentale et la méthode numérique pour retracer le vécu du matériau au cours de la
découpe:

I’approche expérimentale va nous permettre d’avoir acces, via les découpes
interrompues, au développement de I’endommagement

- la simulation numérique va nous permettre d’avoir acces aux grandeurs
mécaniques locales tout au long de la découpe et donc d’établir le chemin de
chargement subi par le matériau.
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IV Description des mécanismes intervenant au cours de la découpe

IV.A Déplacements macroscopiques

Avant de détailler le comportement local du matériau au cours de la découpe, nous
allons décrire le déroulement du procédé au niveau macroscopique. Cette description
s’appuie sur des observations réalisées lors d’essais de découpe interrompue. Les
clichés de ces observations sont reportés sur la Figure 22.

La lame supérieure vient trés rapidement déformer plastiquement la surface de la
tole (I’empreinte est visible dés 70 um de pénétration). L’étape élastique, exposée dans
la description de Johnson et Slater [Joh67], est, dans notre cas, trés courte. L’étape de
déformation plastique avec écrouissage, couverte par les clichés a,b et ¢ de la Figure 22,
s’accompagne de deux phénomeénes visibles au niveau macroscopique :

- la rotation du trongon libre de la téle (a droite sur les clichés), qui détermine la
taille du bombé du profil du bord découpé

- I’indentation de la tole par la lame supérieure, qui génére la plus grosse partie
de la zone cisaillée visible sur le bord découpé.

On peut supposer que I’indentation prévaut sur le cisaillement du fait de I’asymétrie
entre les empreintes de la lame supérieure et de la lame inférieure : ’empreinte de la
lame supérieure est bien plus profonde. En cas de cisaillement pur, les deux empreintes
devraient avoir la méme hauteur.

Une fois le maximum de charge dépassé, c’est a dire pour les pénétrations
supérieures a 350um, les phénoméenes mis en jeu ne sont plus les mémes : I’angle entre
les deux trongons reste le méme et la surface de contact entre la lame supérieure et la
tole n’augmente plus. Par contre, on observe, sur les clichés d, e et f, une translation du
trongon libre de la tole vers le bas jusqu’a apparition d’une fissure au point de contact
avec la lame supérieure lorsque la pénétration atteint 500pm. Cette translation contribue
a former la zone cisaillée.

Le mécanisme en deux étapes décrit ici est en accord avec les observations réalisées
sur le poingonnage par Osaki et Yoshikai [Osa78] (cf. premiére partie); hormis que,
dans le cas du poingonnage, aucun des trongons n’est libre donc aucune rotation n’est
observée.

Macroscopiquement, le chemin de chargement semble donc majoritairement
impliquer des modes de sollicitation a faible triaxialité des contraintes (compression et
cisaillement). Dans le cadre de I’hypothése d’une rupture controlée par la germination et
la croissance de cavités, ceci induirait une découpe tres difficile avec une rupture trés
tardive.
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Figure 22 Observations du profil de la téle en cours de découpe (MEB, électrons
secondaires, 6 echantillons différents)
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IV.B Analyse du chemin de chargement

La simulation numérique permet de tracer les cartographies des contraintes dans le
canal de déformation en cours de découpe. Sur la Figure 23, nous avons reporté le taux
de triaxialité et les contraintes du plan L/ST pour trois pénétrations différentes de la
lame : une avant I’effort maximum de coupe (0.2 mm), une aux environs du maximum
(0.35mm) et une juste avant I’amorgage de la fissure (0.45mm).

En début de découpe, le taux de triaxialité¢ des contraintes reste négatif ou quasi nul
comme le laissaient présager les observations expérimentales. A partir de 0.3 mm
d’enfoncement de la lame, 77 devient localement positif dans le canal de déformation a
environ un tiers de 1’épaisseur de la tdle. Lorsque le maximum de charge est atteint
(0.35mm), 77 atteint 1/3 dans cette zone. On se retrouve donc dans un état équivalent a
la traction uniaxiale. Au dela de 0.35 mm, cette zone s’étend et le taux de triaxialité
continue d’y croitre jusqu’a I’amorcage de la fissure. Au cours de la propagation de la
fissure vers la surface inférieure de la tole, 77 va croitre en avant de la pointe de fissure
jusqu'a la rupture totale. L’origine de cet état de triaxialité positive qui semble étre le
moteur de la rupture reste a déterminer.

Les cartographies de o,; montrent que, des le début de la découpe, les contraintes

de cisaillement sont trés ¢levées dans le canal de déformation. Elles sont
approximativement homogenes dans la section de tole comprise entre les deux lames.
La valeur des contraintes de cisaillement croit trés rapidement en début de découpe et se
stabilise lorsque I’effort maximum est atteint.

o,, est positive a mi-épaisseur de la tole et négative a proximité des surfaces
supérieure et inférieure. Si on attribue les contraintes négatives a proximité de la surface
supérieure a I’indentation de la lame, les contraintes dans le reste de I’épaisseur rendent
compte de la flexion de la tole autour d’une fibre neutre située environ au quart inférieur
de I’épaisseur. La flexion constitue le principal mode de sollicitation lors de la phase de
déformation élastique, ensuite les contraintes qu’elle induit restent approximativement
constantes au cours du procédé. Malgré 1’état de tension locale induite par la flexion, on
ne peut donc pas lui attribuer 1’état de triaxialité des contraintes positif lors de la
deuxieéme partie de la découpe.

En début de découpe, o, est négative du fait des efforts de compression induits

par les lames. Dans les zones compressives, directement a la verticale des lames, la
contrainte se stabilise avec la croissance de la surface de contact entre lame et tole.
Cependant, un peu avant que I’effort maximal de coupe ne soit atteint, la contrainte
verticale entre les deux zones compressives s’annule et devient méme positive a
proximité de la lame supérieure. Par la suite, o,; devient progressivement positive dans

toute la section de tole comprise entre les lames. Les valeurs de 7r supérieures a 1/3,
sont donc dues a la mise en traction du canal de déformation pendant la deuxiéme partie
du procédé.
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Figure 23 Cartographie du taux de triaxialité et des contraintes en fonction de
I’enfoncement de la lame
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L’hypothese de déformations planes conduit le calcul a surestimer o ,, dans les

zones de triaxialité des contraintes positives et par conséquent a surestimer la valeur de
Tr en elle méme. Pour s’assurer que cette surestimation ne compromet pas notre
raisonnement, on peut tracer 773 :

;(0-11 + 0-33)

Tr, = (40)

1
\/2 [(0-11 — 033 )2 +O_112 +0_332 +6O—132]

qui correspond a I’expression de 77 si on imposeo,; =0,V i, j=2. La valeur réelle du

de taux de triaxialité¢ des contraintes se situe alors entre les valeurs de 7r et 77,3 issues
du calcul. La Figure 24 compare les valeurs obtenues pour 77 et 7r;; dans le canal de
déformation avant ’amorgage de la fissure. On constate que, dans la zone d’initiation de
la fissure, 1’écart entre les deux bornes n’excede par 0.08. La surestimation de 0,, ne
semble donc pas induire d’erreur susceptible de remettre en cause notre analyse : les
deux bornes montrent I’existence d’un taux de triaxialité positive dans le canal de
déformation en fin de procédé de découpe.

T}"13 TI"-TI"13

Figure 24 Cartographie des bornes de la valeur réelle du taux de triaxialité des
contraintes dans le canal de déformation (pénétration de la lame : 0.45mm)

La Figure 25 synthétise les divers modes de sollicitation appliqués au canal de
déformation au cours de la découpe. Par rapport aux observations expérimentales,
I’apport de la simulation numérique a ét¢ évident pour détecter 1’effort de traction
intervenant en fin de découpe. Il est a noter que parmi les analyses du procédé
classiquement rencontrées, méme si le cisaillement et la compression sont toujours
cités, seul le modele analytique de Klingenberg et Singh [KIli03] introduit un
allongement vertical du canal de déformation.
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Figure 25 Représentation des modes de sollicitation appliqués au canal de déformation en
cours de découpe

Certaines études antérieures remettent en cause 1’utilisation du modele GTN pour
simuler le comportement des métaux en cours de découpe [HamOl, Bac06]. Le
principal reproche fait au mode¢le est son incapacité a prédire la rupture a faible taux de
triaxialité des contraintes. La mise en évidence de 1’état de triaxialité des contraintes
positif en fin de découpe confirme que notre choix de modele est justifié pour les
matériaux dont la rupture est contrdlée par la germination et la croissance de cavités sur
I’ensemble du domaine de triaxialité.
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IV.C Evolution de 'endommagement en cours de découpe

La Figure 26 présente des clichés de la microstructure a proximité du point de
contact avec la lame supérieure pour différentes profondeurs de pénétration de la lame.

La phase de déformation plastique avec écrouissage (clichés a, b et ¢) se caractérise
par un phénomene de fibrage de la microstructure : sous l’effet de I’effort de
compression imposé par la lame, les grains de ferrite se retrouvent écrasés et les ilots de
martensite ont tendance a s’aligner. Peu de déformation est visible dans les 1ilots
martensitiques. Au niveau de I’endommagement on ne note que quelques cavités issues
de la décohésion ferrite-martensite.

Au cours de la phase de déformation plastique avec réduction de section (clichés d,
e et f), on constate une germination beaucoup plus importante de cavités aux interfaces
ferrite-martensite. Les cavités grossissent peu et ont tendance a vite coalescer le long
des alignements d’ilots martensitiques. Ce phénoméne se concentre une trentaine de
microns en dessous de la surface de la tole. On peut supposer que, dans le ligament
directement en contact avec la lame supérieure, le taux de triaxialit¢ des contraintes
reste trop faible pour permettre aux cavités de germer.

Le ligament entre la lame et la zone de coalescence de cavités finit par rompre pour
amorcer la propagation de la fissure (cliché g). On peut supposer que la propagation de
fissure est facilitée au fur et a mesure de sa progression vers le centre de la tdle. En
effet, la germination et la croissance des cavités y sont favorisées grace a un taux de
triaxialité des contraintes supérieur. Cette évolution de la population de cavités vers le
centre de la tole est visible sur la Figure 27.

Les observations ci-dessus nous conduisent a penser que I’amorcage de la fissure
est essentiellement gouverné par la germination des cavités (peu de croissance et une
coalescence tres rapide). L’intégration de la triaxialité des contraintes dans notre loi de
germination (équation 39) semble cohérente avec les observations ci-dessus: la
germination reste anecdotique dans la premiere partie du procédé lorsque le taux de
triaxialité des contraintes reste inférieur a 1/3 et dés que le canal de déformation se
retrouve en traction, elle se développe entre les zones compressives (Figure 28). Si I’on
n’intégre pas d’hypothése sur la triaxialité¢ dans la loi de germination, le calcul conduit a
I’observation d’une zone incohérente ou les cavités germent abondamment, du fait de la
forte déformation plastique, mais se referment a cause du taux de triaxialit¢ des
contraintes négatif.

Ces observations permettent de valider définitivement 1’hypothése faite selon
laquelle la rupture des aciers dual phase répond a un mécanisme de formation de cavités
méme en cours de découpe.
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Figure 26 Observations de la microstructure au voisinage du point de contact avec la
lame supérieure en cours de découpe (MEB- électrons rétrodiffusés- attaque Nital-7
échantillons différents)
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Figure 27 Cavités en pointe de fissure
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Figure 28 Cartographies de I’endommagement issues de la simulation numérique
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IV.D Quelques mots sur la découpe des alliages d’aluminium

Le travail de modélisation réalisé dans cette partie s’est positionné en opposant un
modele de germination de cavité aux modeles de rupture en cisaillement. Ce dernier
paragraphe a pour but de valider I’existence des deux types de comportement de rupture
aux faibles taux de triaxialité des contraintes en appliquant les outils expérimentaux et
numériques développés ici a la découpe de ’alliage d’aluminium 2024T531.

Les découpes interrompues du 2024 ont permis de mettre en évidence le
phénomeéne d’émission de paillettes lié a la trajectoire de fissuration (Figure 29). Reste a
savoir si la différence de trajectoire entre le B85 et le 2024 peut s’expliquer par la
différence de leur mécanisme de rupture. La Figure 23 montre que la zone ou le taux de
triaxialité des contraintes est positif au moment de la rupture est contenue entre les deux
lames. Au contraire, sur la méme figure, les cartographies de o,; montre que les zones

de cisaillement maximal se développent 1égerement en dehors de ’espace inter-lame, du
coté de la portion libre de la tole. On en déduit le trajet de fissuration en fonction du
mécanisme de rupture : en retrait du parcours de la lame supérieure pour les matériaux
sensibles a la croissance de cavité et convexe pour les matériaux sensibles au
cisaillement. Bien siir, cette analyse est incompléte du fait que la découpe du 2024 n’a
pas fait 1’objet d’un calcul avec ses propres paramétres matériau. Cependant les
cartographies réalisées avec les parameétres du B85 offrent déja une premicre explication
de la différence de trajet de fissuration entre aciers dual phase et alliages d’aluminium.

Figure 29 Comparaison des profils de découpe de [’acier B85 et de I'alliage d’aluminium
2024 : a) B85, decoupe complete, b) 2024 découpe interrompue a rupture de la téle (avant
["émission de la paillete), ¢) 2024 découpe interrompue en cours de_formation de la
puaillette
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Conclusion partielle

Cette exploration du comportement de la tole en cours de découpe nous permet
d’alimenter notre étude a plusieurs niveaux :

- Tout d’abord, elle permet de comprendre [’origine des déformations et de
[’endommagement observés sur les bords découpés dans la premiere partie. Les
phénomenes de fibrage de la microstructure et de décohésion des interfaces
entre ferrite et martensite ont notamment été mis en avant.

- Au-dela de la compréhension des phénomenes déja observeés, elle nous a fourni
de nouvelles données sur [’état microstructural et mécanique des bords
notamment via des cartographies précises de la déformation plastique et de
[’endommagement.

- Les mécanismes de rupture de notre matériau, mis en évidence en cours de
découpe, s’integreront a la compréhension du comportement mécanique des
bords découpés.

- Finalement, le modele de comportement du matériau défini et optimisé pour
cette partie, sera réeutilisé dans les simulations de l'impact du bord découpé sur
le comportement des toles.
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Troisieme Partie

Comportement de la zone
affectee par la decoupe lors des
sollicitations de mise en forme

Maintenant que les phénomenes conduisant a la
formation de la zomne affectée par la découpe sont
compris, il nous reste a étudier le comportement de cette
derniére au cours des sollicitations ultérieures. Dans
cette partie nous reviendrons sur l’essai de traction sur
bande cisaillée pour nous intéresser aux mécanismes de
formation des fissures dans la zone affectée. Ensuite des
essais de propagation de fissures courtes seront mis en
place pour corréler la taille de la zone affectée et la
perte de ductilité.
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| Le mécanisme d’amorcage des fissures dans les bords découpés

Dans la premiére partie, les essais de traction sur bandes cisaillées nous ont permis
de constater que la zone affectée par la découpe était le site d’amorcage d’une
importante population de petites fissures. Nous revenons ici sur ces essais a travers des
observations plus approfondies pour comprendre comment se forment ces fissures.

1.A Observations post-traction des bandes cisaillées
1) Environnement des petites fissures

Les bandes cisaillées, rompues aprés traction, ont tout d’abord fait 1’objet d’un
polissage du coté de la bavure pour faire apparaitre nettement la forme et la profondeur
des fissures (Figure 1). On constate que la plupart des fissures sont ouvertes sur une
profondeur d’environ 150 pm. Une attaque Nital permet de faire apparaitre des
alignements de martensite dans la zone ou se propagent les petites fissures. Ces
«lignes » sont les traces des plans L/T courbés par le procédé de découpe. La
reconstitution du cube métallographique autour de la fissure permet de corréler la
déformation de la microstructure dans le plan T/ST avec la zone d’amorcage de la
fissure (Figure 2).

Certaines fissures se propagent un peu au-dela de la zone d’amorcage de 150um
mais il semble qu’il y ait un changement de régime de propagation : les fissures sont
bien moins ouvertes et leur trajectoire tend a dévier du plan perpendiculaire a 1’effort de
traction.

200um
]

Figure 1 Observation des petites fissures au microscope optique : a) polissage OPS’,
b) polissage + attaque Nital

! Polissage chimico-mécanique par une suspension de silice colloidale
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Figure 2 Arrangement 3D de la microstructure dans la zone affectée par la découpe

2) Fractographie

Les surfaces rompues des bandes cisaillées présentent trois zones distinctes (Figure
3). Au plus pres de la surface découpée, on ne distingue quasiment pas de cupules mais
des stries qui suivent la déformation de la microstructure observée dans le plan T/ST.
Au-dela de cette zone, le faci¢s présente une géométrie classiquement observée sur les
facies de rupture des éprouvettes entaillées et éprouvettes Kahn : tout d’abord un
triangle d’amorcgage plat, c'est-a-dire perpendiculaire a I’effort de traction, puis une
surface de rupture inclinée a 45°.

Cette géométrie (triangle et plan incliné) est associée a un changement de
mécanisme de propagation entre une zone a forte triaxialité¢ des contraintes prés d’une
irrégularité géométrique ou la fissure s’amorce, et la plus grande partie de I’éprouvette
soumise a un effort de traction simple (77=1/3) [Bro04]. Dans le triangle d’amorcage la
croissance des cavités, favorisée par 1’état de contrainte, va jusqu’a la « striction
interne » des ligaments intercavités [Tho85]. Le facies de rupture présente donc dans le
triangle d’amorgage une population unique de larges cupules. En dehors de cette zone,
la croissance des trous est limitée et I’état de déformation plane favorise une localisation
de la déformation selon une bande de cisaillement ; d’ou la coalescence et la rupture
dans un plan a 45° par rapport a la direction de l’effort [Gar87, Ban0O1]. Cette
localisation favorise la croissance de cupules secondaires d’une taille inférieure a un
micromeétre entre les cupules principales (3 2 5 um).
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Figure 3 Clichés MEB de la surface de rupture d’'une bande cisaillée rompue par
traction : a) zone affectée par la découpe, b) triangle d’amorgage, c) plan de rupture
incliné

Figure 4 Observations au MEB-FEG : a) cupules principales, b) cupules secondaires,
¢) tlots de martensite visibles sur la surface de rupture de la zone d’amor¢age
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L’utilisation d’un MEB-FEG? permet d’explorer le contenu des cupules (Figure 4).
On observe des ilots de martensite dans les cupules du triangle d’amorcage et les
cupules principales des plans de rupture inclinés. Ceci désigne la décohésion ferrite
martensite comme le mécanisme principal de germination des cavités. Les cupules
secondaires s’initient, quant a elles, sur des inclusions nanométriques. La cohabitation
de ces deux types d’initiation est en accord avec le mécanisme de rupture décrit par
Bron pour les éprouvettes séverement entaillées [Bro04] (Figure 5). La surface striée de
la zone affectée par la découpe laisse apparaitre les alignements d’ilots de martensite.
La déformation accumulée lors de la découpe, ainsi que la proximité des ilots de
martensite du fait de I’écrasement des grains de ferrite, semblent avoir empéché la
croissance des cupules. L’aspect fractographique de la zone affectée par la découpe
semble quasiment plus proche d’un facies de rupture fragile que ductile.

Ces observations conduisent a supposer que la formation des fissures dans la zone
affectée par la découpe a été tres rapide. Ces petites fissures vont alors jouer le méme
role qu’une entaille dans une éprouvette, c'est-a-dire, augmenter localement la triaxialité
des contraintes et la déformation. Cette augmentation de la triaxialité permet ensuite a
une fissure longue de s’amorcer dans la partie du matériau non affectée par la découpe.

dispersoids

second phase particles

Localization Internal Necking

Figure 5 Mécanisme de rupture des éprouvettes séverement entaillées [Bro04]

1.B Observations sur essais interrompus

Pour étudier la cinétique de formation des petites fissures au cours d’un essai de
traction sur bande, des répliques des bords découpés ont été réalisées pour plusieurs
taux de déformation imposés. Quatre interruptions ont été effectuées au cours de 1’essai,
les empreintes ont été relevées avec une pate silicone appliquée sur la tranche de
I’éprouvette. Apres durcissement, les bandes de silicone sont métallisées et observées au
MEB (Figure 6).

Les petites fissures semblent apparaitre entre 2 et 4% de déformation de
I’éprouvette puis croissent régulicrement avec 1’allongement de la bande. On constate
que les fissures ne se propagent pas dans toute 1’épaisseur. Ceci est a rapprocher des
cartographies de déformation plastique, obtenues par la simulation, qui montraient une
déformation plastique bien moindre a proximité du bombé que dans le reste de
I’épaisseur du bord découpé.

2 MEB Leo DSM 982 Gémini muni d’un canon a émission de champ (Field Emission Gun)
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900

800 -

700 -

600 - Plan répliqué

500 4 : : : : traction

400

F/So (MPa)

300 A -

200 | traction

100 A

0 0.p2 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12

deltal/lo

Figure 6 Répliques de la tranche de la bande cisaillée pour divers taux de déformation
(MEB, électrons secondaires)

Figure 7 Mécanisme de formation des fissures : a) germination de cavités, b) coalescence
dans la zone affectée par la découpe, c) propagation dans le matériau non affecté
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L’observation des bandes cisaillées ayant subi des essais de traction interrompus
permet de mettre en évidence le mécanisme de formation des fissures a partir du bord
découpé (Figure 7). Avant 2% d’allongement de la bande, une importante population de
cavités s’amorce dans la zone affectée par la découpe. Ces cavités naissent de la
décohésion des interfaces ferrite martensite qui ont accumulé une déformation plastique
trés importante au cours de la découpe. Entre 2 et 4 % d’allongement, les cavités
coalescent quasiment sans croissance a travers la zone affectée. La fissure observable
sur le clich¢ b de la Figure 7 n’est pas continue, ceci traduit I’instantanéité du
phénomene a travers la zone affectée: il ne s’agit pas d’un mécanisme classique de
propagation de proche en proche par germination de cupules en téte de fissure. Ensuite,
et jusqu’a la rupture, la plupart des fissures ne se propagent pas au-dela de la zone
affectée mais s’ouvrent pour accommoder 1’allongement de la bande (Figure 1). Parmi
les quelques fissures qui se propagent au-dela de la zone affectée, certaines permettent
de mettre particulierement bien en avant le changement de mécanisme observé sur les
faciés de rupture. Ainsi, sur le cliché ¢ de la Figure 7, la fissure bifurque dés la sortie de
la zone affectée, sans doute pour former le plan de rupture a 45°: comme les
observations sont effectuées a proximité de la bavure, la fissure ne traverse quasiment
pas le triangle d’amorgage (cf. Figure 3).

Pour comprendre I’origine de la germination rapide, il suffit de rapprocher la taille
de la zone affectée par la découpe de la cartographie de la déformation plastique établie
par la simulation : la bande de 150pum correspond a la portion de matériau pour laquelle
la déformation plastique a dépassé 0,15 (=A%réparti) a ’issue de la découpe, soit,
d’aprés le modele de comportement utilisé, la zone dans laquelle les cavités peuvent
germer (cf. équation 39 de la deuxiéme partie).

|.C Modéle bimatériau

La netteté du changement de comportement entre les deux zones de la téle nous a
conduit a développer un modéle mécanique simple qui permet de relier I’allongement a
rupture de la zone affectée par la découpe avec la densité et I’ouverture des fissures. Ce
travail a été réalisé dans le cadre du projet en laboratoire de Matthew Krug, étudiant du
Master Matériaux pour les Structures et I’Energie (MSE) de 'INSTN [Kru05].

On assimile notre éprouvette a un bimatériau constitué d’une bande de matrice
ductile entourée de deux fibres fragilisées par écrouissage (Figure 8).

Avant ’apparition de la premicre fissure, on se place dans les hypothéses du
modele de Voigt :

c =%k (D

ou ¢, = déformation des bords découpés
&, = déformation du cceur sain
¢ = déformation de I’ensemble

La déformation vraie est assimilée a la déformation conventionnelle

Al
nggb:gE:l_

o

)
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On fait ensuite les hypothéses suivantes :
1. L’interface entre les fibres écrouies et le cceur ne peut pas étre rompue.

2. Les fissures apparaissent lorsque les fibres écrouies atteignent leur

7 . \ 11 i ’ . ..
déformation a rupture &, "¢ (critére de déformation critique). On suppose
que toutes les fissures naissent en méme temps.

3. L’ouverture des fissures permet de compléter 1’allongement des bandes de
manicre a suivre la déformation du cceur.

L’égalité des allongements entre le cceur et les bords s’écrit :

rupture

Al=¢, 1, = ¢, ly+n,b (3)

avec ny: nombre de fissures et b : ouverture de la fissure.

Donc, le nombre de fissures au cours de 1’essai de traction est:

e _grupture l
nf :( E 2 )0 (4)

avee ©

[

A
ey +1 3)

Finalement, la densité de fissures s’exprime de la maniére suivante:

nf B (8E _ 8gupture )
I b(e, +1) ©)

La densité de fissures et la taille moyenne d’ouverture ont ét¢ mesurées sur une
bande cisaillée de la nuance B85, rompue en traction :

n
Tf = 1.52 mm’ h™""* =32 um &£,=0.09 (a rupture)

rupture

L’expression 5 permet d’en déduire que &, vaut 3,7%, soit une valeur en
accord avec la fourchette 2%-4% déduite de la Figure 6.

L’assimilation de la zone affectée par la découpe a une fibre fragile qui rompt dans
toute sa largeur semble donc réaliste. Par contre, ce modele ne permet pas d’évaluer
I’impact de la zone affectée par la découpe sur la ductilité de la bande. Les observations
réalisées sur le facies de rupture conduisent a formuler une autre hypothése : I’impact de
la zone affectée sur la formabilité des toles peut-il étre réduit a I’effet d’une petite
fissure ?
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Figure 8 Représentation d’une bande cisaillée sous la forme d’un bimatériau
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Il Mécanique des petites fissures

L’étude de la mécanique des petites fissures va nous permettre de comprendre
I’impact de la fissuration de la zone affectée par la découpe sur le comportement des
toles. Une de nos principales interrogations est de savoir s’il existe une taille de fissure
critique en-deca de laquelle les bandes cisaillées ne rompent pas lors de I’essai de
traction sur bande.

L’introduction d’une fissure dans une structure induit une singularité du champ de
contraintes. Pour une fissure latérale dans une plaque semi-infinie soumise a une
contrainte homogene o, le facteur d’intensité des contraintes correspondant s’exprime
en fonction de la longueur de la fissure a [Mur87]:

K, =11220+ra (7

Une premicre approche pour déterminer une taille de fissure critique serait de raisonner
sur la notion de facteur d’intensité des contraintes critique :

2
K
a = |t ®)
r\L1220o,,.

avec o, =Rm (pour I’essai de traction sur bande). Cependant, le K,  n’est défini que

dans I’hypothése de plasticité confinée qui n’est pas respectée dans une bande cisaillée
soumise a un essai de traction. Il est a noter que I’on trouve des expressions de K, pour

plusieurs fissures paralleles en fonction de leur densité et leur profondeur. En prenant en
compte la géométrie des petites fissures observées sur les bandes cisaillées, ces calculs
montrent que, de ne considérer qu’une seule fissure, au lieu d’un réseau, surestime la
valeur de K, de 8% [Mur87].

Une autre approche qui corrobore I’existence d’une taille de fissure critique est
I’¢tude de I’influence de la taille des fissures sur la rupture en fatigue proposée par
Kitagawa et Takahashi [Kit 76]. Sur un diagramme, ils portent en abscisse le logarithme
de la longueur de fissure et en ordonnée celui de 1’amplitude de la contrainte. Les
domaines de propagation et de non propagation sont séparés par deux droites qui
définissent deux régimes différents : pour les fissures longues la limite de propagation
décroit avec la longueur de fissure alors que pour les fissures courtes, les deux domaines
sont séparés par une droite horizontale qui correspond a la limite d’endurance. Ainsi, les
structures présentant des fissures courtes ont le méme comportement en fatigue que les
pieces non fissurées. La droite qui délimite le domaine de propagation pour les fissures
longues présente une pente de -1/2 qui se déduit du passage au logarithme de I’équation
7. Cette approche est donc aussi liée a I’hypothése de plasticité confinée.
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Figure 9 Diagramme de Kitagawa (d’apres [Kit76])

[I.LA Essai de traction sur bande fissurée

Nous allons essayer de tracer 1’équivalent du diagramme de Kitagawa pour 1’essai
de traction sur bande. L’objectif est donc de mesurer 1’évolution de la contrainte
maximum lors de I’essai de traction sur bande en fonction de la profondeur de fissure.
Un autre intérét de ces essais va étre de mesurer I’évolution de I’allongement a rupture
des bandes avec la profondeur de fissure. Ainsi nous pourrons vérifier si ’impact de la
zone affectée par la découpe peut se résumer a celui d’une unique petite fissure de
méme dimension. Pour cela, il nous faut donc produire des bandes munies d’une fissure
dont la taille est contrdlée.

Les fissures sont générées par fatigue dans une éprouvette « mere » de grande
dimension disposant d’un défaut central® (Figure 10). L’avancée de la fissure est suivie
par résistivité et controle visuel a la binoculaire. Une fois qu’une taille de fissure
suffisante est atteinte, deux bandes sont usinées par électroérosion au fil’, de part et
d’autre du défaut, de mani¢re a ce qu’elles présentent sur leur bord une fissure de la
longueur souhaitée. Les bandes obtenues sont soumises a un essai de traction pour
relever la contrainte maximale et 1’allongement a rupture. Les faciés de rupture des
bandes sont alors observés au MEB pour mesurer a. On constate que les fronts des
fissures de fatigue sont incurvés, on assimile a a la profondeur maximale de fissure qui
s’étend environ 100 pm au-dela de la profondeur mesurée en surface (la fissure de
50pum n’étant d’ailleurs pas visible en surface en début d’essai).

Dix-huit bandes fissurées, de dimension 120 x 20 mmz, ont été produites, elles
couvrent des longueurs de fissure allant de 0.05 a 1.8 mm. La longueur utile des bandes
vaut 80 mm. Les courbes correspondant aux dix-huit essais de traction sur bande, ainsi
qu’un tableau répertoriant les valeurs des allongements a rupture et des contraintes
maximales en fonction de la longueur de fissure, sont reportées dans ’annexe D.
L’équivalence entre bande cisaillée et bande fissurée est mise en évidence sur la Figure
11 qui compare les courbes obtenues en traction avec une bande fissurée sur 150 pm et
avec deux bandes de B85 cisaillées.

3 Le plan des éprouvettes méres ainsi que le plan de prélévement des bandes sont reportés dans I’annexe D
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Fissuration en fatigue
Pmax = 15kN (omax=Rp/4); R=0,1;
fréquence=20Hz

Fissure propagée
en fatigue

Suivi de I'avancée de fissure
Mesure de résistivité
+ controle visuel a la binoculaire

4

Usinage
Electroérosion au fil de deux bandes
contenant une petite fissure

U

Essais de traction sur bande

Détermination de A%ypture €t Gumax
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deltalllo

Courbe de traction d’'un
essai sur bande fissurée

4

Observations fractographiques

Mesure de la profondeur de fissuration a —

|

log(0,,) = g(log(a))

Figure 10 Principe de l’essai de traction sur bande fissurée
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Les résultats d’allongement a rupture sont rapportés en fonction de la longueur de
fissure sur la Figure 12. La courbe montre ’existence d’une taille critique de petite
fissure, entre 50 et 150 um, en deg¢a de laquelle on retrouve le méme niveau
d’allongement a rupture que pour une bande non fissurée. Les profils des éprouvettes
témoignent du changement de mode de rupture entre fissures longues (rupture par
propagation) et fissures courtes (rupture par striction). Au-dela de cette valeur critique
I’effondrement de la ductilité¢ est trés rapide : 1’allongement a rupture est divisé par
quatre pour une fissure de 250 pm.

Lorsque I’on trace le domaine ou la bande n’est pas rompue dans le repére
log(c)/log(a)”®, on observe bien deux régimes comme sur le diagramme de Kitagawa :
un seuil qui correspond au Rm pour les petites fissures et une décroissance linéaire pour
les grandes fissures. Cependant, on ne retrouve pas la pente de -1/2, qui se déduisait de
I’expression de K, sur le diagramme de Kitagawa, mais une pente de -0.13 qui semble
difficilement interprétable a partir de considérations simples’. Les deux droites se
coupent pour une longueur de fissure de 130 um. Malgré I’effondrement de la ductilité
observé sur la Figure 12, il semble difficile d’imaginer que 1’on passe brutalement d’une
perte de ductilité de 50% pour une fissure de 150 um a une perte de ductilité nulle pour
130 pm. La position du point correspondant & 150 pm de longueur de fissure laisse
plutot présager un comportement transitoire entre les deux régimes.

Quoi qu’il en soit, les deux graphiques montrent I’importance de la taille de la zone
affectée sur la perte de ductilité mesurée sur essai de traction sur bande cisaillée, et ce,
notamment autour de la valeur de 150 um. Ainsi, la réduction de la taille de la zone
affectée par la découpe apparait comme 1’une des principales voies d’amélioration du
comportement de nos aciers.

900 4
800 - ’_,_-——\
700 +

600 -

£ 500 |
2
o
@ 400
=)
f
300 4/
|
[ Essais de traction sur
200 bande cisaillée
100 4 Essai de traction sur bande
fissurée avec a =150pm
0 T T T T . . .
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14

delta l/lo

Figure 11 Comparaison des courbes de traction sur bandes cisaillées et sur bande
fissurée pour a =150 um

* o est assimilé a F/S,

> Des calculs ont été effectués a partir de formules disponibles pour les éprouvettes entaillées déformées
plastiquement [Kum81]. Cependant les paramétres de ces expressions étant définis pour des longueurs de
fissure bien supérieurs, les résultats obtenus ne se sont pas avérés concluants.
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Figure 12 Evolution de I’allongement a rupture des bandes en fonction de la profondeur
de fissure et profil des éprouvettes rompues
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Figure 13 Domaine sans rupture dans le repere log o/ log a
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II.B Simulation numérique du phénoméne

I1 semble intéressant de voir si le modele de comportement utilisé¢ pour simuler la
découpe est capable de reproduire le comportement des bandes fissurées : d’une part
cela participe a la validation de notre mode¢le et, d’autre part, cela va permettre d’avoir
acces aux variables mécaniques locales.

La courbe de la Figure 12 a ainsi été reproduite en simulant des tractions sur bande.
Le maillage 3D des bandes est présenté sur la Figure 14. Par symétrie, ne sont maillées
qu’une moitié¢ d’éprouvette dans le sens long et une moiti¢ dans 1’épaisseur. La zone
rouge sur la figure représente la partie de la bande introduite dans les mors, pour
laquelle on impose un déplacement vertical. La zone bleue est bloquée dans la direction
vertical, une partie de ce plan est laissée libre pour simuler la fissure. La taille de maille
dans la zone de propagation de la fissure respecte celle déja utilisée pour les éprouvettes
Kahn et la simulation de la découpe.

Dix essais de traction sur bande, avec des longueurs de fissure différentes, ont été
simulés, les résultats, en termes d’allongement a rupture, sont reportés sur la Figure 15
(les courbes complétes étant reportées dans 1’annexe D). Les calculs restituent bien le
changement de mode de rupture : les calculs des bandes fissurées sur 0, 40 et 80 um
prévoient une rupture par striction alors que les bandes dont la fissure excéde 120 pm
rompent par propagation de fissure, ainsi qu’en témoignent les cartographies
d’endommagement. Par contre, le modele ne rend pas compte correctement de la
brutalit¢ de la chute de ductilité sur I’intervalle de longueur de fissure [120 um ; 500
um]. Pour les fissures de taille supérieure, les différences simulation/expérience
diminuent.

Outre des limites intrinseques au modele et aux maillages (les différences entre les
longueurs de fissure comparées sont trés faibles), I’écart entre simulation et expérience
pourrait étre induit par un endommagement, en téte de fissure, formé pendant la
fissuration par fatigue. On peut évaluer I’étendue de la zone plastique en téte de la
fissure dans I’éprouvette-mere via I’expression suivante [Irw57, Fra93] :

2
r =L & 9)
© 3z o,

Pour une fissure de longueur 2a dans une plaque infinie soumise a une contrainte
uniaxiale o, K, vaut:

K,=oJra (10)

D’aprés le calcul, les paramétres de pré-fissuration des éprouvettes-meres
conduisent a une zone plastique d’environ 150 pm devant la pointe de fissure qui
pourrait justifier I’écart entre simulation et expérience. L’équivalence des allongements
a rupture mesurés sur bande cisaillée et bande fissurée serait alors liée a 1’écrouissage
du bord découpé au-dela de la zone de formation des petites fissures : nous avons vu
dans les deux premiéres parties que la zone écrouie s’étend sur plus de 300 um alors
que les petites fissures ne mesurent que 150 pum.
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Longueur de fissure

Figure 14 Maillage des bandes fissurées avec vue en 3D du bord fissuré
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Figure 15 Comparaison des résultats obtenus expérimentalement et par la simulation en
traction sur bande fissurée
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Malgré ces considérations sur I’impact de I’écrouissage en téte de fissure, le fait
que la simulation rende compte du principal effet de I’endommagement de découpe,
c'est-a-dire le changement de mode de rupture, corrobore 1’hypothése selon laquelle
I’impact de la zone affectée par la découpe sur la ductilité est équivalent a celui d’une
fissure de méme dimension.

Les fissures induisent deux effets mécaniques principaux au voisinage de leur
pointe: d’une part ’augmentation du taux de triaxialité des contraintes et d’autre part
I’intensification des déformations plastiques. Au cours d’un essai ces deux effets sont
constants tout au long du régime de déformation plastique de la bande (avant
endommagement). Grace aux simulations, nous avons pu tracer 77, ainsi que le rapport
entre déformation en pointe de fissure et dans le reste de la bande, en fonction de la
profondeur de fissure (Figure 16). Alors que I’intensification de la déformation semble
évoluer linéairement avec la longueur de fissure, le taux de triaxialité des contraintes
présente une forte augmentation entre fissures courtes et fissures longues. En comparant
ces valeurs a I’évolution de la ductilité des bandes, il semble que la forme de la courbe
des allongements a rupture est dictée par la triaxialité des contraintes mais qu’il existe
une valeur seuil de I’intensification plastique pour amorcer la fissuration. En termes de
mécanisme, on peut ’interpréter en supposant que le changement de mécanisme de
rupture est contrélé par la germination des cavités et, qu’ensuite, la perte de ductilité est
contrdlée par leur croissance.

L’¢étendue de la zone dont le champ des contraintes est modifi¢ par la fissure peut
aussi etre évoquée comme facteur contrélant le changement de mécanisme de rupture.
La Figure 17 présente I’état de triaxialité des contraintes en téte de fissure pour quatre
longueurs de fissure initiale : 40 um et 80 um qui conduisent a une rupture de la bande
par striction, 120 pm et 500 um qui conduisent a une rupture de la bande par
propagation de fissure. On constate, pour les deux fissures les plus longues, la formation
trés nette d’une zone de triaxialité supérieure a un tiers en téte de fissure. Pour la fissure
de 500 pum, cette zone présente distinctement la forme du triangle d’amorgage de la
fissure longue. Pour les fissures de 50 um et 80 um, seuls les éléments du fond de
fissure présentent un 77 supérieur a un tiers avant la striction, ce qui ne permet pas
I’amorc¢age de la fissure longue.

La taille de la zone affectée par la découpe contrdle donc la perte de ductilité des
bandes via I’augmentation de la triaxialité¢ des contraintes en pointe de fissure, pour peu
que l’intensification de la déformation plastique soit suffisante pour permettre la
germination des cavités.
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Figure 17 Etat de triaxialité des contraintes en pointes de fissure pour trois longueurs de

fissure initiale
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Conclusion partielle

Cette partie a permis d’expliquer [’'impact critique de la découpe sur la formabilité
des toles :

- Du fait de I’endommagement et de la déformation plastique accumulés, les
zones affectées par la découpe ont une ductilité résiduelle tres faible.

- Lorsque la tole est soumise a un effort postérieur a la découpe, la rupture de
ces zones est quasiment immédiate (pour moins de 4% de déformation) et elle
laisse place a une large population de petites fissures d’environ 150 um de
profondeur.

- La singularité du champ de contrainte induite par les petites fissures est juste
suffisante pour amorcer et propager une fissure longue au travers de la tole.

Cependant, [’étude de l'impact de la taille de fissure sur la perte de ductilité, a
aussi permis de mettre en évidence une voie d’amélioration du comportement de nos
nuances : dans la gamme de taille de fissures considérée, une réduction de seulement
quelques dizaines de microns de la taille de la zone affectée par la découpe pourrait
améliorer considérablement la formabilité des toles.
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Quatrieme Partie

Traitements thermiques
permettant d’ameliorer le
comportement a la découpe des
aciers dual phase

Les parties précédentes ont permis de mettre en évidence
que la décohésion des interfaces entre les phases
ferritique et martensitique constitue le principal
mécanisme conduisant a la formation de fissures dans la
zone affectée par la découpe. Dans cette derniere partie
nous allons essayer de mettre au point des traitements
thermiques susceptibles de réduire la sensibilité des
aciers dual phase a [’endommagement de découpe, soit
en réduisant la zone affectée par la découpe, soit en
améliorant la cohésion des interphases.
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| Influence de la microstructure sur le comportement des DP

Afin d’interpréter au mieux les effets des traitements thermiques sur le
comportement de nos nuances, il convient de détailler I’impact des différentes variables
microstructurales sur les mécanismes de déformation.

|.LA L’effet composite

L’apport de la martensite, phase dure incluse dans une matrice ferritique
déformable, sur les propriétés des aciers structuraux a été mis en évidence par Davies
[Dav78-1]. Au cours de cette étude, différentes structures ferrite-martensite ont été
produites par le revenu intercritique d’une nuance HSLA. A Rm constant, les structures
ferrite-martensite présentent une contrainte d’écoulement plus basse et une ductilité plus
importante que les HSLA. Le rdle du taux de martensite sur les propriétés mécaniques
des DP a aussi été mis en évidence : lorsque la fraction de phase dure augmente, Rm et
Rp augmentent (Figure 1) alors que la ductilit¢ diminue. Dans [Dav78-2], ’auteur
suggere que le comportement mécanique des DP est indépendant de la composition de
la martensite (notamment de son taux de carbone). Cette hypothése implique que la
martensite ne participe pas au processus de déformation et qu’elle se comporte comme
une inclusion ¢élastique dans une matrice ductile.
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Figure 1 Evolution de Rm et Rpy, en fonction du taux de martensite [Dav78-1]

De nombreuses études portent sur 'impact du taux de martensite sur le
comportement mécanique des nuances DP [Spei68, Sun02, Erd03, Zha04]: toutes
confirment 1’augmentation de Rm et Rp avec le taux de martensite constatée par Davies.
Cependant, Shen et al. [She86] ainsi que Bag et al. [Bag01] montrent qu’au-dela d’un
certain taux de martensite, situé entre 30 et 50% selon les compositions chimiques, Rm
et Rp diminuent. Cet adoucissement est attribué au fait qu’a chimie constante, le taux de
carbone diminue dans la martensite lorsque sa fraction augmente. Ceci contredit Davies
et prouve I’'impact de la dureté¢ de la martensite sur le comportement global des aciers
dual phase.

Les effets de la forme de la martensite ont aussi été ¢tudiés, Sun et Pugh ont
notamment montré que lorsque la martensite tend a former des fibres, du fait d’une
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¢tape de laminage supplémentaire, la résistance mécanique, dans le sens du laminage,
augmentait de manicre significative [Sun02]. Mazinani et Poole ont confirmé cette
tendance et ont démontré que 1’organisation en bandes favorisait la plasticit¢ de la

martensite lors des essais de traction réalisés dans le sens du laminage [Maz07].

La répartition des déformations entre les deux phases semble donc étre un point clé
dans la compréhension du comportement des DP. Shen et al., grace a des observations
MEB lors de tests de traction in situ, ont mis en évidence I’hétérogénéité de la
distribution des déformations non seulement entre les deux phases mais aussi entre les
grains de chaque phase [She86]. Leurs observations ont aussi révélé une plus forte
concentration de lignes de glissement & proximité des interfaces ferrite-martensite.
L’évaluation de la déformation de la martensite en fonction de la déformation
macroscopique est un exercice difficile. Les observations réalisées par Rashid et Cprek
sur éprouvette de traction rompue indiquent que la martensite se déforme lorsque la
matrice ferritique atteint un niveau de déformation « excessif » [Ras78]. Mazinani et
Poole ont quantifié¢ la déformation dans les lots de martensite par analyse d’images en
mesurant 1’épaisseur des ilots [Maz07]. Ils montrent que pour des concentrations en
carbone dans la martensite supérieures a 0,33% la déformation dans la martensite est
négligeable au cours d’un essai de traction simple (jusqu’au point de striction). Kang et
al. ont conduit une étude similaire en utilisant la corrélation d’images pour tracer les
champs de déformation au sein des deux phases [Kan07]. Comme Shen et al, ils
observent que les déformations se concentrent aux interfaces ferrite-martensite. De plus,
ils démontrent que I’influence de I’environnement des grains de ferrite est importante :
les grains de ferrite entourés de martensite présentent des déformations plus
importantes. Jacques et al. ont couplé la corrélation d’images avec la diffraction des
neutrons, utilisée pour déterminer les contraintes locales [Jac07]. Grace aux deux
techniques, les auteurs déterminent les courbes des comportements de chacune des
phases (Figure 2). D’aprés le modéle utilis¢ la martensite se déformerait plastiquement
assez tot: lorsque la déformation macroscopique atteint environ 1,2%. Il convient
cependant de noter que la nuance utilisée dans cette étude est particuliérement chargée
en martensite (50%) et en carbone (0.29%) ce qui lui confere des propriétés hors normes

par rapport aux nuances de notre étude (Rm>1500MPa et A%¢parii <7%).
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Figure 2 Courbes de comportement de chacune des deux phases d’un acier DP par

rapport au comportement macroscopique (la courbe recalculée correspond a un modele

de moyenne volumique) [Jac07]
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La diversité des compositions chimiques utilisées dans ces études, nous conduit a
rester prudents quant au domaine d’application de leurs conclusions. Le taux de carbone
par exemple varie de 0.06% [Maz07, Kang07] a 0.29% [Jac07]. Une autre limite de ces
¢tudes est que I’ensemble des traitements thermomécaniques utilisés pour générer les
différentes microstructures ne modifient pas uniquement le taux de martensite et sa
composition. Les microstructures obtenues présentent rarement la méme taille de grain
ferritique, le méme état de revenu de la martensite ou le méme état de contraintes
résiduelles en fonction du mode d’obtention des nuances (laminage a chaud ou a froid).

Pour s’affranchir des interactions entre les différents parameétres métallurgiques, Al-
Abbasi et Nemes ont proposé un modele micromécanique qui, outre une prédiction de la
réponse mécanique de la nuance en fonction du taux de martensite (Figure 3) [Abb03],
permet d’estimer les champs de déformation dans chaque phase. Ils montrent que la
concentration de déformation aux interfaces ne varie pas de maniére monotone avec le
taux de martensite : pour les faibles taux de martensite les déformations augmentent aux
interfaces avec le taux de martensite, pour les taux plus élevés la moindre dureté de la
martensite conduit & une déformation plus importante de cette derniére qui limite la
déformation aux interfaces [Abb07].
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Figure 3 Variation de la courbe de traction en fonction du taux de martensite (modeéle
micromécanique) [Abb03]

|.B Propriétés intrinseques des phases

Comme nous I’avons vu précédemment la connaissance du taux de martensite ne
suffit pas a prédire le comportement des aciers dual phase. Nous détaillons ici les autres
effets, relatifs a chacune des phases, influencant le comportement global des nuances.

1) La ferrite

Les principaux parametres influencant les propriétés des DP associés a la ferrite
sont :

- Lataille de grain ferritique
- Lasous-structure issue du traitement thermomécanique

- La précipitation de carbonitrures de titane
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Chang et Preban [Cha85] ont montré que, a fraction volumique de martensite
constante, la limite d’élasticité et la contrainte a rupture en traction étaient liées a la
taille des grains ferritiques par deux lois de type Hall-Petch [Hal51] distinctes :

0, =0, +kd," (1)
Op =0p + de;l/z (2

Avec o, o, respectivement contrainte d’écoulement et de rupture du DP, dy la
taille moyenne des grains de ferrite et 00,0705 ky,kT constantes matériau. La

dépendance envers la taille de grain est plus importante pour la contrainte d’écoulement
que pour la contrainte a rupture ce qui s’accorde avec une déformation plastique
confinée a la ferrite pour les faibles déformations. Comme nous [’avons vu
précédemment, la contrainte d’écoulement varie avec la fraction de martensite. Les
auteurs modélisent cet effet en rajoutant a I’expression de la contrainte originellement
présentée par Petch, un terme prenant en compte les interactions entre les empilements
de dislocations aux joints de grains ferrite-martensite:

1/2 1/2
o =0y + (00, )(;‘—’} (1-V,)+ (00, >(—4U L )] v, ()
f S
Interaction entre les Interaction entre les
sources de dislocations et sources de dislocations et
les joints de grains les joints de grains
ferrite/ferrite [Pet53] ferrite/martensite [Cha84]

Avec [ la distance moyenne entre un empilement de dislocations et la source de
dislocations la plus proche, d,, taille moyenne des ilots de martensite, V,, la fraction
volumique de martensite, o' et o, les contraintes respectivement d’activation des

sources de dislocations et de friction de réseau.

En supposant d,, >>/, on peut exprimer la variation de pente k, de I’équation 1 en

fonction de V,, :

1/2
Ak, :V_m(d_mj 4)
k. 2 U1

Avec k, coefficient de Hall-Petch pour un acier purement ferritique.

Un autre modele intégrant la sensibilité¢ de I’écoulement envers la taille de grain
ferritique, basé sur la théorie de 1’écrouissage d’Ashby [Ash71], a été¢ développé par
Jiang et al. [Jia91, Jia93]. Il permet d’exprimer la contrainte d’écoulement en fonction

de p’ la densité€ de dislocations statistiquement emmagasinées, o) et p¢ les densités

de dislocations géométriquement nécessaires respectivement aux interfaces ferrite-
martensite et ferrite-ferrite :

-115-



Traitements thermiques permettant d’améliorer le comportement a la découpe des aciers dual phase

1 1 1 2

) o = ' - d
o =0, +4 (0 +p))* A=V, )+ (P +p)V, |+ D(p" + PNV, =) (5)
s

Avec A et D constantes. Contrairement au modele de Chang et Preban pour lequel /
restait une grandeur difficilement quantifiable, p*, p% et p§ peuvent €tre exprimés a

partir du coefficient de Taylor, du module de cisaillement et du vecteur de Burgers.

D’un point de vue expérimental, Delincé, Jacques et Pardoen proposent une
méthode, basée sur 1’utilisation d’une gamme de charge d’indentation étendue lors de
tests de nanodureté et mircodureté, pour séparer le durcissement di a I’effet composite
et celui li¢ a la taille de grain [Del06]. Cette technique permet notamment de déterminer
les coefficients de la relation d’Hall Petch.

La taille du grain ferritique est liée au passé thermomécanique de la structure et
notamment a 1’étape de laminage. Sarwar et al. ont mis en évidence, qu’outre sa taille
de grain, la ferrite héritait du laminage une sous-structure de déformation invisible dans
la ferrite transformée au cours des traitements thermiques ultérieurs (Figure 4) [Sar07].

Figure 4 Observation au microscope optique mettant en évidence la sous- structure issue
du laminage [Sar07] : noir, martensite ; gris, ferrite présente lors du laminage ; blanc,
ferrite transformée au cours de traitements ultérieurs (attaque picral+ nital+ solution de
chromates alcalins)

La sous-structure apparait comme un ¢lément durcissant de la ferrite qui tend a
augmenter la résistance mécanique de la nuance alors que la présence de ferrite
transformée, plus douce, augmente son allongement a rupture.

Un dernier élément durcissant de la matrice ferritique est la présence de précipités
nanométriques (Figure 5). Soto et al. ont fourni une étude statistique de I’apport de ces
précipités sur la contrainte d’écoulement [Sot99]. Les principaux précipités observés,
tous formés avec le titane, sont des carbures (TiC), nitrures (TiN) et carbosulfures
(T14C1S,).
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Figure 5 Exemple de précipités a) carbosulfure de titane, b) carbures de titane [Sot99]

Les TiC représentent la population largement majoritaire. Dans leur étude, Sotto et
al. évaluent que les précipités augmentent la contrainte d’écoulement d’une valeur
comprise entre 100 et 250 MPa en fonction de leur concentration. I1 est a noter que les
nuances ¢tudiées présentaient des fractions de martensite plutdt faibles (de 8% a 15%).
Pour des nuances présentant des fractions de martensite plus élevées, on peut supposer
que I’influence de la précipitation des carbures sur la contrainte d’écoulement sera plus
faible.

2) La martensite

Le parametre influant sur les propriétés de la martensite le plus largement pris en
compte est le taux de carbone : le comportement de la martensite est le plus souvent
supposé comme ¢lastique-parfaitement plastique avec une dépendance linéaire de la
contrainte d’écoulement envers le taux de carbone [KraOl, Del07, Abb07] :

O-Y,m = O-Y,mO + Sch (6)

Avec oy, la contrainte d’écoulement « sans carbone » extrapolée, S. la sensibilité

envers le taux de carbone et C,, le taux de carbone dans la martensite. A titre d’exemple,
dans leur modéle micromécanique Al-Abbassy et Nemes utilisent o, =650 MPa et

S~=2687 MPa (avec C,, exprimé en fraction massique) [Abb07].

Outre I’influence du taux de carbone les propriétés de la martensite dépendent aussi
de son état de revenu. Honeycombe décrit le revenu de la martensite comme un
processus en quatre étapes successives avec la montée en température [Hon81] :

1" étape : précipitation de carbures de transition

2°™ étape : décomposition de Iausténite résiduelle

3°™ Stape : remplacement des carbures de transition par la cémentite, la
martensite perd sa tétragonalité

4°™ &tape : grossissement des précipités de cémentite, recristallisation de la
ferrite.
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L’utilisation de mesures de dilatométrie, de calorimétrie différentielle (DSC) et de
diffraction de rayons X a haute température (HTXRD), ont permis de décrire plus en
détail ces différents phénomenes dans le cas de nuances DP [Rea97,Wat06] :

- En dessous de 120°C: diffusion du carbone de la martensite vers la ferrite, ce
qui réduit la tétragonalité de la martensite

- 120°C-200°C : précipitation de carbures ¢ (Fe,4C) et, aux temps longs, de
carbures 1 (Fe;C)

- 200°C-300°C : précipitation des carbures de Hagg (FesC)
- 250°C-350°C : décomposition de 1’austénite résiduelle
- 290°C-390°C : transformation des carbures de transition en cémentite

L’autodiffusion du fer n’étant significative qu’au-dela de 350°C [Gut74], les
phénomenes de restauration des dislocations ne sont a considérer que pour les
traitements de revenu a haute température.

Garcia et al. ont montré que le revenu de la martensite n’était pas nécessairement
homogeéne parmi tous les ilots d’une méme structure [Gar07]. Des mesures locales du
taux de carbone par PEELS (spectroscopie en pertes d’énergie des €lectrons en faisceau
parallele) leur ont permis d’attribuer ces différents états de revenu a la répartition
hétérogeéne du carbone au cours du recuit intercritique.

Concernant I’impact de la température de revenu sur les propriétés mécaniques,
Tavares et al. ont effectué des essais mécaniques sur une méme nuance apres différents
traitements de revenu: 100°C, 200°C et 300°C pendant 30 minutes [Tav99]. Les
courbes de traction correspondantes (Figure 6) montrent que le revenu conduit a une
réduction de la résistance mécanique de la nuance. Cette réduction est d’autant plus
importante que la température de revenu est ¢levée. Des essais Charpy montrent aussi
une amélioration de la résilience des DP pour les revenus a 200°C et 300°C.
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Figure 6 Courbe de traction pour une méme nuance (0.12% de carbone) ayant subi
différents traitements thermiques (As Received : état laminé, ferrito-perlitique) [Tav99]
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Bien qu’il retrouve les mémes tendances que Tavares et al. pour les hautes
températures Davies détecte toujours une augmentation de la résistance mécanique aux
faibles températures de revenu (Figure 7) [Dav81]. On peut donc supposer qu’a basse
température, la dureté apportée par la précipitation de carbures de transition dans la
martensite prévaut sur 1’adoucissement li¢ a la perte de tétragonalité de cette dernicre
[Phi98].
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Figure 7 Evolution de Rm en fonction de la température de revenu (30 minutes de
traitement) et des éléments d'alliage présents dans [’acier [Dav81]

Fang et al. ont testé I’impact du revenu des aciers dual phase sur les résultats des
essais d’expansion de trou [Fan03]. L’essai d’expansion de trou, que nous présenterons
plus en détail ultérieurement, met en jeu les mémes mécanismes de rupture que 1’essai
de traction sur bande cisaillée. Il nous intéresse donc particulierement dans le cadre de
la caractérisation de 1’étude de I’endommagement de découpe. En dessous de 200°C, le
traitement ne modifie pas le comportement en expansion de trou, entre 200°C et 300°C
les résultats sont largement améliorés, au-dela de 300°C aucun gain supplémentaire
n’est observé (Figure 8).
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Figure 8 Resultats des essais d'expansion de trou en fonction de la température de revenu
(temps de traitement : 1 heure)

Au niveau micromécanique, les mesures de déformation réalisées par corrélation
d’images au cours d’essais de traction par Kang et al. ont permis de montrer la
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différence de répartition des déformations dans une nuance DP avant et aprés revenu
(450°C, 1h) [Kan07]. On constate que le revenu adoucit la martensite, réduisant ainsi
les disparités de dureté entre les phases. Cette meilleure répartition des déformations
permet de réduire la sollicitation des interfaces ferrite-martensite, ce qui conduit a

retarder la cavitation.
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Figure 9 Répartition des déformations entre ferrite et martensite au cours d'un essai de

traction pour une nuance a l’état recuit et a l’état revenu (450°C-1 heure)

Dans I’ensemble des études rencontrées, les effets du revenu les plus significatifs
semblent se concentrer dans la gamme de températures 200°-300°C. Cependant, selon
les auteurs, les phénomenes mis en jeu dans cette gamme de température ne sont pas les
mémes : diffusion, précipitation des carbures € ou précipitation de la cémentite. Dans
tous les cas, le mécanisme sous-jacent semble étre I’adoucissement de la martensite qui
permet une meilleure répartition des déformations dans la microstructure. Aux plus
faibles températures, par contre, 1’évolution des propriétés semble dépendre d’un
équilibre entre durcissement par précipitation fine et adoucissement par perte de

tétragonalité de la martensite.

|.C Contributions relatives de chacune des variables métallurgiques au

durcissement des DP

La grande majorité des études attribue le durcissement des dual phase a I’effet
composite, on peut cependant se demander quel est 1’apport de chacun des modes de
durcissement sur le comportement global d’une nuance DP. Le mod¢le le plus avancé
dans cette voie est celui présenté par Delincé et al. [Del07]. En effet, il intégre : la taille
de grain ferritique (Hall Petch), 1’évolution de la densité de dislocations aux joints de
grains (qui ajoute un terme a 1’expression de 1’écrouissage de type Taylor), le taux de
carbone, et l’effet composite (homogénéisation basée sur le modéle d’inclusion
d’Eshelby [Esh57]). Au total le modéle inclut 23 parameétres physiques. Les courbes de
traction obtenues permettent de faire apparaitre les différentes contributions au

durcissement des dual phase (Figure 10).

On constate qu’avec le raffinement de la microstructure, les variables
métallurgiques relatives a la ferrite contribuent de plus en plus au durcissement des dual
phase par rapport a 1’effet composite. Le principal apport du mode¢le, par rapport aux
¢tudes basées sur le traitement thermique, est de pourvoir faire varier un parametre
indépendamment des autres. Les courbes correspondant aux trois principaux parametres

sont reportées sur la Figure 11.
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Figure 10 Courbes obtenues grdace au modele de Delincé et al. [Del07] pour trois tailles

de grains (a : 6.6 um, b : 1.7um, ¢ : 1.1um)
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Figure 11 Courbes de traction d'une nuance DP et de chacune de ses phases calculées
lorsque: a) le taux de martensite varie, b) la taille de grain ferritique varie, c) le taux de

carbone varie [Del07]
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En conclusion, de par ces différentes approches (expériences, modeles analytiques
ou modeles micromécaniques), la connaissance de I’influence des différents parameétres
métallurgiques sur la courbe de traction des dual phase semble acquise. Cependant, peu
de données sont disponibles concernant leur impact sur ’endommagement. L’axe
d’¢tude le plus intéressant relevé dans 1’optique de réduire la cavitation est 1’utilisation
du revenu de la martensite pour réduire les disparités de propriétés entre les deux
phases. Ce dernier aspect est de loin le moins étudi¢ et n’a été intégré dans aucun
modele rencontré dans la littérature.
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Il Métallurgie de la nuance B85

Dans cette partie, deux types de traitements vont étre appliqués : des traitements
haute température pour simuler 1’étape de recuit+galvanisation et des traitements basse
température pour simuler une étape de revenu supplémentaire appliquée aux toles
galvanisées. De maniére a ne pas multiplier les paramétres nous travaillerons a chimie
constante. Nous disposons pour cela d’une méme nuance dans deux états métallurgiques
distincts : I'une, a 1’état laminé a froid (B85L) pour simuler les recuits et 1’autre,
galvanisée (B85) pour simuler les revenus.

Il.LA Caractérisation métallurgique des états de réception

Avant de traiter nos deux nuances, il convient de caractériser leur microstructure a
I’¢état de réception.

1) B85L

La Figure 12 présente la microstructure de la nuance B85L. Elle est constituée
d’une matrice fortement écrasée par le laminage avec quelques ilots durs moins
déformés. En accord avec les observations de Rocha et al. [Roc05], on peut supposer
que la matrice est ferrito-perlitique et que les ilots sont des composés MA (martensite +
austénite résiduelle). Il n’est pas nécessaire d’approfondir [’étude de cette
microstructure qui va étre quasiment entierement effacée lors du recuit intercritique.

ST
L

10 pm

Figure 12 Microstructure de la nuance B85L (laminée non recuite)-attaque Nital, MEB,
électrons rétrodiffusés

2) B85

Des clichés MEB de la microstructure de la nuance B85 ont déja été présentés dans
la premiere partie. L’analyse d’image sur ces clichés a conduit a une mesure du taux de
phase dure d’environ 23%.

Le MEB-FEG (microscope a canon a émission de champ) permet de révéler la
structure fine de la martensite (Figure 13). On constate que les ilots sont enti¢rement
martensitiques : on n’observe pas d’austénite résiduelle a leur périphérie. Cette
observation a plus fort grossissement permet aussi de mieux appréhender la forme 3D
des ilots : on distingue ainsi qu’ils présentent une forme ellipsoidale aplatie dans le sens
du laminage. L’observation de lames minces au MET (microscope électronique en
transmission) permet de distinguer les différents paquets présents dans la martensite de

par les différentes orientations de leur micromaclage.
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Figure 13 B85: llots de martensite (MEB FEG attaque Nital)

Martensite

/
B
1
1

I.

500 nm

Figure 14 Structure des ilots de martensite (MET, lame mince ; a, b : champ clair ; c :
champ sombre)
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250 nm

Figure 15 Mise en évidence de la concentration des dislocations aux interfaces ferrite-
martensite (MET, lame mince ; a : champ clair; b,c: champ sombre)
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L’utilisation en champ sombre du MET nous permet aussi de mettre en évidence les
dislocations présentes dans la ferrite (Figure 15). Nous avons observé une concentration
préférentielle de dislocations aux interfaces ferrite-martensite et plus particuliérement
aux alentours des ilots de petite taille. Ces dislocations naissent dans la ferrite au
moment de la transformation de la martensite de maniere a accommoder les
déformations induites par celle-ci [Gal02].

Le taux de carbone dans la martensite a ét¢ mesuré a 0.38% en masse par PEELS.
Cette mesure est cohérente avec le taux de martensite déterminé par analyse d’images.
En effet si I'on fait I’hypothése d’un carbone essentiellement contenu dans la
martensite : 0.38%%0.23~0.09%, soit le taux de carbone dans la nuance.

L’observation au MET et I’analyse par EDX (spectrométrie en dispersion d’énergie
des rayons X) des précipités nanométriques ont été rendues possible par la préparation
de répliques de la surface de la microstructure' (Figure 16).

Dans la matrice ferritique, on observe quelques carbonitrures de Titane. Leur faible
concentration nous conduit a supposer que leur impact sur les propriétés mécaniques de
la nuance est négligeable. On dénombre par contre une quantité significative de
carbures dans la martensite. Ils se concentrent a I’intérieur des ilots de grosse taille
(>3um) et aux interfaces pour les plus petits. Cette précipitation témoigne du revenu
partiel de la martensite au cours du traitement de galvanisation (autorevenu) et le fait
que les carbures se concentrent aux interfaces dans les petits Tlots nous donne un ordre
d’idée des distances de diffusion mises en jeu au cours de ce phénomene.

D’autres carbures, de taille plus importante, ont été détectés a proximité des ilots de
martensite. Les analyses chimiques révelent une présence plus importante de chrome,
un ¢lément alphagene, dans leur environnement par rapport aux carbures présents dans
la martensite. On peut donc supposer que ces carbures ont ét¢ formés a plus haute
température que la martensite. Ces amas correspondraient donc a des zones de
précipitation bainitique non observables au MEB. Ces structures qui apparaissent, au
cours de refroidissement des aciers, dans des gammes de températures intermédiaires,
entre bainite supérieure et martensite, sont nommées bainite granulaire [Maz97]. Des
zones de ce type ont été régulierement observées pres des plus gros ilots de martensite
mais toujours dans des proportions réduites.

Quelques ilots austénitiques ont aussi été¢ détectés au MET. Saleh et Priestner ont
montré que [’austénite résiduelle contenue dans les DP était trés instable
mécaniquement et se transformait complétement aux faibles déformations [Sal01]. On
peut donc supposer minime leur impact sur I’endommagement.

Cette expertise MET de I’acier B85 a montré une grande complexit¢ de la
microstructure par rapport aux descriptions classiques des structures dual phase :
présence d’autres phases que ferrite et martensite, précipitation de carbures, revenu
partiel de la martensite... On constate notamment 1’importance des interfaces ferrite-
martensite a proximité desquelles se concentrent dislocations, amas bainitiques et
carbures.

' A noter : Les répliques étant déposées sur des grilles de cuivre, les pics du cuivre ne sont pas & prendre en
compte dans les analyses chimiques
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Figure 16 Nature des précipités présents dans la nuance B85 (MET, réplique+analyse

EDX)
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II.B Détermination des domaines de transformation de phase de la
nuance dual phase B85L

Afin d’interpréter au mieux les microstructures obtenues lors des simulations de
recuit, nous avons procédé a une campagne d’essais de dilatométrie sur la nuance B85L
visant a déterminer les transformations rencontrées dans le domaine de vitesses de

refroidissement utilisées industriellement.

Les essais ont été réalisés sur un dilatometre absolu de type Armines-Adamel. Un
appareil de ce type est décrit dans [Pok94]. Les éprouvettes sont de forme
parallélépipédique, de dimensions 20x1.5x1.5 mm’. Les refroidissements rapides sont

assurés par pulsation d’hélium sur I’échantillon.

1) Détermination de Acl et Ac3

Comme nous 1’avons vu dans ’introduction, les microstructures DP sont obtenues,
aprés un laminage a chaud ou a froid, via un maintien dans le domaine intercritique,
suivi d’une trempe ; le maintien permettant de faire germer et croitre 1’austénite et la
trempe de la transformer en martensite. La premiere étape de notre étude dilatométrique
consiste donc a déterminer les bornes du domaine intercritique. Comme les aciers que
nous ¢étudions sont issus du laminage a froid et donc chauffés jusqu’au domaine
intercritique, nous nous contenterons d’approcher Ac; et Acs; par la chauffe. Les
modalités de ce premier traitement ainsi que la courbe dilatométrique correspondante

sont présentés sur la Figure 17.

Acl : 750°C

v=5Csl v=-5Cs1 o8

Ac3 : 865°C

0 100 200 300 400 500 0 20 a0 0 0 1000
t(s) Q)

1200

Figure 17 Détermination de Ac; et Ac; par dilatométrie : a) cycle thermique imposé, b)

réponse en dilatation

La transformation austénitique a donc lieu entre 750°C et 865°C. La loi des
mélanges appliquée a la courbe de dilatométrie permet de calculer 1’évolution du taux
d’austénite sur cette plage de température (Figure 18). Si I’on considére, en premicre
approximation, que toute 1’austénite formée durant le palier de recuit est transformée en
martensite lors de la trempe, on peut estimer la température de maintien subie par la
nuance B85. En effet sa microstructure présentant 23% de martensite, on peut supposer

qu’elle a été maintenue aux environs de 790°C.
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Figure 18 Evolution du taux d'austénite au cours du chauffage a 5°C/s

2) Transformations au cours du refroidissement

Pour déterminer les différents domaines de transformation au cours du
refroidissement qui suit le maintien intercritique, quatre traitements différents ont été
réalisés pour couvrir la gamme de vitesses de refroidissement généralement rencontrées
au niveau industriel : 60, 40, 20, 10°C.s™". Ces refroidissements sont appliqués aprés un
palier de 60 secondes a 850°C. Nous nous sommes volontairement placés trés haut dans
le domaine intercritique (90% d’austénite) de manieére a ce que les transformations
soient les plus visibles possible sur les courbes de dilatométrie.

L’¢étude des courbes obtenues (Figure 19) met en évidence I’existence de deux a
trois transformations de phases au cours du refroidissement en fonction de la vitesse
appliquée : une premicere, de faible amplitude, observée entre 720°C et 580°C selon la
vitesse appliquée (a); une deuxiéme, la plus importante en termes de quantité
d’austénite transformée, entre 670°C et 430°C (b); enfin, une dernic¢re entre 475°C et
300°C dont I’amplitude augmente avec les grandes vitesses de refroidissement (c).

Au niveau microstructural, on constate la précipitation majoritaire d’une phase
lamellaire ou en lattes qui n’avait pas été observée dans le B85. Cette morphologie
semble pouvoir étre attribuée a de la bainite supérieure. Du fait de I’importance de son
amplitude et du domaine de température qu’il couvre, on assigne donc le deuxi¢me
domaine de transformation observé sur les courbes & la transformation bainitique®. La
ferrite est tres faiblement présente dans les quatre échantillons, on constate néanmoins
que sa quantité augmente avec les vitesses lentes, ce qui correspond a la premiére
transformation rencontrée sur les courbes. La martensite et la bainite ne sont pas
aisément discernables ; il semble cependant que la martensite se raréfie avec les vitesses
de refroidissement lentes ce qui correspond au dernier domaine de transformation.

% Lorsque cela n’est pas précisé nous associerons le terme bainite uniquement a la bainite supérieure en lattes
par opposition a la bainite granulaire.
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Figure 19 Courbes dilatométriques et microstructures obtenues pour quatre vitesses de refroidissement

differentes (austénitisation 850°C, Iminute ; attaque Nital)
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3) Diagramme TRC

Les observations du paragraphe précédent nous permettent de tracer le diagramme
TRC de la nuance dans le domaine de vitesses de refroidissement étudié [-60°C/s ; -
10°C/s] (Figure 20). La température Ms mesurée (470°C) parait particulierement
élevée’. Cependant d’autres études ont présenté des températures de transformation
martensitique supérieures a 450°C dans les dual phase bas carbone [Lis05, Kum07]. Les
observations MET ayant montré que la précipitation de la bainite granulaire était
fortement liée a la présence de martensite, on peut supposer que leurs domaines de
précipitation sont difficilement discernables [Spe81]. Ainsi le domaine marqué A+M
sur le TRC regrouperait la précipitation de la bainite granulaire et la transformation
martensitique.

-------------------------------------- 850°C, Iminute, 90% vy

700 H

600
T (°C)

500 4

400 4

300 +

200 ~

100 +

— [Av374]  [Rv370] [hv330] [Hv 280]

60°Cls 40°Cls 20°Cls 10°C/s

1 10 100

t(s)

Figure 20 Diagramme TRC de la nuance B85L apres austénitisation a 850°C pendant 1
minute® (A : austénite, F : ferrite, B : bainite en lattes, M : martensite)

Le principal constat issu de cette campagne est la grande difficulté a obtenir de la
ferrite au cours du refroidissement dans la gamme de vitesses utilisée au cours du recuit
de galvanisation. La ferrite présente dans les DP est donc principalement issue de la
ferrite non transformée en austénite lors du maintien intercritique, ce qui implique des
températures de maintien plus faibles.

Le faible taux de ferrite a directement profité a la transformation bainitique. Cette
précipitation a largement influé sur les propriétés mécaniques de la nuance : les niveaux
de dureté Vickers obtenus sont bien supérieurs a celui du B85 (mesuré a 260 HV).

3 Les températures calculées par les formules empiriques de Andrews [And65] et Steven et Haynes [Stev56]
donnent respectivement 426°C et 436°C
* Charge utilisée pour les essais de dureté Vickers : 10 kg
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[l Impact des paramétres du traitement de recuit sur le
comportement en découpe

La principale étape sur laquelle on peut intervenir pour modifier la microstructure
de nos nuances est le traitement de recuit intercritique + galvanisation. Dans cette partie
les microstructures issues d’une campagne de simulation de recuit sont caractérisées
pour déterminer les parameétres les plus influents sur le comportement en découpe

lIlLA Présentation de la campagne de traitement et de caractérisation
mécanique

Les traitements suivants ont été réalisés sur le four de simulation RC2 d’Arcelor
Research a Maiziéres-lés-Metz. Ces résultats ont été€ obtenus avec le concours de Bruno
Corea dans le cadre de son travail de stage.

1) Les traitements utilisés et les paramétres étudiés

Comme nous I’avons vu dans I’introduction, suite au laminage a froid, les toles
subissent un maintien intercritique pour faire germer 1’austénite. Les produits que nous
¢tudions sont voués a étre galvanisés pour les protéger de la corrosion. Le bain de zinc,
inséré dans la ligne de recuit, induit un palier a 460°C au cours du refroidissement
consécutif au maintien intercritique.

Deux types de traitements ont été utilisés pour notre campagne (Figure 21) : 'un
simulant le profil d’une ligne courte (LC), environ 200m et 1’autre d’une ligne longue
(LG), environ 600m. Pour chacun des profils les paramétres testés au cours de la
campagne sont :

- latempérature de recuit 780°C, 800°C et 830°C

- la vitesse de ligne: 40m/minute, 70m/minute, 100m/minute
(uniquement sur LG’)

Température

Trecu\t

LC LG

Tgalva

Distance

Figure 21 Profils de ligne simulés : LC : ligne courte ; LG : ligne longue

> Les pentes de refroidissement du profil LC & 100m/minute sont hors des gammes accessibles par le
simulateur pour des toles de 1,5mm d’épaisseur.
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2) L’'essai d’expansion de trou sur poincon plat

L’ensemble des tdles traitées a été caractéris€ mécaniquement par deux essais de
traction® et un essai d’expansion de trou sur poingon plat appelé KWI'. Cet essai a été
choisi pour tester le comportement des bords découpés car 1’essai sur bande cisaillée ne
pouvait pas étre mis en ceuvre du fait de la faible taille de la zone de traitement
homogéne dans le four RC2.

Un essai d’expansion de trou consiste a emboutir sur un poingon une éprouvette
carrée percée. Le taux d’expansion critique du trou est donné par la formule suivante :

D,-D
Ac% =100——=0 (7)

0

Avec Dy diameétre initial du trou et D;, diamétre de trou a 1’apparition de la premiére
fissure. Lors de ces essais, 1’essentiel de la déformation se localise sur les bords des
trous [Fra06]. Les poingons généralement utilisés sont coniques et induisent dans la tole
des déformations hors-plan. Le poingon plat permet de contenir les déformations dans le
plan de la tole et de se rapprocher ainsi des conditions qui conduisent a ’apparition de
fissures lors de I’emboutissage (Figure 22).

a |__

-

ES)

Figure 22 Expansion de trou sur poingon conique(a) et poingon plat(b)[Bou06]

Pour avoir le méme état d’endommagement sur le bord du trou que sur un bord
découpé a la cisaille, les trous sont découpés a I’emporte-piece. La Figure 23 montre le
faciés d’un bord de trou poingonné ainsi que 1’aspect d’un trou a la fin d’un essai KWI.
On constate bien la ressemblance entre bord cisaillé et bord poingonné ainsi que la
similitude des modes de rupture des bandes cisaillées et des éprouvettes KWI, qui

8 Les essais de traction présentés dans cette partie ont été réalisés chez Arcelor Research. Les éprouvettes ainsi
que les vitesses de sollicitation utilisées pour les essais de traction différent entre Arcelor Research et le
Centre des Matériaux ce qui explique 1’obtention d’allongements a rupture généralement plus faibles.

7 KWI pour Kaiser Wilhelm Institute, ot ’essai a été mis au point en 1929 par Siebel et Pomp [Fra06]
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présentent les mémes petites fissures initiées dans la zone affectée par le procédé de
découpe. Concernant la mesure de perte de ductilité¢, Nishimoto et al. ont constaté les
mémes €écarts entre les expansions de trous découpés a I’emporte-picce et fraisés que ce
que nous avons pu mesurer entre bandes cisaillées et fraisées [Nis81].

L’optimisation des paramétres de ’essai (diamétre du trou, diamétre du poingon,
rayon de congé du poingon...) de manicre a limiter les éléments parasites (rupture au
congé du poingon, cintrage de la surface poingonnée, sensibilité a I’orientation de la
bavure...) a fait ’objet d’un rapport interne Arcelor Research [Bou06]. La géométrie
retenue, ainsi que le mode opératoire de I’essai, sont reportés dans 1I’annexe A.3. La
vitesse d’emboutissage appliquée est de 0,5mm/s.

3) Résultats

Les problémes de fissuration des bords étant apparus avec la montée en gamme de
résistance des nuances DP, il convient de raisonner a Rm équivalent lorsque que 1’on
veut comparer la sensibilité a I’endommagement de découpe de deux tdles. Pour mettre
en valeur ce point de vue, les résultats des caractérisations mécaniques sont présentés
dans le plan Rm/Ac%. Chacun des graphiques de la Figure 24 classe les tdles selon ’'un
des parameétres étudiés dans la campagne : type de ligne, température de revenu et
vitesse de ligne.

On constate que les résultats se concentrent dans une bande au sein de laquelle la
sensibilité a la découpe augmente linéairement avec le gain de Rm. Cette observation
est en accord avec I’apparition des problémes de fissuration avec la montée en gamme.

Les trois paramétres classent les résultats de maniéres trés différentes :

- Le type de ligne sépare clairement les nuances selon leur Rm, les toles issues de
la ligne longue présentant les plus faibles Rm et les tdles issues de la ligne
courte les plus forts.

- L’augmentation de la température de recuit est le paramétre qui semble, &8 Rm
équivalent, le plus bénéfique au KWI. D’ailleurs, les trois toles qui se détachent
le plus de la zone de décroissance linéaire ont toutes été traitées a 830°C".

- La méme vitesse de ligne (70m/min) conduit a la fois au meilleur compromis
Ac%/Rm comme au moins bon. Nous considérerons donc la vitesse de ligne
comme un parametre secondaire par rapport aux deux autres.

Avec I’augmentation de la température de recuit, nous mettons ici en avant un
premier paramétre permettant d’améliorer significativement le comportement en
découpe de nos toles. On constate que 1’amélioration marque deux paliers distincts : le
passage de 780°C a 800°C, méme s’il semble systématiquement bénéfique pour 1’essai
d’expansion de trou, ne semble pas marquer une amélioration aussi importante que le
passage de 800°C a 830°C.

8 Le point correspondant aux modalités LC-830°C-40m/min présente des caractéristiques particuliérement
basses par rapport aux échantillons présentant des paramétres de recuit voisins. Le traitement et la
caractérisation d’un second échantillon seraient nécessaires pour s’assurer de la validité de ces résultats.
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Figure 23 Mise en évidence des similitudes entre ’essai sur bandes cisaillées et I’essai
KWI : a) facies des bords poingonnés b) réseau de fissures en fin d’essai KWI

Figure 24 Propriétés mécaniques des toles issues des simulations de
recuit+galvanisation en fonction des principaux paramétres de traitements.

-136-

900

40 Type de ligne ALG — 40 Température de recuit— *780°C
A A = 800°C
BT A eLc — 3514 A830°C
: 30 A 30 4
25 - A 'A.....'---... O\D 25 4 el ceean,
R T S
*teen., .. .A ® Ceen, — ‘---.--..,.' [ R
() RRECTTONRA S
10 1 Ceen, 1 Ceen,
5 5 |
0 ‘ ; \ o | |
750 800 850 900 750 800
Rm (MPa) Rm (MPa)
40 7 Vitesse de ligne #40m/min - —
u ® 70m/min
35 —
¢ A 100m/min
30
[
X LT
< 2 —— =
= Tt B A T,
; s .-..,_.“.‘. QA * - . ces
¥ Tee. AT ol .
0
5
0 ; ; ‘
750 800 850 900
Rm (MPa)



Traitements thermiques permettant d’améliorer le comportement a la découpe des aciers dual phase

[11.B Mise en évidence de I'impact métallurgique des paramétres de
recuit

Nous présentons ici les résultats des expertises métallurgiques des toles issues de la
campagne de recuit afin de mettre en évidence les liens paramétres de recuit-
microstructure-propriétés mécaniques. Les clichés présentés sont tous réalisés au MEB

apres attaque Nital.

1) Type de ligne

Nous avons vu précédemment que le type de ligne classait nos tdles en deux
groupes de Rm avec une frontiére aux environs de 840MPa. La Figure 25 présente les
microstructures obtenues avec chacune des lignes pour deux températures de recuit
différentes. On constate que, quelle que soit la température de recuit, la ligne courte
conduit a la formation de plus de martensite que la ligne longue. Selon la température
de recuit la ligne longue va conduire a une transformation bainitique plus importante ou
a un grossissement du grain ferritique par rapport a la ligne courte. Nous reviendrons
sur cette différence dans le paragraphe suivant consacré a I’impact de la température de
recuit. Dans tous les cas, la ligne longue favorise la formation des phases obtenues a
haute température par rapport a la martensite. Cela s’explique en comparant les
longueurs de ligne situées a haute température pour chacun des profils : la ligne longue
compte 200m entre le début du maintien intercritique et la fin du palier galvanisant
contre 60m pour la ligne courte. Ces considérations expliquent aussi I’effet secondaire
de la vitesse de ligne par rapport au type de ligne car, méme a 100m/min sur la ligne
longue 1’acier restera une fois et demie plus longtemps a haute température que sur la

ligne courte a 40m/min.

Le lien entre propriétés mécaniques et microstructure est direct : le classement en
Rm des nuances issues des deux lignes est directement li¢ a la différence de taux de

martensite entre les deux types de traitements.

2) Température de recuit

La Figure 26 présente les microstructures obtenues pour un traitement sur ligne
courte 2 70 m/min avec trois températures de recuit différentes: 780°C, 800°C et
830°C. Les propriétés mécaniques correspondant a ces microstructures sont reportées
dans le Tableau 1. On constate, avec I’augmentation de la température de recuit, un
effacement progressif de la microstructure d’origine du B85L. Entre 780°C et 800°C on
observe essentiellement une croissance du grain ferritique alors que 1’échantillon traité
a 830°C se démarque par la précipitation importante de bainite. Ces différentes
transformations sont visibles sur les courbes dilatométriques correspondant a ces

traitements (Figure 27).

Au niveau des propriétés mécaniques, 1’allongement a rupture et 1’expansion de
trou sont légérement améliorés lorsque 1’on passe de 780°C a 800°C. Ceci s’explique
par un gain de ductilité li¢ soit a la croissance du grain ferritique qui s’accompagne
d’une réduction des longueurs d’interface soit a la relaxation d’une partie des
contraintes résiduelles dues au laminage. On constate que, malgré cette croissance de
grain, Rm et Rp(, conservent des niveaux équivalents. Ceci peut s’expliquer par un taux
de martensite sans doute plus ¢élevé du fait du taux d’austénite transformé au recuit plus

important a 800°C qu’a 780°C (cf. Figure 18).
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LC Type de ligne LG

Température de recuit  780°C

830°C

Figure 25 Comparaison des microstructures obtenues sur lignes longue et courte a haute
et basse température de recuit

Figure 26 Effet de l'augmentation de la température de recuit sur la microstructure (ligne
courte, vitesse de ligne 70 m/min)
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Essai de traction KWI

T recuit°’C | Rp02 MPa Rm MPa A% rupture Ac%
780 411 866 16.7 16

800 423 866 17.9 18.5

830 542 837 14.9 25.6

Tableau 1 Propriétés des téles en fonction de la température de recuit (ligne courte,

70m/min)
1 Grossissement du
grain ferritique J
0.9 7 )
Droite de
0.8 .
Galvanisation <— refroidissement de
0.7 I’austénite issue de la
061 Figure 17
b
505
T
©0.4 Précivitati
récipitation .
0.3 bainitique T recucl)t
830°C
0.2 / ] == 800°C
o1 7/ — 780°C
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T (°C)

Figure 27 Courbes de dilatométrie correspondant aux trois structures de la Figure 26
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Figure 28 Résultats des essais d’expansion de trou en fonction de I’allongement a rupture
et de la température de recuit
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Entre 800°C et 830°C, les résultats du Tableau 1 montrent que la précipitation
bainitique conduit a une hausse importante de la limite d’¢lasticité et des résultats en
expansion de trou mais réduit drastiquement l’allongement a rupture. En classant
I’ensemble des résultats de la campagne en fonction de I’allongement a rupture (Figure
28), on constate qu’il s’agit d’une tendance généralisée. Alors que le grossissement du
grain ferritique entre 780°C et 800° C permet d’augmenter I’allongement a rupture, les
trois traitements a 830°C, qui présentent les meilleurs résultats en expansion de trou,
conduisent aux plus faibles allongements a rupture. De prime abord, il semble étonnant
qu’en réduisant la ductilité on améliore 1’expansion de trou. Deux hypothéses peuvent

expliquer les apports de la bainite :

- En introduisant une phase de dureté intermédiaire dans la microstructure, on
peut supposer que les déformations se répartissent mieux entre les différentes
phases et limitent ainsi la sollicitation des interfaces. De plus en s’appropriant
une part du carbone, la précipitation bainitique conduirait a un adoucissement
de la martensite. La matrice obtenue (ferrite+bainite) serait donc plus dure que
celle du B85, d’ou la baisse de ductilité, mais moins sensible a la décohésion
d’interface matrice/martensite, ce qui expliquerait la résistance a la fissuration

en expansion de trou.

- La deuxieme hypothéese consiste a supposer que, du fait de la ductilité réduite,
la déformation au cours de la découpe s’étend sur une zone plus confinée.
Comme nous I’avons vu dans la troisiéme partie, une réduction de la taille de la
zone affectée par la découpe (et par conséquent de la taille des petites fissures
amorcées aux faibles déformations) retarde grandement la rupture par

propagation de fissure.

Cette deuxieme hypothése est supportée par des mesures réalisées sur les petites
fissures présentes aux bords des trous en fin d’essai. On constate que la taille de ces
petites fissures est plus faible pour les échantillons traités a 830°C (Figure 29). On
pourrait supposer que cela est dii a une meilleure ténacité du matériau mais les mesures
montrent aussi sur ces échantillons une augmentation de la densité linéique de fissures
ce qui prouve leur sensibilit¢ a I’endommagement. Ce point pourrait étre tranché en

complétant la campagne de caractérisation avec des essais Kahn.

Figure 29 Fissures amorcées dans la zone affectée par la découpe en cours d’essai KWI :

a) tole traitée a 830°C, b) tole traitée a 780°C

-140-



Traitements thermiques permettant d’améliorer le comportement a la découpe des aciers dual phase

[11.C Effet de I'autorevenu

La martensite présente dans la nuance B85 est partiellement revenue au cours du
refroidissement (cf. II.A.2). Pour étudier les effets de cet autorevenu, nous avons testé
sur certains traitements de recuit’ un refroidissement post galvanisation plus lent
(1.5°C/s) que celui imposé par le profil de ligne. Les propriétés mécaniques comparées
des nuances standard et refroidies lentement sont présentées dans le Tableau 2.

On constate une nette amélioration des résultats en expansion de trou quelles que
soient les modalités du traitement de recuit. Les propriétés en traction montrent un trés
fort allongement a rupture (supérieur a tous ceux obtenus avec les traitements standard)
et ce pour un adoucissement modéré. Cependant, méme pour 1’amélioration la plus
importante, obtenue pour LC-70m/min-800°C, les effets du refroidissement ne sont pas
visibles sur la microstructure (Figure 30). Contrairement aux mécanismes vus
précédemment, ni la nature, ni le taux, ni la taille des phases ne sont mis en jeu. En
accord avec la littérature, on peut supposer que le refroidissement lent conduit a un
adoucissement par le revenu de la martensite. Le taux de martensite constant permet de
maintenir une résistance mécanique ¢levée mais 1’adoucissement de la phase dure
permet de gagner en ductilité en favorisant la répartition des déformations entre les deux
phases et par la méme de réduire la germination des cavités aux interfaces.

Le report des propriétés des toles ayant subi un refroidissement lent dans le plan
Rm/Ac% (Figure 31) montre que ce mécanisme d’adoucissement permet de s’affranchir
de la zone de décroissance linéaire et permet d’obtenir des compromis comparables a
ceux obtenus avec les recuits a 830°C.

En conclusion, plusieurs mécanismes d’amélioration des propriétés en bords
découpés ont été mis en évidence :

- La réduction du taux de martensite, qui augmente la ductilité, est le parametre
permettant d’améliorer les propriétés des bords découpés le plus facilement
ajustable. Son application est cependant limitée par son impact important sur la
résistance mécanique.

- La croissance du grain ferritique permet d’augmenter la résistance a
I’endommagement sans adoucir outre mesure la nuance. Ce phénomene
s’obtient en augmentant la température de recuit mais se trouve limité par
I’apparition de la bainite (pour les températures de recuit entre 800°C et 830°C).

- La formation de bainite permet de réduire 1’étendue de la zone affectée par la
découpe, ce qui retarde la propagation de fissure. Cette amélioration des
propriétés en bords découpés se fait cependant aux dépens de la ductilité en
traction de la nuance. Pour le développement de futures nuances, a Rm plus
¢levé, cette réduction de la ductilité risque de devenir critique pour la mise en
ceuvre.

- L’adoucissement de la martensite, obtenu par refroidissement lent, semble offrir
un compromis avantageux, d’autant que 1’augmentation de la ductilité¢ qu’elle
induit semble prometteuse pour le développement de nuances a plus fort Rm.

° Les nuances sélectionnées étant celles présentant les plus faibles résultats en expansion de trou
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Essai de traction KWI
Ligne | vit. ligne T recuit Rpo, MPa | Rm MPa | A% rupture Ac%
) 780 430 879 16.2 16

40m/min
780+ref lent 406 848 19.3 21.3
LC 780 411 866 16.7 16.1
. 780+ref lent 401 818 18.6 28.5

70m/min
800 423 866 17.9 18.5
800+ref lent 418 808 21.2 329
) 780 401 808 16 18.2

LG 70m/min
780+ref lent 392 805 21.1 28.9

Tableau 2 Propriétés des nuances ayant subi un refroidissement lent apres le palier de
galvanisation

Figure 30 Microstructures des toles obtenues pour LC-70 m/min-800°C :
a) refroidissement standard, b) refroidissement lent
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Figure 31 Effets des refroidissements lents sur les propriétés mécaniques
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IV Impact des traitements de revenu a basse température sur le
comportement de la nuance B85

Les bons résultats obtenus avec les refroidissements lents nous conduisent a
explorer plus en avant les effets du revenu sur les microstructures DP. Pour s’affranchir
des effets métallurgiques liés au refroidissement, nous étudierons ici des traitements
isothermes réalisés sur la nuance B85 (déja recuite et galvanisée). Davies, dont nous
avons présenté les résultats dans la premiére partie ([Dav81], Figure 7, p.119), montre
que la résistance mécanique chute rapidement lorsque la température de revenu excede
200°C pendant 30 minutes. Toujours dans I’optique de ne pas sacrifier la résistance par
rapport au comportement en découpe, nous avons choisi de traiter nos toles a 150°C. De
maniére a ne pas étre dépendant de la cinétique de transformation, le temps de

traitement a été choisi volontairement long : 8h.

IV.A Effets du traitement de revenu a basse température sur le
comportement en bord découpé

Les toles traitées ont été caractérisées par essais de traction sur éprouvette lisse’
(Tableau 3), sur bandes cisaillées et fraisées, et par essais KWI (Tableau 4). On constate
une amélioration significative des propriétés en bords découpés ; 1’expansion de trou
atteint d’ailleurs de meilleurs résultats que tous ceux obtenus en faisant varier les
parametres de recuit. Cette amélioration est obtenue quasiment sans modifier les
propriétés en traction, notamment I’allongement a rupture, contrairement a I’adjonction
de bainite ou a I'utilisation de vitesses de refroidissements faibles apres le palier de
galvanisation. On observe essentiellement une hausse de la limite d’¢élasticité et une

légere baisse de la résistance a rupture.

Des essais sur bandes cisaillées ont été réalisés avec des bandes traitées avant ou
apres I’étape de découpe (Figure 32). L’objectif de cet essai est de voir si le traitement
limite uniquement la propagation de fissure ou s’il limite aussi la sévérité de

I’endommagement en cours de découpe.

Les bandes traitées apreés découpe présentent un allongement a rupture plus
important que les bandes n’ayant subi aucun traitement. Dans la zone affectée par la
découpe, I’écrouissage et I’endommagement des interfaces ferrite-martensite sont des
phénomeénes qui ne peuvent étre effacés par un traitement a si basse température. On
peut donc supposer que les petites fissures s’y amorcent de la méme maniere lors de
I’essai de traction sur bande avec ou sans traitement de revenu. On en déduit que le
traitement a permis d’accroitre la résistance a la propagation des petites fissures

autrement dit la ténacité de la zone non affectée par la découpe.

Cependant, les meilleurs résultats obtenus avec les bandes traitées avant découpe
montrent qu’une part non négligeable de I’amélioration du comportement en bords
découpés est liée a une modification du comportement de la tole pendant le procédé de

découpe.

19 Effectués selon les modalités du Centre des Matériaux cf. note 6 p. 134
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Essais de traction

A% A% Coefficient de
R MP .
Po (MPa) Rm (MPa) réparti rupture Lankford
B85 525 858 14.3 21.8 0.87
B85 +
150°C 8h 549 843 14.1 22.0 0.86

Tableau 3 Impact du traitement de revenu a 150°C pendant 8 heures sur les propriétés en

traction de la nuance B85

Essais de traction sur bande Essai KWI
A% rupture A% rupture Perte de Ac%
bande cisaillée | bande fraisée | ductilité (%)
B85 9.1 19.2 53 20.1
B85 +
150°C 8h 14.3 21.2 33 38.4

Tableau 4 Impact du traitement de revenu a 150°C pendant 8 heures sur les propriétés en
bords découpés de la nuance B85

25

B A% rupture Bande fraisée

O A% rupture Bande cisaillée

20

15 A
A%

10 +

B85

B85 traité aprés la

découpe

B85 traité avant la
découpe

Figure 32 Effets du traitement de revenu basse température sur les essais de traction sur
bande selon qu'il est appliqué avant ou apreés l'étape de découpe
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On aurait pu supposer que les faibles variations de propriétés mécaniques induites
par le traitement conduisent a des bords découpés présentant des géométries similaires.
Cependant, 1’observation des faciés des bords découpés (Figure 33) montre que la
rupture apparait pour une pénétration de lame plus importante lorsque la tole est traitée.
La déviation des lignes d’écoulement diffeére, elle aussi, d’une tdle a I’autre : méme si la
désorientation des lignes est plus importante au bord des tdles traitées, la zone fortement
déformée est moins étendue que dans la téle standard. Contrairement a la plupart des
aciers déja étudiés, les observations MEB, réalisées a proximité de la zone de rupture de
la tole traitée, n’ont montré aucune cavitation significative aux interfaces ferrite-
martensite.

Les microstructures traitées semblent donc bien moins sensibles a la cavitation aux
interfaces. Par conséquent, pour que la tole rompe a la découpe, elle nécessite un taux
de triaxialit¢ des contraintes plus ¢€levé et une déformation plastique cumulée plus
importante pour initier I’endommagement. Ceci explique la pénétration a rupture plus
importante et la localisation de la déformation.

Les mesures des petites fissures, réalisées sur les bandes cisaillées, confirment que
les tbles traitées avant découpe présentent des fissures plus courtes mais aussi une
densité plus importante de fissures. La densité plus importante peut s’expliquer du fait
que la déformation plastique en surface du bord découpé est plus importante.

Dans cette gamme de température les deux phénomeénes métallurgiques
envisageables sont soit une redistribution locale du carbone, soit la précipitation de
carbures de transition € et/ou m. L’impossibilité d’observer ces phénoménes au MEB
nous conduit a utiliser d’autres techniques de caractérisation.

B85 B85 + 180°C-8h

B85
+ 180°C-8h

Figure 34 Petites fissures visibles en fin d'essais de traction sur bandes découpées
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IV.B Effets du traitement de revenu basse température sur le
comportement des phases et interfaces

Dans cette partie, plusieurs techniques de caractérisation sont utilisées pour

caractériser I’impact local du revenu basse température a 1’échelle des phases :

- la nanodureté : pour évaluer I’évolution des propriétés mécaniques des phases

- le MET et le SANS'": pour détecter la précipitation de carbures

- le PEELS et le NanoSIMS'? : pour évaluer I’évolution de la répartition locale

du carbone

1) Impact du traitement de revenu basse température sur la dureté des

phases

Les essais de nanoindentation reposent sur les mémes principes que les essais de
macrodureté et microdureté. Cependant, la faible taille des empreintes conduit a
mesurer le déplacement de la pointe en cours d’indentation plutdt que la taille de
I’empreinte. Nos mesures ont été effectuées au CEA Saclay, avec le concours de Pierre
Forget, sur un appareil Nanolnstrument™ muni d’une pointe diamant de type

Berkovich'’. La dureté H est définie par la relation suivante :

__P
~AS)

Avec P la charge et A(0) la surface de contact calculée en fonction de la profondeur
d’indentation o. L’enregistrement en continu du déplacement et de la charge permet
d’effectuer plusieurs mesures de dureté lors d’une seule indentation. Dans notre cas, le
trajet de chargement présente trois cycles de charge-maintien-décharge a trois niveaux
de charge différents (Figure 35). Les maintiens permettent de s’affranchir des forces de
frottement. Un calcul de la dureté est effectué¢ a chaque fin de maintien (en A, B et C).
Le dernier maintien réalis¢ en fin de cycle (en D) permet d’évaluer ’impact des
instabilités thermiques sur les mesures de dureté. Le logiciel d’acquisition utilise cette

mesure pour corriger automatiquement les valeurs de dureté.

Chaque acquisition fait I’objet d’une grille de 10 x 10 indentations avec un pas de 2
um ou 3 um soit 300 mesures de dureté par acquisition. Une fois les acquisitions
réalisées les échantillons sont observés au MEB (Figure 36) pour définir la position des
empreintes : ferrite, martensite ou interface. Ont été considérée a D’interfaces les
empreintes se situant dans une bande de 500nm dans la ferrite a partir du bord d’un ilot
martensitique car c’est dans cette zone que se concentrent les dislocations (Figure 15)
Trois gammes de charges ont été testées : 0,3-0,5-0,8 mN ; 1-1,5-2 mN, 3-5-8 mN.
C’est la gamme 1-1,5-2 mN qui a offert le meilleur compromis entre visibilité¢ des
empreintes et finesse de la zone sollicitée. Les mesures de dureté, réalisées sur un
échantillon standard et un échantillon traité¢ a 150°C pendant 8h, sont reportées sur la

Figure 37.

" Diffusion des neutrons aux petits angles
12 Spectrométrie de masse a ionisation secondaire
13 Pointe tétraédrique
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Puny T

»O (nm)

—/

Figure 35 Trajet de chargement au cours d 'une indentation

4 um

OFerrite
@ Martensite
(pInterface

Figure 36 Exemple de grille d'indentations observée au MEB (Charge maximale 2mN, pas
2um) et de dépouillement des positions des indentations

14 -
O ferrite

@ interface
12 1 @ martensite

10

H (GPa)

B85 B85 revenu

Figure 37 Moyennes et écarts-types des duretés mesurées pour chaque phase et aux
interfaces avant et apres revenu 150°C-8h (gamme de charge 1-1,5-2 mN-300 mesures

pour chaque échantillon)
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La différence de dureté entre ferrite et martensite apparait clairement sur les deux
¢chantillons. On constate aussi une dureté plus faible aux interfaces que dans la ferrite.
Ces plus faibles propriétés mécaniques des interfaces peuvent s’expliquer de par un
déficit en carbone. Ce déficit nait, au cours du refroidissement, lors de la croissance de
la ferrite aux dépens de I’austénite. La différence de solubilité¢ du carbone entre les deux
phases conduit a un appauvrissement local en carbone c6té ferrite et un enrichissement
coté austénite. Ce phénomene a ¢été modélis¢ a 1’aide du logiciel de calcul
thermodynamique DICTRA couplé a Thermocalc [Sah05] mais a surtout été mesuré
expérimentalement par sonde atomique tomographique [Thu06]. Ces mesures, reportées
sur la Figure 38, montrent une concentration en carbone nulle (ou tout du moins
inférieure a la limite de détection de la sonde) dans la ferrite & proximité de I’interface
(1a position exacte de I’interface étant un choix arbitraire).

Cet appauvrissement pourrait expliquer la concentration des déformations aux
interfaces lors de la déformation de la microstructure et la sensibilité a la décohésion de
phase. Il apparait d’ailleurs que, suite au traitement de revenu, les écarts de dureté entre
ferrite et interface sont réduits. Ceci nous fournit une premicre explication des effets
bénéfiques des traitements basse température : 1’activation de la diffusion du carbone
permet de combler en partie le déficit des interfaces en éléments interstitiels, conduisant
ainsi a une réhomogénéisation des propriétés mécaniques a proximité des interfaces.
Cette hypothese explique aussi I’augmentation de la limite d’¢élasticité constatée sur les
toles traitées (Tableau 3): les dislocations se concentrant aux interfaces (cf. 11.A.2,
p.125), la diffusion du carbone dans ces zones conduit a I’épinglage de ces derniéres
comme lors d’un traitement de Bake Hardening. Le 1éger adoucissement de la ferrite
mesuré aprés traitement laisserait supposer que la diffusion du carbone vers les
interfaces se fait prioritairement en provenance de la ferrite plutot que de la martensite.

L’hypothése d’un adoucissement de la martensite lors du revenu est quant a elle
contredite par les mesures de dureté de la phase avant et apres traitement. On peut donc
supposer que, dans cette gamme de température de traitement la précipitation des
carbures induit un durcissement supérieur a l’adoucissement lié a la perte de
trétagonalité de la martensite.
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Figure 38 Concentration en Mn et C au niveau d 'une interface ferrite austénite aprés un
maintien a 700°C pendant 50 s [Thu06]
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Enfin, il convient aussi de noter que les mesures de dureté dans la martensite et aux
interfaces présentent des écarts-types plus importants apres revenu qu’a 1’état standard.
Ceci conduit a penser que, comme dans le cas de I’autorevenu et malgré un long temps
de traitement, les effets des traitements basse température ne sont pas homogenes d’un

ilot martensitique a 1’autre.

2) Détection de la précipitation des carbures

L’observation au MET de répliques des microstructures ne permet pas de distinguer
de différence dans les populations de carbures précipités avant et apres revenu dans les
plus gros ilots. Par contre, il semble qu’aprées le traitement, méme les plus petits lots
présentent aussi des carbures intragranulaires, ce qui n’était pas le cas en fin de

traitement de recuit (Figure 39).

Pour compléter cette observation, nous avons voulu détecter par SANS la présence
de carbures supplémentaires apres traitement. Le principe général des techniques de
diffusion aux petits angles est présent¢ sur la Figure 40. Un rayonnement
monochromatique, dans notre cas un flux de neutrons, traverse 1’échantillon. Les
inhomogénéités du matériau conduisent a la diffusion du rayon incident. Enfin, le

systeme de détection mesure 1’intensité /, en fonction de la norme du vecteur q.

q = ks - ki

Avec Kkjetks respectivement les vecteurs d’onde des rayons incident et diffusé. La
norme de q est liée a la taille des objets diffusants D (D=2mn/q) : plus I(g) est €élevée plus

la population d’hétérogénéité de taille 2rt/q est importante.

Les analyses ont été réalisées par Marie-Héléne Mathon au Laboratoire Léon
Brillouin. Les profils d’intensité obtenus pour un échantillon standard et un échantillon
traité sont reportés sur la Figure 41. Les deux profils ne semblent différer que pour q >
O.IA'I, ce qui correspond a des objets diffusants de taille inférieure a 6 nm, et ce, sans
que I’on puisse réellement désigner un échantillon présentant une intensité de diffusion

plus importante.

Malgré les observations MET, la diffusion des neutrons semble contredire
I’existence d’une précipitation de carbures lors du revenu. Elle laisse supposer tout au
plus une modification de 1’organisation des carbures de petite taille (transformation en
cémentite ou en carbure 1 ou carbure de Hiagg). Une autre hypothése est que la quantité
de carbures précipitant dans les petits ilots de martensite au cours du revenu est
négligeable par rapport a celle peuplant les gros ilots, ce qui empéche de discerner une

différence d’intensité diffusée entre les deux échantillons.

Quoi qu’il en soit cette faible visibilit¢ de la précipitation de carbures dans la
martensite nous conduit a minimiser son role dans le mécanisme d’amélioration des

propriétés des nuances par rapport aux phénomenes diffusionnels.
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Figure 40 Principe de la diffusion aux petits angles [Lyo06]
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Figure 41 Profil de l'intensité de diffusion avant et apreés revenu 150°C-8h
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3) Diffusion du carbone

Des cartographies du taux de carbone ont été réalisées grice au nanoSIMS du
Laboratoire Gabriel Lippmann avec le concours de Jean-Nicolas Audinot. Comme le
SIMS, le nanoSIMS consiste a bombarder la surface de 1'échantillon a analyser avec un
faisceau d'ions. L'échantillon est alors pulvérisé, et une partie de la matiére pulvérisée
est ionisée. Ces ions secondaires sont alors accélérés vers un spectrometre de masse qui
permettra de mesurer la composition élémentaire de la surface de 1'échantillon. Les
clichés laissant apparaitre une importante population d’ilots semblent montrer une
meilleure répartition du carbone apres traitement (Figure 42) : contours des ilots plus
flous, matrice plus claire. Ces observations abondent dans le sens du renforcement des
interfaces par une réhomogénéisation de la concentration en carbone. Les observations a
I’échelle d’un ilot ne permettent cependant pas d’observer une redistribution du carbone
autour des interfaces suite au traitement : les gradients de carbone dans la ferrite sont
extrémement faibles et les hétérogénéités parmi les différents ilots de martensite ne
permettent pas de conclure concernant la différence de répartition du carbone avant et

apres traitement.

Pour avoir une approche plus statistique de I’évolution de la répartition du carbone
dans les ilots de martensite, une quarantaine de mesures PEELS ont été réalisées sur un
¢chantillon standard et un échantillon revenu. Les pointés réalisés sont classés en
fonction de leur proximité par rapport a I’interface. Les mesures montrent (Figure 43)
un appauvrissement général des ilots en carbone consécutivement au traitement. Cette
baisse du taux de carbone est largement plus marquée au centre des ilots. Elle peut

s’expliquer de deux maniéres :

- la diffusion du carbone du centre vers les interfaces

- la précipitation de carbures ; en effet la forte focalisation du faisceau utilisée
pour effectuer les pointés PEELS a pu conduire a ne pas inclure les carbures
dans la mesure du taux de carbone dans les ilots, faisant ainsi baisser le taux

moyen apparent.

Comme pour la nanodureté on constate que le traitement conduit a une
augmentation de I’écart-type des mesures, ce qui traduit I’hétérogénéité de 1’impact du

traitement d’un ilot a 1’autre.

L’ensemble des techniques d’analyse utilisées semblent confirmer

I’amélioration du comportement en découpe des aciers traités est liée a un phénoméne
diffusionnel qui rééquilibrerait les propriétés mécaniques autour de I’interface. Cette
amélioration se ferait parallélement a la précipitation de carbures dans la martensite qui
augmente la dureté de cette derni¢re. Cependant, la finesse de ce type de phénomenes
nous a conduit a raisonner sur des résultats obtenus aux limites de la résolution de
chacune des techniques. Ils convient donc de rester prudents quant a ces conclusions.

Deux démarches permettraient d’éprouver nos hypotheses :

- Tlutilisation de la sonde atomique tomographique qui ouvre de larges

possibilités dans le domaine de I’analyse chimique des interfaces

- la caractérisation des effets du revenu sur un acier trempé brutalement.
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Cette derniere option permettra de s’affranchir de 1’autorevenu, ce qui offrira plus de
. ‘ 14
contraste entre les microstructures avant et apres revenu .

Figure 42 Cartographies en concentration de carbone (mesures qualitatives:
concentrations élévees en clair): a) B85, b) B85 + 150°C, 8H
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Figure 43 Mesures PEELS du taux massique de carbone dans les ilots de martensite
avant et apres traitement

' Une étude de ce type est en cours chez Arcelor Research
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IV.C Vers une réduction des temps de traitement a basse température

Le traitement a 150°C pendant 8h a permis une nette amélioration des propriétés en
découpe sans altérer outre mesure les propriétés mécaniques usuelles de la nuance B85.
Cependant, la longueur du traitement peut paraitre préjudiciable a sa mise en ceuvre
industrielle. C’est pourquoi, dans cette partie, nous essaierons quelques pistes

permettant de réduire les temps de traitement.

1) Réduction directe du temps de traitement

La premiére démarche consiste a étudier les effets du maintien a 150°C pour de
plus courtes durées de traitement. Pour suivre les effets du traitement pour plusieurs
temps de maintien, nous avons utilisé des mesures de Pouvoir ThermoElectrique (PTE).
Le PTE est sensible a I’effet de solution solide et donc susceptible de varier avec la
redistribution du carbone. De plus il s’agit d’une technique de caractérisation plus
légere que les précédentes. L’effet Seebeck sur lequel repose ce type de mesure est
exposé dans I’annexe E. En pratique, cette technique consiste a réaliser deux jonctions
entre un métal A qui constitue I’échantillon et un métal B qui sert de référence (dans
notre cas le cuivre). L une des jonctions est portée a la température T et ’autre a T+AT.
On mesure alors une différence de potentiel AV d’origine électrochimique (Figure 44)
[Hou02]. Le PTE, égal a AV/AT, s’exprime en uV/°C. Les PTE d’échantillons traités a
150°C pendant 2h, 4h et 8h ainsi qu’a 1’état standard ont été mesurés'”. Pour compléter
ces mesures, des essais de traction sur bandes cisaillées ont aussi été effectués. Les

résultats correspondants sont reportés dans le Tableau 5.

On constate que le PTE croit fortement entre 1’état standard et 1’échantillon traité
pendant deux heures, puis décroit lentement pour les traitements plus longs. Ceci
marque un changement de mécanisme au cours du revenu. Les propriétés mécaniques
présentent la méme évolution avec une nette amélioration des propriétés en découpe aux
temps courts accompagnée d’un adoucissement assez marqué puis un durcissement
progressif entre deux et huit heures jusqu’a un compromis résistance mécanique /

comportement a la découpe tres satisfaisant par rapport a 1’état standard.

De nombreux facteurs influent sur le PTE: I’augmentation de la densité de
dislocations ou de la quantité d’éléments interstitiels en solution solide conduit & une
baisse du PTE, par contre, la variation liée a la formation de précipités dépend de leur
propre PTE, de leur résistivité et de leur nature cohérente ou incohérente [LavO1l]. La
ségrégation d’¢léments interstitiels sur les dislocations a aussi été identifiée comme un

facteur d’augmentation du PTE [Fer07].

Dans notre cas, ’augmentation du PTE aux temps courts semble pouvoir étre
aisément attribuée a la diffusion du carbone vers les dislocations, notamment de par
I’évolution des propriétés en découpe. Le durcissement observé ensuite serait
probablement 1i¢ a la précipitation de carbures, mais son effet sur le PTE est plus
difficile a interpréter car la précipitation de carbures est aussi censée réduire la quantité
de carbone en solution. La plupart des études réalisées sur les effets des précipités sur
les mesures de PTE porte sur des alliages monophasés. Dans le cas des dual phase, il
faudrait, en plus, quantifier I’apport de chacune des phases et la perturbation impliquée
par la précipitation de carbures dans chacune d’elles. On ne peut donc distinguer s’il

152 a 3 échantillons par modalité, 4 mesures par échantillon, écart-type des mesures aux environs de
0.01pVv/°C
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s’agit d’une précipitation de nouveaux carbures ou d’une transition d’un type de
carbures a un autre.

Quel qu’en soit le mécanisme, cette seconde étape dans le mécanisme de revenu
semble importante pour assurer un bon niveau de résistance. Ainsi la réduction du
traitement a deux heures (ce qui reste un traitement trés long pour une application
industrielle) conduit & une perte de 40 MPa en Rm. Pour essayer d’obtenir un meilleur
compromis entre temps de traitement et impact sur les propriétés mécaniques nous
allons essayer de travailler sur I’équivalence temps/température.

Jonctiona T

Jonctiona T + AT
|

Echantillon A

Meétal de référence B
TC! TO

Diftérence de
potentiel AV

Figure 44 Dispositif de mesure du PTE par effet Seebeck [Hou02]

B85 +150°C 2H | +150°C 4H | +150°C 8H
Rm (MPa) 858 818 821 843
AY%cisaillé 9.1 16.8 15.3 14.3
PTE
(WC) 5.32 5.47 5.45 5.42

Tableau 5 Evolution du PTE'® et des propriétés mécaniques avec le temps de traitement
150°C

2) Equivalence Temps/Température

Si nous faisons I’hypothése que les mécanismes de revenu sont uniquement
contrdlés par la diffusion du carbone, on peut définir des traitements équivalents a
150°C pendant 8h en se basant sur les distances de diffusion du carbone dans la ferrite.

L’évolution du coefficient du carbone dans la ferrite Dc- en fonction de la
température obéit a une loi de type Arrhénius :

-0
D =D; Xp )

'S PTE relatif par rapport au cuivre

-154-



Traitements thermiques permettant d’améliorer le comportement a la découpe des aciers dual phase

Avec Q énergie d’activation de la diffusion et R la constante des gaz parfaits. On
introduit le temps de traitement en calculant la distance de diffusion A:

A=\Di (10)

En utilisant les coefficients classiquement rencontrés dans la littérature : D) = 0.02

em”.s™; O = 20100 J.mol™ [Wag00], on obtient une distance de diffusion du carbone

d’environ 1,5 um pour un traitement a 150°C pendant 8h.

L’application des équations 9 et 10 nous permet de définir deux traitements
conduisant a des distances de diffusion équivalentes : 250°C pendant 10 minutes et
360°C pendant 10 secondes. Ces traitements ont été réalisés par trempe en bain de sels.
Les toles obtenues ont été caractérisées en expansion de trou et en traction sur
éprouvettes lisses et bandes cisaillées (les découpes étant effectuées apres le traitement).
Leur PTE a aussi été mesuré. L’ensemble de ces résultats est reporté dans le Tableau 6.

Les mémes tendances que pour le traitement a 150°C 8h sont observées pour les
deux nouveaux traitements: augmentation de la limite d’¢lasticité, réduction de
I’allongement réparti et nette amélioration des propriétés en bords découpés. Cependant,
contrairement aux attentes basées sur le calcul de diffusion, I’amplitude de ces effets est
bien plus importante pour les deux nouveaux traitements (et encore plus a 360°C qu’a
250°C). Pour ces deux traitements, les allongements a rupture mesurés sur bandes
cisaillées sont équivalents a ceux mesurés sur éprouvette lisse. L’endommagement en
découpe apparait donc comme négligeable dans le domaine de déformation couvert par
I’essai de traction. Les résultats en expansion de trou de la tole traitée a 360°C sont les
meilleurs obtenus jusqu’ici. Ceux obtenus pour un traitement a 250°C sont bons sans
pour autant dépasser ceux obtenus pour 150°C, ce qui parait étrange lorsqu’on les
compare aux résultats obtenus en traction sur bande.

Les courbes de traction correspondant aux trois traitements de revenu testés sont
reportées sur la Figure 45. On constate, avec la montée en température, 1’apparition
progressive d’un palier de Liiders. Ce palier traduit la nécessité d’activer des sources de
dislocations avant que le matériau ne puisse s’écrouir. Les aciers dual phase ne
présentent généralement pas de palier du fait de ’importante population de dislocations
libres aux interfaces. Deux hypothéses peuvent expliquer 1’apparition du palier avec le
traitement thermique : soit la restauration des dislocations, soit leur ancrage par les
¢léments interstitiels. Du fait de 1’apparition du palier dés 250°C, on peut écarter
I’hypothése de restauration des dislocations, 1’autodiffusion du fer n’étant pas
suffisamment rapide a cette température.

L’application de ces traitements a plus haute température augmente donc les effets
des phénomenes diffusionnels. Cette augmentation est d’ailleurs aussi visible par les
mesures de PTE qui présentent une augmentation réguliére avec la température de
traitement. Ceci conduit a de trés bons résultats en bords découpés mais réduit
significativement la ductilit¢ des nuances, sans doute en durcissant trop les interfaces.
Des traitements encore plus courts, dans les mémes gammes de température, seraient
encore a explorer pour optimiser ductilité et sensibilité a I’endommagement de découpe.
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Essais de traction SIS LU Essai KWI
sur bande PTE
0 0 0 V/°C
Rpo.2 Rm (MPa 'A/o . A% |A% ru.ptu.re, bandd A% ( )
(MPa) réparti | rupture cisaillée
B85 525 858 14.3 21.8 9.1 20.1 5.32
B85 +
150°C 8h 549 843 14.1 22.0 14.3 38.4 5.42
B85 +
250°C 10 min 618 834 11.2 18.7 20.0 32.7 5.95
B85 +
360°C 10 s 648 824 10.5 17.7 18.5 41.9 6.05
Tableau 6 Evolution des propriétés mécaniques et du PTE en fonction du traitement de
revenu
900
800 -
700 ~
600 -
E 500
=3
@ 400 -
o
300 1,
|
200 - = 150°C, 8 heures
100 - 250°C, 10 minutes
360°C, 10 secondes
O T T T T T 1
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

delta l/lo

Figure 45 Courbes de traction correspondant aux divers traitements de revenu
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Conclusion partielle

Cette étude métallurgique de la réponse des aciers dual phase aux traitements
thermiques nous a permis de mettre en évidence [’'influence des interfaces sur le
comportement macroscopique des nuances, notamment en termes d’endommagement.

De nombreuses voies d’amélioration du comportement en découpe ont été mises en
avant, chacune influant plus ou moins sur les propriétés mécaniques des nuances. Les
traitements les plus prometteurs sont sans doute les revenus basse température qui
permettent de rééquilibrer les propriétés autour des interphases.

Pour expliquer l'impact bénéfique de ces traitements, [’hypothése formulée de
["ancrage des dislocations par la diffusion de carbone vers les interfaces, est apparue
comme cohérente avec [’ensemble des observations, essais et mesures réalisés dans
cette partie.

Un travail d’optimisation des temps et températures de traitement reste a faire
avant d’intégrer ces traitements industriellement.

Avant de refermer cette partie, il semblait important de vérifier la validité des
traitements proposés pour d’autres nuances que le B85. Pour cela nous avons traité
deux autres nuances issues de la premiere partie a 150°C pendant 8h. Les résultats
obtenus en traction sur bandes (Figure 46) montrent le fort potentiel d’amélioration du
comportement en bords découpés de ces traitements quelle que soit la chimie
considerée.

35.00
30.00
25.00
20.00
A%
15.00
10.00
5.00
0.00
B85 B79 B64
B A% rupture bords fraisés (sans revenue)
B A% rupture bords cisaillés apres 150°C 8h
O A% rupture bords cisaillés

Figure 46 Effets du traitement de revenu a 150°C pendant 8h sur les nuances B85, B79 et
B64 (essais de traction sur bandes cisaillées et fraisées)
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Afin de pouvoir produire des véhicules plus légers, et par conséquent plus propres et
plus économiques, les constructeurs automobiles ont besoin de nouvelles nuances
d’aciers aux propriétés mécaniques de plus en plus élevées. Parmi les aciers en cours
d’intégration sur veéhicule, les aciers dual phase, avec leur microstructure composite
ferrite-martensite, offrent un trés bon compromis entre résistance mecanique et
formabilité. Cependant, il a été montré que I’étape de découpe avait tendance a altérer
ces bonnes propriétés, ce qui pouvait conduire a I’apparition de fissures au cours de
I’étape de mise en forme. L’objectif de la présente étude consiste a comprendre
I’origine de cette perte de ductilité et, si possible, d’y remédier.

Pour y répondre, nous avons exploré les interactions entre procédé de découpe et
matériau en travaillant a plusieurs échelles : la tole, le bord, la microstructure et les
interfaces ferrite-martensite. Il ressort de ce travail que I’'impact de la découpe a la
cisaille sur les aciers dual phase ne peut en aucun cas étre négligé car ce procédé induit
tous les composants nécessaires a I’endommagement de leur microstructure. Cependant,
les traitements thermiques étudiés nous ont aussi permis de fournir plusieurs voies
permettant d’optimiser la microstructure de maniére a réduire sa sensibilité a la
découpe, répondant ainsi a la problématique industrielle.

Résultats principaux

La premiere partie rassemble les résultats de la caractérisation de six nuances dual
phase. Les effets de la découpe sur leur ductilité ont été mis en évidence grace a I’essali
de traction sur bandes cisaillées/fraisées. Il est apparu que cette perte de ductilité ne
pouvait étre simplement corrélée ni aux caractéristiques en traction ni a la ténacité de la
nuance. L’exploration des bords de découpe des tdles nous a cependant permis de
définir une zone affectée par la découpe dans laquelle se concentrent une forte
déformation de la microstructure et un important écrouissage local. Des cas de
décohésion des interfaces ferrite-martensite ont aussi pu étre observés dans cette zone.

Dans la deuxiéme partie, nous nous sommes attachés a décrire I’histoire mécanique
de cette zone affectée par la découpe. Pour cela deux approches complémentaires ont
été utilisées : d’une part I’utilisation d’une machine de découpe instrumentée et, d’autre
part, la simulation numérique du procédé. Le montage expérimental, adapté sur une
machine de traction/compression, permet d’interrompre précisément la découpe. Des
téles partiellement coupées ont ainsi pu étre observeées au MEB afin de suivre la
déformation et I’endommagement de la microstructure. Ces observations ont permis de
mettre en évidence le fibrage de la microstructure, c’est a dire I’alignement des ilots de
martensite sous I’effet de la déformation imposée par le procédé de découpe, et de
montrer que la formation de cavités par décohésion des interfaces ferrite-martensite
constitue le principal mécanisme d’endommagement de nos nuances. La mise en
évidence de cette sensibilité de nos nuances a la croissance de cavités a orienté nos
choix de modele de comportement pour la simulation numérique. Cette derniére a
permis d’avoir acces aux grandeurs mécaniques dans la téle en cours de découpe. On a
ainsi pu démontrer que le canal de déformation se retrouve dans un état de
contrainte proche de la traction en fin de découpe, et que, c’est cet état de
contrainte qui permet aux cavités de germer. Ces observations se sont retrouvées en
désaccord avec des travaux récents réalisés sur la rupture des métaux soumis a de faible
taux de triaxialité des contraintes. La comparaison des comportements en découpe de
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nos aciers et des alliages d’aluminium nous ont conduits a supposer qu’il existait deux
types de matériaux : les matériaux qui présentent assez de sites de germination de
cavités pour que la rupture continue a étre contrélée par la germination et la croissance
de cavités quel que soit le taux de triaxialite, et les autres, pour lesquels la rupture est
contrélée par le cisaillement du ligament de matiere situé entre deux cavités lorsqu’ils
sont soumis a un faible taux de triaxialité des contraintes.

La troisiéme partie est consacrée au mécanisme de formation des fissures au cours
des sollicitations imposées a la téle apres découpe. Les observations sur les bandes
cisaillées rompues en traction ont montré que la zone affectée par la découpe rompt
trés rapidement pour laisser place a de nombreuses petites fissures au bord des
bandes. L’introduction de ces fissures induit une intensification de la déformation
plastique ainsi qu’une augmentation locale du taux de triaxialité des contraintes
suffisante pour amorcer une fissure longue qui se propage a travers la téle. Des essais
réalisés sur des bandes ou la longueur de petite fissure est contrélée ont permis de
montrer qu’une réduction de quelques dizaines de microns de la zone affectée par la
découpe pourrait considérablement améliorer le comportement des toles
découpées.

Dans la derniere partie nous avons éetudié les traitements thermiques susceptibles
d’améliorer le comportement en découpe des aciers dual phase. Deux voies principales
ont éte explorées : I’optimisation des parametres de recuit et I’ajout d’une étape de
revenu. Il est apparu que I’augmentation de la température de recuit a permis
d’augmenter de 27% la formabilité des tdles découpées®. En effet, un traitement a
haute température permet d’obtenir de la bainite, en plus de la ferrite et de la martensite,
qui permet de réduire la taille de la zone affectee par la découpe. Cette amélioration se
fait malheureusement au détriment de la ductilité des nuances et ne constitue donc
qu’une solution partielle. A I’inverse, nous avons montré qu’un traitement de 150°C
pendant 8h permet une amélioration de 91% de la formabilité sans modifier outre
mesure les propriétés en traction®. Les analyses réalisées avant et aprés traitement
tendent a montrer que le revenu permet de rééquilibrer la concentration de carbone
autour des interfaces ferrite martensite, améliorant ainsi leur cohésion. Cependant, un
traitement aussi long peut poser des problemes d’industrialisation, c’est pourquoi des
traitements alternatifs, soit plus hauts en température, soit via un refroidissement lent en
fin de galvanisation ont été proposés. Sans atteindre les excellents résultats du
traitement a 150°C pendant 8 heures, ils constituent une bonne alternative aux
traitements longs.

Ces traitements constituent les principaux résultats de notre étude. Tout d’abord, ils
offrent une réponse au probléme industriel. D’autre part, ils nous ont permis d’illustrer
des hypotheses, formulées dans les parties précédentes, concernant les interactions
procédés de découpe / microstructure. Enfin, ils nous ont conduits a explorer plus en
détail les interfaces ferrite-martensite, mettant en avant leur importance sur les
propriétés mécaniques.

1 Comparaison des résultats des essais KWI de la nuance B85 et B85L traitée & 830°C
2 Comparaison des résultats des essais KWI de la nuance B85 avant et aprés traitement & 150°C pendant 8h
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Perspectives relatives au procédé de découpe

Nous avons fait ressortir au cours de notre étude que les aciers dual phase ne
présentaient pas le méme comportement en découpe que les alliages d’aluminium. Une
premiére étape pour aller plus loin dans la compréhension des phénomeénes de découpe
serait d’utiliser les outils développés dans cette étude sur une sélection plus large de
matériaux. On peut notamment s’intéresser au comportement des autres types d’acier
THR : est-ce que les nuances HSLA, qui ne présentent pas de martensiite, ou les
nuances TRIP, pour lesquels la martensite va se former en cours de découpe, vont
rompre selon le méme mécanisme de croissance de cavités que les aciers dual phase ?
Ces interrogations sont transposables pour un spectre plus large de matériaux : comment
rompt un polymére en cours de coupe ? Est-ce que son mécanisme de rupture est
fonction de son taux de cristallinité ? A plus court terme, il est prévu d’intégrer
I’utilisation de notre montage dans I’étude menée par Julie Lorthios sur les aciers
TWIP? pour déterminer leur mécanisme de rupture en découpe.

Pour simuler I’endommagement de notre nuance soumise a un faible taux de
triaxialité des contraintes, nous avons utilisé le modele de Gurson couplé a une loi de
germination dépendante de la triaxialité. Cette approche nous a permis de corroborer
nos hypotheses sur le comportement de notre acier. Cependant, le développement d’un
modele genéral, qui puisse rendre compte de la concurrence entre rupture par
cisaillement et par croissance de cavités, constituerait une grande avancée. Bao et
Wierzbiecky [Bao04] ont proposé des expressions analytiques de la déformation a
rupture en fonction du taux de triaxialité dont la variation des parameétres permet de
rendre compte des deux types de comportement [Wie05, Mae07]. Cependant
I’optimisation de ces parameétres ne peut se faire que si I’on dispose de suffisamment de
points expérimentaux, c'est-a-dire si le type de comportement est déja connu. Pour étre
prédictif, le modele pourrait, par exemple, étre dépendant de la densité de sites de
germination de cavités potentiels.

Du point de vue de I’amélioration du comportement des tdles en acier dual phase
découpées a la cisaille, nous nous sommes limités a offrir une solution matériau. Un
large champ est donc laissé a I’optimisation du procedé. Il semble naturel que, faire
varier le jeu entre les lames, la forme des outils ou encore I’angle de coupe permette de
faire varier la taille de la zone affectée par la découpe ainsi que la déformation
maximale atteinte dans le canal de déformation. C’est tout du moins ce que prévoient
les modéles analytiques (cf. deuxiéme partie). D’ apres les résultats de la troisieme
partie, qui correlent la perte de ductilité a la taille de la zone affectée par la découpe, il
semble donc possible d’optimiser les parameétres de découpe pour améliorer la
formabilité des toles.

Perspectives relatives aux aciers dual phase

Les effets des revenus basse température ont montré que le comportement des
aciers dual phase ne pouvaient étre résumé au comportement d’un composite a renfort
rigide dans une matrice ductile. L’interface ferrite-martensite est apparue comme un
élément déterminant du comportement de nos nuances, particuliérement au niveau de
I’endommagement.

® Twinning Induced Plasticity : aciers durcis par maclage en cours de déformation
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Les travaux présentés ici n’ont aborde que superficiellement les propriétés des
interfaces. Nous nous sommes notamment limités a ne travailler que sur des nuances
ayant été soumises a des traitements thermiques de type industriel. Il semblerait
nécessaire d’appliquer les techniques d’analyse utilisées dans la quatrieme partie a des
matériaux plus distinctifs en termes d’état de revenu. La comparaison d’un acier brut de
trempe et un acier complétement revenu pourrait, par exemple, nous permettre de tirer
un meilleur profit de techniques comme le nanoSIMS, la nanodureté ou la diffusion des
neutrons aux petits angles. La sonde atomique tomographique semble aussi étre un outil
trés intéressant pour mesurer les variations de carbone au voisinage des interfaces
[ThuO6]. La loi de germination pourrait aussi étre améliorée par I’expérience. Ainsi,
I’utilisation de la microtomographie X fournirait des données permettant un ajustement
plus réaliste que I’optimisation d’une loi linéaire sur un essai Kahn.

Une étude expérimentale approfondie des propriétés des interfaces pourrait
permettre de développer des modéles d’endommagement des aciers dual phase plus
adéquats que le modéle de Gurson. On pourrait, par exemple, intégrer dans un modéle
micromécanique, du méme type que celui de Al-Abbasi et Nemes [Abb03], des
éléments « interface », dont on pourrait faire varier les propriétés et notamment la
déformation a rupture, pour rendre compte des effets du revenu.

Un tel modéle permettrait d’appliquer a une cellule élémentaire en trois dimensions
le chemin de chargement subit en cours de découpe (qui peut étre déterminé gréace a
notre simulation du procédé) puis la traction dans le plan perpendiculaire a la coupe
(pour simuler la traction sur bande). Ce calcul fournirait des informations nouvelles sur
la formation en 3D des cavités et des fissures qui reste, aujourd’hui, difficile a
appréhender du fait de la complexité de I’histoire mécanique de la zone affectée par la
découpe.
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ANNEXES

Annexe A : Caractérisation mécanique

A.1 Plan des éprouvettes
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Figure A. 2 Eprouvette de traction entaillée EU avec détail d’une entaille (rayon
d’entaille : 2 mm)
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A.2 Caractérisation de la nuance B85

La caractérisation mécanique de la nuance B85 inclut vingt-deux essais :

- 9 essais de traction sur éprouvettes TR : 3 prélevées dans le sens de laminage,
3 prélevées dans le sens travers, 3 prélevées a 45° de la direction de laminage

- 9 essais de traction sur éprouvettes EU : 3 prélevées dans le sens de laminage,
3 prélevées dans le sens travers, 3 prélevées a 45° de la direction de laminage

- 4 essais de déchirure sur éprouvettes Kahn : 2 sollicitées dans le sens de
laminage avec propagation de la fissure dans le sens travers (LT), 2
sollicitées dans le sens travers avec propagation de la fissure dans le sens de
laminage (TL).

Les figures A.5, A.6, et A.7 reproduisent des courbes représentatives des trois types
d’essais dans chacune des directions testées. Pour tous les essais, la consigne de vitesse
de déplacement du vérin est de 1,5 mm/minute. Pour les essais EU, Sy correspond a la
surface minimale entre entaille en début d’essai (i.e. 10 mm X épaiseur) Pour les essais
Kahn, il s’agit de la surface initial du ligament ou se propage la fissure (i.e. 25 mm X
épaiseur)

Les courbes de traction sur éprouvettes lisses ne font ressortir qu’une trés faible
anisotropie de comportement dans le plan de la téle. Cette anisotropie est un peu plus
mise en évidence sur les courbes de traction sur éprouvettes entaillées. Les éprouvettes
Kahn LT et TL démontrent une différence de comportement plus marquée. On peut
supposer que celle-ci s’explique plus par une anisotropie de I’endommagement, liée, par
exemple, a la forme des ilots de martensite, qu’au niveau de I’écrouissage.
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Figure A. 5 Courbes des essais de traction sur éprouvettes lisses
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Figure A. 6 Courbes des essais de traction sur éprouvettes entaillées (rayon d’entaille : 2
mm ; So : surface du ligament entre les deux entailles)

300 —LT
—TL

250 ~

/ S

150

F/So (MPa)

100 ~

50

Ouverture mm
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A.3 Mode opératoire de I'’essai d’expansion de trou KWI [Aug06]

Matériel

Matrice de diametre 85 mm et de rayon 6 mm munie d’une gorge (pour
accueillir le jonc)

Poingon plat de diametre 75 mm, et de rayon 6 mm. Centrage grace a un
pion de diametre 9,8mm viss¢ au centre

Serre-flan de diametre 76mm avec jonc de retenue de diamétre 112 mm
Pied a coulisse

Presse BUP600

Préparation du test

Un trou de diamétre 10 mm est réalis¢é au centre de flans carrés de
dimension 150 x 150 mm par poingonnage (matrice pour le jeu de 0,3). Des
films de téflon de 150 x 150 mm sont découpés.

La force de serre-flan de la presse est réglée, suivant la maticre, afin d’éviter
tout avalement.

Déroulement du test

Un film de téflon est placé entre le poingon et le flan, celui-ci permet de
s’affranchir des conditions de frottement imposées par le revétement

Le flan est positionné de maniére a ce que la bavure issue du poingonnage
se trouve du coté du poingon

La vitesse d’emboutissage est sur la position correspondant a 0,5 mm/s

La fin de I’emboutissage se fait en manuel par I’opérateur lorsqu’une
premicre fissure apparait au bord du trou

Deux diamétres sont relevés en évitant les fissures et strictions, si possible
avec un angle de 90°

La moyenne Dm (en mm) des diamétres de n flans testés est calculée

L’écart type et le taux d’expansion de trou Ac% sont calculés sur la
moyenne des n flans testés grace a la formule suivante :

D, —-D._ .
AC% _ 100 final initial

initial
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Compte rendu des essais

Les valeurs mesurées (moyenne des 2 mesures) sur les n essais du taux
d’expansion de trou a I’apparition d’une premiere fissure sur le bord du trou
sont relevées et conservées

Les valeurs calculées (diametre moyen, €cart type et taux d’expansion) sont
¢galement conservées

La comparaison d’essais du méme type a iso-épaisseur et conditions de
réalisation identiques permet d’apprécier la capacité de déformation en
expansion de bord libre d’une nuance.

HE

Iis]

Figure A. 8 Géométrie de I’essai KWI
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Annexe B : L’essai de découpe instrumenté

B.1 Plans détaillés du montage de cisaille instrumentée

Les plans détaillés des divers composants du montage de découpe expérimental
sont reportés ici. Le montage se compose :

- de deux batis (Figure B. 2 et Figure B. 3)

- d’une piece de jonction qui assure la transmission du déplacement du vérin
au bati inférieur, via une bille, afin d’éviter 1’arc-boutement du montage
(Figure B. 4)

- de quatre lames qui se logent dans les batis (Figure B. 5)

- de deux serre-flans qui assurent le maintien de la tole sur le bati inférieur
via deux vis (Figure B. 6)

- de quatre axes en aciers cémentés (Figure B. 7), vissés dans le bati inférieur
qui glissent dans le bati supérieur a travers quatre bagues en bronze (Figure
B. 8) qui, en se déformant, vont assurer la compatibilit¢ géométrique du
montage.
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Figure B. 1 Plan général du montage
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B.2 Caractérisation des lames

Les lames utilisées sur le montage ont été usinées dans une lame industrielle afin de
se rapprocher au maximum des conditions réelles de découpe. La Figure B. 9 rapporte
les mesures effectuées sur cette lame. Le faible rayon de courbure présenté sur la lame
traduit la faible usure de I’outil. Le maillage de la lame, utilisée dans la simulation de la
découpe, a été calqué sur cette géométrie réelle.

La microstructure des lames, révélée par une attaque Nital, présente de Ia
martensite transformée dans des ex-grains austénitiques assez fins ainsi qu’une
importante population de carbures. Une telle microstructure assure une forte dureté aux
lames : 710 unités Vickers, mesurée avec une charge de 20 kg.

Figure B. 10 Microstructure des lames (Microscope Optique, Attaque Nital)
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B.3 Courbes de découpe

Les courbes des sept essais interrompus qui ont fourni les clichés microstructuraux
de la deuxiéme partie sont reportées sur la Figure B. 11. L’effort de coupe est exprimé
en newtons par millimetre de téle découpée. Hormis quelques écarts lors de la mise en
contact de la lame de la tdle, ces courbes démontrent la reproductibilité¢ des essais de
découpe instrumentés. La Figure B. 12 présente les courbes obtenues selon que la
découpe soit effectuée perpendiculairement a la direction L ou T. La différence de
comportement en découpe en fonction de la direction de la tdle apparait comme
négligeable.
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Figure B. 11 Les sept essais de découpe interrompus

800
700
—~ 600
£ .
2 500 | 5
o y
2 y
8 400 & ,
N
e
3 300 1
8
W 200 -
— sens long
100 A
] sens travers
0 g
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

Pénétration de la lame (mm)

Figure B. 12 Comparaison des courbes de découpe en fonction de [’orientation de la tole
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Annexe C : Identification des paramétres du modéle matériau

Cette annexe regroupe les courbes relatives a la procédure d’identification des
parametres matériaux présentée dans le paragraphe I11.B.2) de la deuxiéme partie, les
valeurs des parameétres optimisés sont rappelées dans le Tableau C. 1.

Etape 1 : Ecrouissage isotrope :

Les parametres de la loi d’écrouissage sont identifiés sur les essais de traction sur
éprouvette lisse et éprouvette entaillée prélevée a 45° de la direction de laminage. Cette
orientation a été choisie du fait du comportement intermédiaire du matériau lorsqu’il est
sollicité dans cette direction par rapport aux directions L et T. Pour cette premiére étape
on utilise le critére de Von Mises.

Les courbes obtenues a I’issue du procédé d’optimisation sont reportées sur la
Figure C. 1. L’adéquation entre expérience et simulation est bonne pour la courbe de
traction sur éprouvette lisse mais la simulation surévalue les efforts lors de la traction
sur éprouvette entaillée.

Etape 2 : Parameétres isotropes du modeéle de Bron et Besson :

Les parametres a et a influent sur la forme de la surface d’écoulement dans les
domaines de sollicitations biaxiales. Fondamentalement ils permettent de se positionner
entre le modéle de Tresca et celui de Von Mis¢s. Par conséquent, leur optimisation
nécessite 1’utilisation des éprouvettes entaillées qui, contrairement aux éprouvettes
lisses, induisent des efforts biaxiaux en cours de traction. En pratique, pour cette étape,
on remplace le critere de Von Mises par le critére de Bron et Besson en fixant les

cfégaux a 1, puis on optimise les paramétres a et o sur les essais de traction sur
éprouvettes EU dans les trois directions.

Les courbes obtenues (Figure C. 2) montrent une meilleure évaluation des efforts
apres optimisation des parameétres a et a qu'avec le critere de Von Mises. Par contre, la
réponse de la simulation est la méme dans les trois directions et ne permet pas de rendre
compte de 1’anisotropie mise en évidence sur la Figure A. 6.

Etape 3 : Paramétres anisotropes du modéle de Bron et Besson

L’ajustement des paramétres c! permet de rendre compte de 1’anisotropie du
matériau. Dans un premier temps, les paramétres ¢\, , sont identifiés sur 1’ensemble

des essais de traction sur éprouvettes lisses et entaillées. La prédiction du coefficient de
Lankford sert aussi de référence pour traduire 1’anisotropie de comportement dans
I’épaisseur. Les courbes obtenues montrent une trés bonne adéquation entre modele et
courbes expérimentales quel que soit le type de sollicitation (Figure C. 4).

Par contre, la simulation de la découpe avec le mod¢le en 1’état met en évidence la
nécessité d’identifier les paramétres de cisaillement dans I’épaisseur ¢ (Figure C.

4). Le seul essai mécanique a notre disposition pour solliciter la tole en cisaillement
dans I’épaisseur ¢étant I’essai de découpe, I’optimisation de ces parametres s’est faite sur
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une version allégée (en termes de maillage) de la simulation de découpe. Les ¢~ sont

optimisés sur l’intervalle de pénétration de la lame [0; 0.3] c'est-a-dire avant la
germination des cavités. La Figure B. 12 ayant montré le peu d’influence de
’orientation de la tole sur le comportement de découpe, on simplifie donc la procédure

d’identification en imposant ci*> =¢, "*. La courbe obtenue aprés optimisation des
5 6
c'? est satisfaisante.

Etape 4 Paramétres d’endommagement

Les quatre parameétres du modéle GTN (g, g», f., fy) ainsi que le coefficient 4 de la
loi de germination sont identifiés grace aux essais sur éprouvettes Kahn. Contrairement
aux éprouvettes CT qui ne couvrent que le régime de propagation des fissures, les
éprouvettes Kahn permettent de rendre compte des trois étapes de la rupture ductile
(germination, croissance et coalescence).

Les courbes obtenues apres optimisation des parametres (Figure C. 5) présentent
une forme générale en bonne adéquation avec I’expérience, par contre, le modele ne
rend pas compte de I’anisotropie d’endommagement.

R, MPa) | kK, MPy) | K, MPa) k, a a
484 1176 330 47.9 0.59 12.8
cl1 c; c; C}‘ c; cé
1.03 1.00 0.95 0.97 1.12 1.12

3 2 2 2 2 3
G G G G Cs Co
1.06 1.05 0.98 1.00 1.13 1.13
qi q: Je fr A A% rsparti
1.91 0.92 0.07 0.28 0.31 0.16

Tableau C. 1 Paramétres optimisés du modele matériau : A) écrouissage isotrope (Etapes
1 & 2), B) écrouissage anisotrope (Etape 3), C) endommagement pour une taille
d’élement de 35 um (Etape 4)

La Figure C. 6 présente les surfaces d’écoulement normalisées, dans certains plans
de I’espace des contraintes, obtenues avec le modele de Bron-Besson et les parameétres
optimisé€s pour la nuance B85. La comparaison de ces surfaces avec leurs équivalents
selon les critéres de Von Mises et Tresca confirme que le comportement du matériau est
quasi isotrope et proche de Von Mises dans le plan de la tdle, alors que les sollicitations
hors plan (o, et surtout o,) induisent des écarts significatifs de comportement par

rapport au modele isotrope Von Mises.
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Annexe D : L’essai de traction sur bande fissurée

L’essai de traction sur bande fissurée présenté dans la troisieme partie repose sur la
préfissuration des éprouvettes présentées sur la Figure D. 1. Les bandes sont ensuite
découpées par électroérosion au fil de part et d’autre du défaut central. Un des objectifs
initiaux était de concentrer les tailles de fissure autour des 150 pm pour tester
I’équivalence avec la taille de la zone affectée par la découpe. Cependant, la courbure
du front de fissure a induit un décalage d’une centaine de microns entre les tailles de
fissures mesurées a la surface des bandes et celles réellement observées au MEB apres
traction.

Les courbes des essais de traction effectués sur les bandes fissurées sont reportées
sur la Figure D. 2, et les valeurs numériques, qui en sont issues, sont reportées dans le
Tableau D. 1. Les courbes correspondant aux simulations ¢léments finis des essais sur
bandes cisaillées sont reportées sur la Figure D. 3.
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Figure D. 1 Plan des éprouvettes de préfissuration et plan de prélevement des bandes
fissurées (les longueurs L1 et L2 sont ajustées de maniére a faire varier la longueur de

fissure)
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Figure D. 3 Courbes de traction sur bandes fissurées issues de la simulation
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JetleE A%r F/So max
fissure (mm)
0.05 221 861
0.15 9.1 812
0.238 5.8 785
0.242 5.3 784
0.257 5.7 786
0.258 5.2 779
0.263 5.6 784
0.272 5.1 777
0.306 5.1 772
0.507 3.2 722
0.516 2.9 714
0.529 2.2 673
0.684 2.4 688
0.903 2.2 652
1.092 1.9 635
1.417 1.6 612
1.541 1.3 607
1.808 1.6 605

Tableau D. 1 Données numériques issues des essais sur bandes fissurées
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Annexe E : Les effets thermo électriques et la mesure du PTE

Le potentiel électrochimique

Les effets thermoélectriques sont liés a la variation du potentiel thermoélectrique
des métaux. Ce dernier est défini, a la température 7, par

u=pu - |e|.V

Ou u' est le potentiel chimique & la température T, e la charge élémentaire de
I’¢lectron et V' le potentiel électrostatique auquel est porté le métal.

L’effet Peltier

L’effet Peltier (1834) se manifeste lorsque I’on réalise une jonction entre deux
matériaux conducteurs de natures différentes A et B a une température 7" (Figure E. 1).
Une différence de potentiel apparait aux extrémités du fait de I’égalisation des
potentiels électrochimiques :

T T
T _ 1 Hy—H
y=py = V,=Vy= 4 |e| £
VA . VB
il
A B

v

Figure E. 1 Effet Peltier [Hou02]

Cette différence de potentiel est fonction de la température ; sa mesure est a la base
de la mesure de la température par thermocouple.

L’effet Thomson

L’effet Thomson (1856) se manifeste dans un conducteur soumis a un gradient
thermique (Figure E. 2). Entre les deux points M et M’, il apparait une différence de
potentiel proportionnelle a d7 :

dV =o0,dT ou o, est le coefficient de Thomson

On définit le pouvoir thermoélectrique S :

so L du

o ar
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T:

Figure E. 2 Effet Thomson [Hou02]
L’effet Seebeck

L’effet Seebeck est la résultante des effets Peltier et Thomson. Considérons le
montage de la Figure E. 3, constitué par un conducteur B intercalé¢ entre deux
conducteurs de méme nature A; et A,. On impose un gradient thermique de telle sorte
que les jonctions J1 et J2 soient aux températures 7 et 7+AT avec T>Ty la température
aux extrémités.

De par I’effet Peltier, on a :
,u_i = ,u_g enlJl
lui“:AT — ﬂ;+AT en J2
De par I’effet Thomson, on a :
y_i T° = |e|IS dT
T

T+AT

W ] =l 5,1
T

,U_iz T+AT |e| J‘S dT

T+AT

La somme de ces trois relations donne :

T+AT

wi - uy =l j(S ~S,)dT
Or

= = |y, = (ub — | = e, - 1)

Avec V et V; les potentiels aux extrémités.
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En travaillant avec un A7 suffisamment petit pour considérer Sg et S, comme
constants, on peut écrire :

To<T T T+AT To
flux B e e e
d’électrons A, > B = Ao g flux de
S B » chaleur

Figure E. 3 Effet Seebeck [Hou02]
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